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En un mot, l’analyse micrographique permet de comparer un échantillon à un échan-
tillon type. Mais si son utilité industrielle est grande, son utilité physique est jusqu’à
présent très douteuse. [...] Il n’existe que des rapports d’espèces entre les propriétés mé-
caniques d’un métal et sa structure microscopique.

H. Bouasse, Résistance des Matériaux, 1947

P’têt ben qu’oui, p’têt ben qu’non
Sagesse normande

3



Remerciements

D’une thèse de doctorat à une thèse d’habilitation, 8 années se sont écoulées à la vitesse de la lumière,
avec même parfois l’impression que ça a été encore plus vite ! 8 années à tenter de comprendre ces
phénomènes de vieillissement des matériaux utilisés dans le nucléaire civil, cette énergie qui fût
considérée comme d’avenir, puis passée de mode, mais qui, je l’espère, constituera une partie au
moins de notre avenir énergétique. Je tiens tout d’abord à remercier mes directeurs de thèse (de
doctorat) Benoît Roman et José Bico qui, au-delà des compétences techniques et des connaissances
qu’ils m’ont apportées, ont su transmettre (à moi et aux autres bébé chercheurs que nous étions -
Joël, Thomas, Miguel, ...) ce que c’est que de faire de la recherche, ce qui s’est avéré fort utile pour
passer des instabilités des plaques minces à la plasticité cristalline des métaux ! Cette transition
thématique liée à mon arrivée au CEA m’a permis de retrouver un autre Benoît (Tanguy) qui
m’avait accompagné lorsque je faisais mes premières armes dans la recherche au cours de mon stage
de fin d’études. Merci Benoît pour m’avoir fait confiance, pour m’avoir mis le pied à l’étrier sur les
thématiques qui font l’objet de ce mémoire, pour nos discussions scientifiques, pour ta disponibilité.
J’aurai difficilement pu avoir un meilleur acolyte pour ces aventures. J’en profite pour remercier tous
mes collègues du Département des Matériaux pour le Nucléaire - on mesure difficilement la chance
incroyable d’être au sein de ce département qui étudie les matériaux à toutes les échelles - et au delà
les collègues du CEA avec qui j’ai eu le plaisir de travailler. Mentions spéciales pour Thomas Helfer
(grand maître c++) et Arnaud Courcelle (neutronicien-microscopiste-...). Je remercie également tous
ceux qui contribuent à faire fonctionner cette institution qu’est le CEA, dont la forte structuration
ne cesse de faire sourire nos collègues ("Où travailles-tu ? CEA/DES/ISAS/DMN/SEMI/LCMI") mais qui,
je l’espère là-encore, réussira à passer directement de l’institution novatrice qu’elle était lors de sa
création après-guerre à indémodable, en tout cas sans perdre son âme dans des effets de mode. Faire
de la recherche, c’est surtout travailler ensemble, et je remercie les collègues d’EDF et de Framatome
ainsi que les collègues universitaires (je ne prendrai pas le risque de les nommer un par un par peur
d’en oublier, chacun se reconnaîtra aisément). Un grand merci à Eric Andrieu, Jacques Besson et
Djimédo Kondo pour les échanges que nous avons pu avoir ces dernières années, ainsi que pour avoir
accepté d’être membres de ce jury. Mention spéciale à Djimédo que je peux désormais appeler M. le
Président. Un grand merci également aux rapporteurs de ce mémoire, Monique Gaspérini, Laurent
Delannay et Philippe Pareige, pour avoir accepté cette charge, pour leurs analyses des résultats
présentés et leurs suggestions. Rien ne pouvait me faire plus plaisir que de pouvoir échanger avec ce
jury constitué des “locomotives” des domaines abordés dans la suite ! Enfin, et surtout, je termine
ces remerciements par ceux sans qui ce rapport serait bien plus mince, et je pense bien sûr aux
étudiants de Master qui nous ont suivis sur ces sujets : Michael, Pierre-Olivier, Raphaël, Valentin,
Axel, Jean-Michel, XiaoDan, Disen, Cédric, Flavien, Shareef, et aux doctorants (l’intersection avec
la liste précédente étant non nulle) : Jyoti, Pierre-Olivier, Jean-Michel qui sont devenus docteurs, et
ceux qui y travaillent : Cédric, Rachma. Chaque histoire est différente, mais ça commence souvent
par un "Pourrais-tu me montrer comment faire ça ?" pour finir par quelque chose comme "Tu
n’oublieras pas de relire l’article que je t’ai envoyé !" Bref, de l’étudiant au collègue (voire, qui sait,
au chef dans quelques années !). Je laisserai le dernier mot à ma femme Wenyi et à ma fille Cécile
sans lesquelles il serait difficile de supporter la frustration associée au fait d’essayer de comprendre
des choses qu’on ne comprend pas. Morceaux choisis : "Qu’est-ce qu’il fait papa ? Il travaille ?" "Il
travaille pas, il regarde des couleurs sur son ordinateur". Les couleurs, ce sont les résultats de calculs
éléments finis ...

4



Table des matières

Avant-propos 7

1 Introduction 11

1.1 Contexte des travaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 12

1.1.1 Environnement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 12

1.1.2 Démarche scientifique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13

1.1.3 Plan du mémoire . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16

1.2 Les aciers inoxydables austénitiques irradiés en conditions REP . . . . . . . . . . . . 17

1.2.1 Microstructure d’irradiation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 17

1.2.2 Mécanismes de déformation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 18

1.2.3 Propriétés mécaniques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19

2 Corrosion sous contraintes intergranulaire 21

2.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 22

2.1.1 Position du problème . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 22

2.1.2 Revue de la littérature . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 24

2.1.2.a Caractérisation expérimentale . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 24

2.1.2.b Modélisation et Simulation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 27

2.1.3 Axes d’étude . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 29

2.2 Caractérisation expérimentale des conditions de fissuration . . . . . . . . . . . . . . . 30

2.2.1 Effet des conditions d’irradiation et de milieu . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30

2.2.1.a Protocole expérimental . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30

2.2.1.b Principaux résultats et interprétation . . . . . . . . . . . . . . . . . 32

2.2.2 Effet des paramètres locaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 35

2.2.2.a Protocole expérimental . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 35

2.2.2.b Principaux résultats et interprétation . . . . . . . . . . . . . . . . . 37

2.3 Évaluation numérique des contraintes intergranulaires . . . . . . . . . . . . . . . . . 41

2.3.1 Outils et méthodes numériques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41

2.3.1.a Loi de comportement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41

2.3.1.b Agrégats polycristallins . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 43

2.3.2 Distributions de contraintes normales aux joints de grains . . . . . . . . . . . 44

2.3.2.a Effet du niveau d’irradiation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45

2.3.2.b Vers des lois empiriques génériques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47

2.3.2.c Comparaisons locales expériences - simulations . . . . . . . . . . . . 50

2.4 Conclusion : Un exemple d’application . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 53

5



3 Rupture ductile par croissance et coalescence de cavités 55
3.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56

3.1.1 Position du problème . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56
3.1.2 Revue de la littérature . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 58

3.1.2.a Caractérisation expérimentale . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 58
3.1.2.b Modélisation et Simulation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 59

3.1.3 Axes d’étude . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 62
3.2 Caractérisation expérimentale de cavités sous chargement mécanique . . . . . . . . . 63

3.2.1 Effet de taille . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 63
3.2.1.a Protocole expérimental . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 64
3.2.1.b Principaux résultats et interprétation . . . . . . . . . . . . . . . . . 65

3.2.2 Effet de la localisation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 67
3.2.2.a Protocole expérimental . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 67
3.2.2.b Principaux résultats et interprétation . . . . . . . . . . . . . . . . . 69

3.3 Développement et validation de modèles homogénéisés . . . . . . . . . . . . . . . . . 72
3.3.1 Outils théoriques et numériques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 72

3.3.1.a Analyse limite . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 72
3.3.1.b Homogénéisation numérique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 74

3.3.2 Critères de coalescence . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 75
3.3.2.a Avec effet de formes de cavités . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 76
3.3.2.b Avec effet de taille . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 79
3.3.2.c Avec effet de la cristallographie locale . . . . . . . . . . . . . . . . . 81

3.4 Conclusion : Un exemple d’application . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 83

4 Projet de recherche 87
4.1 Travaux en cours . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 88

4.1.1 Corrosion sous contraintes . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 88
4.1.1.a Modèle simplifié pour les contraintes intergranulaires . . . . . . . . . 88
4.1.1.b Calibration de la loi de comportement . . . . . . . . . . . . . . . . . 89

4.1.2 Rupture ductile . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 89
4.1.2.a Vers des modèles régularisés . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 89
4.1.2.b Déchirure de monocristaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 90

4.2 Perspectives de recherche . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 91

Quelques mots pour conclure 95

5 Annexes 97
5.1 Curriculum Vitae . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 98
5.2 Sélection d’articles . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 104

5.2.1 A micromechanical analysis of intergranular stress corrosion cracking . . . . . 104
5.2.2 A coalescence criterion for porous single crystals . . . . . . . . . . . . . . . . 139

Références Bibliographiques 169

6



Avant-propos

Été / Automne 2016, États-Unis : Indian Point 2 : 227, Salem 1 : 189, D.C. Cook 2 : 179. Présence
signalée de clusters (NRC, 2016). Cette épidémie concerne les vis cloisons-renforts utilisées dans
les structures internes de cuve des Réacteurs nucléaires à Eau Pressurisée (REP) présentant des
indications de fissuration à la suite de contrôles optiques et ultra-sonores, soit de l’ordre de 20-30%
de l’ensemble des vis pour chaque réacteur. Ces tests positifs sont confirmés lors du démontage des
vis où plus de la moitié sont retirées en deux parties à Salem 1. Sur la période 2016-2019, plus
de 2000 vis seront remplacées sur les REP américains (Amberge, 2019). Reprenons le fil de cette
épidémie (Cauvin et al. , 1994). Le patient zéro 1 est français : nous sommes en 1989 à la centrale
nucléaire de Bugey qui abrite 4 REP de technologie américaine Westinghouse. Les réacteurs sont en
fonction depuis moins de 10 ans. À l’intérieur de la cuve se trouvent des structures - dites internes
de cuves - principalement en acier inoxydable austénitique permettant, entre autres, de guider les
assemblages combustibles et de canaliser l’eau (Fig. 1a)

(c)(b)

(a)

Figure 1 – (a) Schéma des structures internes de cuve des Réacteurs à Eau Pressurisée (b) As-
semblage vissé cloisons - renforts - enveloppe de cœur. Visualisation d’une vis en condition réelle
avec la présence de la clavette de maintien soudée (c) Configurations possibles de circulations d’eau
entre les cloisons et l’enveloppe de cœur (Sources NRC, EPRI)

1. en tout cas le premier test positif
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En particulier, ces structures comportent un assemblage vissé de cloisons et de renforts, ces derniers
étant eux-mêmes vissés sur l’enveloppe de cœur (Fig. 1b). Cet assemblage est refroidi en détournant
une partie de l’eau entrant dans le cœur et en la faisant passer entre les cloisons et l’enveloppe, du
haut vers le bas (configuration downflow) ou de bas en haut (configuration upflow) (Fig. 1c). Les
internes de cuve sont soumis à rude épreuve en fonctionnement, avec des températures comprises
entre 300◦C et 360◦C, un bombardement de neutrons de haute énergie (E > 1MeV) émis par la
réaction de fission nucléaire avec un flux de l’ordre de 1013n.cm−2.s−1 et le contact avec le milieu
aqueux.
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Figure 2 – (a) Observations d’une vis retirée de réacteur, montrant une fissuration intergranulaire
au niveau de la transition entre la tête et le fût ainsi qu’un faciès de rupture de type intergranulaire
(b) Évolution du nombre cumulé de vis fissurées en fonction de la durée de fonctionnement pour les
REP français de type CP0. La droite en traits pointillés correspond à 5 vis / an (NRC, 2016).

Après un peu moins de 10 années à ce régime, soit un niveau d’irradiation de l’ordre de 1022n.cm−2,
une inspection par ultrasons permet d’identifier 46 vis présentant des indications de fissuration sur
le réacteur de Bugey 2 (Cauvin et al. , 1994). L’extraction de ces vis et leurs expertises conduisent
à identifier un mode de rupture de type intergranulaire, avec amorçage et propagation de fissures
au niveau de la transition entre la tête et le fût de la vis (Fig. 2a). Un mécanisme de type corrosion
sous contraintes intergranulaire est mis en avant pour expliquer ces ruptures se manifestant sur des
vis présentant la particularité de se trouver dans des zones de haute température et fort niveau
d’irradiation, et ayant les contraintes mécaniques les plus élevées. Pour ces niveaux de contraintes,
l’acier inoxydable austénitique utilisé pour les vis, de type 316 écroui, est considéré comme résistant
à la corrosion sous contraintes en milieu aqueux, le phénomène est donc dénommé corrosion sous
contraintes assistée par l’irradiation (ou Irradiation Assisted Stress Corrosion Cracking, IASCC). 4
des 6 réacteurs (Bugey 2 & 3, Fessenheim 1 & 2) de même conception (dite CP0) présentent des
symptômes marqués (Fig. 2b). S’agissant d’un phénomène de corrosion sous contraintes, les traite-
ments existants consistent à utiliser un matériau moins sensible à la corrosion en milieu aqueux, à
réduire la température pour limiter l’oxydation et / ou à diminuer le niveau de contraintes méca-
niques. Cette dernière solution est mise en œuvre par l’exploitant, en changeant le sens de circulation
de l’eau entre l’enveloppe de cœur et les cloisons - de downflow vers upflow 2 - ce qui a pour effet
de réduire la pression différentielle au niveau des cloisons, ainsi que de modifier le design des vis
pour limiter la sévérité du congé de raccordement entre le fût et la tête. Ces mesures, associées à
une stratégie de tests périodiques, ont pour effet de contenir l’évolution de l’épidémie avec un taux

2. Pour certain réacteurs français et américains cette conversion a en fait été effectuée non pas suite à l’expertise
de la visserie, mais suite aux conséquences délétères sur les assemblages périphériques d’écoulement au travers des
cloisons (Cauvin et al. , 1994) pouvant être une indication indirecte de problèmes sur la visserie.
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moyen d’indications de rupture à ce jour de l’ordre de 5 vis / an sur la conception CP0 (Fig. 2b). Les
autres conceptions utilisées en France (dites CPY) en configuration upflow, utilisant une géométrie
différente de vis refroidie, présentent à ce jour moins de 5 indications de fissurations par réacteur
(NRC, 2016).

Figure 3 – (a) Localisation des indications de fissurations de vis sur le cloisonnement du réacteur
D.C. Cook 2 et mise en évidence de clusters de fissuration (b) Observations optiques en réacteur
des têtes de vis montrant les différentes dégradations possibles : clavettes et / ou têtes manquantes
(NRC, 2016)

L’épidémie s’est propagée avec une intensité variable à l’ensemble de la flotte mondiale de REP :
Belgique, USA, Corée (IAEA, 2011), avec des pratiques en termes de tests et de traitements diffé-
rentes, les internes de cuve des réacteurs japonais d’Ikata 1 & 2 ayant par exemple été complètement
remplacés de manière préventive (Ikeda et al. , 2012). Mais revenons en 2016. Les réacteurs améri-
cains d’Indian Point 2 et Salem 1 sont d’une conception et d’une date de mise en service similaires
aux réacteurs français de type CP0. À deux différences près : les vis cloisons-renforts sont en acier
inoxydable austénitique de type 347, plus sensible à la corrosion en milieu aqueux (Wilson et al.
, 2002), et en configuration downflow. À cela s’ajoute une pratique de tests différente, avec de
premières inspections requises après environ 25 années de fonctionnement (NRC, 2016). Tous les
ingrédients sont réunis pour observer une seconde vague qui conduit à la nécessité de remplacer plus
de 2000 vis entre 2016 et 2019 sur une dizaine de réacteurs.

Figure 4 – Observations par Microscopie Électronique à Balayage (MEB) du faciès de rupture de
vis en acier inoxydable austénitique de type 347 ayant rompues en réacteurs (Smith et al. , 2018),
mettant en évidence trois zones distinctes : intergranulaire, transgranulaire, ductile à cupules

9



En outre, l’analyse de la localisation des vis présentant des indications de fissurations fait apparaître
un fait nouveau, à savoir la présence de clusters (Fig. 3). Certaines cloisons sont exemptes de fissura-
tion alors que d’autres peuvent regrouper plus de 50 vis fissurées. La présence de ces clusters posent
la question de la redistribution des efforts dans les vis adjacentes. De plus, les observations des faciès
de rupture font apparaître un mode de rupture mixte : corrosion sous contraintes intergranulaire
(IGSCC), transgranulaire (TGSCC) et ductile transgranulaire, avec possiblement des indications de
fatigue (Fig. 4).

Au prix d’une démarche rigoureuse de maintenance et d’utilisation des bonnes pratiques dont l’ef-
ficacité a été démontrée par le retour d’expériences, le phénomène de fissuration des vis cloisons
- renforts d’internes de cuve REP peut être contenu sur les réacteurs susceptibles, avec des taux
moyens de fissuration bas comme le montrent les données sur les réacteurs français de type CP0
(5 vis / an) ou américains dans des configurations équivalentes (Amberge, 2019). À ces niveaux, la
possibilité de détachement de cloisons en conditions normales et incidentelles est considérée comme
faible (NRC, 2016), et le risque principal est le détachement de la tête de la vis et sa migration
dans le cœur du réacteur 3, pouvant endommager le combustible nucléaire. Pourtant, la situation
actuelle reste non satisfaisante pour plusieurs raisons. D’un point de vue industriel, l’absence de
modèles prédictifs quantitatifs de fissuration ne permet pas d’anticiper les maintenances à prévoir
ni même de pouvoir cibler celles-ci sur les vis les plus à risque. De plus, l’absence d’indications de
fissurations sur un réacteur à un instant donné ne permet en rien de le considérer immunisé sur
l’ensemble de sa durée de fonctionnement. D’un point de vue scientifique, les modes de rupture
observés sur ces matériaux irradiés (Fig. 4) restent insuffisamment compris et modélisés (Chopra
& Rao, 2011a; Chopra & Rao, 2011b). Ces deux points de vue se rejoignent dans une perspective
sociétale d’acceptation du nucléaire civil, et ce dans un contexte de prolongation de la durée de vie
des centrales, qui passe par la démonstration de la compréhension, la modélisation, la simulation et
la prédiction de l’ensemble des phénomènes observés dans les réacteurs, et ce quand bien même ces
études ne seraient pas appliquées à un instant donné auprès des Autorités de Sûreté pour autoriser
le fonctionnement du réacteur. La nécessité de ce travail de fond s’est trouvée une nouvelle fois mise
en lumière par la découverte en 2018, pour la première fois sur un REP, de fissures centimétriques
sur l’enveloppe de cœur (Amberge et al. , 2018), rappelant l’importance de disposer, en avance,
des éléments permettant la compréhension, la modélisation et la simulation de la rupture des aciers
inoxydables austénitiques fortement irradiés.

Ce mémoire constitue donc une contribution à la mécanique de la rupture des matériaux irradiés,
et spécifiquement à deux des modes de rupture observés sur les vis d’internes de cuve REP (Fig. 4),
à savoir la corrosion sous contraintes intergranulaire et la rupture ductile par croissance
et coalescence de cavités transgranulaires des aciers inoxydables austénitiques. Les résultats
obtenus sur les deux thématiques sont néanmoins assez généraux et applicables dans un contexte
plus large. L’environnement de travail, la démarche scientifique ainsi le plan du mémoire sont décrits
dans le chapitre suivant.

3. ce qui est observé malgré le faible espace entre les assemblages combustibles et les cloisons, ainsi que la présence
des clavettes (Fig. 3)
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1.1 Contexte des travaux

1.1.1 Environnement

J’ai soutenu en 2012 une thèse de doctorat en Physique de l’Université Paris 7 - Paris Diderot réalisée
à l’École Supérieure de Physique et de Chimie Industrielles (ESPCI) dans le laboratoire de Physique
et Mécanique des Milieux Hétérogènes (PMMH) sur la thématique des instabilités élastiques des
plaques minces. À l’issue de celle-ci, j’ai rejoint 1 le Département des Matériaux pour le Nucléaire
(DMN) du Commissariat à l’Énergie Atomique et aux Énergies Alternatives (CEA Saclay) en tant
qu’Ingénieur-Chercheur. Le DMN a pour vocation d’étudier les matériaux de structures utilisés dans
le contexte nucléaire : à ce titre, les aciers constitutifs de la cuve et des internes de cuve des Réacteurs
à Eau Pressurisée ainsi que les alliages de Zirconium utilisés pour les gaines de combustibles REP
constituent une part très importante de l’activité. Les études réalisées au DMN sont d’un spectre très
large, de fondamentale à appliquée et des échelles atomistiques aux calculs de (petites) structures,
avec des développements expérimentaux, numériques et théoriques. Au sein du DMN, je fais partie
du Service d’Étude des Matériaux Irradiés (SEMI) dédié à la caractérisation et à la modélisation
des matériaux issus de réacteurs de puissance ou de recherche (Fig. 1.1), en prenant appui sur
une plateforme expérimentale (LECI) constituée de cellules blindées permettant la caractérisation
de matériaux radioactifs. Au sein du SEMI, je suis membre du Laboratoire de Comportement
mécanique des Matériaux Irradiés (LCMI) dédié à l’étude de l’évolution des propriétés mécaniques
des métaux avec l’irradiation.

Figure 1.1 – Aperçu général des activités du Service d’Étude des Matériaux Irradiés

Mon activité est constituée de deux parties complémentaires. La première, de nature appliquée, est
réalisée au travers d’actions en partenariat avec les industriels du nucléaire - EDF et Framatome -
et vise à fournir des données et des modèles concernant les propriétés mécaniques (comportement,
rupture) des aciers de cuves et d’internes de cuve REP. Cette activité repose sur la réalisation et
l’analyse d’essais mécaniques sur matériaux irradiés aux neutrons en réacteur, principalement sur
les thématiques du comportement et de la rupture de l’acier de cuve, du comportement et de la
rupture - ductile et corrosion sous contraintes - des aciers inoxydables austénitiques. Cette activité

1. changeant au passage complètement de thématiques de recherche !
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donne lieu parfois à des articles (Hure et al. , 2015; Renault-Laborne et al. , 2018), mais le plus
souvent à des rapports internes 2. La deuxième activité, de nature plus fondamentale, vise à appor-
ter des éléments de compréhension et à développer des modèles à bases physiques sur les mêmes
thématiques, et plus particulièrement corrosion sous contraintes et rupture ductile des aciers in-
oxydables austénitiques irradiés, par une démarche couplant expériences modèles, développement
théoriques et études numériques. Ce mémoire porte sur les travaux réalisés dans le cadre de cette
seconde activité sur la période 2013 - 2019, notamment au cours des thèses de Jyoti Gupta (corro-
sion sous contraintes), de Pierre-Olivier Barrioz et Jean-Michel Scherer (rupture ductile), et grâce
aux interactions fructueuses avec les collègues du DMN, tout particulièrement Benoît Tanguy et
Arnaud Courcelle, ainsi que les collègues universitaires : Éric Andrieu et Lydia Laffont (CIRIMAT
- ENSIACET), Jacques Besson et Samuel Forest (Centre des Matériaux - Mines ParisTech), Leon
Cizelj et Samir El Shawish (Jozef Stefan Institute).

En parallèle, par souhait personnel de contribuer à la transmission des connaissances dans le domaine
de la mécanique et des matériaux, et puisque d’aucun affirme que “ l’expérience d’enseignement fait
progresser le chercheur, [...] la passion fait des miracles pour rattraper le temps ainsi utilisé“, je
poursuis une activité d’enseignement, commencée pendant ma thèse dans le cadre d’un monitorat à
l’Université Paris 7 - Paris Diderot, d’une part à Sorbonne Université dans le Master de Mécanique,
et d’autre part à l’ESPCI dans le cadre de préceptorat en Mécanique des solides.

1.1.2 Démarche scientifique

La démarche scientifique retenue au cours des activités de recherche présentées dans ce mémoire
repose sur les trois choix décrits ci-dessous :

• Not too big, not too small : The appropriate scale (Marshall Stoneham & Harding,
2003)

L’approche multi-échelle en sciences des matériaux est devenu ces dernières années un nouveau para-
digme en termes de modélisation. À titre d’exemple, la démarche des projets européens PERFORM-
60 (2009 - 2013) et SOTERIA (2015 - 2019) dédiés à la modélisation des aciers de cuves et d’internes
de cuves REP (Al Mazouzi et al. , 2011) est décrite sur la Fig. 1.2a, montrant l’ambition de couvrir
et de maîtriser l’ensemble des échelles, de l’ab-initio aux composants industriels, et de déduire l’évo-
lution des propriétés mécaniques macroscopiques à partir des évènements atomiques élémentaires.
Cette démarche, satisfaisante intellectuellement et qui doit rester l’ambition à long terme, se heurte
néanmoins à des difficultés techniques - comment passer d’une échelle à une autre ? - mais également
et surtout humaines - qui maîtrise l’ensemble des concepts utilisés ?

L’approche utilisée par la suite n’est pas multi-échelle, en tout cas pas au sens large tel que présenté
sur la Fig. 1.2a, mais tente simplement de se placer à la bonne échelle vis-à-vis du problème étudié 3

tout en utilisant de manière qualitative les informations obtenues aux échelles inférieures. Cette
approche fait apparaître nécessairement des paramètres qui doivent être calibrés par rapport à des
expériences, et qui, in fine, devront pouvoir être déterminés dans le cadre de l’approche multi-
échelle. L’échelle retenue est celle du matériau à l’échelle du grain - monocristal - ou de l’agrégat

2. 600 pages cumulées au compteur à ce jour !
3. ce que Marshall Stoneham & Harding (Marshall Stoneham & Harding, 2003) résument en parlant de l’échelle

appropriée : ni trop grande, ni trop petite.
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polycristallin, dans le cadre de la mécanique des milieux continus. Si cette approche pourra / devra
être enrichie par des informations obtenues aux échelles inférieures, elle est en revanche d’ores et
déjà complémentaire des études réalisées par les industriels du nucléaire visant à déterminer les
conditions locales au niveau des composants du réacteur. Une illustration de cette approche est
donnée sur la Fig. 1.2b dans le cas des vis d’internes de cuve REP, pour lesquelles des calculs
de structures sont réalisés afin de déterminer les champs locaux : température, flux et fluences
d’irradiation, contraintes mécaniques (Pandit et al. , 2018).

(a) (b)

Figure 1.2 – (a) Approche multi-échelle mise en avant au cours des projets européens PERFORM-
60 (2009 - 2013) et SOTERIA (2015 - 2019) dédiés à la modélisation des aciers de cuves et d’internes
de cuves REP (Al Mazouzi et al. , 2011) (b) Illustration de calculs de cloisonnement permettant de
déterminer les conditions thermo-neutro-mécaniques locales au niveau de la visserie (Pandit et al. ,
2018)

• Une approche micromécanique

Afin de comprendre et de modéliser les mécanismes de rupture intergranulaire et ductile par crois-
sance et coalescence de cavités, une approche micromécanique est poursuivie qui consiste à des-
cendre d’une échelle par rapport à celle à laquelle le phénomène est observé afin de déterminer les
mécanismes microscopiques, puis de remonter à l’échelle supérieure si besoin par homogénéisation.

(a) (b) (c)

Figure 1.3 – (a) Hypothèse de déformation homogène d’un agrégat polycristallin sous chargement
mécanique (Taylor, 1938) (b) Détermination des mécanismes microscopiques à l’aide d’expériences
modèles (McClintock, 1968) (c) Homogénéisation de matériaux poreux (Gurson, 1977)
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En ce qui concerne la rupture intergranulaire, l’objectif est d’une part de pouvoir passer du charge-
ment mécanique macroscopique obtenu à partir des calculs de cloisonnement (Fig. 1.2b) aux champs
mécaniques locaux au niveau des joints de grains, et d’autre part d’évaluer les mécanismes locaux
de fissuration. Cette démarche se situe dans la droite ligne des travaux sur le passage micro-macro
des agrégats polycristallins initiés par Sachs et Taylor (Taylor, 1938) (Fig. 1.3a). Pour la rupture
ductile par croissance et coalescence de cavités, l’enjeu est quant à lui de réaliser l’homogénéisation
de matériaux poreux pour remonter à un matériau équivalent utilisable dans des calculs de struc-
tures, tout en validant expérimentalement les hypothèses utilisées en ce qui concerne les mécanismes
locaux de déformation. Là-encore, cette approche trouve son origine dans les travaux pionniers de
McClintock (McClintock, 1968) et de Gurson (Gurson, 1977) (Fig. 1.3b,c).

• Des expériences modèles

La réalisation d’expériences sur des matériaux irradiés dans des réacteurs nucléaires de puissance
ou de recherche est complexe d’une part du fait de la radioactivité des échantillons qui nécessite de
recourir à des expériences réalisées à l’aide de télémanipulateurs en cellules blindées, et d’autre part
par la complexité intrinsèque aux matériaux industriels en termes d’homogénéité de microstructure
et de compositions chimiques. À cela s’ajoutent des conditions d’irradiations dont l’historique est
parfois seulement partiellement connu. Ces expériences sont néanmoins indispensables pour obtenir
des données sur l’état réel de ces matériaux irradiés, mais peuvent être limitées pour comprendre
les phénomènes en jeu.

(a) (b)

Fe C Cr Ni Mn Mo Si Cu V Mg P S W
Bal 0.012 18.75 8.55 1.65 0.02 0.45 0.24 0.015 0.003 0.01 0.002 0.035

(c)

Figure 1.4 – Caractéristiques de l’acier inoxydable austénitique de type SA304L utilisé dans les
études expérimentales présentées dans la suite : (a) Cartographie EBSD montrant l’absence de tex-
ture et la présence de ferrite (en noir) (b) Observation en Microscopie Électronique en Transmission
(MET) montrant une faible densité de dislocations (c) Composition chimique (en % massique)

Ainsi, l’ensemble des résultats expérimentaux décrits dans ce mémoire porte sur un acier inoxy-
dable austénitique de type SA304L (Fig. 1.4), qui est à la fois pertinent pour l’étude des internes de
cuves REP puisque constitutif des cloisons et des renforts, mais également plus simple en termes de
microstructure que le matériau utilisé pour les vis (CW316) du fait du traitement thermique d’hy-
pertrempe. D’autre part, les expériences réalisées sont modèles dans le sens où elle visent à mettre
en évidence les mécanismes physiques à l’œuvre et à infirmer / confirmer les modèles, selon une
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démarche similaire à celle présentée sur la Fig. 1.3b. Enfin, l’état irradié est obtenu en soumettant le
matériau à un faisceau d’ions dans un accélérateur de particules, permettant d’obtenir, en choisissant
les bonnes conditions, une microstructure (Fig. 1.5a) et un comportement mécanique (Fig. 1.5b)
similaire à ceux observés après irradiation aux neutrons, et ce sans induire de radioactivité (Was,
2007). Le choix de ces bonnes conditions sera détaillé dans la suite.

(a) (b)

Figure 1.5 – Comparaisons de (a) la taille des défauts d’irradiation et (b) de la limite d’élasticité
pour un acier de type 304 irradié aux neutrons et aux protons (Was, 2007)

1.1.3 Plan du mémoire

Ce mémoire est organisé comme suit. Le chapitre 2 traite de la corrosion sous contraintes assistée
par l’irradiation des aciers inoxydables austénitiques, ou plus spécifiquement de la corrosion sous
contraintes intergranulaire en milieu REP de ces matériaux à l’état irradié. Une revue synthétique
de la littérature permet de mettre en évidence les éléments manquants en ce qui concerne la compré-
hension du phénomène et sa modélisation. Les démarches expérimentales - basées sur la réalisation
d’expériences modèles sur matériau irradié aux ions - et numériques - basées sur l’évaluation de
contraintes intergranulaires - sont présentées tout d’abord séparément puis de manière couplée afin
d’investiguer les conditions d’amorçage locales de fissures intergranulaires. Le chapitre 3 s’intéresse
à la rupture ductile par croissance et coalescence de cavités dans les aciers fortement irradiés. Bien
que la thématique de la rupture ductile ait été abondamment traitée depuis les années 1960, les
particularités observées dans les aciers fortement irradiés et mises en évidence au cours de la revue
bibliographique viennent questionner l’applicabilité des modèles existants. Des expériences modèles
originales sont réalisées pour évaluer les hypothèses sous-jacentes aux modèles homogénéisés pour
matériaux poreux, et de nouveaux modèles sont développés pour pallier aux manques. Le chapitre
4 présente enfin quelques travaux en cours sur les deux thématiques, à savoir d’une part la carac-
térisation micromécanique du comportement des grains et joints de grains des aciers inoxydables
austénitiques, et d’autre part la simulation robuste de la déchirure ductile. Les perspectives de re-
cherche sont finalement exposées.
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1.2 Les aciers inoxydables austénitiques irradiés en conditions REP

Les principales caractéristiques de l’évolution avec l’irradiation aux neutrons de la microstructure,
des mécanismes de déformation et des propriétés mécaniques conventionnelles des aciers inoxydables
de la série 300 sont brièvement rappelées dans cette partie pour les conditions d’irradiation REP
(∼ 340◦C). Ces données seront par la suite complétées dans le Chapitre 2 pour la corrosion sous
contraintes intergranulaires, et dans le Chapitre 3 pour la rupture ductile.

1.2.1 Microstructure d’irradiation

La microstructure des aciers inoxydables austénitiques de la série 300 évolue fortement avec l’ir-
radiation. Les observations réalisées en Microscopie Électronique en Transmission (MET) sur des
vis cloisons-renfort déposées du réacteur de Tihange 1 (Van Renterghem et al. , 2018) permettent
d’étudier l’effet de la dose d’irradiation du fait du gradient de flux le long de l’axe de la vis 4. La
dose d’irradiation est mesurée en dpa (déplacements par atomes), évaluée par calcul, qui estime le
nombre de fois, en moyenne, qu’un atome de la matrice métallique a été déplacé de sa position dans
le réseau cristallin (Stoller et al. , 2013). L’utilisation de cette grandeur vise à permettre de s’affran-
chir de la nature de la particule énergétique ayant conduit aux défauts d’irradiation. Typiquement,
les structures internes de cuves ont des doses d’irradiation estimées maximales de l’ordre de 80dpa
pour 60 ans de fonctionnement. La Fig. 1.6a montrent les observations MET le long d’une vis en
acier 316 initialement dans un état écroui. Le défaut d’irradiation principal est de type boucle de
Frank qui correspond à une boucle de dislocations associée à une faute d’empilement, provenant de
l’agglomération d’amas d’interstitiels.

(a) (b)

Figure 1.6 – (a) Observations MET le long d’une vis du réacteur de Tihange 1, correspondant à
des doses de 13, 22 et 35dpa (de gauche à droite) et de températures d’irradiation comprises entre
∼ 320◦C et ∼ 340◦C (Van Renterghem et al. , 2018) (b) Évolutions de la chimie des joints de grains
(Edwards et al. , 2001)

D’autres évolutions microstructurales sont également observées, comme la présence de nanocavités
provenant de l’agglomération de lacunes (Fig. 1.6a), l’apparition de précipités et une évolution du
réseau de dislocations dans le cas des matériaux initialement dans un état écroui, avec une disparition
quasi-complète de celui-ci. À ces évolutions microstructurales s’ajoutent également des modifications
de la chimie locale notamment aux joints de grains (Fig. 1.6b) avec un appauvrissement marqué en

4. À noter qu’il existe également un gradient de température le long de la vis, pour plus de détails (Van Renterghem
et al. , 2018)
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Chrome et en Fer et un enrichissement en Nickel. Les valeurs typiques de ces évolutions pour une
dose de l’ordre de 20 dpa sont indiquées dans le Tab. 1.1.

Type de défauts Densité (1022m−3) Taille (nm) Commentaires

Boucles de Frank [1− 10] [5− 15] Saturation après 5-10 dpa
Cavités [0.1− 1] [2− 10] Pas de saturation

Précipités [0.1− 1] [2− 10] Pas de saturation

Table 1.1 – Quantification des densités et tailles des défauts d’irradiation au niveau du milieu de
la vis de Tihange 1, pour une dose de 22dpa (Van Renterghem et al. , 2018)

Ces évolutions sont bien documentées dans la littérature (Konings & Stoller, 2020), et les recherches
actuelles dans ce domaine portent sur les mécanismes de formation et d’évolution en fonction des
conditions d’irradiation. La microstructure d’un acier inoxydable de la série 300 évolue donc forte-
ment avec l’irradiation en conditions REP, conduisant à la présence en forte densité, de l’ordre de
1022m−3, de nano-structures de plusieurs types avec une taille typique de l’ordre de 10nm, ce qui
entraîne des modifications à la fois dans les mécanismes de déformation et les propriétés mécaniques.

1.2.2 Mécanismes de déformation

L’évolution de la microstructure, et plus particulièrement la présence de boucles de Frank, conduit à
une évolution des mécanismes de déformation intragranulaires : c’est le phénomène de canalisation
de la déformation dans des bandes (ou dislocation channelling). L’observation de surface d’échan-
tillons polis non irradié fait apparaître des bandes de glissement très rapprochées (à l’échelle de
la taille de grains) visibles sous la forme de marches de surface (Fig. 1.7.A.a) et provenant de la
nature intrinsèquement discrète du glissement de dislocations. Avec l’irradiation, un mécanisme de
déformation très hétérogène est observé (Fig. 1.7.A.b,c,d) avec la présence de bandes très espacées
dans chaque grain. Les observations MET (Fig. 1.7.B) permettent de relier ces marches à la pré-
sence de canaux dans lesquels l’ensemble de la déformation s’est produite, les autres zones étant
essentiellement non déformées. Le degré de localisation, tel que mesuré par ces canaux, est plus
important pour les faibles niveaux de déformations, et pour les fortes doses d’irradiation.

(A) (B)

Figure 1.7 – (A) Observations optiques de la surface d’un acier inoxydable austénitique de type
CW316 déformé à l’état (a) non irradié, (b,c,d) irradié à 4 et 35dpa (B) Observations MET en
coupe reliant des marches de surface aux canaux de déformations (Nishioka et al. , 2008)
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Ce mécanisme de déformation n’est pas unique aux matériaux irradiés et se retrouve dans les
matériaux présentant des défauts microstructuraux immobiles, par exemple des enchevêtrements de
dislocations suite à une prédéformation (Luft et al. , 1975), ou des défauts d’hypertrempe (Bapna
et al. , 1967; Mori & Meshii, 1969). Dans tous les cas, le mécanisme est similaire : la mise en
mouvement des dislocations mobiles du fait du chargement mécanique conduit au nettoyage partiel
des défauts immobiles, créant un canal privilégié pour le mouvement des dislocations suivantes.
Ce mécanisme a été notamment confirmé par les études en Dynamique Moléculaire décrivant les
interactions entre une dislocation et une boucle de Frank (Rodney, 2004), ainsi que par les études
de Dynamique des Dislocations qui permettent de reproduire l’apparition de ces canaux (Cui et al.
, 2018a; Cui et al. , 2018b). Cette dernière étude montre en particulier les conditions nécessaires
d’apparition du phénomène en termes de densités de défauts et de chargement mécanique. La
localisation de la déformation est marquée lorsque le chargement mécanique conduit à du glissement
simple dans un matériau contenant peu d’autres défauts que ceux responsables de la localisation.
A contrario, la présence d’une forte densité de dislocations et / ou d’un chargement mécanique
conduisant à l’activation de plusieurs systèmes de glissement tend à supprimer le phénomène de
localisation.

1.2.3 Propriétés mécaniques

L’évolution de la microstructure et des mécanismes de déformations conduit finalement à des évo-
lutions majeures des propriétés mécaniques. La Fig. 1.8a montre les courbes de traction obtenues à
340◦C pour différentes doses d’irradiation pour un acier inoxydable austénitique de type 304L. Une
forte augmentation de la limite d’élasticité est observée qui peut s’expliquer par un mécanisme de
type Orowan par les défauts d’irradiation, essentiellement les boucles de Frank. Une saturation de
la limite d’élasticité est observée après 5 - 10dpa (Fig. 1.8b) du fait de la saturation de la densité
des boucles de Frank. La capacité d’écrouissage est également fortement affectée par l’irradiation,
en lien avec le mécanisme de déformation par canaux : l’écrouissage par interactions entre différents
systèmes de glissement n’est plus actif dans ces canaux essentiellement en glissement simple, condui-
sant à un faible écrouissage macroscopique. Une augmentation de la limite d’élasticité concomitante

d’une baisse de la capacité d’écrouissage conduit finalement, par le critère de Considère
dσ

dε
= σ, à

une striction précoce.

(a) (b)

Figure 1.8 – (a) Courbes de traction d’un acier inoxydable austénitique de type 304L en fonction
de la dose d’irradiation (Pokor et al. , 2004) (b) Évolution de la limite d’élasticité en fonction de la
dose d’irradiation (Chopra & Rao, 2011b)
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En ce qui concerne l’évolution des propriétés de rupture, la Fig. 1.9a montre l’évolution des courbes
J − da obtenues par des essais de ténacité sur éprouvettes fissurées en fonction de la dose d’irradia-
tion, avec J l’énergie surfacique nécessaire à la propagation, et da l’avancée de la fissure. L’irradiation
affecte fortement à la fois la ténacité (K ∼

√
EJ) à l’amorçage (Fig. 1.9b) et le module de déchi-

rure dJ/da. Ces évolutions proviennent au premier ordre de la chute de la capacité d’écrouissage
(Fig. 1.8) qui est un facteur prépondérant dans la résistance à la propagation de fissures ductiles
(Pardoen & Hutchinson, 2003).
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(b)

Figure 1.9 – (a) Courbes J −da (Chopra & Rao, 2011b) et (b) ténacité en fonction de la dose d’ir-
radiation (Hure et al. , 2018) pour des nuances d’acier de type 304 irradiées et testées en conditions
REP

L’évolution de la sensibilité à la fissuration intergranulaire en milieu REP sera détaillée dans le
chapitre 2.
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2.1 Introduction

2.1.1 Position du problème

La démarche visant à prédire de manière quantitative la phénomène de corrosion sous contraintes
intergranulaire des vis d’internes de cuve REP repose sur deux parties, d’une part la détermination
des champs locaux : dose et température d’irradiation, contraintes mécaniques, chimie locale du
milieu, et d’autre part sur la caractérisation et la prédiction de l’amorçage et de la propagation de
fissures.
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Figure 2.1 – (a) Visualisation du champ de contraintes au niveau d’une vis d’internes de cuve REP
(b) Évolution typique de la contrainte maximale et de la dose d’irradiation (Pokor et al. , 2010) (c)
Évolution du couple de déserrage des vis avec le niveau d’irradiation (Lemaire et al. , 2010)

La première partie est menée principalement par EDF et conduit aux résultats typiques présentés
sur la Fig. 2.1 grâce à des calculs neutroniques, thermohydrauliques et thermomécaniques (Pokor
et al. , 2010). Les contraintes sont maximales au niveau du congé de raccordement entre la tête
et le fût de la vis (Fig. 2.1a) et proviennent initialement du couple de serrage. Au cours du fonc-
tionnement du réacteur, cette contrainte diminue du fait d’un phénomène de relaxation induit par
l’irradiation, de manière concomitante avec l’augmentation de la dose d’irradiation (Fig. 2.1b), cette
dernière conduisant à des modifications microstructurales. À noter que si ces calculs couplant neu-
troniques, thermohydrauliques et thermomécaniques font toujours l’objet de travaux, les prédictions
sont qualitativement en accord avec les mesures expérimentales (Lemaire et al. , 2010) de couple de
déserrage de vis (Fig. 2.1c) qui décroît avec la durée de fonctionnement.

(a) (b)

Figure 2.2 – (a) Éprouvette de géométrie O-Ring avant et après essai (Bosch et al. , 2018) (b)
Contrainte (évaluée à l’endroit le plus sollicité) ayant conduit à une rupture en fonction du niveau
d’irradiation

De nombreuses études ont été réalisées afin d’évaluer l’effet du chargement mécanique en sollicitant
en milieu REP (340◦C, 25-35 cc/kg H2 STP, 1200ppm B, 2ppm Li) de petites structures, essentiel-
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lement des éprouvettes tubulaires dites O-Ring (Fig. 2.2a) obtenues à partir de composants déposés
de réacteurs, sous chargement constant. Ces études ont conduit à la détermination du domaine dans
lequel des ruptures sont observées (Fig. 2.2b) et à un critère empirique de rupture à comparer à
l’historique de chargement des vis (Pokor et al. , 2010). Cependant, ces essais ne permettent pas de
distinguer les phases d’amorçage et de propagation de la fissuration, et présentent une dispersion
expérimentale très importante qu’il est possible d’attribuer au moins partiellement à l’historique
des matériaux utilisés et à l’état de surface des échantillons.

La phase de propagation de fissures de corrosion sous contraintes en milieu REP a été étudiée de
manière extensive au moyen d’essais sur éprouvettes préfissurées, permettant de déterminer des lois
de vitesse de propagation en fonction du facteur d’intensité des contraintes (Chopra & Rao, 2011b).
Les efforts se portent donc principalement sur la phase d’amorçage des fissures. La Fig. 2.3 montre
les observations MEB d’une éprouvette testée en milieu REP sous un chargement de traction lente
jusqu’à rupture. Ce type d’essai SSRT (Slow Strain Rate Test) permet de tester la sensibilité à la
corrosion sous contraintes par application d’un chargement suffisamment lent (ici ε̇ = 5.10−8s−1)
pour avoir un effet du milieu.

(a) (b)

Figure 2.3 – Observations MEB typiques d’une éprouvette en acier inoxydable austénitique irradiée
ayant subi un essai de traction lente jusqu’à rupture en milieu REP

Des fissures intergranulaires sont visibles le long du fût de l’éprouvette, les fissures étant d’autant
plus ouvertes qu’elles se situent à proximité de la zone de rupture. La Fig. 2.3b montre plus par-
ticulièrement les fissures intergranulaires dans une zone peu déformée, et constitue précisément le
problème d’étude. En particulier, les questions posées sont :

• Quelles sont les caractéristiques morphologiques des fissures (longueur, orientation) ?

• Quels sont les critères locaux d’amorçage de fissures (contrainte, déformation, localisation) ?

• Peut-on prédire numériquement l’amorçage de ces fissures ?

Ce chapitre vise donc à mettre en place les démarches expérimentales et numériques et à apporter
des éléments visant à répondre à ces trois questions. Une revue succincte de la littérature est réalisée
dans le paragraphe suivant avant de présenter les travaux réalisés.
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2.1.2 Revue de la littérature

Cette brève revue de la littérature vise à mettre en avant les principaux résultats disponibles en
termes de caractérisations expérimentales et de modélisations de l’amorçage de la corrosion sous
contraintes intergranulaire des aciers inoxydables austénitiques à l’état irradié. Les résultats men-
tionnés s’inscrivent dans une bibliographie plus large et complémentaire qui comprend notamment
la CSC des aciers inoxydables austénitiques et des alliages à base Nickel à l’état non irradié, qui ne
sont pas repris ici par souci de concision. Pour plus de détails, (Raquet et al. , 2007; Huang et al. ,
2019; Féron et al. , 2019; Liu et al. , 2018).

2.1.2.a Caractérisation expérimentale

La très grande majorité des caractérisations expérimentales concernant l’amorçage de fissures inter-
granulaires par corrosion sous contraintes d’aciers inoxydables austénitiques irradiés a été obtenue
sur des échantillons irradiés aux protons testés en milieu REB (Réacteur à Eau Bouillante) par
des essais de traction lente (Jiao & Was, 2011). Il a été montré que les irradiations aux protons
permettent, sous réserves de compenser la différence de flux par une différence de température d’ir-
radiation, de reproduire les défauts d’irradiation et la chimie des joints de grains observés après
irradiation aux neutrons (Was et al. , 2002). Le milieu REB diffère du milieu REP par une te-
neur en oxygène élevée (celle-ci étant négligeable en milieu type REP), et permet d’exacerber les
phénomènes de corrosion.

(a) (b) (c)

Figure 2.4 – Observations MEB de surface caractéristiques de fissures intergranulaires de corrosion
sous contraintes sur acier inoxydable austénitique irradié aux protons

Les observations typiques de fissures intergranulaires sont présentées sur la Fig. 2.4. Différentes
configurations sont observées, de la fissuration complète d’un joint de grains sans (Fig. 2.4a) ou
avec (Fig. 2.4b) marques de plasticité dans les grains adjacents, à des fissures s’amorçant au niveau
de l’intersection entre des bandes de localisation et le joint de grains (Fig. 2.4c). La Fig. 2.5 présente
les évolutions des densités surfaciques de fissures pour différents niveaux d’irradiation, en fonction
de la dureté du matériau, de la teneur en Chrome au niveau des joints de grains et du niveau
d’hétérogénéité de déformation intragranulaire, cette dernière étant évaluée par la hauteur moyenne
des marches de surface issues des canaux de déformation (Jiao & Was, 2011). Des corrélation sont
observées avec la dureté et la localisation de la déformation (Fig. 2.5a,c), mais pas avec la chimie
des joints de grains. Ces résultats sont en accord avec ceux obtenus sur des matériaux irradiés aux
neutrons montrant un effet prépondérant du comportement mécanique (contraintes, mécanismes de
déformation). Ce type d’expériences a été également analysé de manière plus locale, en s’intéressant
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aux caractéristiques des joints de grains présentant des fissures (McMurtrey et al. , 2011).

(a) (b) (c)

Figure 2.5 – Évolution de la densité surfacique de fissures intergranulaires en fonction de (a)
la dureté du matériau (b) la teneur en Chrome au niveau des joints de grains, (c) du niveau
d’hétérogénéité de la déformation (Jiao & Was, 2011)

La grande majorité des fissures sont localisées sur des joints de grains non spéciaux (de type Random
High Angle Boundary - RHAB) (Fig. 2.6a), les joints de grains spéciaux de type Σ3, correspondant à
des macles et très présents dans les aciers de type 304, sont peu affectés. La fissuration est également
observée majoritairement sur des joints de grains orientés perpendiculairement par rapport à la
direction de chargement (Fig. 2.6b).

(a) (b)

(c)

Figure 2.6 – Distributions des fissures intergranulaires en fonction (a) du type de joints de grains,
(b) de l’orientation du joint de grains par rapport à la direction de chargement, (c) des facteurs de
Schmid et de (d) Taylor de part et d’autre du joint de grains (McMurtrey et al. , 2011)
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De manière moins marquée, des corrélations sont également observées entre fissuration et faible
valeur de facteur de Schmid / forte valeur du facteur de Taylor sur l’un des grains adjacents à la
fissuration (Fig. 2.6c,d). Le facteur de Schmid calculé sur la Fig. 2.6c correspond au facteur reliant la
contrainte (supposée uniaxiale) dans le grain à la cission résolue la plus grande d’un système de glis-
sement. Autrement dit, la cission résolue critique étant la même pour tous les grains, les contraintes
seront plus fortes dans la phase de plasticité dans les grains ayant un faible facteur de Schmid. Le
calcul du facteur de Taylor fait quant à lui appel à l’hypothèse de champ de déformation identique
dans tous les grains, et permet de relier la contrainte équivalente (de Mises) à la valeur de cission
résolue critique. Une forte valeur de facteur de Taylor conduit donc à de plus fortes contraintes
locales. Dès lors, les résultats présentés sur les Figs. 2.6c font apparaître une forte dépendance
de la fissuration aux contraintes locales, et plus particulièrement à la contrainte normale
aux joints de grains (Fig. 2.5b), le niveau de déformation ne semble pas avoir quant à lui d’effet
de premier ordre comme le montre la Fig. 2.6.

(a) (b)

Figure 2.7 – (a) Corrélation entre la fissuration et la discontinuité des bandes de localisation de
part et d’autre du joint de grains (West et al. , 2012) (b) Observations MET en coupe montrant
les couches d’oxydes externe et interne de surface, ainsi que la pénétration intergranulaire, pour un
acier de type 316 irradié aux neutrons en réacteur (Fukumura et al. , 2019)

L’hétérogénéité du mécanisme de déformation présente également une corrélation avec la fissuration
(Fig. 2.5c) par un mécanisme visible sur la Fig. 2.4c. Les études expérimentales sur cet aspect ont
montré en particulier une corrélation entre fissuration et discontinuité des bandes de localisation
de part et d’autre du joint de grains (West et al. , 2012) (Fig. 2.7). Ces observations montrent
l’importance du mode de déformation intragranulaire mais également l’influence de la ca-
pacité d’un joint de grains à transmettre la plasticité dans le mécanisme de fissuration. Ces
différentes corrélations portent toutes directement ou indirectement sur le chargement mécanique
des joints de grains. Les aspects oxydation et résistance mécanique de ces derniers ont beaucoup
moins été étudiés. La Fig. 2.7 montre à la fois les couches d’oxydes externe, riche en Fer, et interne,
riche en Chrome, typiques après oxydation en milieu REP, et également les pénétrations d’oxydes
intergranulaires sur un matériau irradié issu de réacteur. À l’heure actuelle, si quelques observations
qualitatives de ce type sont disponibles, il n’existe pas de base de données suffisantes (ni de modèle)
pour prédire les profondeurs de pénétration d’oxydes en fonction du temps d’exposition, du niveau
d’irradiation et du type de joints de grains, quand bien même ces informations seront essentielles
à la prédiction de la rupture des joints de grains oxydés. Enfin, la détermination expérimentale de
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la résistance mécanique des joints de grains, par exemple par des essais de type micropoutres en
flexion (Stratulat et al. , 2016) n’a pas été réalisée sur ce type d’acier à l’état irradié et oxydé.

2.1.2.b Modélisation et Simulation

Les modélisations et simulations numériques à l’échelle locale de la fissuration intergranulaire se
sont intéressées en premier lieu au mécanisme décrit sur la Fig. 2.4c d’interactions entre une bande
de localisation et un joint de grains (Sauzay & Ould Moussa, 2013; Sauzay & Vor, 2013), avec en
particulier la caractérisation de la singularité de contraintes sous l’hypothèse que le matériau en
dehors de la bande se déforme uniquement de manière élastique (Fig. 2.8). Associée à un double
critère de rupture en contrainte et taux de restitution de l’énergie (Weissgraeber et al. , 2016),
cette modélisation permet d’estimer la contrainte macroscopique conduisant à l’amorçage d’une fis-
sure, en fonction des caractéristiques de la bande de déformation (orientation, largeur, longueur) et
des propriétés de rupture de l’interface. Pour compléter cette approche, des simulations de dyna-
mique moléculaire sont conduites pour estimer les propriétés de rupture des oxydes intergranulaires
(Van Brutzel et al. , 2019).

(a) (b)

Figure 2.8 – Modélisation et simulation par éléments finis de l’interaction entre une bande de
localisation de la déformation et un joint de grains (Sauzay & Ould Moussa, 2013; Sauzay & Vor,
2013)

Dans le même esprit mais à une échelle de modélisation différente, des simulations de dynamique
moléculaire ont également été réalisées sur des agrégats polycristallins (McMurtrey et al. , 2011),
conduisant d’une part à l’apparition de bandes de glissement localisées, et d’autre part à des ruptures
intergranulaires corrélées à l’absence de continuité des bandes (Fig. 2.6c).

(a) (b)

Figure 2.9 – (a) Simulations de dynamique moléculaire d’agrégat polycristallin (b) Corrélation
entre discontinuité des bandes et fissuration (McMurtrey et al. , 2011)
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Ces deux types de modélisation, s’ils apportent des éléments importants de compréhension des
mécanismes potentiels de fissuration, n’en restent pas moins incomplets quant à la prédiction de
l’apparition de fissures intergranulaires à l’échelle locale dans un agrégat polycristallin. Les simula-
tions de dynamique moléculaire (Fig. 2.9) présentent de fortes limitations en l’état quant à la prise
en compte des défauts d’irradiations (ou de manière plus générique de la microstructure intragranu-
laire). L’inclusion explicite de manière prédéfinie de bandes de localisation (Fig. 2.8) pose à la fois
des difficultés d’ordre numérique de taille de calculs (Marano & Gélébart, 2020), qui peuvent néan-
moins être réalisés depuis peu (Fig. 2.10), et surtout de connaître à l’avance la largeur, le nombre,
l’orientation des bandes (et leurs continuités éventuelles) à inclure dans chaque grain.

Figure 2.10 – Champs de déformation et de contraintes dans un agrégat polycristallin d’alliage de
Zirconium dans lequel des bandes de localisation ont été définies explicitement (Marano & Gélébart,
2020)

La Fig. 2.10b met particulièrement en lumière que le fait d’imposer la continuité des bandes à un
joint de grains est de nature à ne pas conduire à des contraintes élevées. Dans l’idéal, la loi de com-
portement de plasticité cristalline utilisée à l’échelle intragranulaire devrait suffire à faire apparaître
ces bandes ainsi que leurs caractéristiques : largeur, nombre, distance inter-bandes, indépendance
au maillage, ce qui reste à l’heure actuelle un défi. À titre d’exemple, l’étude de (Marano et al. ,
2019) montre la nécessité d’utiliser un formalisme à gradient de plasticité cristalline ne serait-ce que
pour avoir le bon type de localisation intragranulaire, et ce sans pour autant être indépendant de la
discrétisation spatiale, et sans même parler de modélisation des joints de grains pour la continuité
ou non des bandes.

(a) (b)

Figure 2.11 – (a) Détermination des contraintes aux joints de grains dans un agrégat polycristallin
(Gonzalez et al. , 2014) (b) Simulation d’un agrégat polycristallin réel et comparaison des champs
de contraintes aux fissures observées expérimentalement (Huang et al. , 2019)

La prise en compte réaliste des bandes de localisation dans des simulations d’agrégats polycristallins
n’est pas possible à ce jour, et il faut donc s’en remettre à des simulations plus conventionnelles,
quitte à introduire l’effet d’amplification des contraintes locales sur certains joints de grains d’une
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autre manière. Dans ce cadre, la détermination des contraintes aux joints de grains dans les agrégats
polycristallins a fait l’objet d’un certain nombre de travaux (Barbe et al. , 2001a; Barbe et al. , 2001b;
Diard et al. , 2002; Kanjarla et al. , 2010; Gonzalez et al. , 2014), conduisant à décrire l’influence
des interactions entre grains sur les contraintes locales (Fig. 2.11a), mais restreint à certaines lois
de comportement particulières et pour des agrégats synthétiques. Il est à noter également que, dans
ces simulations, aucun modèle n’est appliqué aux joints de grains, les contraintes résultants dès
lors uniquement des anisotropies de déformations élastiques et plastiques, même si des modèles
simples de prise en compte des joints de grains ont été proposés récemment (Haouala et al. , 2020).
D’autre part, des comparaisons directes entre champs mécaniques obtenus par simulation à partir
d’un agrégat réaliste déterminé grâce à des caractérisations expérimentales et fissuration (Huang
et al. , 2019) commencent à voir le jour (Fig. 2.11b) pour la CSC des aciers inoxydables non irradié,
mais cette démarche n’a pas été réalisée à l’état irradié.

2.1.3 Axes d’étude

Cette revue de la littérature montre qu’une approche micromécanique visant à prédire la corrosion
sous contraintes intergranulaire en milieu REP des aciers inoxydables irradiés nécessite, a minima,
d’étudier les différents items détaillés sur la Fig. 2.12, incluant à la fois des caractérisations expéri-
mentales et des simulations numériques à différentes échelles.

Mécanismes de déformation

Approche micromécanique de la corrosion sous contraintes intergranulaire des aciers inoxydables austénitiques irradiés
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Figure 2.12 – Approche micromécanique visant à prédire la corrosion sous contraintes intergranu-
laire en milieu REP des aciers inoxydables irradiés

Les thématiques qui ont fait l’objet de recherches dans nos travaux sont indiquées en rouge sur la
Fig. 2.12. D’un point de vue expérimental, les résultats présentés dans le paragraphe 2.1.2.a consti-
tuent une base de données solide en ce qui concerne l’amorçage de la corrosion sous contraintes des
aciers inoxydables austénitiques irradiés. Néanmoins, plusieurs points d’intérêt restent à traiter :

• Effets des conditions d’irradiation et de milieu

La grande majorité des résultats expérimentaux consacrés à l’amorçage a été obtenue avec des essais
conduits en milieu oxygéné (caractéristique des réacteurs de type REB pour lesquels le phénomène
d’IASCC est également observé), différent du milieu d’intérêt pour la fissuration des vis d’internes
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de REP. En effet, la présence d’oxygène dans le milieu est de nature à modifier les mécanismes de
corrosion et de fissuration. Il est donc nécessaire de poursuivre la caractérisation en milieu REP, en
complétant les quelques études disponibles. D’autre part, la corrélation observée entre fissuration
et localisation de la déformation ne permet pas d’isoler l’effet de l’augmentation de la dureté du
matériau, ce qui est important d’un point de vue des mécanismes et de la modélisation, d’où l’intérêt
de choisir des conditions d’irradiation (aux ions) permettant d’évaluer ces deux contributions.

• Effets des paramètres locaux

Les corrélations entre fissuration et caractéristiques du joint de grains - orientation, structure cristal-
lographique - ont été en grande majorité obtenues sur la base d’observations en surface. Ces mesures
ne permettent que de caractériser partiellement le joint de grains, en particulier en ce qui concerne
l’orientation de la normale. De même, la caractérisation de la continuité (ou non) des bandes de
localisation, si elle permet d’observer une corrélation avec la fissuration, ne permet pas d’en déduire
un modèle prédictif basé uniquement sur les caractéristiques des joints de grains. L’analyse des
paramètres locaux de fissuration nécessitent donc la caractérisation tridimensionnelle des fissures,
et la détermination de critères de transmission de dislocations / bandes de localisation aux joints
de grains.

• Simulations numériques

Les résultats expérimentaux montrent un effet prépondérant des contraintes locales sur le phéno-
mène de fissuration. Pourtant, l’évaluation numérique des contraintes intergranulaire au moyen de
simulations d’agrégats polycristallins dans le cadre des matériaux irradiés est très peu documentée,
alors même que ce type de démarche est utilisé pour des matériaux non irradiés. De plus, la déter-
mination de lois simples pour estimer des contraintes intergranulaires afin de construire des critères
de fissuration reste à faire. Enfin, l’évaluation quantitative de cette approche micromécanique qui
consiste à comparer les résultats de simulations numériques sur des agrégats polycristallins réalistes
aux fissures observées expérimentalement doit être réalisée sur matériaux irradiés.

Les sections suivantes présentent les résultats obtenus sur ces trois axe d’étude.

2.2 Caractérisation expérimentale des conditions de fissuration

2.2.1 Effet des conditions d’irradiation et de milieu

Pour plus de détails, (Gupta et al. , 2016; Gupta et al. , 2018)

Cette étude a été réalisée dans le cadre de la thèse de Jyoti GUPTA.

2.2.1.a Protocole expérimental

Afin de caractériser expérimentalement les conditions de fissuration, un protocole expérimental a
été mis en place (Fig. 2.13) comprenant la préparation et l’irradiation de matériaux dans des accé-
lérateurs de particules, la caractérisation mécanique et microstructurale après irradiation (Dureté,
MET), la réalisation d’essais de corrosion sous contraintes en milieu REP, et la caractérisation après
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essais (MEB). Les irradiations sont réalisées soit au Michigan Ion Beam Laboratory (MIBL) (Toader
et al. , 2017) pour les irradiations aux protons, soit à JANNuS Saclay (CEA) (Pellegrino et al. ,
2012) pour les irradiations aux ions lourds.

Figure 2.13 – Méthodologie de caractérisation expérimentale de la corrosion sous contraintes in-
tergranulaires des aciers inoxydables austénitiques irradiés aux ions

Le matériau utilisé est l’acier inoxydable austénitique de type 304L (Fig. 1.4). Afin de s’affranchir des
effets de surface (écrouissage, rugosité) et sauf mention contraire dans la suite, tous les échantillons
sont polis miroir avec une finition à la silice colloïdale par vibropolissage. Deux types d’irradiations
sont utilisés afin d’évaluer l’effet de la microstructure d’irradiation et plus particulièrement les
conséquences des mécanismes de déformation et du comportement mécanique sur la fissuration
intergranulaire.

(a) (b)

Figure 2.14 – Observations MET en surface des échantillons après irradiation (a) aux protons et
(b) aux ions Fer, permettant de visualiser les boucles de Frank (lignes blanches)

D’une part, des irradiations aux protons avec une énergie de 2MeV à 340◦C avec un flux de l’ordre
de 5.10−6 dpa.s−1 (en surface) sont utilisées de manière similaire aux études précédentes (Jiao &
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Was, 2011), ces conditions d’irradiation permettant de reproduire une microstructure équivalente
à celle obtenue après irradiation aux neutrons en réacteur à 290◦C (Was et al. , 2002). D’autre
part, des irradiations aux ions Fer sont réalisées avec une énergie de 10MeV à 450◦C avec un flux
de l’ordre de 5.10−4 dpa.s−1 (en surface). La différence de température d’irradiation est choisie de
sorte à compenser la différence de flux (Was, 2007) et permettre d’obtenir des défauts d’irradiation
(boucles de Frank) similaires à ceux observés après irradiations aux protons (Fig. 2.14). La principale
différence entre les deux types d’irradiations réside donc dans l’épaisseur de la couche irradiée, de
l’ordre de 20µm pour les protons (soit de l’ordre de la taille de grains), et de l’ordre de 2µm pour les
ions Fer (Fig. 2.15a,b). Une autre différence potentielle concerne la ségrégation aux joints de grains,
ce qui sera discuté dans la suite. Les essais de corrosion sous contraintes sont réalisés en milieu REP
(340◦C, 25-35 cc/kg H2 STP, 1200ppm B, 2ppm Li) en traction lente (ε̇ = 5.10−8s−1) jusqu’à une
déformation cible de 4%.

(a) (b)

Figure 2.15 – (a) Profils typiques d’irradiation le long de l’épaisseur pour les irradiations aux
protons et aux ions Fer (b) Comparaison de l’épaisseur de la couche irradiée à la taille de grains

Une autre condition a également été étudiée : certains échantillons n’ont pas été vibropolis avant
irradiation, ce qui conduit à la présence d’une zone composée de nanograins en surface (de l’ordre
de 1µm d’épaisseur), et ce afin d’étudier l’effet de l’état de surface (ou comme nous le verrons dans
la suite l’effet du durcissement d’irradiation).

2.2.1.b Principaux résultats et interprétation

Les quantifications des observations MET en surface après irradiation (Figs. 2.14, 2.16a) permettent
d’estimer les densités de boucles de Frank de l’ordre de 2.5 1022m−3 et 3.6 1022m−3 pour les
irradiations aux ions Fer et aux protons pour les échantillons vibropolis. Le diamètre des boucles
est quant à lui de l’ordre de 15nm. Ces valeurs sont proches des valeurs de saturation observées
pour les aciers inoxydables austénitiques irradiés en REP (Tab. 1.1). Les échantillons non vibropolis
présentent quant à eux très peu de boucles de Frank, de l’ordre de 0.06 1022m−3, la présence d’un très
grand nombre de joints de nanograins ayant conduit à absorber les défauts ponctuels d’irradiation,
empêchant ainsi leurs recombinaisons en boucles. Les essais de CSC en milieu REP font apparaître
dans tous les cas des fissures intergranulaires (Fig. 2.16b,c), dont la profondeur est de l’ordre de
l’épaisseur de la couche irradiée (Fig. 2.16d).
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(a)

(b)

(c)

Figure 2.16 – (a) Observations MET mettant en évidence la présence de boucles de Frank après
irradiation (b) Observations MEB des fissures intergranulaires (indiquées par des flèches jaunes)
après essai de CSC en milieu REP (c) Observations MEB d’une fissure en coupe transverse

Les observations de la Fig. 2.16 confirment la maîtrise de la méthodologie et permettent de s’in-
téresser aux conditions de fissuration. Pour chaque condition, quatre grandeurs sont quantifiées, à
savoir la longueur et la densité surfacique de fissures, la limite d’élasticité du matériau et le degré
d’hétérogénéité de la déformation intragranulaire. Ce dernier est évalué en mesurant la distance
moyenne entre les bandes de localisation. À noter que la zone d’irradiation ne recouvrant que par-
tiellement la longueur utile de l’éprouvette, il est possible d’étudier l’état non irradié simultanément.
La limite d’élasticité du matériau est évaluée en plusieurs étapes. Des essais de nanodureté sont
réalisés dans la couche irradié, en se limitant à des profondeurs de pénétration permettant de limiter
la zone plastique à la couche irradiée. Les valeurs de dureté ainsi obtenues sont corrigées de leur
effet de taille par la méthode de Nix-Gao (Nix & Gao, 1998) afin d’estimer la dureté équivalente
d’un milieu infini. Finalement, une corrélation empirique permet de passer de la variation de dureté
à la variation de limite d’élasticité (Busby et al. , 2005).
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Figure 2.17 – (a) Évolution de la densité surfacique de fissures en fonction de la limite d’élasticité
estimée de la couche irradiée (Insert : Variation de limite d’élasticité en fonction de la densité
volumique N et du diamètre φ des défauts d’irradiation) (b) Évolution de la densité surfacique
de fissures en fonction de l’hétérogénéité de la déformation intragranulaire mesurée par la distance
inter-bandes moyenne (Insert : Distribution de distance inter-bandes en fonction de l’irradiation)
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La variation de limite d’élasticité ainsi obtenue pour les différentes irradiations (Insert Fig. 2.17a)
est de l’ordre de grandeur de µb

√
Nφ avec µ le module de cisaillement, b la norme du vecteur de

Burgers, N et φ respectivement la densité volumique et la taille des défauts d’irradiation, indiquant
la validité du modèle de barrière dispersée (Tan & Busby, 2015) pour décrire le durcissement dû à
l’irradiation. Hors effet des nanograins, la densité de fissures 1 augmente avec la dureté du matériau
(Fig. 2.17a), de l’ordre de 100mm−2 à l’état non irradié à 300mm−2 pour les différents conditions
d’irradiation utilisées. Un premier point remarquable est l’absence d’évolution de la densité de fis-
sures pour les trois conditions d’irradiation correspondant pourtant à des propriétés mécaniques
locales très différentes (limites d’élasticité estimées allant de 500MPa à plus de 900MPa). Un ré-
sultat similaire est observé également sur l’évolution de la densité de fissures avec le niveau de
localisation de la déformation (Fig. 2.17b). Si des différences ont été rapportées entre les deux types
d’irradiation utilisés en ce qui concerne la ségrégation aux joints de grains (Jiao et al. , 2018), la
faible corrélation entre la fissuration et cette ségrégation ne semble pas de nature à intervenir pour
interpréter ces résultats. Deux hypothèses peuvent dès lors être faîtes pour expliquer ces résultats :
soit il existe une forte inhomogenéité des contraintes à rupture des joints de grains, schématique-
ment deux populations dont l’une aurait des contraintes à rupture très faibles et l’autre très fortes,
ce qui expliquerait l’absence d’évolution de densités de fissures pour des contraintes appliquées
intermédiaires. Une autre hypothèse est que les distributions de contraintes intergranulaires sont
également très hétérogènes. Cette dernière hypothèse sera étudiée dans la partie numérique. Les
données expérimentales relatives aux échantillons avec nanograins en surface (Fig. 2.17) montrent
que l’effet de ceux-ci est de supprimer le durcissement d’irradiation, du fait de l’absence de défauts,
et de conduire à une fissuration similaire à celle du matériau non irradié sans nanograins. Ce résultat
est intéressant pour deux raisons, d’une part de montrer une façon de réduire l’augmentation de
la sensibilité à la fissuration sous irradiation, et d’autre part de montrer l’effet prépondérant du
comportement mécanique sur la fissuration.
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Figure 2.18 – (a) Distribution de longueurs de fissures (normalisées par la taille de grains) (b)
Détermination des conditions locales de fissuration

Pour aller plus loin, les conditions locales de fissuration ont été étudiées (Fig. 2.18). Les distribu-
tions de longueurs de fissures, normalisées par la taille de grains pour pouvoir comparer des études

1. Les valeurs reportées dépendent du grandissement utilisé pour les observations MEB, et il convient donc de
s’intéresser aux variations relatives.
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utilisant différentes nuances d’aciers inoxydables austénitiques, sont tracées sur la Fig. 2.18a. La
longueur moyenne est de l’ordre de la taille de grains, et la distribution peut en fait être prédite
par un critère uniquement géométrique basé sur l’orientation des joints de grains d’un agrégat syn-
thétique (type Voronoi) en considérant que les fissures ne peuvent se propager d’un joint de grains
à un autre que si l’angle de désorientation est faible. Le bon accord entre ce modèle simple et les
résultats expérimentaux montre d’une part la quasi-absence de propagation dans ce type d’essais,
et d’autre part va également dans le sens d’un effet fort des contraintes aux joints de grains dans
l’amorçage des fissures, un angle de désorientation trop important conduisant au fait que le joint
de grains adjacent soit mal orienté par rapport au chargement mécanique.

Les trois facteurs influençant la fissuration à l’échelle locale, à savoir orientation favorable du joint de
grains par rapport à la direction de traction, faible facteur de Schmid dans l’un des grains adjacents
et (dis)continuité des bandes de localisation ont été évalués afin de déterminer un critère local de
fissuration (Fig. 2.18b). Cette analyse conduit à deux résultats principaux : une majorité des fissures
observées vérifie chaque critère pris séparément, mais ces trois critères ne sont pas des conditions
nécessaires comme le montre le fait que seulement 32% des fissures vérifient les trois conditions
simultanément. Ce pourcentage augmente cependant en considérant cette fois-ci ces critères comme
des conditions non pas nécessaires mais suffisantes à la fissuration. L’absence de caractère néces-
saire est un résultat important et peut s’expliquer par le fait que ces trois conditions conduisent
indépendamment l’une de l’autre à des contraintes locales plus élevées.

Les résultats présentés sur les Figs. 2.17 et 2.18 obtenus après des essais de corrosion sous contraintes
en milieu REP sont en accord qualitatif avec les données issues des essais en milieu REB, constitutifs
de la majorité des essais sur la thématique ayant permis de mettre en évidence les facteurs prépon-
dérants, ce qui permet d’étendre la validité des conclusions au milieu REP. Ce type d’analyses basé
sur des observations de surface souffrent cependant de plusieurs limitations. La première porte sur
l’effet de l’orientation des joints de grains par rapport à la direction de chargement : seule l’inter-
section entre le joint de grains et la surface de l’éprouvette est connue, ce qui ne renseigne en rien
sur son orientation dans l’épaisseur. La deuxième limitation porte sur la corrélation observée avec
la discontinuité des bandes de localisation : cette observation est en soi une information importante
qui renseigne sur les mécanismes de fissuration, mais est une information obtenue a posteriori, ne
pouvant pas être utilisée comme critère de fissuration a priori. L’étude de ces deux limitations passe
par une détermination complète de la microstructure tridimensionnelle d’une éprouvette fissurée, et
fait l’objet du paragraphe suivant.

2.2.2 Effet des paramètres locaux

Pour plus de détails, (Liang et al. , 2020) et Annexe 5.2.1

Cette étude a été réalisée dans le cadre du stage de Master de Disen LIANG.

2.2.2.a Protocole expérimental

À partir d’un échantillon irradié au protons, testé en traction lente en milieu REP et présentant des
fissures intergranulaires, un protocole expérimental a été mis en place afin de caractériser complète-
ment la microstructure tridimensionnelle, à savoir orientations cristallographiques, joints de grains
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et fissures. Ce protocole repose d’une part sur la réalisation de cartographies EBSD (Electron BackS-
catter Diffraction) sur une surface étendue, de l’ordre de 1mm2, pour avoir une statistique suffisante
en termes de fissures, et par l’application d’un polissage mécanique incrémental, permettant d’en-
lever de manière contrôlée des épaisseurs de l’ordre de 1µm à chaque étape. À cela s’ajoute des
cartographies MEB pour détecter les fissures. L’étape clé de cette démarche est la correction de
deux artefacts expérimentaux qui sont (1) la distorsion associée à la réalisation de cartographies
EBSD (Fig. 2.19a) provenant de la configuration du MEB (tilt important, faible grandissement) et
(2) l’incertitude de positionnement de cartographies successives du fait du montage / démontage
de l’échantillon à chaque étape. Ces problèmes sont décrits dans la littérature (Pirgazi, 2019), et
diverses solutions ont été proposées pour y remédier (Zhang et al. , 2014). Un algorithme a été
développé afin d’effectuer ces corrections, basé sur le recalage par rapport à des points de références
(indents de dureté visibles sur la Fig. 2.19a) et sur la maximisation de la corrélation des orienta-
tions cristallographiques entre deux cartographies successives. Cet algorithme permet de pouvoir
reconstruire la microstructure tridimensionnelle (de volume 800µm x 800µm x 20µm) en corrigeant
les artefacts expérimentaux, comme le montre la forme des grains en coupe (Fig. 2.19f).

e)

f)

Figure 2.19 – Reconstruction de la microstructure tridimensionnelle par couplage polissage mé-
canique incrémental et cartographies EBSD. (a,b,c,d) Correction des distorsions géométriques des
cartographies EBSD (e) Visualisation de la reconstruction (les couleurs correspondent aux angles
d’Euler) (f) Coupes de la microstructure reconstruite

Afin de pouvoir analyser les conditions locales de fissuration, il est nécessaire d’une part de dé-
tecter les joints de grains et de positionner les fissures par rapport à ceux-ci, et d’autre part de
déterminer les caractéristiques géométriques des joints de grains : vecteur normal et orientations
cristallographiques de part et d’autre. La détection des joints de grains dans chaque couche consti-
tutive de la microstructure tridimensionnelle est basée sur les gradients d’angles d’Euler. Du fait
de la discrétisation spatiale, la forme des joints de grains est en marche d’escalier (Fig. 2.20). Le
positionnement des fissures intergranulaires, observées en imagerie MEB en électrons secondaires,
sur la microstructure, obtenue en cartographie EBSD, est plus problématique. Une méthode de
projection est utilisée visant à déterminer les portions de joints de grains se situant à une distance
d’une fissure inférieure ou égale à la résolution spatiale utilisée pour les cartographies EBSD. Cette
projection conduit aux résultats présentés sur la Fig. 2.20. Dans l’ensemble, la projection permet
de déterminer de manière satisfaisante les joints de grains non fissurés et fissurés, mais introduit
néanmoins des artefacts dûs à la différence de résolution spatiale entre les images ayant permis de
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déterminer les fissures et les cartographies EBSD. Principalement, cela conduit à une surestimation
du nombre de joints de grains fissurés.

Figure 2.20 – Détermination des joints de grains (en gris) à la surface de la microstructure recons-
truite et projection des fissures (en rouge)

Afin de déterminer les caractéristiques géométriques des joints de grains, un algorithme de lissage
est tout d’abord utilisé au niveau des joints de grains dans chaque couche de la microstructure
(Fig. 2.21a,b). Dans un deuxième temps, des coupes sont réalisées afin de déterminer l’orientation
des joints de grains dans l’épaisseur (Fig. 2.21c,d,e). La combinaison de l’orientation des joints
de grains dans le plan et dans l’épaisseur permet finalement de déterminer leurs vecteurs normal.
Les orientations cristallographiques de part et d’autre des joints de grains sont finalement déter-
minées, conduisant à la détermination complète des 5 degrés de liberté macroscopiques : 3 pour la
désorientation et 2 pour le vecteur normal.

a)

b)

c) d)

e)

Figure 2.21 – Détermination des joints de grains et de leurs orientations (a,b) dans le plan et
(c,d,e) dans l’épaisseur

2.2.2.b Principaux résultats et interprétation

Il est dès lors possible d’analyser et de comparer les différents champs locaux au niveau des joints
de grains non fissurés et fissurés. La Fig. 2.22a montre la fonction de répartition de la composante
de la normale aux joints de grains nx selon l’axe de traction de l’échantillon au cours de l’essai.
Pour les joints de grains non fissurés, la fonction identité est obtenue en accord avec les prédictions
théoriques pour un agrégat polycristallin ne présentant pas de texture morphologique. Les joints
de grains fissurés présentent quant à eux des valeurs de cette composante nx statistiquement plus
élevées, ce qui correspond à des joints de grains orientés préférentiellement selon l’axe de traction.
Ce résultat est en accord qualitatif avec les informations partielles obtenues grâce aux observations
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de surface (Fig. 2.18b). Les fonctions de répartition du facteur de Schmid minimal sur l’un des grains
adjacents au joint sont tracées sur la Fig. 2.22b pour les joints de grains non fissurés et fissurés.
Des valeurs plus faibles sont obtenues pour ces derniers, en accord avec les observations des études
précédentes. La différence apparaît cependant assez faible.
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Figure 2.22 – (a) Fonctions de répartition de la composante de la normale selon l’axe de traction,
pour les joints de grains non fissurés (en noir) et fissurés (en rouge) (b) Fonctions de répartition du
facteur de Schmid minimal. Les courbes en traits pointillés correspondent à l’intervalle de confiance
à 95%.

Différents critères de transmission de dislocations aux joints de grains ont été proposés dans la
littérature (Bayerschen et al. , 2016), et sont utilisés afin d’évaluer les corrélations avec la fissuration,
pour aller plus loin que les observations de (dis)continuité de bandes de localisation aux joints de
grains. Les critères de Luster-Morris et Shen-Wagoner-Clark s’écrivent :

Luster−Morris NA,B
ij = (nAi · nBj )(dAi · dBj )

Shen−Wagoner− Clark NA,B
ij = (lAi · lBj )(dAi · dBj )

avec lA,Bi = (nA,Bi × nΓ)/|nA,Bi × nΓ|
(2.1)

où nA,Bi et dA,Bi correspondent respectivement au plan et à la direction du système de glissement i
des grains adjacents au joint de grains, et nΓ la normale. La valeur maximale de NA,B

ij est utilisée
comme indicateur de la possibilité de la transmission de dislocations : si cette valeur est faible, il est
alors peu probable, d’après ces modèles, qu’il y ait transmission de dislocations et donc continuité
des bandes de localisation. La Fig. 2.23 montre les fonctions de répartition de cet indicateur pour
les joints de grains non fissurés et fissurés. Ces derniers présentent des valeurs significativement plus
faibles pour les deux indicateurs, montrant une corrélation statistique entre fissuration et impossi-
bilité de transfert de dislocations au niveau du joint de grains, dans l’hypothèse où ces modèles sont
effectivement pertinents pour les aciers inoxydables austénitiques irradiés.

Ce résultat est intéressant à plusieurs titres. L’utilisation de ces critères permet de renseigner sur la
susceptibilité a priori de certains joints de grains à la fissuration, ce qui permet d’aller plus loin que
la simple observation a posteriori de la continuité (ou non) des bandes de localisation. Une question
intéressante est de savoir si ces critères permettent effectivement de prédire cette continuité des
bandes de localisation, ce qu’il n’a pas été possible d’évaluer dans cette étude du fait du polissage
des échantillons. Une indication se trouve néanmoins dans l’étude de (Haouala et al. , 2020) mettant
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en avant le critère de Luster-Morris pour la prédiction de la transmission de dislocations pour un
matériau CFC. La corrélation du critère de Shen-Wagoner-Clark, qui prend en compte l’orientation
de la normale au joint de grains, avec la fissuration n’est pas significativement plus importante que
celle avec le critère de Luster-Morris, ce qui va dans le sens d’un effet limité de l’orientation du joint
de grains.
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Figure 2.23 – Fonctions de répartition des critères de transmission de dislocations (a) Luster-Morris
et (b) Shen-Wagoner-Clark, pour les joints de grains non fissurés (en noir) et fissurés (en rouge).
Les courbes en traits pointillés correspondent à l’intervalle de confiance à 95%.

L’observation des corrélations entre orientation du joint et paramètre de Luster-Morris avec la
fissuration pose la question de leur couplage. La Fig. 2.24 montre les pourcentages de joints de
grains non fissurés (Fig. 2.24a) et fissurés (Fig. 2.24b) satisfaisant le critère suivant :{

|nx| ≥ αn
NLuster−Morris
max ≤ αN

(2.2)

Afin de différencier les joints de grains fissurés et non fissurés, les différences de pourcentage sont
reportées sur la Fig. 2.24c.
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Figure 2.24 – Fraction de joints de grains satisfaisant l’Eq. 2.2 en fonction des paramètres {αn;αN}
pour les joints de grains (a) non fissurés et (b) fissurés (c) Différence entre (a) and (b)

Pour un choix des paramètres {αn;αN} = {0.6; 0.95}, 65% des joints de grains fissurés satisfont
l’Eq. 2.2 contre seulement 15% des joints de grains non fissurés. Cette quantification nous indique
deux choses : d’une part la confirmation quantitative de l’influence de l’orientation du joints de
grains et du paramètre de Luster-Morris sur la fissuration intergranulaire des aciers inoxydables
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austénitiques irradiés testés en milieu REP, et d’autre part que l’Eq. 2.2 n’est ni nécessaire ni suf-
fisante pour prédire la fissuration.

L’analyse des données aux joints de grains a été réalisée jusqu’à présent sans tenir compte de la
nature de ceux-ci. Il existe cependant une différence notable entre les joints de grains non fissurés et
fissurés : environ 50% des premiers ont un angle de désorientation proche de 60◦ (correspondant à des
joints de type Σ3) contre environ 20% pour les derniers. Cette différence de nature est en accord avec
les études précédentes montrant que les joints de grains spéciaux sont moins sensibles à la fissuration,
mais elle est de nature à biaiser l’analyse des Figs. 2.22, 2.23. Les fonctions de répartitions sont
donc déterminées en excluant les joints de type Σ3 (Fig. 2.25). En ce qui concerne les joints de
grains fissurés, les fonctions de répartition sont proches de celles déterminées précédemment. Pour
les joints de grains non fissurés, la fonction de répartion de l’indicateur de Luster-Morris est très
différente (Fig. 2.25b) car les joints de type Σ3 correspondaient à de fortes valeurs. Cependant, une
différence est toujours observée entre les joints de grains non fissurés et fissurés, ne remettant donc
pas en cause les résultats discutés précédemment.
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Figure 2.25 – (a) Fonctions de répartition de (a) la composante de la normale selon l’axe de
traction, (b) du critère de transmission de dislocations Luster-Morris, pour les joints de grains non
fissurés (en noir) et fissurés (en rouge), en excluant les joints de type Σ3. Les courbes en traits
pointillés correspondent à l’intervalle de confiance à 95%.

Les apports de l’analyse de cette microstructure fissurée tridimensionnelle sont multiples. D’une
part, les corrélations déterminées par les observations de surface sont confirmées en ce qui concerne
l’effet de l’orientation du joint de grains et le comportement mécanique des grains adjacents (via le
facteur de Schmid) cependant dans des proportions moins importantes. Cela confirme néanmoins
l’effet des conditions mécaniques locales sur la fissuration, et conduit à s’interroger sur la prédiction
des champs locaux au niveau des joints de grains, ce qui fait l’objet des paragraphes suivants, avec
notamment l’effet de la prise en compte du comportement des joints de grains via le paramètre de
Luster-Morris. D’autre part, il apparaît également clairement que les conditions mécaniques ne sont
pas suffisantes pour prédire la fissuration, ce qui sera discuté dans la présentation des travaux en
cours et des perspectives.

40



2.3 Évaluation numérique des contraintes intergranulaires

Les résultats expérimentaux mettant en avant l’importance des contraintes normales intergranu-
laires, celles-ci sont évaluées dans cette partie sur la base de simulations d’agrégats polycristallins
avec une loi de comportement adaptée aux matériaux CFC irradiés.

2.3.1 Outils et méthodes numériques

2.3.1.a Loi de comportement

La détermination des contraintes intergranulaires à partir de simulations numériques dans des agré-
gats polycristallins nécessite l’utilisation de loi de comportement à l’échelle du monocristal (Asaro,
1983; Roters et al. , 2010). Ces lois prennent en compte l’anisotropie de la déformation plastique
du fait de la présence de systèmes de glissement déterminés par la microstructure, couplés à des
modèles à bases physiques pour la prise en compte de l’écrouissage. La prise en compte des grandes
transformations permet de plus de modéliser les rotations de réseau cristallin. L’augmentation de
la puissance de calcul en parallèle d’implémentation numérique efficace de ces lois permet de réali-
ser des calculs massifs sur structures (Méric & Cailletaud, 1991). De nombreuses lois de plasticité
cristalline ont été développées et calibrées pour un grand nombre de matériaux, mais peu de lois
sont disponibles à ce jour adaptées aux matériaux irradiés (Patra & McDowell, 2012; Barton et al. ,
2013), et encore moins pour les matériaux CFC irradiés. Pour ces derniers, il existe essentiellement
deux lois disponibles dans la littérature (Han, 2012; Monnet & Mai, 2019) qui ne diffèrent essen-
tiellement que par la description de l’écrouissage et la prise en compte des défauts d’irradiation. La
loi proposée et calibrée dans (Han, 2012) est utilisée dans la suite. Les principales équations sont
les suivantes. La loi d’écoulement plastique décrivant l’évolution du glissement γα dans le système
de glissement α (défini par son plan de normale nα et sa direction mα) s’écrit :

γ̇α =

〈 |τα| − ταc
K0

〉n
sign(τα), with 〈x〉 =

{
x ;x > 0

0 ;x ≤ 0
(2.3)

où τα = σ : Mα et ταc sont respectivement la cission résolue et la cission résolue critique, avec
σ le tenseur des contraintes de Cauchy et Mα le tenseur de Schmid. Pour un matériau CFC, 12
systèmes de glissement de type {111} < 110 > sont considérés. Une régularisation viscoplastique est
utilisée afin de lever l’indétermination des systèmes activés de la plasticité cristalline indépendante
du temps, avec cependant des paramètres {K0, n} choisis de tel sorte à avoir un comportement
quasi-indépendant de la vitesse de sollicitation. La cission résolue critique de chaque système est
donné par l’équation :

ταc = τ0 + τa exp

(
−|γ

α|
γ0

)
+ µ

√√√√ 12∑
β=1

aαβrβD + µαL

√√√√ 4∑
p=1

rpL (2.4)

Le premier terme τ0 correspond à la friction de réseau (et de manière phénoménologique à l’effet
Hall-Petch). Le deuxième terme modélise un effet d’avalanche dû à l’ancrage des dislocations sur
les défauts. Le troisième terme décrit l’écrouissage de type forêt par interactions des dislocations de
différents systèmes, avec rαD la densité de dislocations adimensionnée (par la norme du vecteur de
Burgers b2D, avec bD = 2.54 10−10m), aαβ une matrice d’interactions, et µ le module de cisaillement.
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Enfin, le dernier terme correspond à l’effet de la densité de boucles de Frank dans chacun des 4 plans
d’habitat de ces défauts rαL adimensionnée (par b2LφL, avec bL = 2.08.10−10m et φL le diamètre des
boucles de Frank). Le paramètre αL fixe les contributions relatives des dislocations et des boucles
de Frank au durcissement. Enfin, la troisième série d’équations porte sur les évolutions des densités
de dislocations et de boucles de Frank sous chargement mécanique :

ṙαD =

1

κ

√√√√ 12∑
β=1

bαβrβD +
1

κ

√√√√Kdl

4∑
p=1

rpL −GcrαD

 |γ̇α|
ṙpL = −AL(rpL − rsatL )

 3∑
α∈plane p

rαD

 3∑
α∈plane p

|γ̇α|

 (2.5)

L’évolution de la densité de dislocations est de type Kocks-Mecking (Roters et al. , 2010), avec deux
termes de multiplications liés à la fois aux dislocations et aux boucles, et un terme d’annihilation.
L’évolution de la densité de boucles de Frank vise à reproduire leur balayage par les dislocations
avec une intensité AL, avec présence d’une densité résiduelle rsatL . Les équations 2.3, 2.4 et 2.5 visent
à reproduire de manière qualitative les phénomènes physiques observés, mais font apparaître des
paramètres à calibrer. À noter également que la forme même de ces équations reste sujette à des
débats.
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Figure 2.26 – (a) Courbes de traction simple sur un monocristal orienté selon l’axe [011] (b)
Courbes de traction simple sur un agrégat polycristallin pour différents niveaux d’irradiation

L’intégration numérique de cette loi de comportement a été implémentée (Hure et al. , 2016) en
grandes transformations avec le formalisme classique multiplicatif du gradient de la transformation
F = FeFp à l’aide du générateur de code MFront (Helfer et al. , 2015), permettant ainsi son uti-
lisation avec différents codes de calcul (Cast3M, Abaqus, AMITEX_FFTP). Certains des paramètres
de la loi non identifiables à partir d’études aux échelles inférieures ont été ajustés dans (Han, 2012)
par simulations d’agrégats polycristallins et comparaisons aux courbes de traction expérimentales
pour différents niveaux d’irradiation. Les courbes monocristallines et polycristallines sont données
sur la Fig. 2.26 où un bon accord est obtenu à l’échelle de l’agrégat. À l’échelle du monocristal,
l’adoucissement attendu et lié au balayage des boucles de Frank par les dislocations est également
observé. Compte-tenu de la corrélation entre fissuration et paramètre de Luster-Morris observée
expérimentalement, l’influence de la distance aux joints de grains et de la possibilité (ou non) de
transmission de dislocations a été prise en compte selon la méthode proposée dans (Haouala et al.
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, 2020). L’équation 2.5 est modifiée de la manière suivante :

ṙαD =

max

1

κ

√√√√ 12∑
β=1

bαβrβD,
Kα
s

db

+
1

κ

√√√√Kdl

4∑
p=1

rpL −GcrαD

 |γ̇α| (2.6)

où Kα
s est un paramètre additionnel et db est la distance normalisée (par bD) minimale au joint de

grains selon le système α. Le paramètre Kα
s dépend de la valeur du paramètre de Luster-Morris

selon :

Kα
s =

{
K0
s si ∀β Nα,β < αN

0 sinon
(2.7)

Loin d’un joint de grains, l’équation 2.6 se réduit à l’équation initiale. À proximité d’un joint de
grains et en cas d’impossibilité de transmission de dislocations, une augmentation supplémentaire
de la densité de dislocations se produit, résultant en un durcissement local. Cette modélisation
est intéressante car elle permet de reproduire, de manière phénoménologique facile à implémenter
mais avec une base physique, l’augmentation potentielle des contraintes intergranulaires résultant
de la discontinuité de bandes de glissement au niveau d’un joint de grains, sans avoir à introduire
explicitement un modèle pour le joint de grains ni à simuler les bandes de localisation. Bien sûr, le
modèle repose sur la validité de l’Eq. 2.7 et de la corrélation du paramètre de Luster-Morris avec
la fissuration.

2.3.1.b Agrégats polycristallins

Trois types d’agrégats polycristallins sont utilisés avec la loi de comportement décrites précédem-
ment afin d’évaluer les champs mécaniques locaux au niveau des joints de grains (Fig. 2.27). Le
premier type (Fig. 2.27a) correspond à des agrégats synthétiques basés sur des partitions de Vo-
ronoi de cellules cubiques. Les orientations cristallographiques des grains sont tirées aléatoirement,
conduisant à des agrégats ne présentant pas de texture morphologique ou cristallographique.

(a) (b) (c)

Figure 2.27 – Agrégats polycristallins utilisés pour déterminer les champs mécaniques locaux au
voisinage des joints de grains (a) Maillage par éléments finis d’une partition de Voronoi d’une cellule
cubique (b) Maillage par éléments finis d’une microstructure réaliste obtenue par DCT (King et al.
, 2008; Simonovski & Cizelj, 2011) (c) Discrétisation régulière d’une microstructure réaliste obtenue
par polissage incrémental et cartographies EBSD
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Le deuxième type d’agrégat (Fig. 2.27b) provient de l’analyse d’un fil en acier inoxydable austéni-
tique par tomographie (aux rayons X) par contraste de diffraction (DCT) (King et al. , 2008) et
plus particulièrement de son maillage conforme par éléments finis (Simonovski & Cizelj, 2011). Les
orientations cristallographiques des grains ont également été déterminées par DCT, et l’agrégat pré-
sente une légère texture morphologique et cristallographique. Enfin, le troisième agrégat (Fig. 2.27c)
correspond à celui déterminé expérimentalement par polissage incrémental et cartographies EBSD.
Contrairement aux deux premiers, la discrétisation de cet agrégat est une grille régulière qui ne se
conforme pas aux joints de grains.

2.3.2 Distributions de contraintes normales aux joints de grains

Pour plus de détails, (Hure et al. , 2016; El Shawish & Hure, 2018)

La loi de comportement décrite dans le paragraphe 2.3.1.a est utilisée avec les différents agrégats
polycristallins afin d’évaluer les contraintes integranulaires. Pour les deux agrégats représentés sur
les Figs. 2.27a,b, les simulations ont été réalisées avec les codes éléments finis Cast3M (CEA, 2018b)
et Abaqus. Les conditions aux limites correspondent à l’application de déplacements imposés axiaux
sur les faces inférieures et supérieures, les autres faces étant libres. Pour chaque facette triangulaire
appartenant à un joint de grains, le vecteur normal est déterminé, et les contraintes normales sont
calculées aux points de Gauss les plus proches des éléments finis adjacents, et finalement moyennées
pour attribuer une seule valeur de contrainte normale par facette. Pour l’agrégat de la Fig. 2.27c,
les simulations sont réalisées avec le code par transformées de Fourier rapide AMITEX_FFTP (CEA,
2018a). L’utilisation de la méthode FFT ne permet a priori que de simuler des microstructures
périodiques, avec des conditions de chargement homogénéisées. En pratique, un état de traction
simple moyen est imposé, avec un chargement en gradient de la transformation moyen imposé
dans la direction de traction x. Une couche d’élément à contraintes nulles est ajoutée dans le
plan de normale z afin de briser la périodicité et de représenter la surface libre. À noter que la
périodicité imposée par la méthode selon l’axe y peut introduire un biais à proximité de ces bords.
Les contraintes intergranulaires sont calculées à partir du tenseur des contraintes dans les voxels
traversés par un joint de grains, et en utilisant la normale de ceux-ci.
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Figure 2.28 – Densités de probabilité de contraintes normales intergranulaires en fonction (a) du
niveau d’irradiation et (b) du niveau de déformation, en traction simple
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2.3.2.a Effet du niveau d’irradiation

L’effet du niveau d’irradiation sur les densités de probabilités de contraintes normales intergranu-
laires est étudié à partir de l’agrégat de la Fig. 2.27b, sans prise en compte du comportement des
joints de grains (Eq. 2.6). La Fig. 2.28a montre les distributions de contraintes pour un niveau de
contrainte appliquée correspondant à la limite d’élasticité, pour les différents niveaux d’irradiation.
Plus le niveau d’irradiation est élevée, plus la limite d’élasticité est haute, et plus la distribution de
contrainte est étalée, avec des valeurs locales supérieures à la contrainte de traction macroscopique.
Pour un niveau d’irradiation donné, l’effet de la déformation conduit également à un étalement de
la distribution de contraintes, comme le montre la Fig. 2.28b. À noter que la forme générale de ces
distributions est indépendante de la discrétisation en éléments finis, mais qu’il n’a pas été possible
d’augmenter significativement le nombre d’éléments pour évaluer l’impact sur les queues de distri-
butions. Ce point, potentiellement important dans le cadre de la fissuration et d’autant plus que
pour les forts niveaux d’irradiation la loi de comportement fait apparaître un adoucissement, reste
à étudier.
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Figure 2.29 – (a) Champs de glissement plastique cumulé en fonction du niveau d’irradiation
(b) Densités de probabilités de contraintes normales intergranulaires normalisées par la contrainte
macroscopique Σ

En ce qui concerne les hétérogénéités de déformations plastiques, la Fig. 2.29a montre les champs
de glissement cumulé en fonction du niveau d’irradiation, pour une même valeur de déformation
imposée. Les hétérogénéités de plasticité sont plus marquées à l’état irradié, ce qui peut s’expliquer
par la capacité d’écrouissage réduite, les zones plastifiant en premier restent plus molles que les
autres zones, et donc se déformant plus. Il est possible de normaliser les distributions obtenues sur
la Fig. 2.28 par la contrainte macroscopique appliquée à l’agrégat, ce qui conduit à la Fig. 2.29b. Au
premier ordre, cette renormalisation permet de faire apparaître une courbe maîtresse indépendante à
la fois du niveau d’irradiation et du niveau de déformation. Ce résultat important et utile en pratique
peut se comprendre simplement : pour les faibles niveaux de déformations, les hétérogénéités de
déformation locales (et encore plus les évolutions morphologiques de l’agrégat) restent faibles, et il
est possible de considérer en première approximation que l’effet de la déformation est d’augmenter,
de manière homogène, la cission résolue critique. Les contraintes locales étant proportionnelles à
cette cission critique, et également la contrainte macroscopique (via le facteur de Taylor moyen),
les contraintes locales sont proportionnelles à la contrainte macroscopique, d’où le résultat de la
Fig. 2.29b. Cet argument simplifié permet en outre de mettre en évidence les causes éventuelles de
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déviations de cette courbe maîtresse, notamment l’aspect hétérogénéités aux fortes de déformations.
Cette cause est intrinsèquement présente pour la loi de comportement à l’état irradié - le mécanisme
de balayage des boucles de Frank conduisant à un comportement adoucissant - mais ne se manifeste
pas de manière marquée pour deux raisons : la première est la discrétisation en maillage limitée par
le temps de calculs qui joue un effet de moyenne, la deuxième est que les paramètres de la loi de
comportement conduisent à un ré-écrouissage après la phase d’adoucissement comme le montre la
Fig. 2.26a.
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Figure 2.30 – Effet de (a) la distribution de l’orientation des joints de grains par rapport à l’axe de
traction et (b) de la surface libre sur les distributions de contraintes normales intergranulaires. (a)
Résultats avec l’agrégat réaliste (en gris) et l’agrégat de Voronoi (en rouge). Insert : Distribution
de l’angle du joint de grains par rapport à la direction de chargement (b) Comparaisons des distri-
butions normalisées obtenues en ne considérant que les éléments à proximité de la surface libre (en
gris) par rapport à la courbe maîtresse

La courbe maîtresse de la Fig. 2.29b dépend cependant des caractéristiques morphologiques de l’agré-
gat et du chargement mécanique. L’effet de l’orientation des joints de grains par rapport à l’axe
de traction est important, comme le montre la Fig. 2.30a. L’agrégat réaliste présente une texture
morphologique (a priori du fait du processus de fabrication) qui conduit à une sur-représentation
statistique des joints de grains dont la normale est parallèle à l’axe de traction (Insert Fig. 2.29b).
En conséquence, la distribution des contraintes normales intergranulaires est décalée vers les hautes
valeurs par rapport à celle obtenue avec un agrégat de Voronoi sans texture. La Fig. 2.30b montre
finalement l’effet de la surface libre en comparant les distributions obtenues sur l’ensemble de l’agré-
gat à celles obtenues en utilisant uniquement les éléments à proximité de la surface libre. La forme
générale de la distribution est affectée, du fait de conditions mécaniques locales statistiquement plus
proches de l’état de contrainte uniaxiale de part la présence de la surface libre. Cependant, l’effet
apparaît assez limitée en ce qui concerne les valeurs hautes de contraintes.

Cette étude a permis de quantifier les distributions de contraintes normales intergranulaires dans
un agrégat polycristallin et de mettre en avant l’existence d’une courbe maîtresse indépendante
du niveau d’irradiation pour les faibles niveaux de déformations. Avant de pouvoir utiliser ces
distributions pour prédire l’amorçage de fissures intergranulaires, l’obtention de formules empiriques
analytiques et l’étude de l’effet des forts niveaux de déformations sont étudiées dans le paragraphe
suivant.
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2.3.2.b Vers des lois empiriques génériques

Des simulations sur agrégats de type Voronoi (Fig. 2.27a) sont utilisées afin de déterminer des for-
mules analytiques simples décrivant les distributions de contraintes normales intergranulaires, et
plus particulièrement l’écart type, la valeur moyenne étant toujours proche de 1/3 pour un charge-
ment en traction simple. Afin d’obtenir des lois génériques, différents types de loi de comportement
de plasticité cristalline sont utilisés : élasticité de symétrie cubique ou hexagonale, systèmes de
glissement cubique centré, cubique face centré et hexagonal compact, lois et modules d’écrouissage.
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Figure 2.31 – (a) Densités de probabilités de contraintes normales intergranulaires normalisées
en ne considérant que l’élasticité (b) Évolution de l’écart type des distributions de contraintes en
fonction de l’index d’anisotropie Au proposé par (Ranganathan & Ostaja-Starzewski, 2008)

Pour les faibles niveaux de déformations, il a été montré que les distributions normalisées suivent
une courbe maîtresse. Dès lors, l’étude ne considérant que l’élasticité est suffisante pour caractériser
ces distributions. La Fig. 2.31a montre les distributions de contraintes pour différents paramètres
d’élasticité correspondant à l’Aluminium, au Zinc et au Sodium. L’élasticité cristalline de l’Alu-
minium est proche de l’élasticité isotrope, et la distribution de contraintes associée est proche de
la courbe théorique pour un matériau isotrope. Les deux autres matériaux présentent une aniso-
tropie élastique plus marquée ce qui conduit à des écarts plus importants avec cette distribution
théorique. L’écart type de ces distributions est bien corrélé (Fig. 2.31b) avec l’index d’anisotropie
Au proposé par (Ranganathan & Ostaja-Starzewski, 2008). Ce résultat intéressant peut s’expliquer
simplement : d’une part, la contrainte macroscopique dans un agrégat polycristallin en traction
simple peut s’écrire Σ = ([EV + ER]/2)ε, avec EV et ER respectivement les bornes de Voigt et
de Reuss du module d’Young. En faisant l’hypothèse de déformation homogène dans l’agrégat, les
contraintes normales intergranulaires sont bornées σ ∈ [0;EV ε], et l’écart type s peut s’écrire :

s
(σ

Σ

)
∼ σmax. − σmin.

Σ
∼ 1

1 + EReuss/EVoigt
∼ Au + 6

Au + 12
(2.8)

Le préfacteur de l’Eq. 2.8 peut être déterminé en considérant que dans le cas isotrope (Au = 0),
la valeur théorique de l’écart type est égale à 2/3

√
5, ce qui correspond à la courbe donnée sur la

Fig. 2.31b. À noter que cette corrélation avec l’index d’anisotropie Au est également vérifiée pour
d’autres conditions de chargement mécanique comme la traction équibiaxiale (Insert Fig. 2.31b).
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L’effet du niveau de déformation est évalué en s’intéressant à l’évolution de cet écart type comme le
montre la Fig. 2.32. En l’absence d’écrouissage (Fig. 2.32a), avec les mêmes systèmes de glissement
et pour des paramètres d’élasticité différents, après une évolution transitoire pour des niveaux de
déformations proche de la limite d’élasticité, croissante ou décroissante en fonction des paramètres
d’élasticité, une évolution similaire est observée pour l’ensemble des agrégats.
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Figure 2.32 – Évolution de l’écart type de la distribution des contraintes normales intergranu-
laires pour (a) différents paramètres d’élasticité et plasticité CFC sans écrouissage (b) paramètres
d’élasticité de l’aluminium, plasticité CFC et différents modules d’écrouissage de Taylor

La Fig. 2.32a montre en fait la transition entre les régimes où les contraintes intergranulaires sont
dictées par les anisotropies élastique et plastique. Dans le régime plastique, une courbe maîtresse
d’évolution de l’écart type en fonction du niveau de déformation normalisée par la déformation
d’entrée en plasticité est obtenue, et il est en fait possible d’étendre l’application de cette courbe
maîtresse aux cas avec écrouissage en normalisant la déformation totale par la déformation élastique
(Fig. 2.32b).
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Figure 2.33 – (a) Évolution de l’écart type des contraintes normales intergranulaires normalisées
en fonction du niveau de déformation pour différents systèmes de glissement et lois d’écrouissage
(b) Relation entre la pente k observée et l’écart type du facteur de Taylor

Ce régime plastique est dès lors caractérisé uniquement par les systèmes de glissement décrivant
la plasticité cristalline, comme le montre la Fig. 2.33, et l’augmentation de l’écart type avec le
niveau de déformation est d’autant plus marquée que l’anisotropie liée aux systèmes de glissement
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est importante. Il est possible d’aller plus loin et de remarquer que le préfacteur des évolutions de la
Fig. 2.33a est en fait proportionnel à l’écart type du facteur de Taylor (Fig. 2.33b), ce dernier étant
calculé en considérant des orientations cristallographiques aléatoires. Ce résultat peut s’expliquer
également simplement : par définition, le facteur de Taylor M relie la contrainte équivalente de von
Mises à la cission résolue critique σvMeq = Mτc, les contraintes locales normalisées par la contrainte
macroscopique sont donc proportionnelles à σ/Σ ∼ M/ < M >, ce qui justifie l’observation de la
Fig. 2.33b. Les résultats des Figs. 2.31 et 2.33 permettent d’aboutir à des formules simples pour
décrire les distributions de contraintes normales intergranulaires dans les agrégats non texturés en
traction simple :

s(σnn/Σ) ≈


4

3
√

5

Au + 6

Au + 12
; ε ≤ εy

2

3
√

5
+ 0.10s(M) ln

(
2ε

εel

)
; sinon

(2.9)

L’Eq. 2.9 présente bien entendu des limitations, les principales étant le fait que les distributions
de contraintes sont significativement différentes de fonctions gaussiennes pour les fortes valeurs de
Au, d’où une description approximative en ne connaissant que la valeur moyenne et l’écart type,
et également le domaine d’applicabilité pour des lois d’écrouissage cristallines complexes. Malgré
cela, cette équation conduit à un accord quantitatif pour un ensemble de paramètres (élasticité,
plasticité, écrouissage) étendu, et peut dès lors être utilisée pour évaluer la propension d’agrégats
polycristallins non texturés à développer des contraintes normales intergranulaires élevées, et ainsi
de classifier par exemple différents états d’un matériau vis-à-vis de leur susceptibilité relative à la
fissuration intergranulaire. La démarche est la suivante (Fig. 2.34a) : pour un matériau dont la courbe
de traction macroscopique, les paramètres d’élasticité à l’échelle du monocristal et les systèmes de
glissements sont connus, il est possible de calculer les paramètres de l’Eq. 2.9 et de déterminer l’écart
type de la distribution de contraintes intergranulaires. En faisant l’hypothèse (forte !) d’existence
d’une contrainte critique unique, il est dès lors possible de déterminer la fraction surfacique de joints
de grains fissurés.
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Figure 2.34 – (a) Méthodologie pour déterminer la fraction surfacique de joints de grains soumis
à une contrainte normale intergranulaire σnn supérieure à une valeur critique σc (b) Application de
la méthode pour prédire des densités surfaciques de fissures intergranulaires

La Fig. 2.34b montre un exemple d’application de cette méthode pour déterminer des fractions sur-
faciques de fissures pour différents états d’un même matériau testé en corrosion sous contraintes. La
calibration d’une contrainte critique unique permet d’avoir un accord raisonnable entre les données
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expérimentales et les prédictions du modèle, ce qui valide l’utilisation de cette démarche pour obte-
nir, d’un point de vue statistique, des densités de fissures. La contrainte critique calibrée, supposée
identique pour tous les joints de grains, doit à ce stade être considérée comme un paramètre effectif
et non comme une valeur réaliste du fait de (1) l’hypothèse d’homogénéité des joints de grains en
termes de résistance à la fissuration et (2) des lois de comportements utilisées pour calculer les
distributions de contraintes intergranulaires qui ne prennent que partiellement en compte les obser-
vations expérimentales. Néanmoins, cette démarche semble intéressante d’un point de vue pratique,
et un autre exemple d’application sera donné dans le paragraphe 2.4.

Pour aller plus loin que ce premier niveau consistant à prédire des densités de fissures, un deuxième
niveau consiste à essayer de prédire la localisation des fissures, ce qui fait l’objet du paragraphe
suivant.

2.3.2.c Comparaisons locales expériences - simulations

Pour plus de détails, (Liang et al. , 2020) et Annexe 5.2.1

La microstructure réaliste de la Fig. 2.27c pour laquelle l’ensemble des données est disponible,
orientations cristallographiques, localisation des joints de grains et des fissures, est utilisée afin de
déterminer les champs mécaniques locaux. La loi de comportement est utilisée avec les paramètres
correspondant à un niveau d’irradiation de 2dpa, ce qui correspond à la valeur moyenne de la couche
irradiée, avec trois valeurs du paramètre K0

s (Eq. 2.7) afin d’évaluer l’influence de la prise en compte
de l’accumulation de dislocations aux joints de grains où la transmission est peu probable d’après
le critère de Luster-Morris. L’épaisseur de cet agrégat est seulement de 20µm, soit de l’ordre de la
taille de grains, mais il a cependant été vérifié que cela était suffisant pour assurer la convergence des
champs locaux en surface. La démarche est ici différente de celle décrite dans les paragraphes 2.3.2.a
et 2.3.2.b puisqu’il s’agit d’évaluer localement, et non de manière statistique, la corrélation entre
fissuration et contraintes locales. Le chargement appliqué est similaire à celui de l’essai de CSC en
milieu REP, à savoir traction simple jusqu’à un niveau de déformation de 4%, et les champs locaux
sont déterminés à la fin de la simulation.

(a) (b)

Figure 2.35 – Champs de contrainte σxx en surface de l’agrégat, pour (a) K0
s = 0 et (b) K0

s = 50.
La sollicitation mécanique est réalisée selon l’axe x.
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(a) (b)

Figure 2.36 – Champs de gradient de la transformation Fxx dans la direction de traction en surface
de l’agrégat, pour (a) K0

s = 0 et (b) K0
s = 50. La sollicitation mécanique est réalisée selon l’axe x.

Les champs mécaniques locaux typiques en surface de l’agrégat sont présentés sur les Figs. 2.35, 2.36.
Pour K0

s = 0 correspondant à l’utilisation d’une loi de plasticité cristalline standard, les hétérogé-
néités de contraintes locales (Fig. 2.35a) classiquement rapportées dans la littérature proviennent
des différences d’orientations cristallographiques entre les grains. L’utilisation de la méthode FFT
permet cependant d’atteindre un niveau de discrétisation suffisamment élevé pour observer les hé-
térogénéités locales de déformations (Fig. 2.36) à la fois à l’échelle de l’agrégat et intragranulaire.
Les champs locaux sont significativement différents pour K0

s = 50 (Figs. 2.35b, 2.36b) conduisant
à des contraintes plus fortes aux joints de grains et à l’absence de localisation de la déformation
à l’échelle de l’agrégat du fait de l’accumulation de dislocations aux joints de grains. Les courbes
de traction pour les différentes valeurs du paramètre K0

s sont données sur la Fig. 2.37a confirmant
l’effet durcissant de cette modélisation du comportement au niveau des joints de grains.
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s

(b) Détermination des contraintes normales intergranulaires pour K0
s = 0
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Les contraintes normales intergranulaires sont calculées (Fig. 2.37b) et les fonctions de répartition
de celles-ci sont déterminées sur les joints de grains non fissurés et fissurés (Fig. 2.38a). Les joints
de grains observés fissurés expérimentalement présentent des contraintes statistiquement plus éle-
vées que ceux non fissurés, ce qui est cohérent avec les corrélations déterminées entre fissuration et
orientations des joints de grains d’une part, et critère de transmission de dislocations d’autre part.
Cependant, la différence entre les deux populations de joints de grains est relativement faible dans le
sens où il n’est pas possible, à ce stade, de fixer un critère de rupture en termes de contrainte normale
intergranulaire critique qui permettrait de séparer les deux populations. Le calcul des contraintes
intergranulaires ne permet donc pas d’améliorer les corrélations obtenues expérimentalement. La
prise en compte du critère de Luster-Morris via le paramètre K0

s a clairement l’effet d’augmenter
les contraintes intergranulaires au niveau des joints de grains pour lesquels la transmission de dis-
locations n’est pas probable (Insert Fig. 2.38a) mais affecte de manière similaire les joints de grains
non fissurés et fissurés.
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Figure 2.38 – (a) Fonctions de répartition des contraintes normales intergranulaires normalisées
pour K0

s = 0 (en traits pleins) et K0
s = 50 (en traits pointillés). Insert : Fonctions de répartition

pour des valeurs du paramètre de Luster-Morris supérieure (violet) ou inférieure (bleu) à 0.95, pour
K0
s = 0 (en traits pleins) et K0

s = 50 (en traits pointillés) (b) Pourcentage de joints de grains
vérifiant un critère de rupture local en considérant une résistance différentielle

Le calcul des champs mécaniques locaux par simulations sur une microstructure réelle permet en
l’état de passer de plusieurs corrélations montrant la dépendance de la fissuration à la contrainte
normale intergranulaire à l’étude de ce seul paramètre, même si cela n’améliore pas la corrélation
avec la fissuration. Le point important est que la modélisation de l’effet des joints de grains via
l’Eq. 2.6 s’avère effective, et qu’une calibration du critère utilisé pour évaluer la transmission des
dislocations est de nature à améliorer les prédictions numériques. De plus, pour l’instant, l’analyse
des résultats expérimentaux et numériques a été réalisée en faisant l’hypothèse que tous les joints
de grains ont la même résistance mécanique, celle-ci étant une grandeur effective dépendant a
priori de l’oxydation, du joint de grains ... Cette hypothèse n’est clairement pas réaliste car les
données expérimentales obtenues et la littérature montrent que les joints de grains spéciaux (de
type Σn) sont peu affectés par la fissuration d’une part (Huang et al. , 2019), et que d’autre
part l’oxydation des joints de grains n’est pas homogène (Matthews et al. , 2017). Il est alors
intéressant de tester l’effet de l’inhomogénéité de la résistance mécanique des joints de grains à
partir des résultats des simulations, en faisant donc l’hypothèse que les joints de grains observés
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fissurés expérimentalement avait une résistance plus faible que les autres. La Fig. 2.38b montre le
pourcentage de joints de grains satisfaisant la relation σnn ≥ σc, avec σc différent entre les joints de
grains observés fissurés ou non expérimentalement. L’effet de cette inhomogénéité est significatif,
montrant que le couplage forte contrainte normale intergranulaire - faible résistance mécanique
est une piste sérieuse pour la prédiction quantitative de la corrosion sous contraintes des aciers
inoxydables austénitiques irradiés. En conclusion, la calibration de modèles permettant de prédire
quantitativement la (dis)continuité des bandes de localisation et la détermination des résistances
des joints de grains en fonction de leur nature sont les deux prochaines étapes qui apparaissent
nécessaires pour tendre vers des modélisations et prédictions quantitatives, ce qui sera discuté dans
les perspectives.

2.4 Conclusion : Un exemple d’application

Les recherches conduites portant sur l’amorçage de la fissuration intergranulaire des aciers inoxy-
dables austénitiques irradiés ont permis d’une part de mettre en place une démarche expérimentale
complète, de l’irradiation des matériaux à la caractérisation après essais de CSC, et d’autre part de
développer et utiliser les outils numériques correspondants basés sur des lois de comportement de
plasticité cristalline et des agrégats polycristallins. La caractérisation expérimentale a permis no-
tamment d’obtenir des données de référence tridimensionnelles complètes permettant de tester les
modèles, de confirmer l’hypothèse de dépendance de la fissuration aux contraintes intergranulaires,
et de mettre en avant l’utilisation des critères de transmission de dislocations. En particulier, le
critère de Luster-Morris présente une corrélation avec la fissuration qui permet d’aller plus loin que
les corrélations basées sur les observations a posteriori de (dis)continuité de bandes de localisation.
L’intérêt de cette corrélation réside dans le fait de permettre d’appréhender l’effet des bandes de
localisation sans avoir à recourir à une modélisation explicite de celles-ci. Les corrélations basées
uniquement sur le chargement mécanique ne permettent pas de prédire la fissuration de manière
quantitative, et l’analyse des simulations numériques indique que l’étude de la résistance mécanique
des joints de grains de ce type de matériaux doit être le prochain axe d’étude. Les travaux en cours
sur cette thématique sont présentés dans le paragraphe 4.1.

Figure 2.39 – Résultats préliminaires de la méthodologie mise en place par EDF pour la prédiction
de l’amorçage (et de la propagation) de fissures de corrosion sous contraintes, basée sur la réalisation
de calculs éléments finis pour les champs mécaniques mésoscopiques, et des tirages aléatoires de
distributions de contraintes microscopiques (Code_Coriolis, T. Couvant)
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Les simulations sur agrégats polycristallins ont permis de déterminer les distributions de contraintes
intergranulaires pour une grande variété de lois de comportement. Des lois empiriques simples ont
été proposées afin de caractériser les premiers moments de ces distributions, associées à une dé-
marche visant à prédire les densités surfaciques de fissures. Une démarche similaire est utilisée par
EDF (Couvant et al. , 2018; Couvant, 2018) pour estimer l’amorçage des fissures de corrosion sous
contraintes (Fig. 2.39). Les résultats de cette étude pourront donc servir à enrichir cette méthodo-
logie qui est basée pour le moment uniquement sur les distributions de contraintes intragranulaires
comme indicateur de dispersion des contraintes locales. En se restreignant au domaine élastique,
il est possible d’aller plus loin que les corrélations empiriques et de proposer des modèles semi-
analytiques pour les distributions de contraintes intergranulaires, ce qui fait l’objet de travaux en
cours (§ 4.1). Dans le domaine élastoplastique, le calcul des contraintes intergranulaires dépend
fortement de la qualité de la loi de comportement de plasticité cristalline utilisée. La loi utilisée
actuellement a été calibrée à partir d’essais sur polycristaux en traction simple, ce qui ne permet
pas de garantir des prédictions valides à l’échelle du monocristal. Des travaux sont en cours afin
d’améliorer la calibration, et si besoin la formulation, de cette loi par comparaison à des essais sur
monocristaux d’acier inoxydable austénitique.
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3.1 Introduction

3.1.1 Position du problème

Le mode de rupture principal des aciers inoxydables austénitiques des internes de cuve REP en
conditions de service est ductile transgranulaires à cupules (Mills, 1988), hors effet de l’environ-
nement. Les mécanismes physiques sont connus depuis longtemps (Tipper, 1949; Puttick, 1959) :
germination de cavités par rupture ou décohésion d’inclusions (Argon et al. , 1975), croissance par
écoulement plastique (McClintock, 1968) et coalescence par interactions entre cavités (Brown &
Embury, 1973). Les modèles associés sont également développés de manière intensive depuis les
années 1960, dont une grande partie portant sur le comportement homogénéisé sous chargement
mécanique de matériaux poreux.

(a) (b)

Figure 3.1 – Observations MEB du faciès de rupture d’une éprouvette de traction en acier 304
fortement irradié et testée à 330◦C

La Fig. 3.1 montre des observations MEB du faciès de rupture d’un acier de type 304 irradié et
testé à 330◦C. La Fig. 3.1a en particulier présente les caractéristiques classiques du mode de rupture
ductile par croissance et coalescence de cavités, à savoir la présence de cupules transgranulaires
avec dans un certain nombre d’entre elles la présence d’inclusions rompues ou non. Pourtant deux
particularités apparaissent sur ces images, et plus particulièrement sur la Fig. 3.1b. La première
concerne la taille de la majorité des cupules, de l’ordre de 5µm. Cette taille caractéristique est très
inférieure à la taille de grains de ce matériau, de l’ordre de 20µm, ce qui fait que le mécanisme
physique de germination, croissance et coalescence de cavités se produit essentiellement à l’échelle
intragranulaire, c’est-à-dire dans un monocristal. Cette observation n’est pas en soi caractéristique
des aciers irradiés, étant rapportée pour de nombreux alliages métalliques (Daly et al. , 2017). Son
intérêt provient d’une part du fait que la modélisation de matériaux monocristallins poreux a été
jusqu’à récemment peu documentée, et d’autre part qu’il est probable que cela soit plus accentué
dans ces aciers fortement irradiés pour lesquels l’irradiation conduit à l’apparition d’une forte densité
de précipités nanométriques, sites potentiels de germinations de cavités. La deuxième particularité
est la présence de zones constituées d’arêtes vives parallèles (Fig. 3.1b). Ce type de motif, qui n’est
pas caractéristique de la rupture transgranulaire à cupules, est à rapprocher du mode de déformation
intragranulaire très hétérogène des aciers fortement irradiés (Fig. 1.7), mode de déformation dont
l’effet potentiel n’est pas considéré dans les modèles classiques de rupture ductile.

56



(a) (b)

Figure 3.2 – Observations MET et MEB d’un acier austénitique fortement irradié (a) à haute
température présentant une forte densité de nanocavités et nanoprécipités formés sous irradiation,
et un faciès de rupture présentant des nanocupules (Courcelle et al. , 2019), (b) à température
intermédiaire présentant un mode de rupture appelé Channel fracture (Fish et al. , 1973; Hojna,
2017)

Les aciers inoxydables austénitiques sont aussi utilisés et/ou envisagés dans les Réacteurs à Neutrons
Rapides (RNR) pour le gainage du combustible. Dans cette application, le mode de rupture est tou-
jours ductile transgranulaire à cupules à la température de service, mais les conditions d’irradiations
sont plus sévères que celles du milieu REP, avec typiquement des températures autour de 500◦C, et
des doses d’irradiation dépassant 100dpa. Ces conditions font apparaître de nouvelles particularités
par rapport au cadre actuel de la rupture ductile. Les observations MET de la Fig. 3.2a montre la
présence d’une forte densité de nanocavités formées sous irradiation, conduisant à des valeurs de
porosités du matériau pouvant aller jusqu’à de l’ordre de 10%, et un faciès de rupture constitué de
nanocupules. Pour ces valeurs de porosités, la plupart des modèles disponible dans la littérature,
développés dans la limite des faibles porosités, ne sont pas pertinents. De plus, les tailles de ces
nanocavités sont de l’ordre de la dizaine de nanomètres, ce qui pose la question d’un potentiel effet
de taille. Enfin, aux températures intermédiaires, autour de 400◦C, un autre mode de rupture est
observé (Fig. 3.2b) dont le mécanisme supposé est la coalescence de nanocavités en cisaillement,
mettant en avant l’importance de l’effet de forme des cavités dans le régime de fortes porosités /
coalescence.

Les particularités observées dans les aciers irradiés et présentées sur les Fig. 3.1 et 3.2 forment le
problème d’étude, et les questions soulevées par ces observations sont notamment :

• Quel est l’effet de mode de déformation intragranulaire hétérogène par bandes de localisation
sur la croissance et la coalescence de cavités ?

• Quel est l’effet de la taille des cavités sur leurs comportements sous chargement mécanique ?

• Quels modèles homogénéisés pour décrire le comportement des matériaux fortement poreux
en prenant en compte les effets de forme et de taille et le comportement monocristallin ?
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Répondre à ces questions est nécessaire pour développer des modèles pertinents de rupture de ces
aciers et ainsi être en mesure d’utiliser ces modèles pour prédire par exemple l’évolution de la
ténacité avec l’irradiation (Fig. 1.9). Un bilan de la littérature concernant ces questions est tout
d’abord réalisé afin de mettre en avant les axes d’études.

3.1.2 Revue de la littérature

3.1.2.a Caractérisation expérimentale

Il existe relativement peu d’études expérimentales du comportement sous chargement mécanique de
cavités dédiées à évaluer les effets associés aux petites tailles sur les mécanismes de déformation, à
savoir mode de déformation hétérogène, taille, orientation cristallographique de la matrice entourant
les cavités. Lorsque les cavités sont plus petites que la taille de grains, et se trouvent donc dans
une matrice monocristalline, les effets d’orientations peuvent être importants comme le montre la
Fig. 3.3a. La déformation des cavités témoignent d’un mécanisme de croissance particulier dû aux
systèmes de glissement plastique disponibles, ainsi que la présence de zones associées à l’activation
des différents systèmes de glissements (Crépin et al. , 1996; Gan et al. , 2006; Biswas et al. , 2013). Cet
exemple permet aussi de visualiser la présence des lignes de glissements qui témoignent de la nature
intrinsèquement discrète de la plasticité cristalline. La distance entre deux lignes de glissement est
dans ce cas particulier très petite devant la taille de la cavité. Le cas dans lequel la distance entre
deux lignes de glissement, ou entre deux bandes de localisation pour les aciers irradiés, est du même
ordre de grandeur que la taille de la cavité n’est pas documenté dans la littérature.

(a) (b)

Figure 3.3 – (a) Interaction entre une cavité et une entaille dans l’Aluminium (Biswas et al. , 2013)
(b) Observations in-situ MET de la déformation d’une éprouvette de Cuivre contenant une forte
densité de bulles d’Helium (Ding et al. , 2016)

Des observations expérimentales récentes sur des matériaux nanoporeux (Ding et al. , 2016) ont
mis en évidence des mécanismes de déformation et de rupture similaires aux matériaux contenant
des cavités micrométriques (Fig. 3.3b). Cependant, ces expériences ne permettent pas de mettre en
évidence un effet de taille des cavités sur la vitesse de croissance ou la résistance mécanique, et à
ce jour il n’existe pas de résultats expérimentaux infirmant ou confirmant les effets de taille prédits
par les simulations numériques, même si quelques données existent sur des systèmes proches comme
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l’or nanoporeux 1.

3.1.2.b Modélisation et Simulation

Sur les domaines en question, les résultats théoriques et numériques sont beaucoup plus nombreux
que les résultats expérimentaux. En ce qui concerne l’effet de taille des cavités, de nombreuses
simulations de dynamique moléculaire ont été réalisées considérant une cavité dans un monocristal
initialement exempt de défauts. Dans ces conditions, sous chargement mécanique, la nucléation de
dislocations à partir de la zone où les contraintes mécaniques sont les plus fortes, le bord de la
cavité, est observée à partir de niveaux de contraintes élevés (Chang et al. , 2013). Des effets de
taille sur les contraintes de nucléation sont observés du fait notamment de la tension de surface
associée à l’interface matrice - vide. Ces résultats intéressants ne sont pas pertinents pour les cas
d’intérêts, qui correspondent à la présence de défauts / sources de dislocations initialement autour
des cavités, ce qui a été notamment traité à l’échelle de la dynamique des dislocations ou de la
plasticité cristalline. La Fig. 3.4a présente l’évolution du volume de cavités de différentes tailles
sous chargement hydrostatique par dynamique des dislocations. Un effet de type “larger is faster”
est observé relié à la densité de sources de dislocations autour de la cavité : plus celle-ci est grande,
plus le nombre d’interactions entre la cavité et les dislocations est important. À l’inverse, une cavité
dont la taille est très petite devant la taille caractéristique fixée par la densité de dislocations ne
verra pas de plasticité à son échelle, et ne sera donc pas déformée sous chargement mécanique. Ce
premier type d’effet de taille concerne donc l’évolution géométrique des cavités, et résulte de la
densité de dislocations qui fixe la taille caractéristique à laquelle la plasticité intervient.

(a) (b)

Figure 3.4 – (a) Évolution du volume de cavités sous chargement hydrostatique par dynamique
des dislocations (Chang et al. , 2013) (b) Cellules poreuses sous chargement mécanique : (1) en ci-
saillement simple (2) en traction équibiaxiale : Comparaison dynamique des dislocations / plasticité
cristalline à gradient (Hussein et al. , 2008)

Un deuxième type d’effet de taille, “smaller is stronger” , est observé sur la Fig. 3.4b où des
cellules poreuses sous soumises à deux types de chargement mécanique en dynamique des disloca-
tions. Un fort effet de taille sur la courbe contrainte-déformation est observé en traction équibiaxiale

1. Dans ce cas particulier, les pores sont interconnectés, et l’effet de taille est lié non pas à la taille des pores mais
à la taille des ligaments.
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contrairement au cas du cisaillement simple. Ces résultats s’expliquent par le concept de Disloca-
tions Géométriquement Nécessaires (GND) (Ashby, 1970) : les gradients de déformation requièrent
des dislocations qui influent sur le durcissement local, d’où l’effet dans les configurations où des
gradients de déformation sont présents. Des modèles de plasticité (cristallines) à gradient ont été
développés basés sur le concept de GND et permettent notamment de reproduire les résultats de la
Fig. 3.4b en calibrant une longueur caractéristique. Ces modèles à gradient (Fleck & Hutchinson,
1994; Niordson, 2008) ont été utilisés pour simuler des cellules poreuses et montrer, dans le cas où
le taille de la cavité est petite par rapport à la longueur caractéristique, les deux effets de type
“smaller is stronger” et “larger is faster”. Si ces effets sont basés sur des modèles physiques solides, il
faut néanmoins noter qu’il n’y a pas de validation expérimentale de ces effets d’une part, et d’autre
part que ces effets sont présents lorsque la longueur caractéristique est grande ou du même ordre
de grandeur que la taille de la cavités. Sous chargement mécanique, la taille de la cavités augmente,
et a priori la longueur caractéristique devrait décroître du fait de l’augmentation de la densité de
dislocations. À noter également que l’évolution de la longueur caractéristique de ces modèles à gra-
dient n’est pas en général prise en compte.

(a) (b) (c)

Figure 3.5 – (a,b) Champs de glissement plastique cumulé sur des coupes de cellules poreuses
monocristallines pour différentes orientations cristallographiques, dans la phase de (a) croissance et
de (b) coalescence (c) Évolution des contraintes et gradients de la transformation macroscopiques
en fonction de l’orientation et de la triaxialité des contraintes (Ling et al. , 2016)

De nombreuses simulations de cellules poreuses (de porosité f correspondant au ratio entre le volume
de la cavité et celui de la cellule élémentaire) avec plasticité cristalline ont été réalisées, mettant
en évidence l’effet de l’orientation cristallographique à la fois sur le comportement macroscopique
(homogénéisé) et sur les évolutions du volume et de la forme des cavités (Potirniche et al. , 2006;
Yerra et al. , 2010; Ling et al. , 2016). Ces effets sont particulièrement marqués lorsqu’il y a peu
de systèmes de glissement disponibles et/ou pour des conditions de chargement à faible triaxialité
des contraintes. La Fig. 3.5 montre des résultats typiques de ce type de calculs pour des cellules
poreuses cubiques contenant initialement une cavité sphérique dans une matrice CFC. Les champs
de glissement plastique cumulé dans la phase de croissance (Fig. 3.5a) et dans la phase de coales-
cence (Fig. 3.5b) font apparaître l’effet de l’orientation cristallographique sur la forme de la cavités
et sur les zones les plus déformées. Les courbes de chargement macroscopique (Fig. 3.5c) montre
d’une part un effet de la triaxialité des contraintes, et d’autre part un effet de l’orientation sur les
contraintes. La phénoménologie est similaire à ce qui est observé dans les simulations de cellules
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poreuses avec matrice isotrope, de type von Mises, à savoir une phase de croissance qui correspond à
un mode de déformation relativement homogène à l’échelle de la cellule, suivi par une phase de coa-
lescence qui correspond à un mode de déformation hétérogène. Les calculs de cellules poreuses sont
bien documentés dans la littérature et permettent de décrire la phénoménologie du comportement
de matériaux poreux sous chargement mécanique dans un grand nombre de cas, notamment en ce
qui concerne le comportement de la matrice entourant les cavités : isotrope ou anisotrope, sans ou
avec effet de taille via l’utilisation de modèles à gradients. Ces calculs ne sont qu’une étape vis-à-vis
de l’objectif de disposer de modèles homogénéisés pour matériaux poreux (Fig. 3.6). Les observa-
tions expérimentales de rupture ductile des aciers inoxydables austénitiques irradiés ayant permis
de mettre en évidence la nécessité de disposer de modèles homgénéisés incluant le comportement
monocristallin et les effets de taille, le tout potentiellement pour de fortes porosités, les modèles
disponibles dans la littérature sont donc passés en revue succinctement (pour plus de détails, (Ben-
zerga et al. , 2016; Pineau et al. , 2016)).

(a) (b)

Figure 3.6 – Homogénéisation de matériaux poreux dans la phase de (a) croissance et de (b)
coalescence

Pour la phase de croissance, des critères de plasticité homogénéisés ont été développés incluant l’effet
de taille des cavités en étendant le modèle de Gurson (Gurson, 1977) dans le cas où la matrice
entourant la cavité à un comportement à gradient, ou en considérant la présence de contraintes
interfaciales entre la cavité et la matrice. Dans le premier cas, les modèles de (Wen et al. , 2005)
et de (Monchiet & Bonnet, 2013) sont similaires à celui de Gurson (Gurson, 1977), mais avec des
paramètres dépendants du rapport entre la taille de la cavité et la longueur interne du modèle à
gradient (Fig. 3.7a). Là où le critère original de Gurson étend le critère de von Mises en prenant
en compte la porosité (qui introduit une dépendance à la contrainte hydrostatique), ces extensions
font intervenir la taille de la cavité. Le cas de prise en compte des contraintes interfaciales conduit
à des formulations similaires, si ce n’est que la longueur interne est cette fois-ci fixée par le rapport
entre la tension de surface de l’interface et la limite d’élasticité de la matrice (Dormieux & Kondo,
2010; Monchiet & Kondo, 2013). Des critères de plasticité homogénéisés ont également été proposés
pour traiter le cas des matériaux poreux monocristallins (Han et al. , 2013; Paux et al. , 2015;
Mbiakop et al. , 2015; Song & Ponte-Castañeda, 2017) permettant de décrire les effets de l’orientation
cristallographique et de la porosité sur le comportement des monocristaux poreux (Fig. 3.7b). À ce
jour, il n’existe pas de modèles homogénisés en phase de croissance incluant à la fois comportement
monocristallin et effet de taille.
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(a) (b)

Figure 3.7 – (a) Critère de plasticité de (Monchiet & Bonnet, 2013) pour différentes tailles de
cavités (b) Critères de plasticité de (Han et al. , 2013; Paux et al. , 2015; Mbiakop et al. , 2015)
pour monocristal poreux CFC d’orientation <100>

Pour la phase de coalescence, les critères de plasticité homogénéisés sont moins avancés. Le premier
modèle a été proposé par Thomason (Thomason, 1985) pour des matériaux isotropes. Ce modèle
a été revu de manière théorique plus récemment (Benzerga & Leblond, 2014; Morin et al. , 2015),
puis étendu pour prendre en compte des chargements mécaniques arbitraires (Torki et al. , 2015)
et l’anisotropie de type Hill (Keralavarma & Chockalingam, 2016). Les critères de coalescence pre-
nant en compte l’effet de taille des cavités, ainsi que l’effet d’une matrice monocristalline restent
cependant à développer. À noter qu’une reformulation du modèle de Thomason a été proposée par
(Yerra et al. , 2010) permettant son utilisation pour les monocristaux.

3.1.3 Axes d’étude

Les observations expérimentales de rupture des aciers austénitiques inoxydables irradiés et la revue
de la littérature associée permettent de mettre en évidence les thématiques de recherche (Fig. 3.8)
qui doivent être développées pour aboutir à des lois de comportement homogénéisées utilisables
dans des calculs de structures.

Germination des cavités 

Approche micromécanique de la rupture ductile à cupules des aciers inoxydables austénitiques irradiés

Caractérisation expérimentale Modélisation et Simulation

Effet de la localisation sur:

Croissance des cavités 

Critères de plasticité / Lois d'évolutions +Validation des hypothèses des modèles 

Loi de comportement homogénéisée poreuse applicable aux aciers inoxydables austénitique irradiés 

+

Effet de taille sur:

Coalescence des cavités 

Critères de germination 

Effet de la localisation sur:

Critères de plasticité  

Effet de taille sur:

Effet de forme sur: Effet de forme sur:

Critères de germination 
Critères de plasticité  

Critères de germination 
Critères de plasticité  

Calculs de cellules poreuses 

Germination des cavités 
Croissance des cavités 
Coalescence des cavités 

Germination des cavités 
Croissance des cavités 
Coalescence des cavités 

Figure 3.8 – Thématiques de recherche à traiter en vue d’obtenir des lois de comportement ho-
mogénéisées pour les aciers austénitiques inoxydables irradiés. Les sujets traités dans la suite sont
indiqués en rouge.

D’un point de vue expérimental, les données disponibles dans la littérature ne permettent pas de
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statuer sur la nécessité de prendre en compte l’effet du mode de déformation hétérogène rencontré
dans les matériaux irradiés sur le mécanisme de croissance et de coalescence de cavités. De même, la
pertinence de la prise en compte des effets de taille de cavités, particulièrement pour la contribution
des nanocavités d’irradiation à la rupture, reste à évaluer expérimentalement. Ceci constitue donc
les deux premiers axes d’étude :

• Effet de la localisation de la déformation

L’objectif est d’évaluer expérimentalement comment est affecté le mécanisme de croissance et de
coalescence de cavités dans le cas où celles-ci se situent dans un monocristal se déformant de manière
hétérogène. Ceci doit permettre de valider (ou non) la pertinence d’utiliser des modèles homogénéi-
sés développés dans l’hypothèse où les modes de déformations sont homogènes à l’échelle de la cavité.

• Effet de taille

Différents types d’effets de taille mis en avant par des simulations numériques sont susceptibles
d’influer sur la rupture ductile par croissance et coalescence de cavités, ce qui est d’intérêt dans
le cas des aciers inoxydables austénitiques irradiés pour lesquels la taille des cavités est submicro-
métrique voire nanométrique. Peu de résultats expérimentaux sont disponibles afin de statuer sur
l’importance de prendre en compte ces effets (et si oui lesquels), ce qui fait donc l’objet de cette
partie.

D’un point de vue de la modélisation, l’analyse de la littérature montre que le développement de
critères de coalescence prenant en compte les effets de taille et le comportement monocristallin de
la matrice entourant les cavités est nécessaire afin de disposer de modèles homogénéisés complets
pertinents dans le cadre de la modélisation des aciers inoxydables irradiés.

• Développement et validation de critères de coalescence

L’objectif de cette partie est d’une part de développer et de valider de nouveaux critères de coales-
cence avec effets de taille et d’orientation cristallographiques, et d’autre part de coupler ces modèles
aux critères de plasticité existants dans la phase de croissance afin d’aboutir à des modèles com-
plets pour matériaux poreux. Par souci de concision, seule la partie développement et validation de
modèles sera décrite dans la suite, la présentation de modèles complets sera illustrée en conclusion.

3.2 Caractérisation expérimentale de cavités sous chargement mé-
canique

3.2.1 Effet de taille

Pour plus de détails, (Hure et al. , 2020)

Cette étude a été réalisée dans le cadre de la thèse de Pierre-Olivier BARRIOZ.
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3.2.1.a Protocole expérimental

Afin d’étudier le comportement sous chargement mécanique de cavités nanométriques et d’évaluer les
effets de tailles, un protocole expérimental a été développé. Celui-ci repose sur l’irradiation aux ions
lourds d’éprouvettes en acier de type 304L à hautes températures et à forte dose sur la plateforme
d’accélérateurs JANNuS (Pellegrino et al. , 2012) du CEA Saclay. Ces conditions conduisent à
la formation de nanocavités dont la taille et la densité dépendent des paramètres de l’irradiation
(Borodin et al. , 2005). De plus, une pré-irradiation avec des ions Helium permet d’obtenir de plus
petites cavités par augmentation des sites de germination. Les observations MET après irradiation
permettent de quantifier les microstructures associées, comme le montre la Fig. 3.9. Des matériaux
nanoporeux modèles sont ainsi obtenus avec des nanocavités de diamètres moyens de 50nm et 5nm
respectivement pour les deux conditions d’irradiations. Dans les deux cas, la densité de dislocations
est de l’ordre de 5.1014m−2.

Figure 3.9 – Éprouvettes (a) en acier 304L (b) irradiées sans (c) ou après une pré-implantation
d’Helium (d) afin d’obtenir des nanocavités (e,f) de différentes tailles (g,h)

Les éprouvettes sont ensuite sollicitées mécaniquement à 300◦C jusqu’à un niveau de déformation
homogène de 30%. Après essai, des lames sont extraites en surface des éprouvettes et observées
au MET afin de caractériser la forme des nanocavités (Fig. 3.10). Compte-tenu du fait que les
observations MET après irradiation et après essais sont réalisées sur des échantillons différents, et
potentiellement à des profondeurs différentes par rapport à la surface du fait du prélèvement des
lames, il n’est pas possible d’utiliser le rayon moyen des cavités comme indicateur de l’effet du
chargement mécanique. La forme des cavités est donc caractérisée par le rapport d’aspect dans le
plan correspondant à la surface des éprouvettes.

Figure 3.10 – Méthodologie de quantification du comportement sous chargement mécanique de
nanocavités soumises à un chargement en traction simple

En parallèle, des simulations éléments finis de cellules poreuses sont réalisées avec le code éléments
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finis Cast3M (CEA, 2018b) avec la loi de plasticité cristalline décrite dans le paragraphe §2.3.1.a
avec un chargement en traction simple pour différentes orientations cristallographiques (Fig. 3.11).
Ces simulations sont similaires à celles décrites par exemple dans (Yerra et al. , 2010), mais avec
l’originalité de prendre en compte l’effet de la tension de surface présente à l’interface matrice -
cavité selon une méthode proposée par (Leblond et al. , 2013). En pratique, cette méthode consiste
à ajouter des éléments coques pré-contraints à la surface de la cavité, dont le niveau de pré-contrainte
correspond à la tension de surface de l’interface.

(a) (b) (c)

Figure 3.11 – (a) Maillage utilisé pour les simulations numériques (b,c) Déformées typiques sous
chargement en traction simple

3.2.1.b Principaux résultats et interprétation

Les observations MET typiques après essais sont présentées sur la Fig. 3.12 pour les deux types de
microstructures correspondant aux deux tailles moyennes de cavités. Plusieurs faits notables : jus-
qu’à de petites tailles de cavités, en tout cas jusqu’aux limites de résolution du MET, les nanocavités
sont déformées de manière homogène sans traces du caractère discret de la plasticité. Le deuxième
point remarquable est la forte hétérogénéité locale de déformation à ces échelles : les Figs. 3.12a,c
montrent en particulier des cas de cavités non déformées (entourées en bleu) à proximité de cavités
très déformées (entourées en rouge). Ces observations étant faîtes dans un même grain, ce qui permet
d’exclure des effets d’orientations cristallographiques, indiquent des hétérogénéités de déformations
à des échelles supérieures à celles des cavités.

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

Figure 3.12 – Observations MET et quantification de la forme des cavités après essais mécaniques

La quantification du rapport d’aspect des cavités permet de s’intéresser à plusieurs effets. La
Fig. 3.13a présente les distributions de ce rapport d’aspect dans différents grains, qui montre d’une
part la forte hétérogénéité de déformation avec des rapports d’aspect entre 1 et 2 sur des surfaces
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observées de l’ordre de 1µm2. Les valeurs moyennes diffèrent sensiblement entre les grains, ce qui
peut s’expliquer par le fait que si un état de traction simple est imposé à l’ensemble de l’éprouvette,
l’état de contraintes est différent dans chaque grain. Les rapports d’aspect sont évalués en fonction
de la taille moyenne de la cavité sur les Figs. 3.13b,c. La dispersion n’apparaît pas dépendre de
la taille de la cavités dans la gamme étudiée, ce qui indique que les hétérogénéités de déformation
locales apparaissent à des échelles supérieures à la taille des plus grandes cavités observées, soit
l’ordre de 100nm.
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Figure 3.13 – (a) Distributions de rapport d’aspect des cavités déformées dans des grains corres-
pondant à différentes orientations cristallographiques (b,c) Rapport d’aspect en fonction de la taille
moyenne des cavités et comparaisons aux résultats des simulations (lignes en pointillées dont les
couleurs correspondent à différentes orientations cristallographiques choisies aléatoirement)

La valeur moyenne de rapport d’aspect est plus faible pour les cavités les plus petites, ce qui est
quantifié sur la Fig. 3.13c en s’intéressant à cette valeur moyenne par classes de tailles. Les cavités
dont le diamètre est inférieur à 10nm se déforme moins que les autres, et tendent donc à rester
plus sphériques. Les résultats de simulations présentés sur la même figure montre d’une part un
effet de l’orientation cristallographique, et d’autre part une tendance des cavités les plus petites à
rester plus sphériques du fait de l’influence de la tension de surface qui pénalise les déformations de
l’interface matrice - cavité.

Que nous apprennent et comment interpréter ces résultats ? Les conditions initiales - cavités de dia-
mètre de l’ordre de 2R = 5nm et 2R = 50nm et densité de dislocations de l’ordre de φ = 5.1014m−2

- correspondent peu ou prou aux situations observables respectivement en conditions REP ou RNR.
Il est possible de déterminer une longueur caractéristique associée à la densité de dislocations
lΦ ∼

√
φ
−1 ∼ 50nm. Le sens physique de cette grandeur est la distance typique entre disloca-

tions et s’interprète comme la taille caractéristique au-delà de laquelle la plasticité va pouvoir être
considérée comme continue du fait de la présence d’un grand nombre de plan de glissement. Au
cours de la déformation, la densité de dislocations augmente, et cette longueur caractéristique di-
minue, ce qui conduit à R/lΦ � 1. Dans ce régime, d’une part la mécanique des milieux continus
est applicable, et d’autre part l’un des effets de taille décrit dans les simulations de dynamique des
dislocations et relié au manque de dislocations disparaît. Les résultats de cette étude expérimentale
viennent confirmer cette analyse montrant l’homogénéité de la déformation des nanocavités jusqu’à
des tailles de l’ordre de 10nm. L’effet de taille observé pour les cavités inférieures à 10nm, à ranger
dans la catégorie “larger is faster”, peut s’expliquer par un effet de la tension de surface comme le
montre les résultats de simulations. Il n’est cependant pas possible d’écarter l’effet du nombre limité
de dislocations à ces échelles pour lesquelles R/lΦ ∼ 1, sachant que la résolution des observations
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MET n’était pas suffisante pour conclure de manière définitive. Enfin, qu’en est-il de l’effet de taille
associé aux gradients de déformation et relié aux dislocations géométriquement nécessaires ? Les
conditions de chargement de type traction simple ne génèrent pas de forts gradients de déformation
au niveau des cavités, et donc ces résultats expérimentaux ne nous apprennent rien sur cet effet de
taille particulier. Ceci est une limite de la méthodologie basée sur l’obtention de matériaux nano-
poreux modèles par des irradiations aux ions : la profondeur de pénétration des ions étant faible,
l’effet de la surface libre conduit à des triaxialités des contraintes faibles.

En conclusion, ces résultats montrent d’une part l’applicabilité de la mécanique des milieux continus
pour l’évaluation de la déformation de nanocavités dans le cas d’intérêt de fortes densités de dislo-
cations. D’autre part, un effet de taille a été observé pour les cavités inférieures à 10nm justifiant la
nécessité de considérer des modèles prenant en compte ces effets. Enfin, les hétérogénéités de défor-
mations des cavités indiquent a priori un effet fort des conditions microstructurales locales comme
cela a été proposé récemment (Noell et al. , 2020). À noter que ce point est d’importance car il
conditionne la fraction de la porosité qui va contribuer effectivement à la rupture, et des recherches
apparaissent nécessaires sur cette thématique.

3.2.2 Effet de la localisation

Pour plus de détails, (Barrioz et al. , 2018b; Barrioz et al. , 2019)

Cette étude a été réalisée dans le cadre de la thèse de Pierre-Olivier BARRIOZ.

3.2.2.a Protocole expérimental

Pour évaluer l’effet d’un mode de déformation intragranulaire hétérogène comme observé dans les
matériaux irradiés sur le mécanisme de croissance et de coalescence de cavités, des expériences
modèles ont été réalisées. Le matériau de l’étude est toujours l’acier de type 304L auquel il a été
fait subir un traitement thermique visant à augmenter la taille de grains, celle-ci étant initialement
de l’ordre de 20µm. Après traitement, les plus gros grains ont un diamètre supérieur à 100µm. Des
éprouvettes prélevées dans le matériau traité sont irradiées avec des protons de 2MeV (Toader et al.
, 2017) à 340◦C pour une fluence de l’ordre de 5.1019H+.cm−2 (Fig. 3.14a).
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Figure 3.14 – (a) Dispositif d’irradiation des échantillons (b) Profil de dose dans l’épaisseur calculé
à l’aide du logiciel SRIM (c) Observations MET en champ sombre des boucles de Frank

Ces conditions sont représentatives d’irradiations aux neutrons à une température de l’ordre de
290◦C (Was et al. , 2002), la différence de température permettant de compenser la différence
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de flux de particules sur la production des défauts d’irradiation. La profondeur d’irradiation est
de 20µm avec un profil de dose approximativement constant sur 15µm avec une valeur de 2dpa
(Fig. 3.14b). Les observations MET après irradiation sur les lames prélevées en surface permettent
de mettre en évidence la présence de boucles de Frank (Fig. 3.14c). Les éprouvettes sont ensuite
polies mécaniquement du côté de la partie non irradiée jusqu’à des épaisseurs inférieures à 20µm

pour deux raisons. Cela permet d’une part d’obtenir des échantillons complètement irradiés avec un
profil de dose approximativement constant (Fig. 3.14b). D’autre part, la taille des plus gros grains
étant de l’ordre de 100µm, cela permet d’avoir pour ces derniers un seul grain dans l’épaisseur.
Essentiellement, les échantillons constituent des polycristaux plans.

(a) (b)

Figure 3.15 – (a) Méthodologie développée pour solliciter mécaniquement des cavités cylindriques
modèles dans un monocristal d’acier austénitique irradié (b) Perçage des cavités cylindriques par
FIB

Des paires de cavités modèles cylindriques sont percées par usinage ionique à l’aide d’un FIB au
centre des gros grains. Cette méthodologie, inspirée des travaux de (Weck & Wilkinson, 2008) qui
utilisent des cavités percées par laser dans des polycristaux, permet au final d’obtenir des cavités
cylindriques modèles à l’échelle d’un monocristal dans un matériau irradié (Fig. 3.15). La même
méthodologie est également utilisée sur des échantillons non irradiés pour référence. Les échantillons
sont ensuite testés en traction simple in-situ MEB à 300◦C, et l’évolution de la forme des cavités
est mesurée en fonction de la déformation appliquée. Avant d’être utilisé à l’échelle du monocristal,
l’ensemble de la méthodologie a été validée sur des éprouvettes de cuivre pour lesquelles les cavités
sont à l’échelle polycristalline.

Figure 3.16 – Évolution en fonction de la déformation macroscopique appliquée de cavités cylin-
driques percées dans une plaque en cuivre polycristallin en traction simple
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Les observations typiques sont présentées sur la Fig. 3.16 montrant la déformation puis la coalescence
des cavités. L’étude sur le cuivre a été réalisée à l’état non irradié et faiblement irradié (0.1dpa),
conduisant à des mécanismes identiques et une coalescence accélérée à l’état irradié du fait de
la capacité d’écrouissage plus faible. Les observations de la Fig. 3.16 sont par ailleurs très bien
reproduites par les simulations numériques en utilisant une loi de plasticité de type von Mises,
justifiée par le fait que les cavités sont à l’échelle du polycristal.

3.2.2.b Principaux résultats et interprétation

Avant de s’intéresser aux évolutions des cavités, il est possible de regarder dans un premier temps
l’effet de l’irradiation sur la déformation de l’éprouvette. La Fig. 3.17 montre les faciès de rupture
à l’état non irradié (Fig. 3.17a) et irradié (Fig. 3.17b). Dans les deux cas, du fait de l’épaisseur
faible et de la faible teneur en inclusions du matériau d’origine, le nombre d’inclusions total est
très faible, et la rupture se produit par striction complète. Les mécanismes de déformation locaux
sont cependant très différents. À l’état non irradié, la déformation est assez homogène à l’échelle de
l’épaisseur de l’échantillon, et il n’est pas possible de distinguer les systèmes de glissement actifs. À
l’état irradié, le mode de déformation est très hétérogène et se caractérise par la présence de blocs
rigides séparés par des régions où la plasticité est localisée. La taille caractéristique de ces blocs à
proximité du faciès est de l’ordre de quelques microns, ce qui conduit à s’interroger sur l’effet de ce
phénomène sur l’évolution des cavités.

(a) (b)

Figure 3.17 – Faciès de rupture des éprouvettes minces en acier de type 304L (a) à l’état non
irradié et (b) à l’état irradié

Une évolution typique des cavités à l’état non irradié est présentée sur la Fig. 3.18. Les cavités se
déforment de manière homogène sous l’effet d’un glissement plastique homogène à cette échelle. La
plasticité cristalline se traduit par l’apparition de lignes de glissement très rapprochées et orientées
selon une seule direction. Le fait d’avoir un seul système de glissement actif s’explique par le char-
gement en traction simple et une orientation cristallographique aléatoire, deux facteurs contribuant
à l’activation d’un seul système.
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Figure 3.18 – Évolution en fonction de la déformation macroscopique appliquée de cavités cylin-
driques percées à l’échelle monocristalline en traction simple à l’état non irradié

Les observations sont radicalement différentes à l’état irradié (Fig. 3.19a). Pour de faibles niveaux
de déformation macroscopique appliquée, des bandes de localisation apparaissent à l’échelle intra-
granulaire. L’orientation de ces bandes loin des cavités correspond au système de glissement avec le
facteur de Schmid le plus élevé. À l’échelle microscopique, les observations MET confirment que ces
bandes sont le résultat de la localisation de la déformation dans des zones dans lesquelles les défauts
d’irradiation ont été partiellement nettoyés (Fig. 3.19b). À proximité des cavités, d’autres systèmes
sont activés qui relient les bandes principales aux cavités. La Fig. 3.19a montre que ce mode de
déformation peut conduire à des déformations des cavités très importantes pour des niveaux de
déformation macroscopique faible.

(a) (b)

Figure 3.19 – (a) Évolution en fonction de la déformation macroscopique appliquée de cavités
cylindriques percées à l’échelle monocristalline en traction simple à l’état irradié (b) Observations
MET sur une lame prélevée au niveau d’une bande de localisation

La Fig. 3.20 montre l’évolution d’une paire de cavités en fonction du niveau de déformation imposée.
Pour les faibles niveaux de déformation, les observations sont similaires à celles de la Fig. 3.19 avec
une interaction forte entre les hétérogénéités de déformations locales et l’évolution des cavités. Le
point important à noter est cependant que le nombre de bandes de localisation augmente avec la
déformation, et les dernières observations tendent à ressembler à ce qui est observé à l’état non
irradié (Figs. 3.16, 3.18). En fonction des orientations cristallographiques et des configurations, le
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niveau de déformation pour lequel le mode de déformation tend à s’homogénéiser est différent, très
précocément sur la Fig. 3.20c entre les deux cavités ou plus tardivement sur la Fig. 3.20a. Les formes
finales après coalescence sont similaires à celle observées à l’état non irradié (Figs. 3.16).

La multiplication des bandes de localisation avec la déformation dans les matériaux irradiés est un
phénomène évoqué depuis longtemps, et désormais caractérisé par des simulations de dynamique
des dislocations (Cui et al. , 2018a; Cui et al. , 2018b), par un balayage graduel de l’ensemble des
défauts d’irradiation. Ces simulations mettent notamment en évidence l’effet de la multiaxialité des
contraintes comme un facteur conduisant à une réduction de l’hétérogénéité du mode de déformation
par activation et interaction entre multiples systèmes de glissement. Les images de la Fig. 3.20 sont
une confirmation expérimentale de ce mécanisme : pour de faibles niveaux de déformations, l’état de
contrainte est proche de la traction simple à l’échelle du monocristal, ce qui conduit essentiellement
à l’activation d’un seul système de glissement du fait de l’orientation cristallographique aléatoire
(sauf à proximité des cavités). Les interactions entre les premières bandes et les joints de grains d’une
part, et d’autre part les interactions entre les deux cavités conduisent à un chargement mécanique
local plus multiaxial, d’où l’augmentation du nombre de bandes de glissement et le caractère plus
homogène du mode de déformation.

Figure 3.20 – Évolution en fonction de la déformation macroscopique appliquée de cavités cy-
lindriques percées à l’échelle monocristalline en traction simple à l’état irradié pour différentes
orientations cristallographiques

Comment extrapoler ces observations au cas de la rupture ductile par croissance et coalescence de
cavités dans les matériaux irradiés ? Il faut considérer les expériences réalisées comme un cas limite
dans le sens où à la fois le chargement mécanique, en traction simple, et la configuration, plaque
mince, favorisent la localisation de la déformation, comme le montre les expériences de compression
sur micropiliers. Ce cas limite montre que l’effet du mode de déformation hétérogène sur l’évolution
de cavités est réel, mais limité aux faible niveaux de déformation. Dès lors, ces expériences indiquent
qu’en première approximation, il est possible de faire l’hypothèse que la matrice irradiée entourant
les cavités se déforment de manière homogène pour les cas de fortes triaxialités des contraintes et
forts niveaux de déformation. Cela justifie de pouvoir utiliser les modèles classiques homogénéisés
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pour matériaux poreux aux matériaux poreux fortement irradiés, et de développer de nouveaux
modèles avec les mêmes hypothèses. Ceci étant dit, le corollaire est qu’il est attendu un effet de la
localisation dans les cas de rupture en cisaillement de ces matériaux irradiés, ce qui reste à étudier.

3.3 Développement et validation de modèles homogénéisés

L’analyse des observations expérimentales de la rupture des aciers austénitiques irradiés et des
modèles pour matériaux poreux homogénéisés a mis en avant la nécessité de développer des critères
de plasticité valables dans la phase de coalescence prenant en compte les effets des formes des
cavités, des effets de tailles et d’orientation cristallographique, ce qui fait l’objet de cette section.

3.3.1 Outils théoriques et numériques

3.3.1.a Analyse limite

Plusieurs techniques ont été utilisées pour obtenir le comportement homogénéisé de matériaux
poreux, comme l’analyse limite (Gurson, 1977), la thermodynamique des processus irréversibles
(Rousselier, 1981) ou encore l’approche variationnelle (Ponte Castañeda, 1991), et plus particuliè-
rement pour obtenir des critères de plasticité homogénéisés. Dans la suite, la technique de l’analyse
limite est utilisée. Les principales équations sont rappelées brièvement dans le cas particulier de la
coalescence par striction interne, qui correspond à un mode de déformation uniaxiale (Figs. 3.5, 3.6).
Une présentation complète de l’analyse limite et de ses subtilités est disponible dans (Leblond et al.
, 2018). Considérant un élément de volume représentatif du matériau poreux de volume V soumis à
des conditions aux limites appropriées, le point de départ de l’homogénéisation utilisée est le lemme
de Hill-Mandel :

Σ : D =
1

V

∫
V
σ : d dV avec


Σ =

1

V

∫
V
σ dV

D =
1

V

∫
V
d dV

(3.1)

avec σ et d respectivement des tenseurs des contraintes et taux de déformations indépendants. La
phase de coalescence par striction interne correspond à l’interactions de cavités se caractérisant par
la localisation de la déformation dans le ligament inter-cavités, les autres zones étant rigides, ce qui
conduit à :

Σ : D = Σ33D33 (3.2)

en définissant de manière arbitraire le plan de coalescence comme étant orienté perpendiculairement
à l’axe 3. L’analyse limite permet d’estimer le membre de droite de l’Eq. 3.1 dans l’hypothèse d’un
matériau rigide parfaitement plastique suivant le critère de von Mises ou de Hill :

1

V

∫
V
σ : d dV ≤ 1

V

∫
V
σ0deq dV = Π(D33) (3.3)

en utilisant l’inégalité de Cauchy-Schwartz et en notant σ0 la limite d’élasticité. La fonction Π,
appelée potentiel de dissipation, ne dépend que du paramètre D33. Les Eqs. 3.1, 3.2, 3.3 conduisent
finalement à :

Σ33D33 ≤ Π(D33) Σmax
33 ≤ Π(D33)

D33
(3.4)

qui permet d’obtenir une borne supérieure de la contrainte maximale admissible notée Σmax
33 .

L’Eq. 3.4 s’interprète comme un critère de plasticité dans le cadre de la phase de coalescence,
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et Σmax
33 est la contrainte de coalescence.

D’un point de vue pratique, l’utilisation de l’analyse limite est simple : il suffit de choisir une ex-
pression d’un champ de vitesse compatible avec les conditions aux limites, c’est-à-dire avec D, de
calculer le taux de déformation équivalent deq puis le potentiel de dissipation Π. L’Eq. 3.4 fournit
alors une borne supérieure de la contrainte de coalescence. Cela étant dit, les Eqs. 3.1, 3.2, 3.3
amènent à plusieurs remarques. Le fait de considérer un matériau rigide, c’est-à-dire sans élasticité,
est sans effet sur la quantité recherchée qui est la charge limite de la structure. En effet, à cette
limite, les déformations élastiques restent constantes del = 0 et ne contribuent donc pas à l’Eq. 3.1
(Leblond et al. , 2018). L’Eq. 3.2 modélise la phase de coalescence comme un état d’extension
uniaxiale ce qui est observé dans les simulations de cellules poreuses. Dans certains cas, il peut
également y avoir du cisaillement associé, ce qui nécessite d’ajouter les termes correspondants dans
l’Eq. 3.2 (Torki et al. , 2015). Enfin, l’Eq. 3.3 repose sur le fait de pouvoir évaluer la dissipation
plastique locale σ : d uniquement à partir du taux de déformation d. Cela est possible pour la
plasticité de von Mises ou de Hill, mais pas pour la plasticité cristalline par exemple qui fera donc
l’objet d’un traitement particulier.

La première évaluation de la contrainte de coalescence par cette technique est due à Thomason
(Thomason, 1985) conduisant à :

Σ33

σ0
= (1− χ2)

[
0.1

[
χ−1 − 1

W

]2

+ 1.2
√
χ−1

]
(3.5)

où W et χ décrivent respectivement le facteur de forme des cavités et la taille du ligament inter-
cavités (Fig. 3.24). L’objectif de cette partie est donc d’étendre cette formule aux cas d’intérêts
pour les aciers austénitiques irradiés qui n’ont pas encore été traités dans la littérature (Benzerga
et al. , 2016).

(a) (b)

Figure 3.21 – (a) Maillage éléments finis d’une cellule poreuse cubique contenant une cavité sphé-
rique (b) Grille régulière composée de voxels correspondant au matériau (en gris) et au vide (en
bleu)
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3.3.1.b Homogénéisation numérique

Pour évaluer le comportement homogénéisé de matériaux poreux, l’homogénéisation numérique
consiste à réaliser un calcul sur un élément de volume représentatif avec les conditions aux limites
appropriées (Koplik & Needleman, 1988). La Fig. 3.21a montre par exemple un des maillages élé-
ments finis utilisés dans la suite, ainsi que son équivalent (Fig. 3.21b) pour la réalisation de calculs
par méthode FFT pour laquelle une grille régulière est utilisée y compris dans la cavité. Les cal-
culs éléments finis sont réalisés avec le code Cast3M (CEA, 2018b) et les calculs FFT avec le code
AMITEX_FFTP (CEA, 2018a). Deux types de calculs peuvent être réalisés. Le premier consiste, de
manière équivalente à l’analyse limite, à rechercher la charge limite d’une cellule poreuse en ab-
sence d’écrouissage et dans l’Hypothèse de Petites Perturbations (HPP). Cela permet de valider
numériquement les expressions obtenues par l’analyse limite, d’où la terminologie d’analyse limite
numérique. La Fig. 3.22 montre un exemple de ce type de calcul : une cellule poreuse monocristalline
est soumise à un chargement de type extension uniaxiale jusqu’à saturation des champs mécaniques
locaux et globaux. La contrainte de saturation est la contrainte de coalescence.

(a)

0

50

100

150

200

250

300

350

400

450

500

0 0.005 0.01 0.015 0.02

Σ
33

(M
P

a)

E33

(b)

Figure 3.22 – Simulation FFT d’une cellule poreuse monocristalline sous chargement d’extension
uniaxiale en HPP (a) Champ de déformation équivalente (b) Évolution de la contrainte homogénéisée
en fonction de la déformation

Le deuxième type de calcul consiste à rechercher le comportement homogénéisé du matériau poreux
en prenant en compte l’effet de l’écrouissage et des grandes transformations. Pour cela, des condi-
tions aux limites périodiques sont utilisées sur les cellules poreuses, et les calculs réalisés dans la
suite correspondent au cas particulier de chargement axisymétrique où le tenseur des contraintes
homogénéisé est de la forme :

Σ = Σ33

α 0 0

0 α 0

0 0 1

 (3.6)

Le paramètre α est relié à la triaxialité des contraintes T via la relation :

T =
Σm

Σeq
=

1 + 2α

3(1− α)
(3.7)

Le code AMITEX_FFTP permet d’imposer l’Eq. 3.6 en grandes transformations en ajustant les com-
posantes du tenseur des déformations au cours des itérations de point fixe. Pour les simulations
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éléments finis, l’Eq. 3.6 est satisfaite en ajustant le chargement mécanique au cours des itérations
de résolution globale. Un exemple de ce type de calcul en grandes transformations est donné sur la
Fig. 3.23 avec l’évolution de la cellule poreuse et le comportement macroscopique. Pour les faibles
niveaux de déformation, l’augmentation de la porosité est compensée par l’écrouissage local du ma-
tériau autour de la cavité, conduisant à un écrouissage macroscopique. Lorsque l’écrouissage local
n’est plus en mesure de contre-balancer l’évolution de la porosité, un adoucissement est observé tout
en restant dans une déformation macroscopique triaxiale. Ces deux phases correspondent à la phase
de croissance qui se termine quand la déformation macroscopique devient uniaxiale avec localisation
de la déformation locale dans une bande. Le début de cette phase de coalescence correspond à la
chute brutale de contrainte.
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Figure 3.23 – Simulation par éléments finis en grandes transformations d’une cellule poreuse avec
un matériau de von Mises écrouissable avec un chargement axisymétrique de triaxialité T = 1 (a)
Champ de déformation équivalente (b) Évolution de la contrainte homogénéisée en fonction du
gradient de la transformation

L’objectif est d’obtenir un modèle homogénéisé permettant de reproduire le type de courbe présenté
sur la Fig. 3.23 pour les conditions d’intérêt, ce qui passe par l’obtention de critères de plasticité
pour chacune des phases.

3.3.2 Critères de coalescence

Dans cette partie, les critères de coalescence développés au cours de ces travaux sont détaillés. En
l’absence de cisaillement, la contrainte de coalescence est de la forme :

Σ33

σ0
= F (W,χ) (3.8)

avec Σ33 la contrainte macroscopique perpendiculaire au plan de coalescence, σ0 la limite d’élasticité
du matériau sain, et W et χ respectivement le facteur de forme et le rayon de la cavité normalisé
par la taille du ligament (Fig. 3.24). L’étude initiale de (Thomason, 1985) a permis de déterminer
la fonction F pour des cavités tétragonales dans des cellules cubiques (Eq. 3.5). Plus récemment,
d’autres fonctions ont été proposées pour des cavités cylindriques à base circulaire (Benzerga &
Leblond, 2014; Morin et al. , 2015) pour la plasticité de von Mises, puis étendue à la plasticité de
Hill (Keralavarma & Chockalingam, 2016).
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3.3.2.a Avec effet de formes de cavités

Pour plus de détails, (Hure & Barrioz, 2016; Barrioz et al. , 2018a)

Cette étude a été réalisée dans le cadre de la thèse de Pierre-Olivier BARRIOZ.

Les critères de coalescence développés théoriquement par analyse limite dans (Thomason, 1985;
Benzerga & Leblond, 2014; Morin et al. , 2015; Keralavarma & Chockalingam, 2016) présentent tous
la particularité de conduire à des contraintes infinies lorsque le facteur de forme de la cavité tend vers
zéro. En d’autres mots, ces modèles prédisent l’impossibilité d’un mécanisme de coalescence pour un
matériau constitué de micro-fissures. Ceci va à l’encontre des résultats d’analyse limite numérique et
des observations expérimentales (Fig. 3.2b), et des corrections ad-hoc ont été proposées (Benzerga,
2002; Torki et al. , 2015; Keralavarma & Chockalingam, 2016). La cause de la déficience des modèles
est assez simple à comprendre et provient du fait de considérer que tout se passe dans le ligament
inter-cavités sur une hauteur égale à celle de la cavité. Lorsque celle-ci tend vers zéro, le taux de
déformation dans le ligament tend vers l’infini ainsi que la contrainte de coalescence via l’Eq. 3.5.

W = h / R χ = R / L

Figure 3.24 – Utilisation de cellules cylindriques comme approximation de cellules hexagonales et
définition des zones pour l’analyse limite en coalescence

Il est alors possible d’enrichir l’analyse de (Benzerga & Leblond, 2014) pour des cavités cylindriques
dans des cellules cylindriques pour remédier à ce problème. La zone qui se déforme autour de la
cavité pendant la coalescence est autorisée à s’étendre au dessus de la cavité comme le montre la
Fig. 3.24. Les champs de vitesses suivants sont définit :

v 1
r (r, z) =

HD33

X2
(X − z)

(
L2

r
− r
)

v 1
z (r, z) =

HD33

X2
(2Xz − z2)


v 2
r (r, z) =

HD33

X2
(X − z)αr

v 2
z (r, z) =

HD33

X2
[−α(2Xz − z2) + (1 + α)X2]

(3.9)
Ces champs de vitesse sont cinématiquement admissibles et incompressibles, et peuvent donc être
utilisés pour estimer la contrainte de coalescence par les Eqs. 3.3, 3.4, ce qui conduit à :

Σ33

σ0
≤ I1(n, χ)√

3n2χ2
+

(1− χ2)√
3n2χ4

I2(n,W, χ) +
2

3
√

3n2
(n−W )3 (3.10)

où le paramètre n correspond à la hauteur de la zone plastique normalisée par le rayon de la cavité,
et I1 et I2 sont des fonctions intégrales. Minimiser numériquement le membre de droite de l’Eq. 3.10
par rapport à n permet d’obtenir une estimation de la contrainte de coalescence. En pratique, une
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bonne approximation est n ≈ max
(
(3χ)−1,W

)
. Pour savoir si l’Eq. 3.10 est une bonne estimation

de la contrainte de coalescence, les prédictions sont comparées aux résultats de l’analyse limite nu-
mérique.

La Fig. 3.25 montre un très bon accord entre les prédictions théoriques et les résultats de l’analyse
limite numérique pour des cavités prolates, et y compris pour le cas des fissures W = 0, et permet
donc de remplacer les modifications ad-hoc proposées et calibrées dans (Benzerga, 2002; Torki et al.
, 2015; Keralavarma & Chockalingam, 2016) par un critère théorique qui reste relativement simple
et sans paramètre ajustable. À noter que l’Eq. 3.10 est valide pour un matrice entourant les cavités
obéissant au critère de von Mises, mais qu’il serait possible d’étendre le calcul à une matrice aniso-
trope de type Hill.
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Figure 3.25 – Comparaisons de la contrainte de coalescence théorique (traits pleins et en pointillés)
aux résultats de l’analyse limite numérique (points), pour différents rapports d’aspect de la cavité

Il est possible d’enrichir d’une autre manière les critères de coalescence développés dans (Thomason,
1985; Benzerga & Leblond, 2014; Morin et al. , 2015) en s’attaquant à une autre de leur déficience,
à savoir le fait de ne considérer que les cavités sphéroidales sur des motifs hexagonaux alors que
les calculs de cellules poreuses (Cao et al. , 2015) et les observations expérimentales (Fig. 3.24)
mettent clairement en avant des formes et des distributions de cavités potentiellement complexe à
la coalescence. Des cellules cylindriques à base ellipsoidale sont donc considérées dans lesquelles se
trouvent des cavités ellipsoidales (Fig. 3.26) de rayon R1, R2 et R3, ce qui conduit à la définition
de quatre paramètres sans dimension. W1 = R3/R1 et W2 = R3/R2 correspondent aux rapports
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d’aspect de la cavité, χ1 = R1/L1 et χ2 = R2/L2 aux ligaments intercavités. Le paramètre α =

L1/L2 décrit l’anisotropie de la distribution de cavités dans le plan de coalescence. La difficulté,
technique, réside dans le fait de trouver un champ de vitesse à la fois cinématiquement admissible
et incompressible mais il se trouve que cela est possible en considérant une homothétie du champ
de l’Eq. 3.9 dans la zone 1, ce qui conduit à l’Eq. 3.12. Ce champ de vitesse peut être utilisé pour
estimer la contrainte de coalescence par les Eqs. 3.3, 3.4, ce qui conduit à :

|Σ33| ≤
σ0

π

∫ 1

R(t)/L1

∫ 2π

0

√√√√1 +
1

3r4

[
1 +

(
α2 − 1

2α
sin 2θ

)2
]
rdrdθ

+
σ0

2
√

3πW1χ1α

∫ 1

R(θ)/L1

∫ 2π

0
(1− r2)dr

√
1 + (α2 − 1) cos2 θdθ

(3.11)

L’Eq. 3.11 fait intervenir des intégrales qu’il est facile d’évaluer numériquement. De plus, il est
également possible pour certains cas particuliers d’obtenir des expressions analytiques comme par
exemple pour des cellules et cavités homothétiques. La comparaison de ce critère avec les résultats
numériques montre un bon accord (Fig. 3.27a,c,e), en particulier lorsque le paramètre α est proche
de 1 ce qui correspond à de faibles déviations par rapport à une cellule cylindrique à base circulaire.
Ce résultat était attendu car le champ de vitesse décrit par l’Eq. 3.12 est trop simple pour prétendre
décrire l’ensemble de situations possibles. En particulier, il ne dépend pas de la forme de la cavité,
ce qui conduit à des écarts significatifs entre les zones plastiques théoriques et celles observées dans
les simulations (Fig. 3.27b,d,f).

Figure 3.26 – Cellule cylindrique à base el-
lipsoïdale contenant une cavité cylindrique
utilisée pour le calcul de la contrainte de coa-
lescence



vx(x, y, z) =
D33H

2h

(
L2

1

x2 + α2y2
− 1

)
x

vy(x, y, z) =
D33H

2h

(
L2

1

x2 + α2y2
− 1

)
y

vz(x, y, z) =
D33H

h
z

(3.12)

Les expressions développées (Eqs. 3.10, 3.11) de contraintes de coalescence pour un matériau de
von Mises permettent d’étendre les résultats disponibles dans la littérature pour des formes et
distributions spatiales de cavités plus complexes que celles considérées habituellement, à savoir
réseau hexagonal ou cubique de cavités sphéroïdales. La deuxième extension nécessaire porte sur la
prise en compte de l’effet de la taille des cavités, ce qui fait l’objet du paragraphe suivant.
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Figure 3.27 – (a,c,e) Contraintes de coalescence et (b,d,f) champs de taux de déformation plastique
cumulée théoriques et numériques pour différentes configurations. Les points correspondent aux
résultats numériques, les courbes à la prédiction théorique.

3.3.2.b Avec effet de taille

Pour plus de détails, (Gallican & Hure, 2017)

Cette étude a été réalisée dans le cadre du stage de Master de Valentin GALLICAN.

Comme détaillé dans le paragraphe 3.1.2, les effets de taille sur le comportement de matériaux
poreux peut provenir d’une part du comportement mécanique de la matrice entourant les cavités,
et d’autre part de la présence d’une interface matrice - cavité et d’une énergie de surface associée.
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Ce deuxième effet peut être modélisé simplement dans le cadre de l’analyse limite en considérant la
présence d’une zone entourant la cavité ayant un comportement mécanique différent de la matrice
(Dormieux & Kondo, 2010). Cette zone d’épaisseur h a une limite d’élasticité hγ, où γ est la tension
de surface de l’interface, ce qui conduit à la définition d’un nombre sans dimension Γ = γ/[Rσ0] qui
traduit l’effet de la taille R de la cavité. Le rapport γ/σ0 est une longueur caractéristique du système
provenant de la comparaison du comportement mécanique de la matrice et de l’interface : pour une
taille de cavité grande devant cette longueur, l’effet de la présence de l’interface sera négligeable.
L’utilisation de ce modèle en considérant une cellule cylindrique avec une cavité cylindrique permet
de déterminer la contrainte de coalescence qui prend la forme :(

Σ33

σ0

)
c

=

(
Σ33

σ0

)Γ=0

c

+
2Γ√

3

√
1 + 3χ4 (3.13)

La contrainte de coalescence est la somme de deux termes, le premier provenant du comportement
de la matrice, le second de l’interface matrice - cavité. Plus le paramètre Γ est grand, c’est-à-dire
plus la contribution de l’interface à la dissipation plastique est importante, plus la contrainte de
coalescence est élevée. L’Eq. 3.13 conduit aux résultats présentés sur la Fig. 3.28a quant à la dépen-
dance de la contrainte normalisée de coalescence en fonction de la taille des cavités, pour différentes
valeurs de la longueur caractéristique γ/σ0. Dès que R . γ/σ0 ⇔ Γ & 1, l’effet de taille sur la
contrainte de coalescence est très significatif, ce qui correspond bien au fait que la modélisation de
l’interface pénalise la déformation de celle-ci, et requiert des contraintes plus importantes. L’Eq. 3.13
a également été validée numériquement par comparaison à des simulations d’analyse limite numé-
rique pour lesquelles l’interface est modélisée par la présence d’éléments coques suivant un critère
de von Mises avec une limite d’élasticité 2D γ. Cette modélisation est la même que celle utilisée
dans le paragraphe 3.2.1. La Fig. 3.28b montre le bon accord entre les prédictions et les résultats
numériques pour des cavités allongées (W = 3).
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Figure 3.28 – (a) Évolution de la contrainte de coalescence prédite par l’Eq. 3.13 en fonction du
rayon de la cavité, pour différentes valeurs de la longueur caractéristique γ/σ0 (b) Comparaison des
prédictions de l’Eq. 3.13 (traits pleins) aux résultats numériques (points)

L’Eq. 3.13 n’inclut qu’une des causes physiques possibles des effets de taille sur le comportement
de matériau poreux, à savoir la présence d’une interface. Le deuxième effet mis en évidence par les
simulations utilisant la plasticité à gradient est l’effet du comportement de la matrice qui introduit
une autre longueur interne à comparer à la taille des cavités. Il est en fait possible d’obtenir une

80



expression analytique de la contrainte de coalescence par analyse limite en considérant que la
matrice obéit non plus au critère de von Mises, mais par exemple au critère de Fleck-Willis de
longueur interne LFW . Plus simplement, un argument énergétique permet de ramener ce modèle
à l’Eq. 3.13. En considérant une cellule poreuse soumise à un niveau de déformation d’ordre
ε, la dissipation plastique dans la matrice est d’ordre σ0εR

3. La contribution de l’interface est
d’ordre γεR2, alors que celle due aux effets de gradient dans le modèle de Fleck-Willis est d’ordre
σ0εLFWR

2, ce qui conduit à une équivalence entre les deux modèles pour LFW /R =
√

Γ. Cette
équivalence énergétique permet de transformer l’Eq. 3.13 pour prendre en compte les effets de
gradients de déformation sur la contrainte de coalescence.

Au-delà de l’obtention d’expressions de contraintes de coalescence prenant en compte l’effet de
taille des cavités, la difficulté réside dans la détermination de la longueur interne associée, ainsi
que son évolution. Pour le modèle associé à la tension de surface de l’interface γ, sa valeur étant
connue au moins approximativement, le calcul de cette longueur interne ne pose pas de difficulté.
En revanche, les modèles de plasticité à gradient, comme celui de Fleck-Willis, introduisent des
longueurs internes dans les valeurs sont mal connues. De plus, ces longueurs internes sont liées à la
densité de dislocations, et doivent donc a priori évoluer avec le niveau de déformation local, ce qui
est encore moins bien connu.

Après les effets de forme et de distributions de cavités et l’effet de taille, la prise en compte de
l’effet de l’orientation cristallographique sur la contrainte de coalescence a été mis en avant comme
nécessaire pour des applications aux matériaux irradiés présentant des cavités intragranulaires, ce
qui fait l’objet du paragraphe suivant.

3.3.2.c Avec effet de la cristallographie locale

Pour plus de détails, (Hure, 2019) et Annexe 5.2.2

La présence de cavités intragranulaires nécessite de développer des modèles homogénéisés pour
matériaux poreux monocristallins. En ce qui concerne la coalescence, un premier critère a été proposé
dans (Yerra et al. , 2010) basé sur le modèle de Thomason, valide pour les matériaux isotropes,
et une estimation de la contrainte d’écoulement locale. Une autre approche est développée ici. Le
cadre théorique de la plasticité cristalline (Asaro, 1983; Méric & Cailletaud, 1991) permet de prendre
en compte l’anisotropie due à l’activation des systèmes de glissement, mais présente une difficulté
quant à son utilisation dans l’analyse limite. Plus spécifiquement, l’Eq. 3.3 n’est plus utilisable
car il n’existe pas de formule permettant de calculer la dissipation plastique locale uniquement à
partir du champ de déformation local. Cela est dû à l’indétermination des systèmes de glissement
intrinsèque à cette formulation. D’autres voies ont donc été utilisées pour le développement de
modèles homogénéisés dans la phase de croissance (Paux et al. , 2015; Mbiakop et al. , 2015). En
restant dans le cadre de l’analyse limite, une approximation simple permet cependant d’avancer. Le
facteur de Taylor M est définit tel que :

M(d) =

∑
α γ̇α
deq

(3.14)

et relie localement le glissement plastique cumulé à la déformation équivalente de von Mises. Dès
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lors, il est possible d’approximer le calcul de la dissipation plastique macroscopique :

Π(D33) =
1

V

∫
V
τ0

∑
α

γ̇α dV

=
1

V

∫
V
M(d)τ0deq dV

≈
(

1

V

∫
V
M(d) dV

)(
1

V

∫
V
τ0deq dV

) (3.15)

Cette approximation conduit à une estimation de la dissipation plastique macroscopique équivalente
à celle obtenue en considérant un matériau de von Mises de limite d’écoulement σ0, avec :

σ0 = τ0

(
1

V

∫
V
M(d) dV

)
(3.16)

Il suffit dès lors de remplacer σ0 par la formule donnée par l’Eq. 3.16 dans un critère de coalescence
obtenu pour un matériau de Mises, par exemple celui décrit dans (Benzerga & Leblond, 2014), pour
obtenir la contrainte de coalescence pour un monocristal poreux :

Σ33

τ0
= M1t(W,χ)

[
χ3 − 3χ+ 2

3
√

3Wχ

]
+M2

b√
3

[
2−

√
1 + 3χ4 + ln

1 +
√

1 + 3χ4

3χ2

]
(3.17)

où M1 et M2 sont calculés comme des moyennes volumiques des facteurs de Taylor locaux en utili-
sant les champs de déformations théoriques utilisés dans (Benzerga & Leblond, 2014). L’évaluation
numérique de ces facteurs de Taylor moyens ne posent pas de difficultés particulières, et les facteurs
de Taylor locaux sont calculés par optimisation linéaire sous la contrainte de glissement plastique
minimal. Des simulations d’analyse limite numériques sont réalisées pour évaluer le caractère pré-
dictif de l’Eq. 3.17, et évaluer l’approximation faîte dans l’Eq. 3.15, pour différents systèmes de
glissement (CFC, HCP) et orientations cristallographiques. La Fig. 3.29a montre un très bon ac-
cord entre les prédictions et les résultats numériques dans tous les cas pour les cavités allongées
(W = 3). L’accord est d’autant plus surprenant que le champ de déformation de l’analyse limite
est celui utilisé pour le cas d’un matériau isotrope qui est significativement différent de ce qui est
observé dans les simulations monocristallines (Fig. 3.29b).
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Figure 3.29 – (a) Comparaison des prédictions de l’Eq. 3.17 (traits pleins) aux résultats numériques
(points) pour différents systèmes de glissement (CFC, HCP) et orientations cristallographiques (b)
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Afin de tester la dépendance à l’orientation cristallographique, des simulations d’analyse numérique
sont réalisées pour un grand nombre d’orientations cristallographiques pour un matériau CFC, et
les contraintes de coalescence sont comparées aux prédictions de l’Eq. 3.17. Les résultats présentés
sur la Fig. 3.30 montre un très bon accord pour l’ensemble des orientations cristallographiques, avec
des erreurs maximales de l’ordre de 10%.

Figure 3.30 – Comparaison des prédictions de l’Eq. 3.17 aux résultats numériques pour différentes
orientations cristallographiques

3.4 Conclusion : Un exemple d’application

Pour plus de détails, (Scherer & Hure, 2019)

Cette étude a été réalisée dans le cadre du stage de Master de Jean-Michel SCHERER.

Les protocoles expérimentaux développés ont permis de mettre en évidence d’une part que l’effet
de la localisation de la déformation observé dans les matériaux irradiés n’est a priori pas un effet du
premier ordre dans le cadre de la rupture ductile, et que d’autre part les nanocavités doivent être
prises en compte. Ces résultats permettent d’appliquer les modèles homogénéisés pour matériaux
poreux obtenus en faisant l’hypothèse de comportement homogène de la matrice entourant les
cavités. Les nouveaux critères de coalescence développés peuvent être couplés aux critères de
plasticité disponibles dans la phase de croissance pour obtenir des lois de comportements utilisables
pour simuler ces matériaux poreux. À titre d’exemple, un modèle pour matériaux nanoporeux est
décrit dans ce paragraphe.
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Un critère de plasticité a été proposé par (Monchiet & Kondo, 2013) pour décrire la phase de
croissance de matériaux nanoporeux, avec prise en compte de l’effet de l’interface. Afin de prendre
en compte l’écrouissage du matériau, et suivant le démarche décrite dans (Besson, 2010), ce critère
est interprété comme une définition de la limite d’écoulement σ? du matériau afin de prendre en
compte l’écrouissage, soit :

φGrowth(σ, f,Γ, σ?) = 0 (3.18)

De manière similaire, le critère de coalescence pour matériaux nanoporeux (Eq. 3.13) peut se mettre
sous la forme :

φCoalescence(σ, f,Γ, σ
?) = 0 (3.19)

Finalement, le critère de plasticité incluant les phases de croissance et de coalescence s’écrit :

φ = max (σ?Growth, σ
?
Coalescence)−R ≤ 0 (3.20)

avec R l’écrouissage isotrope de la matrice. Ce critère hybride (Eq. 3.20) est complété d’une part par
la loi de normalité pour définir la direction de l’écoulement plastique, et d’autre part par les lois qui
permettent de décrire les évolutions des nouvelles variables internes du modèle, à savoir la porosité
et la forme de la cavité. L’implémentation numérique est finalement réalisée avec le générateur de
codes MFront. La principale difficulté de ce type de modèle est le choix de la loi d’évolution de
la forme de la cavité dans la phase de croissance : l’analyse limite n’apporte pas d’informations
sur celle-ci, et une loi empirique est utilisée et calibrée par comparaisons aux calculs de cellules
poreuses. Ce problème ne se pose pas dans la phase de coalescence pour laquelle la cinématique et
la conservation du volume permettent d’obtenir cette loi d’évolution.
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Figure 3.31 – Évolution de la contrainte de von Mises en fonction de la déformation équivalente de
von Mises pour différents matériaux nanoporeux (définis par leurs valeurs initiales de Γ0) de porosité
initiale 0.1% sous chargement axisymétrique de triaxialité (a) T = 1 and (b) T = 3. Comparaisons
des calculs de cellules poreuses (points) au modèle homogénéisé (traits pleins)

La Fig. 3.31 montre la comparaison des prédictions du modèle homogénéisé aux calculs de cellules
poreuses. Un bon accord est obtenu, ce qui permet de valider ce modèle homogénéisé pour matériaux
nanoporeux et de pouvoir l’utiliser pour réaliser des calculs de structures. Une démarche similaire
peut être réalisée en utilisant les autres critères de coalescence, en couplant par exemple le critère
de croissance pour cavités ellipsoïdales dans une matrice de von Mises (Madou & Leblond, 2012)
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avec les critères de coalescence prenant en compte les effets de formes de cavités (Eqs. 3.10, 3.11).
Le développement d’un modèle homogénéisé pour matériaux poreux monocristallins couplant par
exemple le critère de (Paux et al. , 2015) à l’Eq. 3.17 fait l’objet de travaux en cours décrits dans
le paragraphe suivant.
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4.1 Travaux en cours

Deux exemples parmi d’autres de travaux en cours sur chaque thématique qui prolongent les résultats
décrits précédemment sont présentés dans cette partie.

4.1.1 Corrosion sous contraintes

4.1.1.a Modèle simplifié pour les contraintes intergranulaires

Les calculs éléments finis d’agrégats polycristallins permettent d’estimer efficacement les contraintes
intergranulaires. Des lois phénoménologiques simples peuvent ainsi être obtenues et utilisées dans
le cadre d’une approche mésoscopique de prédiction de la fissuration. Les lois présentées ne sont
valides que pour un chargement macroscopique de type traction simple, et le type de loi de compor-
tement de plasticité cristalline peut influer significativement sur les paramètres des lois empiriques
obtenues. En se restreignant au cas de l’élasticité, il est possible d’aller plus loin dans l’obtention
de modèles simples de distributions de contraintes intergranulaires suivant une variante du modèle
décrit dans (Kanjarla et al. , 2010). Un bicristal est considéré avec un joint de grains de normale n
soumis à une déformation homogène Eb (Fig. 4.1a). Chaque grain obéit à la loi de Hooke anisotrope.
L’équilibre mécanique impose des contraintes et des déformations uniformes dans chaque cristal,
et les composantes peuvent être obtenues en utilisant (1) les conditions aux limites en contraintes
à l’interface (2) la compatibilité des champs de déformations à l’interface et (3) la déformation
moyenne imposée. La dernière étape est l’évaluation de la déformation homogène à l’échelle d’un
bicristal plongé dans un agrégat polycristallin supposé non texturé. Les constantes élastiques ma-
croscopiques, module d’Young et coefficient de Poisson, sont évaluées de manière autocohérente.
Pour un état de contrainte macroscopique, la déformation moyenne de l’agrégat Ea peut ainsi être
obtenue, et il est fait l’hypothèse que Eb = Ea.
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Figure 4.1 – (a) Bicristal soumis à une déformation moyenne Eb (b) Distributions de contraintes
normales intergranulaires pour un agrégat polycristallin de Fer γ en traction simple

En réalisant des tirages aléatoires d’orientation du joint de grains et des orientations cristallogra-
phiques, il est alors possible d’estimer les distributions de contraintes normales intergranulaires. La
Fig. 4.1b montre un très bon accord entre les prédictions de ce modèle simplifié et les calculs éléments
finis pour un agrégat en Fer γ en traction simple. Les calculs en cours montrent également que ce
modèle simplifié donnent des résultats tout aussi satisfaisant pour différents matériaux, conditions
de chargement et même en considérant uniquement certains types de joints de grains dans l’agrégat.
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Cet algorithme de type Monte-Carlo est beaucoup plus rapide que les calculs éléments finis et plus
physiques que les lois phénoménologiques, et pourra donc s’intégrer dans la démarche décrite.

4.1.1.b Calibration de la loi de comportement

Cette étude est réalisée dans le cadre de la thèse de Jean-Michel SCHERER.

La loi de comportement de plasticité cristalline utilisée pour la détermination des champs méca-
niques locaux dans les aciers austénitiques fait intervenir des paramètres qu’il est nécessaire de
calibrer. Dans la version actuelle, cette calibration a été effectuée par comparaison des résultats
de calculs d’agrégats polycristallins à des courbes de traction expérimentales (Han, 2012), mais
aucune vérification n’a été effectuée à l’échelle du monocristal que ce soit à l’état non irradié ou
irradié. Des essais sont donc réalisés sur un monocristal d’acier de type 316L à l’état non irradié
avec des éprouvettes de dimensions typiques 20mm x 2mm, suivant deux orientations cristallogra-
phiques (Fig. 4.2a). Un mouchetis est déposé sur les éprouvettes afin de déterminer les champs de
déformations locaux, et en particulier les conditions aux limites. Les essais sont réalisés à 300◦C.
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Figure 4.2 – (a) Champs de déformation obtenus par corrélation d’images sur des éprouvettes
monocristallines en acier 316L (b) Comparaisons des courbes force-déplacement expérimentales et
numériques

Les essais sont simulés avec la loi de plasticité cristalline, et les paramètres sont ajustés par com-
paraison des courbes expérimentales et numériques (Fig. 4.2b). La détermination des champs de
déformation par corrélation d’images permet également de vérifier les prédictions numériques, et
sera particulièrement utile à l’état irradié pour lequel le comportement adoucissant conduira à des
hétérogénéités de déformations. En parallèle de cette caractérisation à l’état non irradié, un mono-
cristal d’acier 316L a été irradié avec des protons jusqu’à une dose de 1dpa, ce qui permettra de
reprendre cette démarche à l’état irradié.

4.1.2 Rupture ductile

4.1.2.a Vers des modèles régularisés

Pour plus de détails, (Scherer et al. , 2019)

Cette étude est réalisée dans le cadre de la thèse de Jean-Michel SCHERER.
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Les lois de plasticité cristalline prenant en compte l’évolution des défauts d’irradiation ou les lois de
comportement pour matériaux poreux présentent toutes deux la particularité d’être adoucissantes.
Ceci conduit à une dépendance pathologique à la taille de mailles dans les simulations éléments finis.
Diverses stratégies de régularisation ont été développées dans la littérature pour s’affranchir de ce
problème et introduire au moins une longueur caractéristique. Un modèle de plasticité cristalline
micromorphe a été utilisé pour étudier la régularisation de bande de cisaillement dans des matériaux
sans ou avec cavités (Fig. 4.3a). L’un des points clés de cette étude est de mettre en évidence la
nécessité de prendre en compte des paramètres du modèle micromorphe variables afin d’obtenir une
longueur de régularisation constante.

0 0.120.01 0.02 0.03 0.04 0.05 0.06 0.07 0.08 0.09 0.1 0.11

(a) (b)

Figure 4.3 – Application du modèle de plasticité cristalline micromorphe pour la régularisation de
bande de cisaillement (a) dans des simulations éléments finis (b) dans des simulations par transfor-
mées de Fourier

L’efficacité numérique de ce modèle de plasticité cristalline à gradient dépend fortement de l’implé-
mentation, et les travaux portent sur différentes stratégies numériques, par pénalisation ou intro-
ductions de multiplicateurs de Lagrange. Une autre stratégie est en cours d’étude afin d’utiliser ce
modèle pour la réalisation de calculs avec le logiciel AMITEX_FFTP (Fig. 4.3b).

4.1.2.b Déchirure de monocristaux

Cette étude est réalisée dans le cadre de la thèse de Jean-Michel SCHERER.

Les critères de plasticité pour matériaux monocristallins poreux disponibles dans les phases de
croissance et de coalescence permettent désormais de construire un modèle pour monocristaux
poreux utilisable pour simuler la déchirure ductile. Pour chacune des phases, différents critères sont
disponibles, pouvant donc conduire à des variantes. Sur la base du modèle de (Ling et al. , 2016),
deux manières de prendre en compte la phase de coalescence ont été considérées, soit en utilisant
une porosité effective de manière similaire au modèle GTN, soit en utilisant le critère de coalescence
de Thomason (Thomason, 1985) avec une démarche similaire sur le principe à celle présentée dans
(Yerra et al. , 2010). La Fig. 4.4 montre les prédictions du modèle homogénéisé et l’utilisation de ce
dernier pour simuler la déchirure ductile de monocristaux. Le modèle a également été implémenté
avec le formalisme micromorphe afin de s’affranchir de la dépendance à la taille de mailles. En
parallèle, une autre variante est en cours d’étude basée sur le critère de (Paux et al. , 2015) et le
critère de coalescence présenté dans le paragraphe 3.3.2.c.
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Figure 4.4 – (a) Prédictions du modèle homogénéisé pour monocristaux poreux sous chargement
axisymétrique en fonction des différentes variantes (b) Utilisation du modèle pour réaliser une
simulation de déchirure ductile

4.2 Perspectives de recherche

Le projet de recherche pour les 4 prochaines années est constitué de la poursuite des deux
thématiques étudiées au cours de la période 2013 - 2019, à savoir rupture ductile et corrosion sous
contraintes des matériaux irradiés, ainsi que le développement d’une activité concernant la rupture
fragile.

Thématique n◦1 : Rupture ductile par croissance et coalescence de cavités

L’objectif principal de cette thématique est de pouvoir simuler de manière robuste et quantitative
la rupture ductile des alliages métalliques fortement irradiés sur la base de modèles à bases
physiques, en prenant le cas des aciers austénitiques inoxydables comme archétype de matériau
ductile présentant une forte évolution des propriétés mécaniques avec l’irradiation. Les recherches
antérieures ont permis de progresser vers cet objectif avec notamment la détermination de critères
de plasticité applicables pour les fortes porosités et cavités intragranulaires / monocristaux poreux
ainsi que de proposer un formalisme numérique à gradient.

Le premier axe de recherche de cette thématique vise maintenant d’une part à capitaliser ces
résultats sous la forme d’implémentation numérique de référence des modèles homogénéisés complets
(croissance et coalescence). Les implémentations seront réalisées dans le générateur de codes MFront
permettant ainsi l’utilisation dans différents codes de calculs. D’autre part, ces lois de comportement
seront utilisées pour simuler la rupture ductile des aciers austénitiques fortement irradiés, ajuster
les paramètres des modèles et prédire de manière quantitative l’évolution des propriétés de rupture
avec l’irradiation (Fig. 4.5).
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(a) (b)

Figure 4.5 – (a) Évolution de la ténacité avec le niveau d’irradiation en conditions REP (Hure
et al. , 2018) (b) Évolution de la déformation uniforme avec le niveau de gonflement (porosité)
d’éprouvettes de traction irradiées en conditions RNR (Courcelle et al. , 2019)

Le deuxième axe de recherche porte sur le mode de rupture ductile intergranulaire (Fig. 4.6a),
observé du fait de la présence d’inclusions et /ou de cavités au niveau des joints de grains (Cour-
celle et al. , 2019). Ce mode de rupture se retrouve également pour d’autres matériaux en dehors
du contexte nucléaire. Il existe peu d’études à ce jour traitant de la description du comportement
mécanique de cavités intergranulaires (Liu et al. , 2009), et pas de modèle homogénéisé permet-
tant de reproduire ce comportement. L’objectif est donc de décrire le comportement de cavités
intergranulaires sous chargement mécanique, d’étudier la compétition entre rupture ductile inter- et
trans- granulaire, et d’introduire l’ensemble des modèles sous la forme d’une loi de comportement
homogénéisée.

(a) (b)

Figure 4.6 – (a) Observation MEB de rupture ductile intergranulaire sur un acier austénitique
fortement irradié (Courcelle et al. , 2019) (b) Simulation par éléments finis du comportement d’un
matériau poreux avec cavités localisées aux joints de grains (Liu et al. , 2009)

Cet axe de recherche fait l’objet de la thèse de Cédric SENAC (2020-2023).

Le troisième axe de recherche, de nature plus prospectif, porte enfin sur la détermination et
la modélisation de la nucléation de cavités pour des inclusions submicrométriques (Noell et al. ,
2017). Les observations MET de matériaux fortement irradiés montrent dans certaines conditions
la présence d’une très grande densité de précipités nanométriques. Peu de données existent quant
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à la nucléation de cavités à partir de ces précipités. Il est donc envisagé de réaliser des expériences
modèles sur des matériaux irradiés aux ions afin d’évaluer des lois de germination.

Thématique n◦2 : Corrosion sous contraintes assistée par l’irradiation

L’objectif principal de cette thématique est de pouvoir prédire de manière quantitative l’amorçage
de la fissuration intergranulaire sur les aciers inoxydables austénitiques irradiés par un phénomène
de corrosion sous contraintes, à la fois en ce qui concerne la localisation des fissures à l’échelle
des grains, les seuils en termes de chargements mécaniques et la prise en compte de l’oxydation.
Les recherches antérieures et celles menées par les diverses équipes de recherche à l’international
ont permis de mettre en place les méthodologies de caractérisation expérimentale et de mettre en
évidence les conditions nécessaires de fissuration. Cependant, la prédiction quantitative reste un
challenge, au moins du fait de deux aspects qui constituent les axes de recherche.

Le premier axe de recherche porte sur la caractérisation de la résistance mécanique des joints de
grains en fonction du niveau d’oxydation et du niveau d’irradiation (Fig. 4.7). Une caractérisation
expérimentale approfondie sera conduite à partir de matériaux irradiés aux ions et basée sur des
essais micromécaniques (Stratulat et al. , 2016), conduisant à une base de données décrivant la
résistance en fonction de l’orientation des joints de grains, du temps d’oxydation et du niveau
d’irradiation.

Figure 4.7 – Démarche de caractérisation de la résistance mécanique des joints de grains en fonction
du niveau d’oxydation et du niveau d’irradiation

Cet axe de recherche fait l’objet de la thèse de Rachma AZIHARI (2019-2022).

Le deuxième axe de recherche porte sur la modélisation du comportement mécanique des
joints de grains. Si les observations expérimentales mettent en avant la nécessité de modéliser et
de simuler les bandes de localisation et leurs interactions avec les joints de grains, ceci reste à
l’heure actuelle un travail de longue haleine. Une alternative à plus court terme vise à déterminer
des critères de transmission de dislocations / bandes de localisation au niveau des joints de
grains, et d’appliquer des modèles phénoménologiques pour amplifier les contraintes locales. Une
étude expérimentale approfondie est donc nécessaire pour calibrer des critères de transmission de
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dislocations, et ce en fonction du niveau d’irradiation.

Thématique n◦3 : Rupture fragile des matériaux irradiés

L’acier constitutif des cuves des réacteurs nucléaires présente une transition fragile-ductile dont la
température caractéristique de transition évolue avec l’irradiation, ce qui en fait un sujet d’étude
particulièrement important dans le cadre de la sûreté des réacteurs. Plus généralement, cette
problématique porte sur la prédiction de la rupture fragile des aciers ferritiques. Les modèles actuels
entrants dans le cadre de l’approche locale de la rupture permettent de décrire les probabilités de
rupture (Pineau et al. , 2016), au prix de simplifications qui limitent l’application des modèles
à l’amorçage et non à la propagation, ni à l’arrêt de fissure ou à la prédiction des chemins de
fissuration. L’approche variationnelle de la rupture, développée plus récemment et basée sur une
généralisation du critère de rupture de Griffith (Francfort & Marigo, 1998), permet à la fois de
prédire l’amorçage et la propagation de la rupture fragile, mais n’a cependant pas été confrontée
de manière extensive à des données expérimentales.

Un axe de recherche prospectif est d’utiliser et d’étendre l’approche variationnelle de la rupture
pour prédire la rupture fragile des aciers présentant une transition fragile-ductile, avec application
au cas des aciers de cuve de centrales nucléaires, afin d’être en mesure d’étendre la capacité des
modèles existants vers la description de la propagation et de l’arrêt de fissures. Cet objectif nécessite
de traiter deux aspects, à savoir la prise en compte des aspects statistiques - caractéristiques de
la transition fragile-ductile - et du couplage entre endommagement et plasticité dans l’approche
variationnelle. La démarche de recherche reposera sur l’utilisation des bases de données existantes
sur aciers ferritiques et le développement d’expériences ciblées. L’approche variationnelle de la
rupture pourra également être utilisée dans le cadre de la thématique de recherche n◦2.
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Quelques mots pour conclure

Quelques mots sur les perspectives de recherche détaillées précédemment : celles-ci s’inscrivent
dans la continuité des actions précédentes puisque le chemin reste encore long et sinueux avant
de pouvoir aboutir à la prédiction quantitative, fiable et robuste de la rupture des matériaux
utilisés dans les réacteurs nucléaires. Dans une période de demandes grandissantes d’innovations
et d’actions en rupture, sans qu’on sache toujours très bien ce que cela peut bien vouloir dire,
je crois que c’est l’un des rôles des grands instituts de recherche de soutenir des actions de
recherche au long cours sur des sujets complexes, de mettre en place les outils, de récolter les
données, et de construire dans la durée, et j’ai la faiblesse de penser que les innovations seront
simplement le fruit des bons outils et des bonnes données. En cela, je dois dire que le programme
dit de Recherche Scientifique et Technique de Base (RSTB) de la Direction des Énergies (DES)
du CEA m’a permis de travailler sur ces sujets tout au long de ces 8 dernières années dans
de bonnes conditions et de ne pas avoir, comme nombre de collègues universitaires, à courir
après des appels à projets pour obtenir de quoi acheter du matériel ou financer des étudiants.
Ce système permet aussi de pouvoir conduire une activité d’enseignement jusqu’à des volumes
horaires qui permettent d’être en lien avec les collègues universitaires, activité d’enseignement que je
souhaite poursuivre dans les années à venir. Mon espoir est que ce système subsiste. L’avenir le dira.

Quelques mots sur le fait de travailler dans le domaine du nucléaire : à un moment où les débats
sur son avenir semblent s’embourber dans des arguments où la relativité (chère au physicien)
disparaît pour laisser place à des critiques absolues, et où l’absence de décision constitue une
nouvelle façon de décider, je dois dire que je me suis plusieurs fois questionné sur le fait de
poursuivre mes recherches dans le domaine des matériaux pour le nucléaire. Ce doute récurrent
tend néanmoins à s’atténuer, et le fait de réaliser cette synthèse y contribue, dans le sens où les
recherches réalisées sont en fait applicables dans un contexte bien plus large, que ce soit pour la
corrosion sous contraintes ou la rupture ductile. Quant à l’avenir du nucléaire, je crois (ou espère)
qu’il apparaîtra comme ce que certain nomme notre parachute ventral dans les crises à venir liées
au réchauffement climatique, dans le sens de quelque chose qui est susceptible d’amortir la chute.
Je continuerai donc d’accumuler de l’expérience et de contribuer à la formation d’une nouvelle
génération de mécaniciens dans ce domaine pour que nous soyons collectivement prêts, le moment
venu, à contribuer au maximum de nos possibilités si cela s’avérait nécessaire.

Fessenheim 1 & 2, Indian Point 2 : ces réacteurs qui ont fait parlé d’eux, en tout cas de leur visserie
d’internes, ont été arrêtés définitivement en 2020. Et pas à cause des vis ...
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A micromechanical analysis of intergranular stress corrosion cracking of
an irradiated austenitic stainless steel

D. Lianga, J. Hurea,1, A. Courcellea, S. El Shawishb, B. Tanguya
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Abstract

Irradiation Assisted Stress Corrosion Cracking (IASCC) is a material degradation phenomenon affecting austenitic stain-
less steels used in nuclear Pressurized Water Reactors (PWR), leading to the initiation and propagation of intergranular
cracks. Such phenomenon belongs to the broader class of InterGranular Stress Corrosion Cracking (IGSCC). A mi-
cromechanical analysis of IGSCC of an irradiated austenitic stainless steel is performed in this study to assess local
cracking conditions. A 304L proton irradiated sample tested in PWR environment and showing intergranular cracking
is investigated. Serial sectioning, Electron BackScatter Diffraction (EBSD) and a two-step misalignment procedure are
performed to reconstruct the 3D microstructure over an extended volume, to assess statistically cracking criteria. A
methodology is also developed to compute Grain Boundary (GB) normal orientations based on the EBSD measure-
ments. The statistical analysis shows that cracking occurs preferentially for GB normals aligned with the mechanical
loading axis, but also for low values of the Luster-Morris slip transmission parameter. Micromechanical simulations
based on the reconstructed 3D microstructure, FFT-based solver and crystal plasticity constitutive equations modified to
account for slip transmission at grain boundaries are finally performed. These simulations rationalize the correlation ob-
tained experimentally into a single stress-based criterion. The actual strengths and weaknesses of such micromechanical
approach are discussed.

Keywords: Stress corrosion cracking, Intergranular, Austenitic stainless steel, EBSD, FFT

1. Introduction

Failures of austenitic stainless steels Baffle-to-Former Bolts (BFB) in the core of nuclear Pressurized
Water Reactors (PWR) have been reported since the 80’s as a result of an InterGranular Stress Corrosion
Cracking (IGSCC) degradation phenomenon [1]. As these materials are mainly immune to SCC in aqueous
environment, the phenomenon is referred to as Irradiation Assisted Stress Corrosion Cracking (IASCC) as
core materials in PWR are heavily irradiated with neutrons [2]. Neutron irradiation leads to the formation
of irradiation defects as a result of the recombination of point defects generated by ballistic interactions
between neutrons and the atoms of the material [3]. The main irradiation defect observed in austenitic steels
in PWR conditions (∼ 300◦C) is Frank dislocation loop, but other irradiation defects are also observed such
as Helium bubbles and precipitates [4]. In addition, irradiation induces depletion of Cr and enrichment
of Ni at grain boundaries. Understanding and predicting IGSCC of irradiated austenitic stainless steels,
but also of unirradiated alloys such as Nickel-based materials, still remains a challenge [5, 6]. The use of
ion-irradiated materials (e.g., protons [7]) in the last decades, relieving the burden of dealing with neutron ir-
radiated radioactive samples, allows a deeper understanding of the physical mechanisms involved in IGSCC
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of irradiated austenitic stainless steels [8, 9]. Both radiation-induced hardening and radiation-induced seg-
regation at Grain Boundaries (GB) are observed and act synergistically to favor IGSCC [10, 11]. Moreover,
irradiation induces changes in intragranular deformation mechanisms and dislocation channelling is often
reported for irradiated materials. For low applied strain, which is relevant for IGSCC cracking initiation,
deformation occurs only in narrow bands of about tens of nanometers width as a result of the presence of
irradiation defects [12, 13]. The impingement of these dislocation channels on GB has been proposed to
lead to high local stresses responsible for GB cracking [14]. More precisely, cracking has been shown to
correlate with the discontinuity of traces of dislocation channels across GB on specimen surfaces (see, e.g.,
[15]). The presence of high local stresses at the impingement of an interrupted dislocation channel on a
GB has been experimentally demonstrated through residual stress measurements [16], and in more details
though the use of Molecular Dynamics (MD) [14, 16] or Finite Element (FE) simulations [17]. Experi-
ments using heavy-ion irradiated samples, leading to less localization than proton irradiation, have however
questioned this mechanism as cracking initiation is also observed [18]. In addition, GB well oriented with
respect to the mechanical loading direction have been found to be more prone to cracking [19], empha-
sizing the role of intergranular normal stresses. Similar results have been obtained on irradiated austenitic
steels in Super Critical Water (400◦C) [20] as well as a correlation between cracking and high Schmid factor
mismatches. These observations have been rationalized through a Schmid-Modified Grain Boundary Stress
(SMGBS) model. The experimental determinations of local cracking conditions have been mostly made
using 2D measurements (except for example in [21]) such as traces of GB and dislocation channels on spec-
imen surfaces. However 3D information about the microstructure are required to accurately compute GB
normals, SMGBS model or slip transmission criteria. This may be done for selected cracks through ionic
milling, as performed in [22] to assess SMGBS model on the IGSCC of a thermally sensitized austenitic
steel. Experimental techniques are available to obtain full 3D microstructures, either destructive such as
serial sectioning coupled with 2D Electron BackScatter Diffraction (EBSD) [23] or non destructive such
as Diffraction Contrast Tomography (DCT) [24]. Both techniques require dedicated procedures to avoid
reconstruction artefacts, but provide valuable informations regarding grain shapes / crack patterns. Up to
now, to the authors’ knowledge, no such analysis has been performed in the context of IGSCC of irradiated
austenitic stainless steels to assess in more details local cracking conditions.

Theoretical and numerical modelling of IGSCC have been proposed in the literature. Using synthetic
or realistic polycrystalline aggregates along with crystal plasticity constitutive equations, distributions of in-
tergranular stresses have been determined for unirradiated and irradiated austenitic stainless steels [25, 26].
This approach requires estimations of GB strength to predict IGSCC which can now be assessed through
the development of microtestings [27]. However, experimental data remains scarce, especially for irradiated
materials. From a numerical perspective, cohesive zones modelling can be used to predict both initiation
and propagation of intergranular cracks [28, 29]. The results of these simulations are heavily dependent
on the accuracy of the crystal plasticity constitutive equations, which is still an ongoing work for irradi-
ated stainless steels. In particular, reproduction of dislocation channelling phenomenon is still a challenge
within the crystal plasticity framework, although significant advances have been made recently regarding
modelling of strain localization at the intragranular scale [30, 31]. All the aforementioned numerical stud-
ies account only for the anisotropic mechanical behavior of grains through the use of phenomenological
crystal plasticity constitutive equations [32]. Intergranular stresses arise mainly as a result of deformation
mismatches, as no additional constraint is imposed at GB. As an example, plastic slips can take arbitrary
values close to a GB, which is not in agreement with experimental observations such as GB pile-up. A model
has been proposed recently [33] to handle that issue by combining standard crystal plasticity equations with
slip transmission criteria. This model is simple to implement, and has been shown to be able to reproduce
phenomenon associated with dislocation pile-up at GB such as Hall-Petch effect. Despite the current limita-
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tions of polycrystalline aggregates simulations to predict IGSCC, such simulations are nevertheless required
to identify gaps where modelling efforts should be put. To the authors’ knowledge, no crystal plasticity
simulations have been reported on realistic microstructure for the IGSCC of irradiated austenitic steels with
direct comparisons to cracking initiation experimental data.

Based on this literature review, the objectives of this study are twofold. The first one is to assess local
cracking conditions based on a 3D microstructure obtained on an irradiated austenitic stainless steel tested in
PWR environment and exhibiting intergranular cracks. The second objective is to perform crystal plasticity
simulations based on the 3D microstructure to assess the strengths and weaknesses of such micromechanical
approach, as well as directions for future researches. The paper is organized as follows: in Section 2, the
experimental characterization is detailed, including the description of the material, the reconstruction of the
3D microstructure, as well as the analysis of local cracking conditions. Numerical simulations are detailed
in Section 3. The experimental and numerical results are finally discussed in Section 4.

2. Experimental characterization

2.1. Material

The material is a Solution Annealed (1050◦C / 30min followed by water quench) 304L austenitic stain-
less steel (18.75% Cr, 8.55% Ni, 0.02% Mo, 0.45% Si, 1.65% Mn, 0.012% C, wt), with a mean grain size of
27µm. Solution annealing allows to bring back (intergranular) carbides elements into solid solution - hence
reducing the susceptibility to IGSCC - and is the heat treatment performed on the materials used for PWRs
internals. Flat tensile specimens (2mm x 2mm x 18mm gauge length) have been sampled using electrical
discharge machining, and mirror polished on one side. The last polishing step is a vibratory polishing with
colloidal silica solution (0.05µm, pH=7) to remove any surface hardening from previous polishing steps.
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Figure 1. (a) Dose profile along the thickness of the samples computed using SRIM-2013 software (2MeV H+, 4.75 1019H+.cm−2,
displacement energy of Ed = 40eV, Kinchin-Pease approximation [34]). Inset: EBSD maps showing (i) the FCC crystallographic
orientations and (ii) the presence of ferrite (in black), as well as the Σ3 GB. (b) Forward Scatter Detector (FSD) SEM image of the
sample surface after the SSRT showing intergranular cracking afer 4% plastic strain in PWR environment

The samples have been irradiated with 2MeV protons at the Michigan Ion Beam Laboratory (MIBL) at
a temperature of 350±10◦C. The mean flux was 1.39 1014H+.cm−2.s−1, and the irradiation time 95h. The
irradiation dose profile - quantified with displacements per atoms (dpa) [34] to compare with irradiations
with different particles - is shown in Fig. 1a: only the first 20µm of the samples are irradiated, with an
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approximately constant irradiation dose of about 2dpa over the first 10µm. A tensile sample was subjected
to a Slow Strain Rate Test (SSRT) at a strain rate of 5.10−8s−1 up to 4% plastic strain in PWR environment
(340◦C, deoxygenated water with 1000ppm B, 2ppm Li, 25-35cc H2). After the SSRT, Scanning Electron
Microscope (SEM) observations have confirmed the presence of intergranular cracking, as shown on Fig. 1b.
Details about the material, the irradiation conditions and the SCC test can be found in [18]. This tensile
sample was used to assess local conditions for intergranular cracking of irradiated austenitic steels, which
first requires the reconstruction of the 3D microstructure.

2.2. Microstructure

The typical surface cracks density of the sample has been determined in [18] to be about 300mm−2.
In order to get statistically relevant results for the local cracking conditions, the 3D microstructure has
to be reconstructed on an area containing few tens of cracks at least, e.g., a typical surface of about 1mm2.
Different techniques have been proposed in the literature for this purpose. Serial-sectioning FIB tomography
is rather limited to small volumes - typically (10µm)3 - due to milling rate limitations [35]. DCT has the
advantages to be non destructive and to allow large scan volumes, but the detection of intergranular cracks
might be difficult [24]. Therefore, the technique used in the following combined serial-sectioning polishing
and 2D EBSD measurement, as for example done in [23]. Note that an alternative technique has been
proposed recently where serial-sectioning polishing is replaced by Broad-Ion-Beam (BIB) milling [36], that
also allows to assess large volumes.

2.2.1. 3D EBSD
A portion of the sample has been mounted into a conductive resin. Vickers indents identify an area of

1mm x 1mm, as shown Fig. 2a. These indents are also used to measure the thickness removal after each
polishing step and help to align the SEM observations, as detailed below.

(a)

100μm
(b)

Figure 2. (a) SEM observation (Secondary Electron (SE) mode, 20kV, 70◦ tilt) of the Vickers indents at the surface of the sample and
location of the EBSD map (b) SEM observation of intergranular cracks (SE mode, 20kV, 0◦ tilt)

The experimental methodology is as follows. Polishing is performed on an automatic polishing machine
using colloidal silica solution (0.03µm) to remove about 1µm after each step. The sample is then cleaned up
to remove the polishing solution, and the sizes of all indents are measured to estimate the thickness removed
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locally1. The use of an automatic polishing machine on a sample placed into a mounting resin allowed to
keep the parallelism of the consecutive surfaces, with a typical angle lower than 0.1◦ (Appendix A, Fig. 20a).
SEM observations of the area identified by the Vickers indents are then performed under Secondary Electron
(SE) mode to locate intergranular cracks: 20 low magnification images are taken, as shown on Fig. 2b,
to ensure a sufficient resolution for crack detection, and image stitching is finally used to obtain a high-
resolution image over the complete surface. EBSD maps have been performed on a JEOL IT300 SEM with
a tungsten filament equipped with an OXFORD EBSD detector. All EBSD maps are acquired under the same
conditions at 20kV with high current. The sample is tilted at 70◦ with respect to the beam axis. Diffraction
patterns are indexed with the AZTEC software, leading to the crystallographic phases (FCC or BCC) and
orientations (through the three Euler angles φ1,Φ, φ2) using a measurement step of 2µm. These steps are
finally repeated down to a thickness of 20µm, which corresponds to the typical grain size of the material and
to the thickness of the irradiated layer. The surface preparation leads to rather good indexation ratio, still the
software can not find the crystallographic phases and orientations for about 2% of the measurement points.
Moreover, as shown on Fig. 1a, ferrite is present in the material (about 3% of the EBSD measurements
correspond to Body Centered Cubic (BCC) phase). As numerical simulations presented in Section 3 and
based on the experimental results require only FCC phase with full crystallographic orientations fields, the
software MTEX [37] is used to remove the BCC phase and fill the unindexed points with FCC crystallographic
orientations of the neighbouring points. As IGSCC of irradiated austenitic stainless steels occurs on FCC-
FCC GB, these corrections are not expected to influence the results presented hereafter.

e)

f)

Figure 3. (a) Identification of the area with Vickers indents (b) EBSD map (c,d) Correction of geometrical artefacts due to the SEM
configuration used for EBSD measurements (e) 3D reconstructed microstructure: each color corresponds to a crystallographic orien-
tation (f) Cross-sections of the 3D microstructure showing grain shapes consistent with an untextured material (see Appendix A for
cross-sections without corrections of the geometrical distortions)

As detailed in previous studies (see [38] and references therein), the main challenge of 3D EBSD through
serial sectioning lies in the reconstruction procedure. First, each 2D EBSD map is potentially affected by at
least two effects that may lead to geometrical distortions. Depending on the detector used, EBSD measure-
ments over large scale areas can be quite long (typically few hours for the parameters used in this study),

1As the depth of the initial Vickers indents is smaller than the total thickness removed, new indents are regularly performed at the
same locations than the previous ones.

5



which can result in a beam drift over time due to thermal / mechanical changes of the SEM configuration.
This effect has been assessed to be negligible in this study by comparing systematically SEM images taken
before and after the EBSD map. However, the configuration used for EBSD measurements - which corre-
sponds to a 70◦ tilted specimen with respect to the beam axis - leads to image distortion as can be seen on
Fig. 3b where the Vickers indents are no longer forming a square. Such distortion appears for large scale
EBSD maps performed using low magnification, and should be corrected to obtain correct grain shapes.

Several algorithms have been proposed in the literature to deal with 3D EBSD reconstruction [39, 40, 41].
An in-house procedure is used in this study. In order to correct the geometrical distortion, the displacements
of the four corners Vickers indents required to match a square of 1mm size are determined (Fig. 3c), and
the image is then corrected using a bilinear interpolation correction scheme based on these displacements.
A typical result is shown on Fig. 3d where the actual EBSD zone scanned has in fact a trapezoidal shape.
All 2D EBSD maps have been corrected according to this procedure. However, this does not ensure that the
superposition of the 2D EBSD maps will lead to a 3D EBSD microstructure free of geometrical distortions
[38]. The main reason is that slight differences of alignment and / or SEM acquisition parameters between
each step are unavoidable since the sample is removed from the SEM for polishing. Therefore, an additional
correction procedure is applied to EBSD maps, following the first correction procedure described above.
The displacements of the Vickers indents are defined as the ones allowing maximizing the cross-correlation
of Euler angles between the current EBSD map and the previous one. In practice, only one Euler angle
is used for the cross-correlation, and a Nelder-Mead algorithm is used to perform the maximization. This
method is valid as long as two successive EBSD maps are not too different, i.e., when the distance between
the two planes is small compared to the grain size, and for untextured materials (as for example the method
is expected to introduce bias for materials with tilted columnar grains). In addition, Euler angles should be
mostly constant in each grain, i.e., without jumps from one voxel to another that can happen due to the FCC
symmetry, which has been checked. In that case, an alternative strategy is to minimize the misorientation
between consecutives maps [38]. The details about the EBSD corrections are given in Appendix A. Finally,
the three Euler angles values are projected on a regular grid - required for the numerical simulations - using
nearest value interpolation, allowing subsampling if necessary.

Figure 4. Visualization of the GB (in gray) detected by the MTEX software on the first EBSD map, and projection of the intergranular
cracks (in red)

The 3D EBSD reconstruction is shown on Fig. 3e, and corresponds to a volume of about 800µm x 800µm x 20µm.
The correction procedure is assessed on Fig. 3f by looking at cross sections of the 3D microstructure, show-
ing a strong reduction of geometrical artefacts for grain shapes compared to the case without corrections
(Appendix A). Another artefact reported in the literature [41] is differences of crystallographic orientations
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in a given grain on two consecutive 2D EBSD maps due to slight misalignment of the sample inside the
SEM. This has been checked in the 3D reconstructed microstructure by looking at in-plane and through
thickness Euler angles profiles in several grains. The variations along the thickness - thus between consecu-
tive 2D EBSD maps - are found to be of the same order (few degrees) as the in-plane variations (Appendix A,
Fig. 20b), indicating that the problem reported in [41] is not significant in our study.

2.2.2. Intergranular cracks
The SEM cartography performed at the surface of the sample (Fig. 2a) allows detection, after automatic

binarization and manual corrections, of intergranular cracks in the frame defined by the Vickers indents. The
next step consists of locating these cracks at the surface of the 3D microstructure (Fig. 3e). First, the GB
of the EBSD map are detected using the MTEX software (Fig. 4) using a misorientation threshold of 10◦. As
both the 3D microstructure and the intergranular cracks have been obtained in the same frame, it is possible
to project intergranular cracks on the GB, which is shown on Fig. 4. The spatial resolution of EBSD maps
is ∆ = 2µm, and the maps have been corrected for distortions. Spatial resolution of SEM observations is
much higher and distortion free because the sample is perpendicular to the beam axis. Hence, the projection
of cracks on GB is not straightforward. For each position corresponding to a crack in the SEM images, the
neighbouring pixels are also considered to correspond to a crack up to a distance of P∆, to be consistent
with the resolution of the EBSD maps. As detailed in Appendix B, P = 1 is chosen so as to minimize the
number of false cracked GB. The projection is then performed, leading to the results presented in Fig. 4.

2.2.3. Grain boundaries 3D characterization
The MTEX software [37] used in the previous section allows only detection of GBs from a 2D EBSD

map, whereas the characterization of the 3D GB is required to compute GB normals. For the analysis of
the cracking initiation conditions, at least the computation of GB normals for the free surface GB is needed,
which is done with an in-house procedure. The 3D reconstruction of the free-surface GB is briefly described
(more details can be found in Appendix B).

a)

b)

c) d)

e)

2Nn + 1
n

Figure 5. (a, b) Detection of GB on the free-surface plane. Black lines denote calculated in-plane GB slopes, red points the identified
triple points and white points a 3 × 3 neighborhood of each triple point where GB detection is avoided (b) Enlarged section of the top
plane sketching the calculation of the in-plane GB slope (c,d) GB on top and bottom planes: red lines denote vertical planes to detect
the out-of-plane GB slope k1 (e).

The employed method reconstructs GB from two 2D images stacked atop each other to form a section
of a 3D aggregate model of a sample. Each colored voxel forming a regular grid of a 2D image represents
a local crystallographic orientation (using the correspondence between the Euler angles and RGB color
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scheme). On the top horizontal EBSD plane, the method identifies first GB locations by analyzing local
image contrasts, see Fig. 5a,b, and GB slopes in a selected GB voxel is computed by accounting for nearest-
neighbor voxels region of size (2Nn+1)×(2Nn+1) (thin white square in Fig. 5b). For each GB voxel identified
on a top plane four vertical cross-section planes are then formed and same-colored voxels identified within
each plane in order to calculate the (average) out-of-plane GB slope, see Fig. 5c,d,e. Once the in-plane and
out-of-plane GB slopes are known a 3D GB normal n is finally calculated and assigned to the corresponding
free-surface GB voxel. It has been tested, using 2D images from Voronoi aggregate model with exactly
known GB normals, that the accuracy of the above method improves with the increasing distance between
the two considered 2D image planes. A sensibility analysis detailed in Appendix B leads to consider Nn = 2
and a distance between the top and bottom planes of d = 4µm in all computations. It should also be noted
that triple points GB (and their close vicinities) are not considered (Fig. 5) as GB normal computation is not
possible. Therefore, intergranular cracks (Fig. 4) are projected onto the GB locations where GB normals are
available.

The statistical analysis presented hereafter is based on the computation of probability density functions
(hereafter noted pdf ) and cumulative distribution functions (cdf ). For the latter, 95% confidence bounds are
also computed2. pdf and cdf of the GB n normal components are plotted in Fig. 6a,b. For materials with no
morphological texture (grain shapes), the theoretical pdf of the absolute values of the normal components ni

should be equal to 1, and the corresponding cdf linear with a slope equal to 1. In-plane components nx and
ny distributions are found to be close to these values, showing that the material has no morphological texture.
Out-of-plane component nz exhibits an overrepresentation of values close to 0 and 0.5, which is probably
due to the absence of smoothing for the out-of-plane component as compared to the in-plane components.
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Figure 6. Probability density functions (a) and Cumulative distribution functions (b) of the GB normal n components

The experimental characterization has allowed reconstruction of the 3D microstructure - crystallographic
orientations and grain shapes - over an extended area, to detect (un-)cracked GB as well as to evaluate GB
slopes on the free-surface. The data are then examined to assess local cracking conditions in the next section,
keeping in mind some unavoidable imperfections of the experimental characterization for the interpretation
of the results. First, the characterization has been performed after the SSRT, on a deformed material, which
could have affected both grain shapes and crystallographic orientations. However, the low level of applied
strain (∼ 4%) and the mechanical loading condition (uniaxial stress) is expected to lead to minor effects. For

2as implemented in the Matlab built-in function ecdf
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crystallographic orientations, the misorientation angle distribution computed by selecting random positions
on the free-surface of the reconstructed microstructure does not show deviations from the theoretical McKen-
zie distribution for untextured materials (Fig. 7a). An outcome of having performed the EBSD measurements
on the deformed material is that local crystallographic orientations are affected by residual stresses. MTEX

software has been used to compute Geometrically Necessary Dislocations (GND) densities associated with
orientations gradients at the free surface (Inset Fig. 7b). As GNDs can be seen as an indicator of local de-
formation incompatibilities, average values close to GB3 have been computed, and cumulative distribution
functions for uncracked and cracked GB are shown on Fig. 7b. No significant difference is observed, thus
cracking can not be associated with GNDs in this study. However, as GNDs computations depend strongly
on the accuracy of crystallographic orientations and GND may arise at a distance of GB smaller than the
spatial resolution of the EBSD maps, additional measurements are required.
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Figure 7. (a) Probability density function of the misorientation angle between random positions on the free-surface. Comparison
between the experimental measurements and the theoretical McKenzie distribution for untextured materials (b) Cumulative distribution
function of Geometrically Necessary Dislocations (GND) close to uncracked (in black) and cracked (in red) GB. Dotted lines correspond
to 95% confidence bounds. Inset: GND field at the free surface

2.3. Analysis of experimental data

2.3.1. GB normals
The cdf of GB normals are first assessed in this section. Fig. 8 shows the cdf of the normal component

nx, the x−axis corresponding to the loading axis during the SSRT. As already shown in Fig. 6b, the cdf of
uncracked GB (which correspond to the majority of the GB) almost follows a linear relationship of slope 1
with the absolute value of the normal component, as predicted for materials with no morphological texture.
Cracked GB exhibit a significant deviation from uncracked GB, where cracked GB have statistically higher
values of nx. Accordingly, the cdf of the two other normal components - ny (Fig. 8b) and nz - of cracked GB
are significantly shifted towards the lower values as compared to uncracked GB.

3The averaging is performed using the first neighbors, thus on a disk of 2 µm radius.
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Figure 8. Cumulative distribution functions of the GB normal n components for uncracked (in black) and cracked (in red) GB (a) nx
and (b) ny. Dotted lines correspond to 95% confidence bounds.

These results, consistent with previous studies based only on 2D observations (see, e.g., [19]), support
the dependence of IGSCC of irradiated stainless steels to the local stress conditions, as the normal stress
acting on a GB is σnn = σ|nx|2 (assuming an uniaxial stress state of magnitude σ). Of course, the local
stress conditions may deviate from uniaxial stress conditions due to grain-grain interactions, but higher
intergranular normal stresses are in majority related to well-oriented boundaries, thus with high values of
|nx| for uniaxial loading conditions [42]. Interestingly, Fig. 8 shows that a significant number of cracked GB
are not well-oriented with respect to the mechanical loading axis, and thus that the GB orientation is not a
sufficient condition for cracking.

2.3.2. Slip transmission criteria
Experimental observations based on slip traces at the surface of irradiated austenitic stainless steels sam-

ples tested in PWR environment have been reported to show a correlation between slip discontinuity and
cracking [14]. The experimental data obtained in this study allows to study in more details such correlation
as GB have been fully characterized with crystallographic orientations on each side and GB normal orien-
tation. Different slip transmission criteria have been proposed in the literature that depend on slip systems
orientations on each side of the GB and on GB normal [43]. Considering a GB of normal nΓ between two
grains A and B, each of them having a set of slip systems of slip direction dA,B

i and slip plane normal nA,B
i ,

slip transmission parameters NA,B
i j can be written as:

NA,B
i j = F

(
nΓ, dA,B

i, j , n
A,B
i, j

)
(1)

The slip transmission criteria used in this study are summarized in Tab. 1. More complicated slip transmis-
sion criteria exist [43], but depend on additional material parameters that need to be calibrated and are thus
not used. Slip transmission is evaluated based on the 12 x 12 matrix NA,B

i j coefficients defined for each GB.
In the following, the maximal value NA,B

max = maxi, j|NA,B
i j | is used as an indicator for slip transmission. In

addition, Schmid factors are also computed as low values have been correlated with intergranular cracking
[44].
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Parameter NA,B
i j

Livingston-Chalmers (nA
i · nB

j )(dA
i · dB

j ) + (nA
i · dB

j )(nB
j · dA

i )
Luster-Morris (nA

i · nB
j )(dA

i · dB
j )

Shen-Wagoner-Clark (lA
i · lB

j )(dA
i · dB

j ) with lA,B
i = (nA,B

i × nΓ)/|nA,B
i × nΓ|

Lee-Robertson-Birnbaum (lA
i · lB

j ) with lA,B
i = (nA,B

i × nΓ)/|nA,B
i × nΓ|

Table 1. Summary of the slip transmission parameters used in this study [43]

The cumulative distribution functions of NA,B
max are computed for both uncracked and cracked GB, and

the results are shown on Fig. 9. For Livingston-Chalmers model (Fig. 9a), no significant difference between
cracked and uncracked GB is observed, whereas a slight difference appears for Lee-Robertson-Birnbaum
model (Fig. 9d). More significant differences are found for the Luster-Morris and Shen-Wagoner-Clark
models (Fig. 9b,c), with lower values of NA,B

max for cracked GB. As lower values of NA,B
max are associated with

less slip transmission, this result is consistent with observations of surface slip trace discontinuities, and
supports the fact that slip transmission at GB is a key ingredient for IGSCC of irradiated austenitic stainless
steels.
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Figure 9. Cumulative distribution functions of slip transmission parameter NA,B
max for uncracked (in black) and cracked (in red) GB, using

(a) Livingston-Chalmers (b) Luster-Morris (c) Shen-Wagoner-Clark and (d) Lee-Robertson-Birnbaum models. Dotted lines correspond
to 95% confidence bounds.
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As previous studies have found correlations between intergranular cracking and low values of Schmid
factor on one side of the GB [20], the cdf of minimal Schmid factor (over the two grains forming the GB)
has been computed and shown in the inset of Fig. 10a. The minimal Schmid factor for cracked GB appears
to be also lower for these experimental data. Misorientation angle between grains defining GBs is computed
and distributions are shown on Fig. 10b. For uncracked GBs, about 60% have a misorientation angle close to
60◦, which corresponds to Σ3 twin boundary. For cracked GBs, this proportion is considerably lower, about
20%. This result is consistent with previous studies showing that special GB are less susceptible to IGSCC
in irradiated austenitic stainless steels [44].

Luster-Morris and Shen-Wagoner-Clark models differ only by the fact that the first one used the slip plane
normals, while in the second the cross-product of the slip plane normal by the GB normal. The differences
between cracked and uncracked GB for both models are rather similar, supporting the fact that GB normals
may not be a key ingredient for slip transmission. Interestingly, the Luster-Morris model has led to good
predictions of slip transmission on another FCC material (Aluminum) [33]. Validating slip transmission
models definitely requires dedicated studies for austenitic stainless steels at the unirradiated and irradiated
states, especially as slip transmission may be a key ingredient for IGSCC of these materials, but these results
show that Luster-Morris model may be used as a first estimate.
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Figure 10. Cumulative distribution functions of (a) minimal Schmid factor (b) misorientation angle for uncracked (in black) and cracked
(in red) GB. Dotted lines correspond to 95% confidence bounds.

2.3.3. Intergranular cracking correlations
The previous sections have shown correlations between intergranular cracking and both GB normal well-

oriented with respect to the loading axis and low values of Luster-Morris parameters, associated with lower
slip transmission. These two criteria may be related to higher local intergranular normal stresses, which
thus appear to play a major role for IGSCC of irradiated austenitic stainless steels in PWR environment. A
correlation using both GB normal and Luster-Morris parameter is assessed in the following, defined as:

{ |nx| ≥ αn

NLuster−Morris
max ≤ αN

(2)
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Figure 11. Percentage of GB fulfilling Eq. 2 as a function of the parameters {αn;αN } for (a) uncracked and (b) cracked GB. (c)
Differences between (a) and (b)

The percentage of GB that fulfil Eq. 2 as a function of the parameters {αn;αN} are plotted on Fig. 11a for
uncracked GB for reference to be compared to the case of cracked GB in Fig. 11b. A significant difference
is observed between the two distributions, which can be highlighted by looking at the difference between
them, which is done on Fig. 9c. It is found that, for {αn;αN} = {0.6; 0.95}, Eq. 2 is fulfilled by about
65% of the cracked GB, while only by 15% of the uncracked GB. Interestingly, the threshold value for the
Luster-Morris parameter is similair to the one used in [33] and based on experimental observations of slip
transmission. These results make clear that local mechanical state at GB is a factor influencing IGSCC of
irradiated austenitic stainless in PWR environment, but is definitely not a sufficient condition for cracking as
35% of the cracked GBs do not fulfil Eq. 2. This has already been pointed out in previous studies, and will
be discussed in Section 4.

3. Numerical assessment

The micromechanical analysis performed in the previous section has shown that intergranular cracking
of irradiated austenitic stainless in PWR environment is related to the local intergranular (normal) stresses
as a clear effect of both GB orientation and slip transmission was found, although neither sufficient nor
necessary for cracking. In this section, numerical simulations based on the 3D microstructure obtained
in the experimental part are performed to assess the strengths and weaknesses of such micromechanical
modelling approach, as well as to provide directions for further studies.

3.1. Constitutive equations

Physically based Crystal Plasticity (CP) constitutive equations are widely used to describe plasticity of
single crystals, accounting for the anisotropy induced by the slip systems and hardening mechanisms [32].
Simulations on polycrystalline aggregates using CP equations allow to estimate the homogenized behavior,
or to evaluate intra- and inter-granular stresses, as for example done in [25, 26]. Dedicated physically-
based crystal plasticity constitutive equations have been developed for irradiated materials, accounting for
the presence of irradiation defects [45, 46, 47]. The key ingredients of such models are the influence of
irradiation defects on hardening as well as the removal of irradiation defects by dislocations. Few constitutive
equations have been proposed for irradiated austenitic stainless steels irradiated in PWR conditions [26, 48].
After calibration, these models reproduce the evolution of the polycrystalline behavior with irradiation. In
the following, the model described in [26] is used. The three main sets of equations of the model are
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described below. For each slip system α corresponding to a slip direction mα and a slip plane of normal nα
(defining a Schmid tensor Mα = mα ⊗ nα), the evolution of shear strain γ̇α is given by:

γ̇α =

〈 |τα| − ταc
K0

〉n

sign(τα), with 〈x〉 =

{
x ; x > 0
0 ; x ≤ 0 (3)

where τα = σ : Mα and ταc are the resolved shear stress and the Critical Resolved Shear Stress (CRSS),
respectively, and σ the Cauchy stress tensor. For FCC materials, 12 slip systems < 111 > (110) are con-
sidered. The viscoplastic regularization through the parameters K0 and n is used for numerical reasons, and
chosen such as to have a nearly time-independent response. The evolution of the CRSS is given by:

ταc = τ0 + τa exp
(
−|γ

α|
γ0

)
+ µ

√√√ 12∑

β=1

aαβrβD + µαL

√√√ 4∑

p=1

rp
L (4)

where τ0 is an effective lattice friction stress that may account for Hall-Petch effects when calibrated with
respect to polycrystalline aggregates simulations. A so-called avalanche term introducing a softening after
yielding is set by the parameters τa and γ0. rαD is a normalized dislocation density in slip system α (normal-
ization factor b2

D, with Burgers vector bD = 2.54 10−10m), µ and aαβ are respectively the macroscopic shear
modulus and 12 × 12 matrix (with 6 independent parameters) of long-range interactions between disloca-
tions. rp

L is a normalized Frank loop density in slip plane p (normalization factor b2
LφL, with Burgers vector

bL = 2.08.10−10m), φL the mean size of Frank loops that depends on irradiation level and αL sets the relative
contribution of Frank loops to hardening. The evolutions of dislocation density and Frank loops density are:

ṙαD =


1
κ

√√√ 12∑

β=1

bαβrβD +
1
κ

√√√
Kdl

4∑

p=1

rp
L −GcrαD

 |γ̇
α|

ṙp
L = −AL(rp

L − rsat
L )


3∑

α∈plane p

rαD




3∑

α∈plane p

|γ̇α|


(5)

where bαβ is a matrix of interactions between dislocations, being of the same shape as aαβ. Parameters κ and
Gc set the multiplication and annihilation mechanisms, respectively. The irradiation effects are modelled by
adding a term to the multiplication part, with Kdl being a coefficient of effective interaction between disloca-
tions and Frank loops. The evolution of Frank loops depends on the parameter AL which is the annihilation
dimensionless area (rescaling factor b3

L/φL) of Frank loops and rsat
L is a stabilized value of normalized defect

density which depends on the irradiation dose. Since removal of Frank loops by mobile dislocations occurs
only within the plane of the loop, only slipping in this plane can contribute to the evolution of defect density
(α ∈ plane p). Anisotropic elasticity is finally considered, with non-zero parameters of the elastic fourth
order tensor C11 = C22 = C33, C12 = C13 = C23 and C44 = C55 = C66 in Voigt notations.

Slip transmission at GB has been shown to be a key ingredient in IGSCC of irradiated austenitic stain-
less steels, which has been confirmed in this study. Using the constitutive equations detailed above in
polycrystalline aggregates simulations without any additional modelling corresponds to the hypothesis of
fully-transparent GB. Intergranular stresses will result only from grain-grain interactions, which is clearly
a limitation. The model proposed recently in [33] considers a simple modification of the evolution law for
dislocation density as:

ṙαD =

max


1
κ

√√√ 12∑

β=1

bαβrβD,
Kα

s

db

 +
1
κ

√√√
Kdl

4∑

p=1

rp
L −GcrαD

 |γ̇
α| (6)
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where Kα
s is an additional parameter and db is the normalized (with bD) minimal distance to a GB along slip

system α. The parameter Kα
s depends on the value of the Luster-Morris parameter such as:

Kα
s =

{
K0

s if ∀β Nα,β < αN

0 otherwise (7)

where β corresponds to the slip systems of the closest grain (at a distance db). Far from the GB, Eq. 6 and 7
tend to Eq. 5, i.e. no effect of GB on the local mechanical behavior. Close to the GB, a strong increase of
the density of dislocations is obtained in slip systems where slip transmission is unlikely, leading to a strong
hardening through Eq. 4. The parameters of the constitutive equations are taken from [26] for a dose of
2dpa, consistent with the average dose of the irradiated layer of the sample (Fig. 1a). The parameter K0

s was
taken to K0

s = 5 in [33]. Two additional values are considered to evaluate the effect: K0
s = 0 and K0

s = 50.
From Eq. 6, it can be noticed that the modelling of GB has an effect for:

db ≤ K0
s κ



√√√ 12∑

β=1

bαβrβD



−1

(8)

thus the discretization used in simulations should be finer to have any effects. All the parameters are sum-
marized in Tab. 2.

C11 C12 C44 n K0 τ0 µ κ Gc r0
D

(GPa) (GPa) (GPa) (MPa) (MPa) (GPa)
199 136 105 15 10 88 65.6 42.8 10.4 3.66 10−11

αL Kdl AL rsat
L r0

L τa γ0 K0
s

(MPa)
0.44 0.25 10−6 4.48 108 3.78 10−6 4.72 10−6 50 5 10−3 [0, 5, 50]

Table 2. Parameters of the crystal plasticity constitutive equations

The constitutive equations have been implemented in the MFront code generator [49] under finite strain
settings using a fully implicit integration scheme solved by a Newton-Raphson algorithm. Details about the
numerical implementation can be found in [26].

3.2. FFT simulations

The numerical simulations have been performed using the 3D reconstructed microstructure obtained ex-
perimentally (Fig. 12a), using the Fast Fourier Transform (FFT) solver AMITEX FFTP [50]. The FFT method
relies on regular grids to compute the mechanical equilibrium based on Lippmann-Schwinger equations [51].
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(a) (b)

Figure 12. (a) 3D microstructure used for the FFT simulations: colors correspond to the different crystallographic orientations (b)
Distance db to the closest GB.

The mechanical behavior of all voxels corresponds to the constitutive equations described in the previous
section. The parameters of these equations are summarized in Tab. 2, and the crystallographic orientation
of each voxel is given by the experimental values. Only the irradiated layer is considered, with constant
materials parameters, thus neglecting the effect of the dose profile along the thickness. The distance db in
Eq. 6 is shown in Fig. 12b, using the simplification that the distance to the nearest GB is computed and not
the minimal distance to the closest boundary along slip system α. As the effect of the additional term in
Eq. 6 is only significant close to the GB, this simplification is not expected to change the results. For each
voxel and slip system α, the Luster-Morris parameters Nαβ are computed, where β corresponds to the slip
system of the adjacent grain, and Eq. 7 is used to define Kα

S . FFT methods only allow to apply macroscopic
(volume-average) strain / stress (or mixed) loading conditions on periodic structures. Uniaxial stress loading
conditions are applied:

1
V

∫

V
σdV = Σxxex ⊗ ex (9)

where the axis x corresponds to the loading axis during the SSRT. Due to the fact that the microstructure
is not periodic along the in-plane directions, such condition might create some artefacts close to the bound-
ary. In addition, to simulate the free-surface effect, a stress-free layer of one voxel is added at the surface.
Macroscopic deformation gradient Fxx is applied along the x axis up to 4% strain, as in the SSRT. All sim-
ulations have been performed using the full 3D microstructure (800µm x 800µm x 20µm) with an in-plane
discretization of 2µm and through thickness discretization of 0.5µm, corresponding to 6M voxels. Prelimi-
nary simulations (not reported here) have shown that coarser discretizations or considering a larger thickness
does not affect the results presented hereafter. Simulations have been performed using K0

s ∈ [0; 5; 50] to eval-
uate the effect of slip transmission modelling on GB local stresses. The two first cases correspond to fully
transparent and to the value used in [33], while the later is used to exacerbate the effect.

3.3. Numerical results
Simulations have been performed on the Cobalt supercomputer (CCRT/CEA) corresponding to a typical

runtime of about 48h on 1624 processors for each simulation. Typical results at the free surface of the
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aggregate are shown on Figs. 13 and 14 for stress and strain fields, respectively. For K0
s = 0, i.e., fully

transparent GB, grain to grain variations of local stress (Fig. 13a) can be observed due to the different
crystallographic orientations. Grain boundaries do not appear to have higher stresses than the interior of
adjacent grains, consistent with the absence of any GB modelling. Interesting features appear on strain field
as shown on Fig. 14a. At the scale of the aggregate, localization bands spanning multiple grains emerge,
while at the grain scale, additional localization bands are present. The root cause of these localizations
is crystal scale (through the removal of irradiation defects) and aggregate scale (as shown on Fig. 15a and
discussed hereafter) softening mechanical behavior. Intragranular localization bands are expected to be mesh
dependent, as no regularization is used in the model. Results are drastically different using GB modelling,
as shown on Figs. 13b and 14b for the highest value of K0

s = 50 used in the simulations. Stresses are higher
at GB than in the interior of the grains due to the absence of slip transmission and thus multiplication of
dislocations close to these GB, as modelled by Eq. 6. Concurrently, strains are higher in grains’ interior than
close to the boundary, as shown on Fig. 14b. Still some intragranular localization bands can be observed,
but no localization at the aggregate scale. The case K0

s = 5 is similar to K0
s = 50 with higher stresses at GB,

and no macroscopic localization bands.

(a) (b)

Figure 13. Stress σxx field at the free surface of the aggregate for an applied strain of 4%, for (a) K0
s = 0 and (b) K0

s = 50

The aggregate stress-strain curves are shown on Fig. 15a. For K0
s = 0, an almost perfectly plastic

behavior is obtained, which is consistent with a 2dpa 304L mechanical behavior [26]. A slight softening
is observed just after yielding, followed by a hardening behavior with a small hardening modulus. The
overall stress magnitude is lower than the one reported in [26] using the same constitutive equations on a
3D aggregate due to the small thickness of the aggregate used in this study and hence where plane stress
conditions prevail. As discussed before, it has been verified that increasing the thickness does indeed change
the macroscopic stress-strain curves, but not the values of the stresses at the free surface, which is the main
interest for cracking initiation.
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(a) (b)

Figure 14. Deformation gradient Fxx field at the free surface of the aggregate for an applied strain of 4%, for (a) K0
s = 0 and (b)

K0
s = 50

For K0
s > 0, a strong hardening behavior is observed due to the accumulation of dislocations at grains

boundaries where slip transmission is unlikely [33]. As expected, the stress-strain curves for K0
s = [5; 50]

are not consistent with a 2dpa austenitic stainless steels, as the other hardening parameters of the constitutive
equations have been calibrated assuming K0

s = 0. In order to get the desired almost perfectly plastic macro-
scopic behavior, a stronger softening due to the removal of irradiation defects should be considered, that
will lead to more heterogeneous intragranular deformation behavior. Such calibration will be considered in
future studies.
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Figure 15. (a) Aggregate stress-strain curves (b) Intergranular normal stresses σnn at the free surface of the 3D microstructure for
K0

s = 0

Local stresses at the free surface along with GB locations and normals are used to compute intergranular
normal stresses for a macroscopic applied strain value of 4% that corresponds to the maximal value at the
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end of the SSRT4 in PWR environment:
σnn = n · σ · n (10)

A typical result of the computation of intergranular normal stresses is shown on Fig. 15b, where the magni-
tude of σnn can be seen to strongly depend on GB positions. These results are used to compute cumulative
distribution functions of σnn for both uncracked and cracked GB as well as to evaluate the effect of the GB
modelling through the parameter K0

s .
For K0

s = 0, i.e., fully transparent GB, normalized intergranular normal stress at cracked GB are found
to be slightly higher than for uncracked GB (Fig. 16a). This observation is consistent with the analysis of
the experimental data shown in Fig. 8 where larger values of the normal component along the loading axis
was found, which has been related to higher intergranular normal stresses. However, the difference between
uncracked and cracked GB in Fig. 8 was rather weak, and accounting for grain-grain interactions in the
simulation does not alone lead to higher intergranular stresses as shown on Fig. 16a. For K0

s > 0, a shift
towards the higher σnn values is observed for both uncracked and cracked GB. The effectiveness of such GB
modelling is demonstrated in the inset of Fig. 16a where increasing the value of K0

s is shown to affect only
GB having a Luster-Morris slip transmission parameter lower than the threshold used in the simulations.
However, for the current model, it is observed to affect similarly uncracked and cracked GB, showing the
difference pointed out in Fig. 9 is not sufficient to increase local stresses at cracked GB. Nevertheless, these
results show that polycrystalline simulations accounting for the real microstructure and using constitutive
equations incorporating a slip transmission criterion is able to rationalize the local cracking conditions de-
termined experimentally towards a stress-based criterion. However, the differences between uncracked and
cracked GB shown on Fig. 16a are for all cases too small to define a cracking stress. This was somehow
expected as the underlying assumption of this analysis is that all GB have the same strength, which is clearly
a strong assumption. It is therefore interesting to assess the effect of considering different GB strengths on
cracking predictions, based on these numerical results. Fig. 16b shows the percentage of cracking for GB
defined as cracked and uncracked based on experimental observations, considering a differential GB strength
∆σ̄c between uncracked GB and cracked GB. A fully predictive model corresponds to a cracking fraction
of 1 for cracked GB and 0 for uncracked GB. Considering a similar strength for all GB (∆σ̄c = 0 and σc

sets arbitrarily to the macroscopic stress), the difference between cracking fraction is small. Increasing ∆σ̄c

leads to drastic evolutions for the cracking fractions, showing that such micromechanical approach coupled
with some models able to predict accurately GB strength may be a promising approach.

4Analysis of the numerical data at other timesteps does not change the results reported hereafter.
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Figure 16. (a) Cumulative distribution functions of normalized intergranular normal stress σnn/Σxx for uncracked (in black) and cracked
(in red) GB. Inset: cumulative distribution functions for GB with Luster-Morris parameter higher (violet lines) or lower (blue lines)
than 0.95. Solid and dotted lines correspond to K0

s = 0 and K0
s = 50 (b) Cracking fraction for uncracked and cracked GB as a function

of differential GB strength ∆σ̄c, for σ0
c = Σxx

4. Discussion

The key experimental result of this study is the correlation observed between cracking initiation and
the Luster-Morris slip transmission criterion. This result allows to go beyond correlations based on slip
discontinuity observed after the tests, and opens the way for a micromechanical approach for IASCC that
may not need to account explicitly for dislocation channelling phenomenon. The strengths and weaknesses
of the current micromechanical approach are now detailed.

4.1. Towards a micromechanical approach for IGSCC
Crystal plasticity simulations on realistic polycrystalline aggregates allow evaluating local stresses /

strains fields accounting for the geometry - due grain shapes - and anisotropy - due to the crystallographic
orientations in a way which is both physical and efficient, using the ability of massively parallel FFT-based
solvers to deal with large-scale simulations. This allows to account naturally for both the effects of GB
normals and grain-grain interactions on intergranular stresses, which is clearly the main strength of such
approach as demonstrated by the previous results. The main weakness lies in the crystal scale constitutive
equations and GB modelling. First, even if the equations used to describe hardening and evolutions of dislo-
cations and defects are physically based, the calibration and validation of the parameters remains incomplete
due to the lack of experimental results on single crystals. This is particularly true for irradiated austenitic
stainless steels where only few data are available in the literature [52, 53, 54], most of them showing size
effects due to the small-scale samples used. While some parameters of the models described in [26] are taken
from lower-scale simulations (e.g., Discrete Dislocation Dynamics for the coefficients of the interaction ma-
trix), others (especially those related to hardening) are calibrated against polycrystalline aggregates results,
which does not ensure that the constitutive equations would lead to satisfactory results for single crystals.
Secondly, although the modelling of GB effect proposed in [33] and used in this study is both physically-
based and numerically efficient, it remains to be supported by dedicated experimental observations of slip
transmission in irradiated stainless steels, as well as by experimental local stresses measurements. Although
requiring a lot of experimental observations, these two weaknesses could be overcome in the near future.
The modelling of intragranular strain localization in polycrystalline aggregates is a bigger challenge. It has
been shown how the impingement of a well-defined slip band on a given GB could lead to fracture [17],
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but applying the same criterion requires to simulate all slip bands appearing at the crystal scale. Gradient
enhanced crystal plasticity constitutive equations are needed to regularize strain localization and to ensure
mesh independence in numerical simulations. Moreover, as the softening behavior is a necessary condi-
tion for strain localization, improving the calibration of constitutive equations is also necessary. Besides,
although numerical tools are available in the literature to perform large-scale simulations exhibiting regular-
ized intragranular strain localization [30, 31], as observed experimentally for irradiated austenitic stainless
steels, how to control the distance between slip bands remains unknown (although theoretical models are
developed to predict such distance [55]). In the meantime, accounting for slip transmission through the
model proposed in [33] is a promising mesoscopic approach to detect GB where slip continuity is unlikely
and thus more prone to cracking, without having to explicitly account for dislocation channelling.

All the aforementioned strengths and weaknesses of the micromechanical approach deal with accurate
predictions of local stresses. Intergranular cracking will of course depends also on GB strength that may
depend on irradiation, oxidation time, GB type. The analysis of the experimental and numerical results
presented in the previous sections make it clear that a high local intergranular stress is not a sufficient
condition for cracking, and that differential GB strength may have an important effect on cracking prediction
(Fig. 16b). GB strength and intergranular oxidation are discussed in the next section.

4.2. Grain boundary oxidation

The strength of a grain boundary, defined in the previous section as the critical normal stress above which
a GB will fracture, is not an intrinsic property. It should be considered as an effective property that depends
on GB type - as shown for example by the fact that Σ3 GB are considered to be resistant to cracking - and
on the environmental embrittlement. As such, grain boundary oxidation is expected to play a key role in
IGSCC. For some Nickel-based alloys, dedicated experiments allowed to quantify intergranular oxidation
in high temperature aqueous environment [56] as well as the dramatic degradation of GB strength with
oxidation [57]. However, even for unirradiated austenitic stainless steels, experimental quantification of
intergranular oxidation in PWR environment is scarce. In [58], TEM observations performed on several GB
showed that oxidation strongly depend on the GB considered, which could explain the fact that for two GB
having the same estimated local stresses, only one of them (or none) will fail due to different oxidation states.
For irradiated austenitic stainless steels, quantification of intergranular oxidation in PWR environment is an
identified research gap. Dedicated experimental programs are definitely required to quantify, as a function of
oxidation time, irradiation level and GB type, intergranular oxidation and correlations between cracking and
microchemistry. Although experimental techniques - such as TEM on FIB samples - are available, it will
require a huge amount of time, but appears unavoidable to improve the micromechanical approach of IGSCC.
Regarding the effect of GB type on intergranular oxidation in austenitic stainless steel, it has been proposed
recently a model based on the definition of an Atomic Packing Density (APD) that showed a promising
correlation with intergranular corrosion in highly corroding environment [59]. For the experimental data
obtained in this study, APD was computed for each grains, and the minimal value of the two grains adjacent
to a GB was used as the GB APD. However, no difference is observed between uncracked and cracked GB,
indicating that GB APD, as described in [59], may not be able to predict GB oxidation / strength of austenitic
stainless steels in PWR environment. The analysis of experimental results in Section 2.3 considered all
GB irrespective of their types (special or RHAB). Considering that Σ3 GB are less susceptible to cracking
(Fig. 10b), the data are re-analysed in Fig. 17 using only non Σ3 GB. The distribution of Luster-Morris
parameter for uncracked GB (Fig. 17b) is completely different to the one shown in Fig. 9b. This is due to
the fact that Luster-Morris parameter NA,B

max = 1 for Σ3 GB. However, cracked GB still exhibit lower values,
indicating that the difference discussed on Fig. 9b was not only due to difference of GB types between
uncracked and cracked GBs.
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Figure 17. Cumulative distribution functions of (a) normal component nx and (b) slip transmission parameter NA,B
max using Luster-Morris

model, for uncracked (in black) and cracked (in red) non Σ3. Dotted lines correspond to 95% confidence bounds.

5. Conclusion and Perspectives

A micromechanical analysis of IGSCC of an irradiated austenitic stainless steel has been proposed,
based on the reconstruction (through sequential polishing and 2D EBSD) of the 3D microstructure of a
304L proton-irradiated sample tested in PWR environment. This analysis allows to go beyond the analysis
often reported in the literature based only on 2D observations, in particular with respect to the effect of GB
normal and slip transmission criteria. Moreover, the large volume considered (and thus large number of
cracks) has made possible a statistical analysis of the data. A correlation is observed between intergranular
cracking and GB well-oriented with respect to the mechanical loading applied during the IGSCC test. In
addition, evaluation of several slip transmission criteria has shown a correlation between the Luster-Morris
parameter - involving only the crystallographic orientations on both sides of the GB - and cracking. In-
terestingly, this slip transmission criterion has been put forward for other FCC material in recent studies
showing its ability to predict slip (dis-)continuity. Micromechanical simulations based on the reconstructed
3D microstructure and crystal plasticity constitutive equations modified to account for slip transmission at
GB have been performed. The two main outcomes of these simulations are first higher - although only
slightly - local stresses for cracked GB, and secondly evidence that considering differential GB strength has
a strong effect on cracking predictions. In addition, GB modelling described in [33] appears numerically
efficient and effective to increase local stresses where slip transmission is unlikely, and a promising meso-
scopic way of accounting for the observed dependence of cracking on slip discontinuity without having to
describe explicitly dislocation channels. These simulations allow to point out the main research gap that lies
into the dependence of GB strength on GB type and oxidation, setting the path for future studies.
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Appendix A: 3D EBSD reconstruction

This section provides the technical details regarding the EBSD data corrections and 3D EBSD recon-
struction. For each EBSD map, the crystallographic phases and orientations are obtained in the frame {e1, e2}
shown in Fig. 18a. The Euler angles Ψi are defined at locations:

Ψi (x, y) = Ψi(X) (11)

A B

C D

e1

e2

Figure 18. (a) SEM image of the area identified by the indents in the EBSD configuration (70◦ tilt angle) (b) Correction of the SEM
image

Corrections of the coordinates are necessary to remove image distortions such as the positions of the
indents:

XA =

(
0
0

)
XB =

(
α1
0

)
XC =

(
α2
α3

)
XD =

(
α4
α5

)
(12)

go back to their initial positions and forming a square of size 1 (Fig. 18b):

XA
0 =

(
0
0

)
XB

0 =

(
1
0

)
XC

0 =

(
0
1

)
XD

0 =

(
1
1

)
(13)

which allows to define piecewise linear transformations in the triangles (ACD) and (ABD) and to determine
the real position of the Euler angles measurements:

X0 = M · X Ψi(X0) = Ψi (M · X) (14)

The coefficients αi corresponding to the positions of the Vickers indents are measured on SEM images.
However, as shown on Fig. 19a, applying separately corrections to each 2D EBSD map does not prevent for
3D reconstruction artefacts. Corrections of the positions of each Vickers indents ∆αi are thus allowed, and
determined through maximizing the cross-correlation of the first Euler angles φ1 between the current EBSD
map and the previous one:

∆αn
i = argmax

(
φn

1 ? φ
n−1
1

)
(15)
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where ? denotes the convolution product. Derivative-free Nelder-Mead algorithm is used to compute Eq. 15,
allowing to successfully align successive EBSD maps, as shown in Fig. 19b. All computations have been
performed using Matlab software.

(a)

(b)

Figure 19. Stacking of successive 2D EBSD maps to reconstruct the 3D microstructure, (a) without and (b) with the use of Eq. 15

The reconstruction algorithm allows to correct in-plane misalignments of successive EBSD scans, but
no correction is done regarding potential out-of-plane misalignments. Fig. 20a shows the evolutions of the
thickness removed measured at the four Vickers indents located at the corners of a l = 1mm square. The
maximum absolute difference is about ∆h = 2µm, which corresponds to an angle of θ ≈ ∆h/l ≈ 0.1◦

with respect to the initial plane. Thus, out-of-plane misalignment induced by the polishing procedure is
negligible.
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Figure 20. (a) Evolutions of the thickness removed measured at the four Vickers indents locations as a function of the polishing step
(b) Evolutions of the Euler angle φ2 along the three axis, starting from points located at the surface of the reconstructed microstructure
in the middle of large grains

Still, misalignment coming from the incorrect mounting of the sample in the SEM sample holder needs
to be quantify. Points are selected at the surface of the reconstructed microstructure (Fig. 19b) in the middle
of large grains, and the evolutions of the Euler angles along the three axis are shown on Fig. 20b. The
variations along the thickness (z-axis) are on the same order than the in-plane variations, indicating that the
out-of-plane misalignment is negligible.

Appendix B: Detection of grain boundaries

This section provides a more detailed technical description of the approach employed in this study to
reconstruct free-surface GB of a polycrystalline sample. A focus is set to the calculation of in-plane and out-
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of-plane GB slopes given the two EBSD images obtained on two parallel surfaces initially stacked atop each
other in a specimen.The first step consists of identifying all GB voxels on a top plane grid. A voxel is defined
to be a GB voxel if there is exactly one additional color recognized (within some prescribed tolerance) in
its immediate neighborhood composed of four voxels (up, down, left, right neighbors). In this way, each
identified GB voxel is characterized by the corresponding color pair. However, if two or more additional
colors are found in the neighborhood, a voxel is defined to be a triple point voxel.

(a) (b) (c)

Figure 21. Enlarged section of the top plane sketching the calculation of the in-plane GB slope (red line) in a selected GB voxel
(thick white square) using same-like GB voxels (thick black squares) within the prescribed nearest-neighbor voxel region of size
(2Nn + 1)× (2Nn + 1) (thin white square) for (a) Nn = 1, (b) Nn = 2 and (c) Nn = 3. The slope is calculated from the moment of inertia
of the 2D discrete object composed of black square centers: the slope corresponds to the eigenaxis with the smallest eigenvalue.

In the second step, each GB voxel is assigned an in-plane GB slope by accounting for its neighborhood
of same-like GB voxels (having the same color pair). The centers of these neighboring same-like voxels
compose a 2D discrete object which is further used to calculate the (in-plane) axis with the smallest moment
of inertia. Such an axis is taken to be the principal direction of the (complex) object surrounding the corre-
sponding GB voxel and is therefore used here to represent also the in-plane GB slope (denoted by k0). The
above step is demonstrated in Figure 21 for three different ranges of the neighborhood. Here, the range is
characterized by parameter Nn = 1, 2, 3 which counts the number of voxel layers surrounding a GB voxel.

(a) (b) (c)

Figure 22. Detection of GB on the top plane. Black lines denote the calculated in-plane GB slopes of GB voxels using (a) Nn = 1, (b)
Nn = 2 or (c) Nn = 3 surrounding voxel layers. Red points denote triple points and white points a 3 × 3 neighborhood of each triple
point where GB detection is avoided.
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In Fig. 22 the in-plane GB slopes are shown for all GB voxels using again three different ranges of the
considered neighborhoods (Nn = 1, 2, 3). Depending on the grain size, the performance of the method varies
locally for a given Nn. Generally, smoother slopes are produced for larger Nn, while better recognition of
smaller grains is found for smaller Nn. Here, Nn = 2 or 3 seems to be the optimum choice.

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Figure 23. (a) Top plane and (b) bottom plane with black lines denoting in-plane GB slopes of the top plane (for Nn = 2) and red lines
denoting four vertical planes A, B, C, D used to make four vertical cross sections shown in (c)-(f). Same GB type (color pair) is detected
on the bottom plane in cross sections (c) A and (d) B, which allows to define the out-of-plane GB slopes k1 and k2, respectively.

In the third step of the method, four vertical cross sections are produced for each GB voxel on the top
plane, see Fig. 23. By identifying same GB types (color pairs) on the bottom plane, the out-of-plane GB
slopes ki (i = 1, 2, 3, 4) can be calculated in each cross section. It is clear, moreover, that the accuracy of ki

improves with increasing distance between the two planes.

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

Figure 24. Four 3D sketches showing different vertical cross sections (red planes) crossing the assumed GB plane (gray plane). These
plots are used to derive the expressions for GB normal n as a function of the in-plane slope k0 at the top plane and one of the out-of-plane
slopes ki (i = 1, 2, 3, 4), see Eq. (16).
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In the last step, GB normals are finally calculated given the in-plane and out-of-plane slopes of all the
GB voxels. A GB normal n, assigned to one particular GB voxel, is calculated from the in-plane slope k0
and out-of-plane slope ki, following the definitions in Fig. 24, as (omitting the normalization)

n ∼ (−k0, 1,
k0 − 1√

2k1
) ∼ (−k0, 1,

k0

k2
) ∼ (−k0, 1,

k0 + 1√
2k3

) ∼ (−k0, 1,
1
k4

). (16)

In principle, one ki and k0 are enough to determine a GB normal n unambiguously. However, if more than
one ki is available, an average out-of-plane slope 〈k4〉 is calculated first to reduce the error employed in the
estimation of ki. In this respect, all available ki are first transformed to one common cross section (labeled
D) to obtain

k4,1 =

√
2k1

k0 − 1
, k4,2 =

k2

k0
, k4,3 =

√
2k3

k0 + 1
, k4,4 = k4, (17)

using Eq. (16). The average slope 〈k4〉 is then calculated as

〈k4〉 = tan


1
2

arctan



∑
j sin

(
2 arctan (k4, j)

)

∑
j cos

(
2 arctan (k4, j)

)


, (18)

using the rule for calculating the mean of angles with periodicity π instead of 2π (as angle α and α+π denote
the same slope, thus 2’s in Eq. (18)). Finally, a GB normal is calculated as

n ∼ (−k0, 1,
1
〈k4〉 ) (19)

followed by a proper normalization.

The effects of the choices of the distance between the top and bottom planes h and the smoothing pa-
rameter Nn on the GB normal components are shown on Figs. 25, 26. The parameter h affects mostly the nz

component (Fig. 25c), while the effect on the other components is weaker (Fig. 25a,b). Due to the discrete
nature of the EBSD data, the accuracy of the determination of GB out-of-plane component increases with
higher values of h, while lower values are needed to assess GB normals closest as possible to the surface.
In the following, h = 4µm is chosen as a compromise, keeping in mind that the GB normal computed
corresponds to an average value over a thickness h.
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Figure 25. Cumulative distribution functions of GB normal components as a function of the distance between the top and bottom planes
h

The effect of the smoothing parameter Nn is more limited, as shown on Fig. 26. As a compromise
between the detection of small grains and smoothing of the 2D GB, Nn = 2 is chosen for the distributions
reported in the paper.
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Figure 26. Cumulative distribution functions of GB normal components as a function of the value of the smoothing parameter Nn

Finally, the effect of the projection of cracks on GB is assessed in Fig. 27. As discussed in Section 2.2.2,
a voxel at a position {x, y} of the EBSD map is considered to correspond to a crack if

√
(x − xc)2 + (y − yc)2 ≤

P∆, where {xc, yc} is the location of a crack determined from SEM observations, ∆ the step used for ESBD
analysis. P is a parameter controlling the projection process. The effect of P on the cumulative distribution
functions is shown on Fig. 27. Due to the relatively small number of cracks, the distributions for uncracked
GB are not affected by the choice of the parameterP. For cracked GB, higher values ofP lead to distributions
closer to the ones for uncracked GB, which is consistent with the fact that higher number of false cracked
GB will be considered. The fraction of cracked GB depends on the choice of the parameter P and is equal
to 1.6%, 3.2%, 4.9% for P = 1, 2, 3, respectively. In order to minimize the number of false cracked GB, the
smallest value of the parameter P = 1 is considered for all cdf presented in the main part of the manuscript.
This leads to rather small fraction of cracked GB and thus to uncertainties that are evaluated by computed
cdf 95% confidence bounds.
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Figure 27. Cumulative distribution functions of (a) nx (b) nz (c) Luster-Morris parameter and (d) minimal Schmid factor for uncracked
and cracked GB as a function of the parameter P used to project cracks on GB
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Abstract

Voids can be observed at various scales in ductile materials, frequently of sizes lower than the grain size, leading to
porous single crystals materials. Two local deformation modes of porous ductile (single crystals) materials have been
identified and referred to as void growth and void coalescence, the latter being characterized by strong interactions
between neighboring voids. A simple semi-analytical coalescence criterion for porous single crystals with periodic
arrangement of voids is proposed using effective isotropic yield stresses associated with a criterion derived for isotropic
materials. An extension of the coalescence criterion is also proposed to account for shear with respect to the coalescence
plane. Effective yield stresses are defined using Taylor theory of single crystal deformation, and rely ultimately on the
computation of average Taylor factors. Arbitrary sets of slip systems can be considered. The coalescence criterion is
assessed through comparisons to numerical limit-analysis results performed using a Fast-Fourier-Transform based solver.
A good agreement is observed between the proposed criterion and numerical results for various configurations including
different sets of slip systems (Face-Centered-Cubic, Hexagonal-Close-Packed), crystal orientations, void shapes and
loading conditions. The competition between void growth and void coalescence is described for specific conditions,
emphasizing the strong influence of both crystal orientation and void lattice, as well as their interactions.

Keywords: Crystal plasticity, Porous materials, Ductile fracture, Void Coalescence

1. Introduction

Ductile fracture through void growth to coalescence is one of the failure mode of metal alloys. Early
observations of the effect of porosity on fracture [1, 2] have motivated researches on voids evolution under
mechanical loading [3, 4], emphasizing the major roles of hydrostatic stress and porosity on the mechanical
behavior of porous materials. Homogenized models for isotropic porous materials have subsequently been
proposed by Gurson [5] and extended by Tvergaard and Needleman [6] into the so-called GTN model which
is still widely used. Seminal porous unit-cells computations [7] have put forward two deformation modes
for porous materials with periodic arrangement of voids, known as void growth (implicitly considered in
the Gurson model), and void coalescence (corresponding to localized plastic flow). A coalescence criterion
was then proposed by Thomason [8] based on a similar approach as the one followed by Gurson. Several
homogenized models have since then been proposed to incorporate the effects of void shape, anisotropy,
strain-hardening, and used to simulate ductile tearing. Detailed reviews about the underlying physical mech-
anisms of ductile fracture through void growth to coalescence, homogenized models and their numerical
implementation can be found in [9, 10, 11, 12].

Based on unit-cells simulations (see, e.g., [13, 14] for recent studies and references therein), plastic
anisotropy has been incorporated into homogenized models for porous materials, mainly through Hill’s or-
thotropic yield criterion, for growth [15, 16, 17, 18, 19] and more recently for coalescence [20, 21, 22].
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However, void growth and coalescence have been much less studied in single crystals, where strong plas-
tic anisotropy arises from well-defined sets of slip systems, while associated homogenized models will be
ultimately required to model macroscopic mechanical behavior up to ductile tearing. Typical examples of
potential applications are single crystals used as structural components such as Nickel-based superalloys in
aerospace applications [23], or polycrystalline aggregates with voids lower than the grain size arising from
submicrometric particles [24], vacancies condensation prior [25] or under deformation [26]. Void growth
in single crystals has been described experimentally, e.g. by Crépin et al. [27] and Gan et al. [28], em-
phasizing the strong interactions between crystallographic orientations and void growth shapes as well as
lattice rotations around voids. Crystal-plasticity constitutive equations [29] have been used in finite-element
simulations of porous unit-cells [7] to assess voids evolution in single crystals under mechanical loading.
O’Regan et al. [30], Orsini & Zikry [31] and Potirniche et al. [32] performed 2D simulations which showed
a strong influence of crystal orientation and void arrangement on void growth and coalescence, especially for
low stress triaxialities. Additional crystal-plasticity three-dimensional simulations [33, 34, 35] confirmed the
first observations and detailed the influence of crystal orientation on void coalescence. Previous studies used
(almost)-rate-independent crystal plasticity, but rate-dependent constitutive equations have also been used
to assess creep behavior of porous single crystals [36, 37], where either void coalescence or void collapse
can be observed. In addition, Discrete-Dislocations-Dynamics (DDD) simulations [38, 39, 40] provided
valuable details about anisotropic dislocations motion around voids for low values of applied strain. Some
mechanistic studies about void growth in single crystals have also addressed size effects in addition to crys-
tallographic orientation effects, mainly through Molecular Dynamics (e.g. [41]) or strain-gradient crystal
plasticity finite-element simulations (e.g. [42, 43]), which are outside the scope of this paper.

(a) (b)

Figure 1. Transmission Electron Microscope (TEM) images showing (a) regular nanovoids lattice in Niobium irradiated with 7.5 MeV
Ta+ ions at 800◦C [44] and (b) random distribution of nanovoids in an austenitic stainless steel irradiated with 2MeV Fe3+ at 600◦C
(Courtesy of P.O. Barrioz).

Three-dimensional homogenized models for porous single crystals were proposed only recently. Han et
al. [45] developed a yield criterion for porous single crystals assuming spherical voids and rate-independent
crystal plasticity, leading to a crystal plasticity model where the critical resolved shear stress depends on
porosity and stress triaxiality. Following similar hypotheses, another yield criterion was proposed in [46],
furthermore validated through comparisons to unit-cells simulations and extended to account for hardening
[47]. Based on the variational approach, a more general yield criterion for porous single crystals was de-
rived in [48] considering distributions of ellipsoidal voids and rate-dependent crystal plasticity. For spherical
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voids, the three yield criteria [45, 46, 48] lead to rather similar results, for rate-independent FCC materials.
For the sake of completeness, it should be noticed that a homogenized model for rate-dependent porous
single crystals was proposed by [49], while dynamic effects have been studied in [50]. Based on the cri-
terion proposed in [45], a complete set of constitutive equations has been proposed by Ling et al. [51] to
model porous crystals at finite strains, including void growth and hardening, and validated against unit-cells
simulations of initially spherical voids of simple cubic lattice in a FCC material. Song & Ponte-Castañeda
[52, 53] proposed a set of constitutive equations for viscoplastic porous single crystals based on the varia-
tional approach, validated against comparisons to unit-cells simulations performed in [37].

Porous unit-cells simulations with crystal plasticity have shown that a coalescence deformation mode
occurs at large porosities [35, 51], associated with localized plastic flow and elastic unloading. Interestingly,
coalescence has been observed to occur easily where the intervoid ligament is parallel to the maximal growth
direction [33], demonstrating the strong coupling between crystallographic orientation and void arrangement
at coalescence. None of the homogenized models for porous single crystals are able to describe coalescence,
as clearly shown by the comparisons to unit-cells simulations in [51, 53]. Significant progresses on the the-
oretical derivation and numerical validation of coalescence criteria for porous materials (with periodic voids
arrangement) have been made recently, based on the seminal work of Thomason [8] and phenomenological
extensions based on it [54, 55, 56]. Rigorous coalescence criteria have been proposed for isotropic matrix
materials [57, 58, 59], incorporating the presence of shear loading with respect to the coalescence plane
[60, 61], and extended to account for plastic anisotropy through Hill’s criterion [20, 21, 22]. Yerra et al. [35]
proposed heuristic extensions to Thomason original criterion - derived for isotropic materials - to describe
coalescence of porous single crystals, but to date no coalescence criterion has been proposed dedicated to
porous single crystals.

The aim of this study is thus to propose a coalescence criterion for porous single crystals, accounting
for slip systems and crystallographic orientation of the matrix material surrounding voids, void shapes and
lattices, restricting to periodic arrangement of voids. A detailed statement of the problem as well as the
main assumptions are described in Section 2. In Section 3, a coalescence criterion is proposed based on
limit-analysis, homogenization and crystal plasticity. The proposed criterion is validated against compar-
isons to numerical limit-analysis simulations in Section 4. The competition between void growth and void
coalescence is described for specific conditions in Section 5, emphasizing the interplay between both crystal
orientation and void lattice.

2. Problem statement

Typical results of finite-strain single crystals porous unit-cells simulations under periodic boundary con-
ditions are recalled on Figs. 2 and 3 (see captions for details), for both simple cubic and (pseudo-)random
arrangement of voids, that correspond to the experimental situations shown on Fig. 1. In both cases, the evo-
lution of the axial stress shows first hardening (due to the hardening of the matrix material around the voids)
and then softening due to the increase of porosity. In the softening regime, a coalescence mode defined
as localized plastic flow in a layer of typical width sets by void size occurs for both periodic and non-
periodic void microstructure, as shown by the vanishing deformation gradient rates in transverse directions.
Moreover, shear stresses with respect to the coalescence plane may play an important role, as out-of-plane
deformation gradients do not vanish at coalescence. Finally, these simulations indicate that the coalescence
plane may depend on both void microstructure and crystallographic orientation, as clearly shown in Fig. 3
for (pseudo-)random arrangement of voids.
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Figure 2. Finite-strain unit-cell simulation (performed with AMITEX FFTP FFT-based solver [62]) of a porous FCC single crystal (with
crystallographic orientation x = [1̄25] y = [12̄1] z = [210]) under axisymmetric loading conditions (with stress triaxiality T = 2) with
periodic boundary conditions. Constitutive equations can be found in [51]. (a)1 Simple cubic array of voids (of porosity f = 0.1) (b)
Evolution of macroscopic (through volume averaging) axial stress Σxx and deformation gradients Fi j as a function of axial deformation
gradient Fxx. (a)2 Snapshot of the cumulative plastic slips in the coalescence regime (arbitrary units).
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Figure 3. Finite-strain unit-cell simulation (performed with AMITEX FFTP FFT-based solver [62]) of a porous FCC single crystal (with
crystallographic orientation x = [1̄25] y = [12̄1] z = [210]) under axisymmetric loading conditions (with stress triaxiality T = 2)
with periodic boundary conditions. Constitutive equations can be found in [51]. (a)1 (Pseudo-)random distributions of (5) voids (of
porosity f = 0.1) (b) Evolution of macroscopic (through volume averaging) axial stress Σxx and deformation gradients Fi j as a function
of axial deformation gradient Fxx. (a)2 Snapshot of the cumulative plastic slips in the coalescence regime (arbitrary units).

The comparison of results presented in Figs. 2 and 3 shows that, although a coalescence deformation
regime occurs in both cases, voids distribution (random vs. periodic) may have a non-negligible effect on
both coalescence stress and localization of plastic flow. This study is restricted to developing and validating
a coalescence criterion for periodic arrangement of voids in single crystals. This corresponds on one hand
to some experimental observations (Fig. 1a), and on the other hand to a simplifying assumption allowing to
derive analytical coalescence criteria [57] but requiring assessment for the coalescence criterion to be used
for random distributions of voids.

3. Derivation of the coalescence criterion

Underline A, bold A and double-struck A symbols refer to vectors, second-order and fourth-order ten-
sors, respectively. A cartesian orthonormal basis {e1, e2, e3} and a cylindrical orthonormal basis {er, eθ, ez =
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e3} along with coordinates {x, y, z} and {r, θ, z}, respectively, are used. Volume averaging is denoted as
< . >Ω= [

∫
Ω
. dΩ]/volΩ.

3.1. Theoretical background
3.1.1. Crystal plasticity

A rate-independent small strain crystal plasticity framework is used to model single crystals for the
derivation of the coalescence criterion, without elasticity1 nor hardening [63]. Plastic flow is assumed to be
only the consequence of dislocation glide in well-defined slip systems. A slip system k is fully described
with the gliding direction mk and plane of normal nk. Symmetric Schmid tensor reads:

µk =
1
2

(
mk ⊗ nk + nk ⊗ mk

)
(1)

Shear stress acting on each slip system can be computed using Cauchy stress tensor σ and Schmid tensor as:

τk = σ : µk (2)

where τk is the resolved shear stress in the slip system k. Schmid criterion is used for glide to occur in a
given slip system:

τk − τ0 ≤ 0 γ̇k ≥ 0 (τk − τ0)γ̇k = 0 (3)

where τ0 is the critical resolved shear stress (assumed to be the same for all slip systems) and γk the plastic
slip in the system k. Finally, the (plastic) strain rate tensor can be written as:

ε̇ =
∑

k

γ̇k µ
k (4)

Regularized versions are usually used for numerical purposes, either considering a viscoplastic version of
Schmid’s law [64] or a single yield criterion [65, 66], to remove the indeterminacy in the case of multi-slip
configurations for an applied strain rate tensor. For unregularized crystal plasticity, Taylor’s minimum shear
principle [67] or equivalent Bishop-Hill maximal plastic work principle [63] can be used to select the active
slip systems. Taylor factor is usually defined to quantify the total amount of plastic slips:

M =

∑
k γ̇k

deq
(5)

where deq =
√

(2/3)ε̇ : ε̇ is the von Mises equivalent (plastic) strain rate. Taylor factor is widely used
to estimate the yield stress of polycrystalline aggregates by averaging over the different crystallographic
orientations.

3.1.2. Homogenization and Limit-Analysis
Most of the coalescence criteria for porous materials proposed in previous studies were derived through

limit-analysis framework along with homogenization. A detailed description of limit-analysis can be found
in [10]. Key ingredients that will be used in the following are described hereafter. A unit-cell Ω under ho-
mogeneous strain-rate or periodic boundary conditions is considered, with an incompressible plastic matrix

1The framework of limit-analysis used in the following to estimate the coalescence criterion states that limit-loads do not depend
on elasticity, thus rigid-plastic material can be considered.
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material. Macroscopic stress Σ and strain rate D tensors are related to their microscopic counterparts by
volume averaging:

Σ =< σ >Ω D =< d >Ω (6)

with σ the Cauchy stress and d the microscopic strain rate tensor. Hill-Mandel lemma reads:

< σ : d >Ω= Σ : D (7)

which allows making the transition from microscale to the macroscale. The so-called upper-bound theorem
of limit-analysis, based on the principle of maximal plastic dissipation, is [10]:

Σ : D = Π(D) = inf
v∈K(D)

< sup
σ?∈C
σ? : d >Ω (8)

where K(D) is the subset of velocity field kinematically admissible, i.e., compatible with boundary condi-
tions < d(v) >Ω= D and verifying the property of incompressiblity tr(d) = 0, and C the microscopic plastic
strength domain. Π(D) will be referred to as the macroscopic plastic dissipation. The macroscopic plastic
strength domain is obtained from Eq. 8 by the equation:

Σ =
∂Π(D)
∂D

(9)

Evaluating the macroscopic plastic strength domain - referred to as the coalescence criterion when boundary
conditions compatible with coalescence are used - through Eqs. 8 and 9 requires: (1) an expression for the
microscopic plastic dissipation π(d):

π(d) = sup
σ?∈C
σ? : d (10)

and (2) a trial velocity field kinematically admissible with boundary conditions and verifying the property
of incompressibility. Regarding the latter point, several trial velocity fields have been provided in previous
studies [8, 57, 58, 59, 21] for cylindrical porous unit-cell with cylindrical void, which have been shown to
lead to good estimates of coalescence stress for both isotropic and (Hill)-anisotropic materials. For crystal
plasticity as defined in Section 3.1.1, an analytical expression for the microscopic dissipation (Eq. 10) is not
available. An alternative is to use a regularized version of the crystal plasticity constitutive equations with
the definition of a single yield criterion F through Arminjon-Gambin’s equivalent stress:

F =


∑

k

(
σ : µk

)n


1/n

− τ0 (11)

An analytical expression for the microscopic plastic dissipation π(d) with the regularized model (Eq. 11) is
only known for n = 2, which corresponds to a quadratic (Hill-type) approximation of the yield criterion [46].
However, it is known from previous studies that, in general, such approximation leads to poor results for the
macroscopic plastic strength domain for single (porous) crystals. For the specific case considered here of
evaluating the coalescence stress of porous single crystals, it has been checked in Appendix A that such
quadratic approximation does not lead to quantitative estimates of the coalescence stress, albeit capturing
qualitatively the influence of crystallographic orientation. Therefore, a semi-analytical approach is followed
in this study to estimate the microscopic dissipation:

π(d) =
∑

k

τ0γ̇k(d) = M(d)τ0deq (12)

where M(d) is the Taylor factor defined by Eq. 5. Note that a similar approach has been used in [50].
Taylor factor can be easily calculated for arbitrary strain rate tensor and sets of slip systems using Taylor’s
microscopic minimum shear principle using a Simplex algorithm [68].
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3.1.3. Connection to void growth models
As a case study, Eqs. 8, 9 and 12 are used for the homogenization of porous single crystals for diffuse

plastic flow [45, 46], to be compared to previous models. Considering a porous spherical unit-cell Ω (of
radius b) with a spherical void ω (of radius a) under macroscopic hydrostatic loading (in spherical coordi-
nates):

D = Drrer ⊗ er (13)

the classical trial velocity field (corresponding to the exact solution for an isotropic material) is:

d =
b3

3r3 Dkk

(
−2er ⊗ er + eθ ⊗ eθ + eφ ⊗ eφ

)
(14)

The macroscopic dissipation can be approximated as:

Π(D) ≤< M(r,d)τ0deq >Ω = (1 − f ) < M(r,d)τ0deq >Ω\ω
≈< M(r,d) >Ω\ω τ0(1 − f ) < deq >Ω\ω

(15)

where Ω\ω is the material around the void, and f = (a/b)3 the porosity. Eq. 15 is formally identical to the
one used in Gurson model [5] when the yield stress σ0 is replaced by < M(r,d) >Ω\ω τ0, leading to the
hydrostatic point:

2 f cosh
(

3Σm

2 < M(r,d) >Ω\ω τ0

)
− 1 − f 2 = 0 ⇔ Σm

τ0
= −2

3
< M(r,d) >Ω\ω ln f (16)

with Σm = Σkk/3 the macroscopic mean stress. Eq. 16 relies on the computation on the average Taylor factor:

< M(r,d) >Ω\ω=
1

volΩ\ω
∫

Ω\ω
M(r,d) dΩ (17)

which can be interpreted as the average over random crystallographic orientations (through r) of the Taylor
factor for the strain-rate given by Eq. 14. This is exactly what is computed for the average Taylor factor of a
polycrystalline aggregate without texture under uniaxial tension assuming Taylor iso-strain model [67]. For
a FCC material:

< M(r,d) >Ω\ω= 3.066 (18)

This leads to a prefactor κ before the normalized mean stress Σm/τ0 in Eq. 16 equals to κ = 0.489, in
close agreement with the prefactors obtained in previous studies: κ = 0.513 in [45], κ = 0.536 in [69] and
κ = 0.506 in [46], respectively through comparisons to numerical unit-cells results, based on infinite-rank
laminates theory and computing directly the microscopic dissipation on Bishop-Hill vertices in the latter,
thus leading to an exact value (for the microscopic strain-rate considered in Eq. 14). For this specific case
of spherical porous unit-cell under hydrostatic loading conditions, the close agreement between the value
found in [46] and the one obtained here (Eqs. 16 and 18) shows that the approximation made in Eq. 15 is
relatively minor. A similar methodology can thus be applied to derive a coalescence criterion for porous
crystals.

3.2. Coalescence criterion for porous crystals
A cylindrical unit-cell Ω of half-height H, radius L with a coaxial cylindrical void ω of half-height h

and radius R is considered for the derivation of the coalescence criterion for porous crystals. This geometry
corresponds to an approximation of a periodic hexagonal lattice of voids, and has been used previously in
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several studies [57, 58]. As described in Section. 2, coalescence corresponds to a localized plastic flow
in intervoid ligaments associated with elastic unloading above and below the voids, assuming rigid in the
modeling.

Figure 4. Cylindrical unit-cell considered as an approximation of a unit-cell of a periodic array of voids of hexagonal lattice under
periodic boundary conditions

Two dimensionless ratios are used in the following, corresponding to the void aspect ratio and the intervoid
ligament, respectively:

W =
h
R

χ =
R
L

(19)

Two approximations are made:

• The velocity field associated with plastic flow in the intervoid ligament for single crystals can be
approximated by the trial velocity field used for isotropic and (Hill-type) anisotropic matrix materials
in previous studies;

Such assumption is consistent with the results of Yerra et al. [35], where the use of Thomason criterion
(derived for isotropic materials) with an effective yield stress leads to a satisfactory agreement with numerical
results, thus implying somehow that plastic flow at coalescence for isotropic materials and single crystals
might be rather close.

• Macroscopic plastic dissipation can be approximated through the multiplicative decomposition of
average Taylor factor and average equivalent strain rate, as done in Eq. 15.

The second approximation leads to a macroscopic plastic dissipation that takes formally the form Π(D) =

(1− f )σ0 < deq >Ω\ω with σ0 =< M(r,d) >Ω\ω τ0. Thus, analytical coalescence criterion derived in previous
studies for isotropic matrix materials can be used to describe porous single crystals by replacing the isotropic
yield stress by < M(r,d) >Ω\ω τ0. Such approximation appears to be similar in nature to the one proposed
by Yerra et al. [35] (to compute an effective yield stress close to the void surface assuming equibiaxial
strain state), but leads to a better description of the coupling between the crystallographic orientation and the
non-uniform strain state in the intervoid ligament through the average Taylor factor. Using the trial velocity
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field proposed in [57], the coalescence criterion for porous single crystals under uniaxial straining conditions
(D = D33e3 ⊗ e3) with respect to the coalescence plane takes the simple expression:

Σ33

τ0
= M1t(W, χ)


χ3 − 3χ + 2

3
√

3Wχ

 + M2
b√
3


2 −

√
1 + 3χ4 + ln

1 +

√
1 + 3χ4

3χ2


(20)

where M1 and M2 are averages of Taylor factors, b = 0.9 and t(W, χ) = [W(−0.84 + 12.9χ)]/[1 + W(−0.84 +

12.9χ)] two fitting parameters that have been adjusted in [60] based on numerical data for von Mises isotropic
material. The two terms in Eq. 20 have different origins: the first one corresponds to the tangential discon-
tinuity of the velocity field at |z|= h, corresponding to a constant strain rate in an interphase of thickness
e:

d1 = d1
eq(r)

(
er ⊗ ez + ez ⊗ er

)

2/
√

3
= d1

eq(r)d̄1 (21)

The average Taylor factor M1 is computed in the interface where the tangential discontinuity lies2:

M1 =< M(r,d1) >S =< M(r, d̄1) >S = =
1

π(L2 − R2)

∫ L

r=R

∫ 2π

θ=0
M(r, θ, d̄1)rdrdθ

=
1

π(1 − χ2)

∫ 1

r=χ

∫ 2π

θ=0
M(r̄, θ, d̄1)r̄dr̄dθ

(22)

The second term in Eq. 20 comes from the plastic dissipation in the intervoid ligament where the strain rate
is:

d2 = d2
eq(r̄)


−1 − r̄−2

2
√

(3 + r̄−4)/3
er ⊗ er +

−1 + r̄−2

2
√

(3 + r̄−4)/3
eθ ⊗ eθ +

1√
(3 + r̄−4)/3

ez ⊗ ez

 = d2
eq(r̄)d̄2 (23)

with (r̄ = r/L). The average Taylor factor M2 is computed over the intervoid ligament:

M2 =< M(r,d2) >Ω\ω=< M(r, d̄2) >Ω\ω =
1

πh(1 − χ2)

∫ 1

r=χ

∫ 2π

θ=0

∫ h

z=0
M(r, θ, d̄2)r̄dr̄dθdz

=
1

π(1 − χ2)

∫ 1

r=χ

∫ 2π

θ=0
M(r̄, θ, d̄2)r̄dr̄dθ

(24)

The coalescence criterion (Eq. 20) is valid in absence of shear with respect to the coalescence plane. Simi-
larly, in presence of shear Σsh associated with a macroscopic strain:

D = D33e3 ⊗ e3 + Dsh

(
es ⊗ eh + eh ⊗ es

)
with {es, eh} ∈ {e1, e2} (25)

the coalescence criterion proposed in [60] can be extended for porous single crystals as:


(|Σ33|−t(W, χ)Σsur f )2

b2Σvol2
+ 4

Σ2
sh

T 2 − 1= 0 for |Σ33|≥ Σsur f

4
Σ2

sh

T 2 − 1= 0 for |Σ33|≤ Σsur f

(26)

2or equivalently in the interphase of thickness e, as the strain rate is constant.
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where T is the coalescence stress under pure shear:

T
τ0

=
2M3√

3

(
1 − χ2

)
(27)

The average Taylor factor M3 is computed over the intervoid ligament in which the trial velocity field chosen
in [60] leads to a constant microscopic strain-rate tensor d3 = Dsh

(
es ⊗ eh + eh ⊗ es

)
:

M3 =< M(r,d3) >Ω\ω =
1

πh(L2 − R2)

∫ L

r=R

∫ 2π

θ=0

∫ h

z=0
M(r, θ,d3)rdrdθdz

= M(d3)
(28)

The set of equations 20, 22, 24, 26, 27, 28 gives a coalescence criterion for porous single crystals under
arbitrary loading conditions. This criterion is validated against numerical data in the next section. Average
Taylor factors (Eqs. 22, 24, 28) are computed by adaptative quadrature scheme where the integrand function
(local Taylor factor) relies on Taylor’s minimum shear principle solved through linear programming [70].

4. Validation of the coalescence criterion

4.1. Numerical limit-analysis

The coalescence criterion derived in Section 3 is assessed by comparisons to numerical limit-analysis
simulations carried out to get the plastic strength domain of porous single crystals subjected to bound-
ary conditions relevant for coalescence, consistently with the hypothesis used in the theoretical derivation.
AMITEX FFTP Fast-Fourier-Transform (FFT) based solver has been used. This numerical method, intro-
duced in [71], allows to solve the mechanical equilibrium equations of periodic unit cells with an iterative
algorithm based on the Lippman-Schwinger equation and discrete Green operator. AMITEX FFTP solver [62]
uses fixed point scheme proposed in [71], but with filtered discrete Green operator [72] and convergence ac-
celeration [73] that both contribute to improving the convergence and to reduce the sensibility to material
contrast (differences in local stiffness) encountered in the original implementation. Small strain assumption
is used, with crystal plasticity constitutive equations for the matrix material. A regularized version of the
model described in Section 3 is used where the plastic flow rule reads:

γ̇k =

〈 |τk |−τ0

K

〉n

sgn(τk) (29)

Isotropic elasticity has been used (through Hooke’s law and additive decomposition of the total strain into
elastic strain and plastic strain), but does not affect the plastic strength domain. Constitutive equations have
been implemented in the MFront code generator [74], using a implicit discretization solved with a Newton-
Raphson algorithm. Details of the numerical implementation can be found in [75]. Young’s modulus and
Poisson ratio have been set arbitrarily to Y = 200GPa and ν = 0.3. Parameters τ0, K and n have been set
to 100MPa, 10MPa and 15, respectively. These parameter values, already used in [45], ensure a negligible
strain rate dependency for all simulations performed. In addition, simulations have also been performed
assuming isotropic von Mises plasticity for the matrix material (with yield stress τ0) as a reference case.
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Figure 5. Unit-cells used for FFT simulations. Constitutive equations are assigned to each voxel: dark gray corresponds to crystal (or
von Mises) plasticity, light gray to an elastic material with zero stiffness and black to an elastic material with Young’s modulus Y33 and
shear moduli G31, G31 equal to zero, and (almost-)infinite Young’s moduli Y11, Y22 and shear modulus G12.

Two different unit-cells are used (Fig. 5). The first one aims at simulating a cylindrical unit-cell with a cylin-
drical void, consistently with the geometry considered in Section 3. As FFT simulations relie on periodic
grids where each voxel is assigned a given set of constitutive equations, a fictive material is used around the
cylindrical unit-cell to ensure that under uniaxial straining conditions prevail. This can be done through an
elastic material with Young’s modulus Y33 and shear moduli G31, G32 equal to zero, and (almost)-infinite
Young’s moduli Y11, Y22 and shear modulus G12. Details can be found in [76]. Crystal plasticity (or von
Mises plasticity) is assigned to the voxels inside the cylindrical unit-cell, and elastic material with zero
stiffness is set to the voxels for the cylindrical void. This unit-cell is used only to study loading in absence
of shear. A second kind of unit-cell is used corresponding to a simple cubic arrangement of spheroidal voids.

Constant macroscopic strain-rate corresponding to coalescence are applied:

D = D33e3 ⊗ e3 + αD33

(
e1 ⊗ e3 + e3 ⊗ e1

)
(30)

with D33 = 10−5s−1, and α a parameter allowing to assess the effect of shear stress on coalescence criterion.
Simulations are run until saturation of the macroscopic stresses which are then compared to the coales-
cence criterion proposed in Section 3. A convergence study with respect to the number of voxels has been
performed, and the error associated with each result presented hereafter is estimated to be less than 1%. Sim-
ulations are performed for different void aspect ratio W = [0.5; 1; 3] and intervoid ligament χ ∈ [0.3 : 0.7].
Two sets of slip systems are considered: Face-Centered Cubic (FCC) and Hexagonal Close Packed (HCP)
with only second order Pyramidal slip system (Tab. 1). The latter is not intended to be realistic, but is rather
used as a test of strong plastic anisotropy compared to FCC.

Crystal system Slip plane n / direction m Number of slip systems
FCC {111} 〈110〉 12
HCP {112̄2} 〈112̄3̄〉 6

Table 1. Crystal systems and associated slip systems considered in this study

Several crystallographic orientations have been considered (similar to the ones used in [45, 51] for FCC),
which are defined in Tab. 2 and visualized in Fig. 6.
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Crystal system Reference Orientation
e3 e2 e1

FCC FCC100 [100] [001] [010]
FCC FCC110 [110] [001] [-110]
FCC FCC111 [111] [0-11] [-211]
FCC FCC210 [210] [001] [-120]
FCC FCC-125 [-125] [210] [1-21]
HCP HCP1 [10-10] [0001] [-12-10]
HCP HCP2 [-12-10] [0001] [10-10]
HCP HCP3 [0001] [10-10] [-12-10]

Table 2. Definition of the crystallographic orientations Figure 6. Visualization of the atom lattices for the different crys-
tallographic orientations

Equivalent strain rate ε̇eq =
√

(2/3)ε̇ : ε̇ fields are computed after each simulation to be compared to plastic
strain-rate field deq used in Section 3.

4.2. Uniaxial straining conditions

4.2.1. Cylindrical voids / Cylindrical unit-cells
Coalescence criterion predictions are compared to numerical results in the case of uniaxial straining

conditions. Cylindrical voids in cylindrical unit-cells are firstly considered in the simulations, consistently
with the geometry used in the derivation of the coalescence criterion. Results are presented on Fig. 8a, b,c for
various values of the void aspect ratio and intervoid ligament. As a reference case, von Mises perfect
plasticity has been used for the matrix material. A very good agreement is observed between predictions
(Eq. 20 with M1 = M2 = 1) and numerical results for the range of parameters considered, in agreement with
the results shown in [60]. This validates using periodic unit-cells and FFT-based solver to study cylindrical
unit-cells under coalescence conditions. Reference numerical equivalent strain rate fields are also shown in
the insets of Fig. 8b, d, f, to be compared to numerical equivalent strain rate fields for single crystals matrix
materials. In addition, the equivalent strain rate field corresponding to the trial velocity field (Eq. 23) is
shown in the inset of Fig. 8d for W = 1, χ = 0.5.

(a) (b)

Figure 7. Numerical equivalent strain rate field (in arbitrary units) for cylindrical voids (W = 1, χ = 0.4) in cylindrical unit-cells, for
(a) HCP3 matrix material and (b) isotropic von Mises material
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Normalized coalescence stresses for FCC single crystals as a function of intervoid ligament size for three
different orientations ([100], [110] and [210]) are shown on Fig. 8a, b, c, as well as predictions using Eq. 20.
Additional simulations with orientations [111] and [-125], not shown here, have also been performed, and
results lie in between the results for the other orientations. Numerical results indicate a weak effect of FCC
crystal plastic anisotropy on the coalescence stress in uniaxial straining conditions. Such observation is con-
sistent with results presented in [35] (for BCC material) based on finite-strain porous unit-cells simulations,
and is inferred to be related to the large number of slip systems for FCC/BCC materials. The equivalent
strain rate fields shown on Fig. 8b, d, f clearly exhibit the traces of the slip systems marked by high values
of strain rate along well-defined regions. However, it should be noted that the overall field is in qualitative
agreement with the one observed for isotropic (Mises) material.
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Figure 8. Normalised coalescence stress as a function of the dimensionless intervoid ligament size, for different constitutive equations
(von Mises, crystal plasticity (FCC, HCP) with different crystallographic orientations). Comparisons between predictions (Eq. 20,
solid lines) and numerical results (squares), for cylindrical voids in cylindrical unit-cells, for W = 0.5 (a), W = 1 (c) and W = 3 (e).
Associated numerical equivalent strain rate fields (in arbitrary units) for FCC material oriented along [110] (b, d, f). Insets: Numerical
equivalent strain rate fields for an isotropic von Mises material. (d) Inset: Equivalent strain rate field corresponding to the trial velocity
field (Eq. 23)
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As shown on Fig. 8d, the trial velocity field is rather a crude approximation of the numerical results, even
for the isotropic material. The tangential discontinuity of the trial field (leading also to a strain rate field at the
interface with the rigid regions, not represented in Fig. 8d) is somehow able to capture what happens in that
region, as far as coalescence stress is concerned. As a whole, the predictions of the proposed coalescence
criterion are in very good agreement with numerical results for FCC crystal, capturing quantitatively the
weak effect of crystallographic orientation on coalescence stress, for both orientations with high and low
symmetries ([100] vs. [210]).

Normalized coalescence stresses for HCP single crystals with three different orientations are also shown
on Fig. 8a, b, c. Numerical results are clearly higher, for similar geometrical parameters, than those obtained
for FCC single crystals. This is attributed to the lower number of available slip systems for the HCP ma-
terial considered in this study than for FCC3. The increase of coalescence stress of HCP materials is also
quantitatively captured by the coalescence criterion for the different conditions studied. The effect of crystal-
lographic orientation on coalescence stress for HCP material considered is well described by the coalescence
criterion for large values of the intervoid ligament χ. For lower values, discrepancies are observed, which
are mainly attributed to the poor description of the numerical strain rate fields by their isotropic counterparts
(Fig. 7). In this particular case, a single slip system appear to be activated in a large part of the material
(compared to somehow more diffuse fields for FCC110 as shown on Fig. 8d), which can not be captured by
an isotropic strain rate field.

Figure 9. Normalised coalescence stress for W = 3, χ = 0.5 for FCC material under uniaxial straining conditions, as a function
of crystallographic orientations (represented in inverse pole figures). Comparisons between numerical results, model predictions and
associated relative errors

3It is reminded that the HCP material considered in this study, accounting only for second order pyramidal set of slip systems with
identical critical resolved shear stresses (and no other slip systems nor twinning), is not intended to be realistic, but is used to assess the
model for higher plastic anisotropy (compared to FCC).
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The accuracy of the proposed criterion is found to be rather good for all orientations tested in Fig. 8, for
cylindrical void in cylindrical unit-cell. In order to assess more in details the accuracy of the model with
respect to the crystallographic orientation, additional simulations are performed for a specific void config-
uration (W = 3, χ = 0.5) for FCC material. One hundred random crystallographic orientations are used,
and coalescence stresses are computed using numerical limit analysis and using Eqs. 20, 22, 24. Results are
presented in Fig. 9 in inverse pole figures, as well as relative errors. For both numerical results and model
predictions, a strong dependence of the coalescence stress under uniaxial straining conditions to the crystal
orientation along the loading axis is found. Coalescence stress is higher when the crystal is oriented along
the [111] axis, as such orientation corresponds to slip systems (of normal [111]) not well-oriented. Relative
errors between numerical results and model predictions are found to be below 13%, with an average relative
error of 7%. These results confirm the good accuracy of the proposed criterion to describe the effect of
crystallographic orientation. A complete assessment of coalescence stress (and comparisons to model pre-
dictions) would however be required (as a function of the set of slip systems considered, void aspect ratio,
intervoid distance), which is left for a future study

4.2.2. Spheroidal voids / Cubic unit-cells
Eqs. 20, 22, 24 have been found to be in good agreement with numerical results using the same geometry

as the one considered in the theoretical derivation, corresponding to a cylindrical void in a cylindrical unit-
cell. This validates both the use of an isotropic velocity field to describe plastic flow in porous single crystals
under uniaxial straining conditions, and also the approximation made to compute the plastic dissipation.
Predictions from Eqs. 20, 22, 24 are now compared to numerical results obtained for spheroidal voids in
cubic unit-cells.

As already discussed in [60], an heuristic modification of the coalescence criterion is required to go from
one configuration to the other. Based on the concept of equivalent porosity in the coalescence layer, Torki et
al. [60] proposed to consider an effective intervoid ligament:

χe f f = αχ (31)

to be used in the coalescence criterion derived for cylindrical void / cylindrical unit-cell to describe the case
of spheroidal void in cubic unit-cell, where α =

√
π/6. In this study, the parameter α has been adjusted

based on comparisons between numerical results and analytical predictions to recover a good agreement for
a von Mises matrix material for W = 3, leading to α = 0.85. This parameter has then been used for all the
other cases. For prolate voids (W = 3) (Fig. 10e), a good agreement is observed for FCC material between
numerical results and the coalescence criterion. The criterion is able to capture quantitatively the dependence
of the coalescence stress on the crystallographic orientation. The agreement is less quantitative for the case
of the HCP material, where only two of the three crystallographic orientations shown are well described by
the coalescence criterion. As numerical results and predictions were found to be very close for the case of
cylindrical void / cylindrical unit-cell (Fig. 8e), such discrepancy is related to the effect of the unit-cell which
can not be fully captured through Eq. 31, especially in the case of strong anisotropy. Equivalent strain rate
fields obtained in the numerical simulations are shown in Fig. 10f for a von Mises matrix material and FCC
material (with orientations [110]). A clear effect of the anisotropy of the FCC material can be observed, but
the overall field is rather close to the one obtained using von Mises plasticity, explaining the ability of the
proposed criterion to describe the unit-cells results.

For spherical (W = 1) and oblate (W = 0.5) voids, the coalescence criterion is found to slightly underes-
timate the numerical results for all situations shown on Fig. 10a, c. The discrepancies are mainly due to the
use of the effective intervoid ligament χe f f = 0.85χ, which has been calibrated to provide an overall agree-
ment for isotropic von Mises material for prolate voids, but leads to underestimation for spherical and oblate
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voids. For the most anisotropic material (HCP), some deviations are also observed, especially regarding the
influence of the crystallographic orientations on the coalescence stress, indicating a non-negligible coupling
between the shape of the unit-cell and the anisotropy of the material, that can not be fully captured quantita-
tively through Eq. 31. As for prolate voids, good agreement between numerical results and predictions are
observed when the overall strain rate fields for single crystals are rather close to their isotropic counterparts
(as shown on Figs. 10b, d), justifying the assumption made in the derivation of the criterion.
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Figure 10. Normalised coalescence stress as a function of the dimensionless intervoid ligament size, for different constitutive equations
(von Mises, crystal plasticity (FCC, HCP) with different crystallographic orientations). Comparisons between predictions (Eq. 20, 31,
solid lines) and numerical results (squares), for spheroidal voids in cubic unit-cells, for W = 0.5 (a), W = 1 (c) and W = 3 (e).
Associated numerical equivalent strain rate fields (in arbitrary units) for FCC material oriented along [110] (b, d, f). Insets: Numerical
equivalent strain rate field for an isotropic von Mises material.
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4.3. Combined tension and shear loading conditions

The coalescence criterion accounting for the presence of shear with respect to the coalescence layer
(Eq. 26) is compared in this section to the numerical results corresponding to α 6= 0 in Eq. 30. Comparisons
are shown on Fig. 11 for a von Mises matrix material and FCC100, FCC111, HCP3 single crystals, for
different values of the spheroidal void aspect ratio W and intervoid ligament χ for a cubic lattice of voids.
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Figure 11. Coalescence yield loci in the plane {Σ31,Σ33} as a function of the void aspect ratio W ∈ [0.5 : 3], intervoid ligament
χ ∈ [0.4; 0.6], matrix material (von Mises, FCC, HCP) and crystallographic orientation. Solid lines correspond to Eq. 26 and 31,
squares to numerical results

For the reference case of von Mises matrix material, the agreement between Eq. 26 and numerical results
is found to be good, similarly to what have been already shown in [60]. Some discrepancies appear for oblate
voids for low applied shear stress, as already discussed in the previous section and attributed to the effect
of the unit-cell [61]. Restricting to pure shear loading conditions, a strong effect of the crystallographic
orientation is observed on the coalescence stress, up to a factor two for the FCC material with orientation
[100] and [111], respectively. Such effect can be easily understood: if the coalescence layer corresponds to
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a slip plane of the crystal (as for the direction [111]), the associated shear stress is low as corresponding to
a soft direction. Equivalent strain rate fields for von Mises material and FCC material with crystallographic
orientations [111] and [100] (Figs. 12a, b, c, respectively) confirm this observation, showing especially the
appearance of a slip band for the orientation [111].

On the whole, a satisfactory agreement is observed between numerical simulations and the predictions
of the coalescence criterion (Eq. 26). The dependences on the set of slip systems (FCC, HCP) and crystal-
lographic orientations of coalescence yield locus are well captured. Eq. 26 is shown to be able to reproduce
quite accurately the coalescence stress under combined tension and shear loading conditions for all cases
investigated, with the notable exception of prolate voids (W = 3) and large values of the intervoid ligament
(χ = 0.6). Thus the discrepancies between the coalescence locus given by Eq. 26 and numerical results
result mainly on the differences described in the previous section, that comes from the effect of the void
lattice (cubic vs. hexagonal) through the choice of the unit-cell.

(a) (b) (c)

Figure 12. Numerical equivalent strain rate fields (in arbitrary units) under pure shear loading conditions (W = 1, χ = 0.4, Σ33 → 0),
for isotropic von Mises material (a), FCC material with orientations (b) [111] and (c) [100]

Fig. 11 corresponds mainly to crystal orientations exhibiting high symmetry with respect to the load-
ing directions. In order to assess further the coalescence criterion (Eq. 26), numerical results for a crystal
orientation with low symmetry (FCC [-125]) are compared to the predictions in Fig. 13 where results from
the highly symmetric orientation (FCC [100]) are also reported for comparisons. In both cases, the nu-
merical data are well described by the proposed criterion, indicating that Eq. 26 is also well adapted for
non-symmetric crystallographic orientations. Interestingly, the numerical coalescence locus for some crys-
tallographic orientations shown in Figs. 11 or 13 seems to cross the x-axis with an angle, contrary to what
is observed for isotropic (Mises) material [60]. Such observation is not explained yet, and requires further
assessment in a future study.
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Figure 13. Coalescence yield loci in the plane {Σ31,Σ33} as a function of the intervoid ligament χ ∈ [0.4; 0.6] for W = 1, FCC matrix
material with symmetric and non-symmetric crystallographic orientations. Solid lines correspond to Eq. 26 and 31, squares to numerical
results

The comparisons presented in Figs. 8, 10, 11 and 13 show that the coalescence criterion defined by
Eqs. 20 and 26 is able to capture almost quantitatively the effect of the strong crystal anisotropy on the co-
alescence stresses. Both dependence on the set of slip systems considered and crystallographic orientations
are captured. Some discrepancies are observed for the case of a cubic lattice of spheroidal voids, that have
been attributed to the difference between the geometry used for the derivation of the criterion and the cases
tested, that can not be captured by the simple relation (Eq. 31) used for isotropic (von Mises) material. The
aim of the next section is to assess the implications of the proposed coalescence criterion for the deforma-
tion mode of porous single crystals, regarding the competition between void growth and void coalescence,
as well as the coupling between void lattices and available slip systems.

5. Discussion

5.1. Competition between void growth and coalescence

As shown in Section 2, porous single crystals under mechanical loading deform rather homogeneously or
heterogeneously, which corresponds to the so-called void growth and void coalescence regime [10]. A com-
petition between these two deformation modes arises, that depends on porosity (and voids lattice), available
slip systems, crystallographic orientations and loading conditions. In order to bring new insights into this
two competing deformations modes, a simple cubic lattice (with axis aligned with the principal stress axis)
of spherical voids under axisymmetric loading conditions is considered in the following. The macroscopic
stress can be written as:

Σ =


Σ11 0 0
0 ηΣ11 0
0 0 ηΣ11

 (32)

where the parameter η characterizes the stress triaxiality T - defined as the ratio of the mean stress Σm to the
von Mises equivalent stress Σeq - through the relations:

Σeq = Σ11(1 − η) Σm = Σ11
1 + 2η

3
T =

Σm

Σeq
=

1 + 2η
3(1 − η)

(33)
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Different yield criteria for porous single crystals in the growth regime have been derived theoretically and
assessed numerically recently [45, 46, 48, 52]. For the case considered here of spherical voids, all these
models lead to predictions in close agreement, and the yield criterion proposed by Paux et al. is used4:


(∑

k |µk : Σ|n)1/n

τ0

 + 2q1 f cosh
(
q2

Σm

τ0

)
− 1 − q2

1 f 2 = 0 (34)

where f is the porosity, and q1 = 1.59, q2 = 0.506 are parameters that have been obtained numerically.
For these specific conditions of simple cubic lattice of voids with axis aligned with the axis of the principal
stresses, coalescence is expected to occur in the plane of normal e1 corresponding to the minimal intervoid
distance (highest value of χ) and maximal normal stress. This corresponds to a coalescence in absence of
shear stresses, and the coalescence criterion is defined through:

Σ11

τ0
= M1t(W, χ)


χ3 − 3χ + 2

3
√

3Wχ

 + M2
b√
3


2 −

√
1 + 3χ4 + ln

1 +

√
1 + 3χ4

3χ2


(35)

where W = 1 for spherical voids, and where the intervoid ligament can be related to the porosity χe f f =

0.85χ = 0.85([6/π] f )1/3. For a given set of parameters - set of slip systems, crystallographic orientations,
stress triaxiality - the minimum value of Σ11 obtained through Eqs. 34, 35 defines the macroscopic yield
stress and the active deformation mode. Yield loci are shown on Fig. 14 for FCC single crystals with different
crystallographic orientations, for two different porosities f = 0.01 (Fig. 14a) and f = 0.1 (Fig. 14b).
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Figure 14. Yield loci of porous FCC single crystals with different crystallographic orientations, under axisymmetric stress states
(Eq. 32), for porosities equal to f = 0.01 (a) and f = 0.1 (b). Solid lines correspond to void growth regime (Eq. 34), dashed lines to
void coalescence regime (Eq. 35). Inset (b): simple cubic lattice with axes aligned with principal stresses axes.

Each of the yield loci shown on Fig. 14 is composed of two parts: the solid lines correspond to cases
where yield stress is set by the growth yield criterion (Eq. 34), and dashed lines to yield stress set by
the coalescence criterion (Eq. 20). For low values of stress triaxiality, void growth deformation mode is

4A large value of the parameter n should be used to recover Schmid’s law for purely deviatoric loadings. A typical value of n = 100
is taken for numerical applications.
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activated, and a strong dependence of the yield stress on the crystallographic orientations is observed, as
already discussed in [45, 46]. For high stress triaxiality, void coalescence can be activated, with a weaker
dependence on the crystallographic orientation as discussed in Section 4, due to the high number of slip
systems for FCC single crystals. However, for a given porosity, the transition between void growth to void
coalescence appear to strongly depend on crystallographic orientations, as shown on Fig. 14 comparing [210]
and [111] orientations. For a given stress triaxiality, the porosity for which deformation mode will switch
from growth to coalescence is much lower for the orientation [111] compared to [210]. These observations
are in qualitative agreement with finite-strain unit-cells simulations performed in [51] showing a porosity at
coalescence of about few percents for stress triaxialities of T = 1 and T = 3, but not in agreement regarding
the dependence of the porosity at coalescence on the crystal orientations. However, direct quantitative
comparisons with data provided in [51] are not possible, as depending on several other factors such as
hardening, evolution of void aspect ratio, that are outside the scope of this study.

5.2. Coupling between crystal orientation and void lattice
The potential coupling between void lattice and crystal orientation is investigated in this section. A

simple cubic void lattice is still considered, but with a rotation of angle θ with respect to the axis e3 (Inset
Fig.15b). As in the previous section, macroscopic yield stress is computed using Eq. 34 for void growth
and Eq. 26 for void coalescence, keeping the assumption that the coalescence layer will appear along the
direction where the intervoid distance is the smaller. For axisymmetric stress conditions as defined by Eq. 32,
normal and shear stresses on the coalescence layer, needed to use Eq. 26, are computed as:

Σnn = n.Σ.n Σsh =

√
n.(Σ.Σ).n − (n.Σ.n)2 (36)

with n = {cos θ sin θ 0}. FCC set of slips systems are used with the five different crystallographic orienta-
tions defined in Tab. 2, for two stress triaxialities T ∈ {1, 3}.
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Figure 15. Yield stresses as a function of the simple cubic void lattice angle (Inset (b)) for porous FCC single crystals with different
crystallographic orientations, under axisymmetric stress states (Eq. 32), for porosity f = 0.05 and stress triaxialities T = 1 (a) and
T = 3 (b). Dashed lines correspond to void growth regime (Eq. 34), solid lines to void coalescence regime (Eq. 35).

Macroscopic yield stresses computed using Eq. 34 and Eq. 20 as a function of the rotation of the void
lattice are shown on Fig. 15, for a porosity f = 0.05 and for two different stress triaxialities T = 1 (Fig. 15a)
and T = 3 (Fig. 15b). In both cases, the macroscopic stress for void growth (horizontal lines in Fig. 15) is
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independent of the void lattice rotation, as depending only of the porosity. On the contrary, the macroscopic
stress for void coalescence depends on voids lattice, as shown especially on Fig. 15a. Depending on the
rotation angle θ, either void growth or void coalescence can be activated first, as for the [111] orientation
where void growth is expected to be the deformation mode for θ ≤ 10◦, while void coalescence is expected
for θ ≥ 10◦. Such strong coupling between crystal orientation and voids lattice is more important for low
stress triaxialities as shear stresses acting on the coalescence layer can reach higher values. For relatively
large stress triaxiality, as in Fig. 15b where T = 3, the effect of void lattice angle on coalescence stress is
more limited.

6. Conclusions and Perspectives

Significant progress has been obtained in the last few years concerning the homogenization of porous
single crystals, motivated by experimental observations of voids lower than the grain size in many materials
or by the use of single crystals structural components. Macroscopic yield criteria have been proposed for
porous single crystals with spherical voids [45, 46] and subsequently for spheroidal voids [48, 52], leading
to the proposition of a finite-strain homogenized elastoviscoplastic model for porous single crystals, incor-
porating hardening and porosity evolution [51]. Unit-cells simulations on periodic arrays of voids in single
crystals have clearly shown that void coalescence deformation mode - characterized by localized / heteroge-
neous plastic flow in the intervoid ligament - appears for large value of the porosity, which is not described
by the available homogenized models.

A coalescence criterion is proposed in this study for porous single crystals (where plastic flow is gov-
erned by slip only) with periodic arrays of voids. A first approach based on the quadratic approximation of
the crystal plasticity yield criterion - leading to a Hill-type plastic criterion - and the use of a coalescence cri-
terion derived for orthotropic (Hill-type) material fails to provide predictions in quantitative agreement with
numerical results, although capturing qualitatively the effect of crystallographic orientations (Appendix A).
A second approach has been developed within the framework of limit-analysis and homogenization, based
on the extension of a coalescence criterion derived for isotropic materials through the use of average Tay-
lor factors parameters. Such approach leads to coalescence stress predictions in very good agreement with
numerical results - obtained through numerical limit-analysis - for cylindrical voids in cylindrical unit-cells
(approximating a hexagonal lattice of voids), capturing the effects of the set of slip systems considered,
crystallographic orientations and void shape and size. The coalescence criterion has been further validated
through comparisons to numerical results for spheroidal voids in cubic unit-cells (approximating a simple
cubic lattice of voids) with or without the presence of additional shear with respect to the coalescence plane.
The proposed criterion has been used to address the effect of crystallographic orientation on the transition
between void growth to coalescence, as well as the strong coupling between crystal and void lattice orienta-
tions on coalescence stress, for low applied macroscopic stress triaxiality.

In order to provide a complete homogenized model for porous single crystals, several aspects of the
present work should be studied in the future. First, the coalescence criterion depends on average Taylor fac-
tors which need to be computed numerically. Such computation, albeit straightforward, may be numerically
inefficient when calling each time a simplex algorithm for the integrand function. However, such procedure
can be made efficient numerically by pre-computing Taylor factors and using fitting functions, as already
proposed and discussed in studies dealing with the macroscopic response of polycrystalline aggregates [77].
Secondly, a complete homogenized model for (periodic-)porous single crystals including void coalescence
requires adding a flow rule (through normality to the criterion), evolution laws for the geometrical param-
eters (from volume conservation) as well as incorporating hardening (through Gurson’s original proposal
or in a more refined way [47]), ultimately relying on comparisons to unit-cells simulations. In particular,
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accounting for hardening is expected to be a crucial point as it was shown in [35] that coalescence criterion
depends on local yield stress. Two more challenging numerical tasks are to find efficiently the coalescence
plane for a given microstructure (void lattice and crystal orientation). Indeed, Eq. 26 corresponds to an in-
finity of yield criteria associated with each possible direction for the normal and direction of the shear stress,
and also to incorporate the coalescence yield criterion into a finite-strain framework, which deserve careful
attention. Finally, the coalescence criterion proposed in this study relies (as well as all the other coalescence
criterion proposed in the literature) on the assumption of a periodic array of voids. The relevance of these
coalescence criteria for porous materials with random distribution of voids still remains to be assessed.
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The author would like to thank L. Gélébart for developing the AMITEX FFTP software used in this study
and for providing technical assistance, P.O. Barrioz for providing experimental data, J.M. Scherer and K.
Danas for fruitful discussions, and B. Tanguy for the careful reading of the manuscript.

23



7. Appendix A: Coalescence criterion for FCC single crystals: Quadratic approximation

Regularized crystal plasticity constitutive equations rely on the definition of a single yield criterion [65]:

F =


∑

k

(
σ : µk

)n


1/n

− τ0 (37)

Quadratic approximation n = 2 reduces Eq. 37 to Hill-type plastic criterion:

F =

√
3
2
σ : p : σ − τ0 with p =

2
3

∑

k

µk ⊗ µk (38)

For cubic materials, any symmetric fourth-order tensor A can be written as [78]:

A = jJ + mM + lL (39)

where the fourth-order tensors L, M and J are orthogonal, idempotent, and defined such as:

J =
1
3

I ⊗ I L = U ⊗ U + V ⊗ V + W ⊗W M =
2
3

(X ⊗ X + Y ⊗ Y + Z ⊗ Z) (40)

U =
1√
2

(a ⊗ c + c ⊗ a) V =
1√
2

(b ⊗ c + c ⊗ b) W =
1√
2

(a ⊗ b + b ⊗ a) (41)

X =
1√
2

(c ⊗ c − a ⊗ a) Y =
1√
2

(b ⊗ b − c ⊗ c) Z =
1√
2

(a ⊗ a + b ⊗ b) (42)

L +M + J = I K = L +M (43)

where a, b and c are the orthogonal unit-vectors defining the cubic material. For FCC materials with twelve
slips systems {111} < 110 >, Eq. 38 reduces to [46]:

p =
4
3
M +

4
9
L (44)

Eq. 44 coincides with the unregularized crystal plasticity criterion only for specific orientations. A closer
agreement, in an average sense, can be obtained with [46]:

p =
1
6
M +

2
27
L (45)

The associated equivalent strain rate can be written as:

deq =

√
2
3

d : p̂ : d with p̂ = 6M +
27
2
L (46)

where the identity p : p̂ = p̂ : p = K has been used [15]. Another definition of the equivalent strain rate is
classically used:

deq =

√
2
3

d : ĥ : d with p̂ = K̂ : ĥ : K̂ (47)
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Crystal system Orientation Anisotropy
e3 e2 e1 ĥq ĥt ĥa

FCC [100] [001] [010] 6 9.75 13.5
FCC [110] [001] [-110] 11.63 10.69 9.75
FCC [111] [0-11] [-211] 13.5 11 8.5
FCC [210] [001] [-120] 9.6 10.35 11.1
FCC [-125] [210] [1-21] 9.23 10.29 11.35

Table 3. Scalar anisotropy factors for FCC material as a function of the crystallographic orientation.

The components of the Voigt-Mandel representation of the fourth-order tensor ĥ are used to compute scalar
anisotropy factors [21]: 

ĥq =
ĥ11 + ĥ22 + 4ĥ33 − 4ĥ23 − 4ĥ31 + 2ĥ12

6

ĥt =
ĥ11 + ĥ22 + 2ĥ66 − 2ĥ12

4

ĥa =
ĥ44 + ĥ55

2

(48)

These scalar anisotropy factors are computed for the FCC crystallographic orientations used in this study in
Tab. 3. A coalescence criterion has been proposed in [21] for materials obeying Hill plastic criterion under
axisymmetric loading conditions:

(
Σ33

σ0

)
≈

√
6
5

ĥq


b ln

1
χ2 +

√
b2 + 1 −

√
b2 + χ4 + b ln


b +

√
b2 + χ4

b +
√

b2 + 1




(49)

with b2 =
ĥt

3ĥq
+ α

ĥa

3ĥq

5
8W2χ2 , α = [1 + χ2 − 5χ4 + 3χ6]/12. An empirical modification has also been pro-

posed in [21] to account for penny-shaped voids: Wχ ≤ 2W0 ⇒ Wχ = W0 + [Wχ]2/[4W0], with W0 = 0.12.

Analytical predictions from Eq. 49 are compared in Fig. 16 to numerical results for cylindrical voids
in cylindrical unit-cells (see Section 4). A good agreement is observed for von Mises material (for which
ĥa = ĥq = ĥt = 1), as shown in [21], but Eq. 49 fails to predict quantitatively coalescence stresses for single
crystals, although qualitatively capturing the effect of crystallographic orientation. As it was shown in [21]
that Eq. 49 leads to rather accurate predictions for several (Hill) plastic anisotropies, discrepancies observed
in Fig. 16 are suspected to come from the regularization of crystal plasticity.
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Figure 16. Normalized coalescence stress as a function of the dimensionless intervoid ligament, for different constitutive equations
(von Mises, crystal plasticity (FCC with different crystallographic orientations). Comparisons between predictions (Eq. 49, solid lines)
and numerical results (squares), for cylindrical voids in cylindrical unit-cells, for (a) W = 1 and (b) W = 3.
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[70] F. Bachmann, R. Hielscher, H. Schaeben, Texture analysis with MTEX - free and open source software
toolbox, Solid State Phenomena 160 (2010) 63–68.

[71] H. Moulinec, P. Suquet, A numerical method for computing the overall response of nonlinear com-
posites with complex microstructure, Computer Methods in Applied Mechanics and Engineering 157
(1998) 69–94.
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Résumé

Ce mémoire porte sur la mécanique de la rupture des aciers inoxydables austénitiques constitutifs
des structures internes de cuve des Réacteurs à Eau Pressurisée (REP). L’irradiation neutronique
conduit à des modifications microstructurales importantes impactant les mécanismes de déformation
et les propriétés mécaniques. D’une part, le matériau devient sensible à un phénomène de corrosion
sous contraintes intergranulaire responsable de la rupture de vis en réacteurs. D’autre part, le mode
de rupture ductile transgranulaire par croissance et coalescence de cavités est affecté par l’irradia-
tion, comme en témoigne la chute de ténacité. Afin de prédire les conditions d’amorçage de fissures
intergranulaires, une approche micromécanique a été suivie, incluant caractérisation expérimentale
de matériaux irradiés aux ions et simulations numériques d’agrégats polycristallins. Les conditions
locales de fissuration en termes de caractéristiques des joints de grains ont été déterminées d’une
part, et d’autre part les simulations ont conduit à l’évaluation des contraintes intergranulaires. Le
couplage expériences - simulations a permis quant à lui d’identifier la forte dépendance aux hétéro-
généités de résistance mécanique des joints de grains, qui restent à déterminer expérimentalement.
En ce qui concerne la rupture ductile, le développement d’expériences modèles basées sur l’utili-
sation d’irradiations aux ions et la réalisation de cavités modèles a permis de quantifier les effets
de la localisation de la déformation et de taille des nanocavités sur le comportement de cavités
sous sollicitation mécanique. Des modèles théoriques originaux ont été développés en parallèle pour
décrire le comportement de matériaux poreux dans le cas des fortes porosités, en incluant les effets
de taille de cavités et la prise en compte des effets cristallographiques. Ces expériences et modèles
permettent de construire des lois de comportements homogénéisées pour simuler la rupture ductile
des aciers inoxydables austénitiques irradiés.

Abstract

This thesis deals with the fracture behavior of austenitic stainless steels used for Pressurized Water
Reactors (PWR) internals structures. Neutron irradiation leads to dramatic changes of microstruc-
tural and mechanical properties. On the one hand, the material becomes susceptible to intergranular
stress corrosion cracking, leading to failures of bolts in reactors. On the other hand, transgranular
ductile fracture mechanism through void growth to coalescence is affected by irradiation, and a
strong decrease in toughness is observed. In order to predict the initiation of intergranular cracks,
a micromechanical approach coupling experimental characterization of ion irradiated materials and
numerical simulations of polycrystalline aggregates was followed. Grain boundaries cracking condi-
tions have been determined experimentally, and intergranular normal stresses have been assessed
numerically. A combined experimental and numerical analysis lead to emphasize the key role of
grain boundary strength, that remains to be quantified experimentally. Regarding ductile fracture,
model experiments based on ion irradiated samples and model cavities allowed assessing the effect
of the heterogeneous deformation mode observed in irradiated materials, as well as the behavior of
nanocavities under mechanical loading. Yield criteria have been derived theoretically and validated
numerically for highly porous materials, including shape, size and crystallographic effects. These
experiments and models allow to develop homogenized constitutive equations to simulate ductile
fracture of irradiated austenitic stainless steels.
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