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Résumé 

Il est crucial de garantir l’intégrité des cuves de réacteurs à eau pressurisée (REP) en cas de 
fonctionnement accidentel : dans ce contexte, la compréhension et la modélisation des 
mécanismes de rupture fragile des aciers constituent des éléments décisifs de l’évaluation 
complexe des durées de vie des cuves. 
 
Les modèles d’approche locale de la rupture par clivage constituent l’un des principaux outils 
de prédiction de la ténacité des aciers faiblement alliés. La dispersion des contraintes à rupture 
est interprétée comme un effet de la distribution des défauts dans la microstructure, mais 
l’effet des hétérogénéités mécaniques n’est pas pris en compte. Or, en dessous d’une 
température de transition de comportement Ta (de l’ordre de 25°C), les mécanismes de 
déformation sont grandement affectés par la température et la vitesse de déformation. 
 
Notre approche consiste à prendre en compte l’effet des hétérogénéités de contraintes dans un 
critère local d’amorçage du clivage. Les résultats de calculs de microstructure sont utilisés 
pour proposer une description statistique de l’évolution des distributions de contraintes 
locales. Cette approche statistique permet de proposer un modèle d’approche locale de la 
rupture dépendant à la fois des hétérogénéités mécaniques et des distributions de tailles de 
défauts. 
 
Le comportement du matériau et son évolution sont caractérisés aux échelles microscopique 
et macroscopique dans le domaine de température [25°C,-196°C]. Des essais de traction 
simple, de sauts de vitesse et de température, et de ténacité sont réalisés. 
 
Nous proposons un modèle de comportement micromécanique décrivant le comportement 
plastique en dessous de la température de transition Ta. La loi de comportement est basée sur 
les mécanismes de déformation décrits dans la bibliographie et identifiée par méthode inverse 
à partir des essais mécaniques. Les observations au MET et la caractérisation du 
comportement activé thermiquement permettent de fixer plusieurs paramètres du modèle. 
 
Des simulations sont réalisées afin de modéliser les distributions de contrainte principale σ1 
dans deux microstructures bainitiques correspondant au volume élémentaire de l’approche 
locale de la rupture. L’effet de la température et de la triaxialité sur l’évolution des 
hétérogénéités est caractérisé. Nous proposons une fonction de distribution décrivant la 
distribution des valeurs locales de σ1 en fonction des contraintes principales et équivalente 
<σ1> et <σmises> moyennes dans la microstructure. 
 
Cette fonction est utilisée pour formuler un modèle d’approche locale de la rupture intégrant 
la distribution des tailles de défauts critiques et les distributions de σ1. On montre que dans 
certains cas, la dispersion des contraintes locales suffit à expliquer les dispersions des 
contraintes à rupture à l’échelle du volume élémentaire. Les dispersions de contraintes à 
rupture sont en accord avec celles prédites par le modèle de Beremin. La prise en compte des 
hétérogénéités mécaniques permet d’introduire une dépendance de la probabilité de rupture en 
fonction de la température, de la déformation et de la triaxialité. Il reste à appliquer le modèle 
d’approche locale au calcul d’éprouvettes CT et de comparer les dispersions de ténacités 
simulées à celles mesurées expérimentalement. 
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I.A Contexte industriel 

Dans les centrales nucléaires, les cuves de réacteur à eau pressurisée (REP) constituent un des 
éléments de la seconde barrière de sûreté entre les crayons de combustible radioactif et 
l’environnement extérieur. La cuve est constituée de divers éléments d’un acier faiblement 
allié de nuance 16MND5 (équivalent A508 Cl3). Ces éléments sont forgés puis assemblés par 
soudage. Dans un réacteur REP de 900 MW, la cuve mesure environ 13 mètres de haut et 4 
mètres de diamètre, pour une masse totale d’environ 330 tonnes. 
 

 
 

Fig. I.1 : Vue d’une cuve de Réacteur à Eau Pressurisée (REP) 
 
Dans un régime de fonctionnement normal, la cuve est soumise à une pression de l’ordre de 
15 MPa et une température de 290°C : il ne peut pas y avoir de phénomène de rupture fragile.  
Cependant, il est crucial de garantir l’intégrité de la cuve en cas de fonctionnement 
accidentel : l’accident de perte de réfrigérant primaire (APRP) entraînerait l’injection d’eau à 
température ambiante dans la cuve, ce qui conduirait à un refroidissement brutal de celle-ci. 
Le matériau de la cuve étant soumis à l’irradiation en conditions de service, le refroidissement 
brutal peut favoriser la rupture fragile pour des températures plus élevées qu’à l’état non 
irradié [BOU06]. 
 
En amont des problématiques industrielles de l’énergie nucléaire, de nombreux travaux de 
recherche ont ainsi été engagés : ils portent notamment sur la compréhension et la 
modélisation les mécanismes de rupture fragile dans les aciers faiblement alliés Le 
Commissariat à l’Energie Atomique (CEA) et Electricité de France (EDF) ont soutenu 
plusieurs travaux de thèse sur ce thème (Renevey [REN98], Carassou [CAR99], Tanguy 
[TAN01] Hausild [HAU02] Pesci [PES04], Sekfali [SEK04], Mathieu [MAT06]). Cette thèse, 
financée par le CEA, s’inscrit dans cette démarche de compréhension des mécanismes à 
l’origine de la rupture fragile par clivage. Mes travaux ont également été associés au projet 
européen PERFECT (Prediction of Irradiation Damage Effect in Reactor Components), qui 
vise à étudier les propriétés de l’acier 16MND5 aux échelles allant de la simulation 
atomistique au calcul de la structure. Les résultats de la modélisation à une échelle donnée 
fournissent des données d’entrée à l’échelle supérieure. 
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I.B Enjeu : prise en compte de l’effet des hétérogénéités mécaniques sur 
la rupture par clivage 

Le principal objectif de cette thèse est d’étudier l’effet des mécanismes locaux de déformation 
à l’échelle microscopique sur la rupture fragile dans un acier faiblement allié A508 Cl3 fourni 
par le CEA. 
 
Aux basses températures, les aciers faiblement alliés présentent une rupture fragile par clivage 
intragranulaire. Ces mécanismes sont bien identifiés à l’échelle microscopique dans le fer α. 
Cependant, l’étude de la rupture fragile pose deux problèmes majeurs dans les aciers 
faiblement alliés : 
 

- D’une part, les dispersions de valeurs de résiliences et de ténacité sont élevées, et elles 
augmentent fortement avec la température à l’approche du domaine de transition 
ductile / fragile (cf. figure I.2). Si cet aspect statistique peut être reproduit par des 
modèles classiques d’approche locale, les phénomènes à l’origine de ces dispersions 
sont encore mal identifiés. 

 

 
 

Fig. I.2 : Evolution de la dispersion des valeurs de résilience dans le domaine de transition 
ductile / fragile pour un acier 16MND5 [MÄN99] 

 
- D’autre part, lors de l’élaboration des constituants de la cuve, les traitements de 

trempe sont à l’origine d’hétérogénéités microstructurales entre la peau externe du 
matériau (bainite inférieure) et le cœur (bainite supérieure). Ces hétérogénéités 
peuvent être accentuées par les ségrégations en éléments d’alliage et en impuretés 
héritées de la solidification en lingot. Ces micro-ségrégations peuvent conduire très 
localement à la présence de zones à microstructure martensitique. Or les propriétés de 
résilience et ténacité peuvent être très sensibles à ces hétérogénéités microstructurales. 

 
Pour répondre à ces problèmes, plusieurs méthodologies peuvent être adoptées : 
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- Une approche macroscopique du comportement couplée à une approche locale de 

la rupture (Beremin [BER83]) : cette méthodologie permet de décrire les dispersions 
de ténacités et ce pour différentes microstructures, mais elle ne prend pas en compte 
les échelles inférieures de description du comportement, et ne permet pas d’interpréter 
clairement l’origine de ces dispersions. 

 
- Une approche micromécanique couplée à un critère local de clivage : cette 

méthodologie permet de décrire le comportement à l’échelle microscopique et 
d’accéder aux hétérogénéités locales de champs mécaniques. Il s’agit d’une approche 
coûteuse en temps de calcul, mais pouvant aider à la compréhension des phénomènes 
à l’origine de la rupture macroscopique. L’effet de la microstructure y est introduit de 
façon explicite, et ce type d’approche permet d’étudier la part des hétérogénéités 
mécaniques dans les dispersions des valeurs de résilience et de ténacité d’un acier de 
cuve. La dépendance en température de ces mécanismes de déformation est également 
prise en compte. Par ce type d’approche, Mathieu montre que la dispersion de 
contraintes à rupture à l’échelle microscopique peut être interprétée comme la 
combinaison des dispersions de tailles de défauts et de contraintes locales [MAT06]. 

I.C Démarche adoptée : approche à l’échelle de la plasticité cristalline 

Dans le cadre de cette thèse, nous avons adopté une approche micromécanique couplée à un 
critère local de clivage. 
 
Les aciers faiblement alliés, que ce soit à l’état bainitique ou martensitique, sont constitués 
d’un ensemble de lattes présentant une structure essentiellement de nature cubique centrée 
(C.C.). Or, les mécanismes de plasticité microscopique mis en jeu dans ces métaux sont 
fortement dépendants de la température : certains aspects de ces mécanismes restent assez mal 
connus. De plus, il convient d’établir dans quelle mesure la microstructure de l’acier de cuve 
peut altérer ces mécanismes. 
 
Le chapitre II fait l’objet d’une étude bibliographique sur les mécanismes locaux de 
déformation dans les métaux de structure C.C. et sur les modélisations microscopiques du 
comportement. On présente également les caractéristiques microstructurales de la bainite et de 
la martensite dans les aciers faiblement alliés. 
 
Deux microstructures, l’une bainitique et l’autre martensitique sont élaborées par traitement 
thermique. Le chapitre III présente une caractérisation expérimentale des deux 
microstructures et de leur comportement à différentes échelles. L’effet de la température et de 
la microstructure est également étudié : 
 
- Les microstructures bainitique et martensitique sont caractérisées par EBSD et au MET. 
 
- Des essais mécaniques réalisés dans le domaine de température [25°C, -196°C] visent à 

caractériser l’évolution du module d’écrouissage en température. 
 
- Des essais de sauts de vitesse et de sauts de température permettent également d’étudier 

le comportement activé thermiquement. 
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- Afin de caractériser l’évolution de la ténacité en fonction de la température, des essais 

sur éprouvettes CT sont réalisés : une étude fractographique est entreprise pour identifier 
les mécanismes et les sites d’amorçage de la rupture. 

 
Le chapitre IV propose un modèle de comportement micromécanique prenant en compte les 
mécanismes de plasticité intervenant aux basses températures dans les aciers faiblement alliés. 
L’écriture du modèle en grandes transformations et le schéma d’intégration numérique sont 
également présentés. 
La procédure d’identification du modèle pour la bainite est également décrite : la 
méthodologie consiste à déterminer expérimentalement les paramètres ‘physiques’ (essais 
mécaniques, observations EBSD et MET) puis à identifier les paramètres restants par méthode 
inverse à partir des essais mécaniques. 
En conclusion, nous présentons une démarche d’identification optimisée, applicable à d’autres 
microstructures (martensite) ou d’autres aciers de cuve. 
 
Le chapitre V décrit la modélisation des champs locaux dans la microstructure bainitique. 
Les conditions aux limites sont imposées de façon à reproduire le chargement rencontré dans 
une éprouvette CT en fond de fissure. 
On étudie l’évolution des hétérogénéités de déformation, de contraintes principales et de 
contraintes de clivage dans deux agrégats polycristallins bainitiques de 200x200x3 µm3. 
L’étude est réalisée pour deux microstructures différentes. 
Une fonction mathématique de distribution des contraintes principales est identifiée à partir 
des résultats de simulation numérique. 
 
Le chapitre VI fait d’abord l’objet une revue bibliographique des mécanismes de rupture par 
clivage dans les aciers ainsi que des modèles d’approche locale de la rupture. Par la suite, 
deux modèles de rupture fragile par clivage sont proposés à l’échelle du volume élémentaire : 
 
- Dans un premier temps, la distribution des tailles de défauts est négligée et le critère de 

clivage est supposé déterministe : la fonction statistique identifiée dans le chapitre V est 
utilisée pour formuler un critère d’amorçage de la rupture fondé uniquement sur les 
hétérogénéités mécaniques. Cette approche vise a étudier la part des hétérogénéités 
mécaniques dans les dispersions de contrainte à rupture. 

 
- Dans un second temps, une fonction de distribution des tailles de défauts est introduite 

dans le critère de rupture. Cette approche permet de relier la description du 
comportement à l’échelle microscopique, les micromécanismes de rupture par clivage et 
la distribution des tailles de défauts pour calculer une probabilité de la rupture à 
l’échelle du maillon de l’approche locale. 

 
La conclusion constitue une synthèse des principaux résultats présentés dans le manuscrit. 
Quelques perspectives et pistes d’amélioration sont proposées concernant la caractérisation 
des matériaux, la modélisation du comportement et l’approche micromécanique de la rupture. 
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Table des notations 

 
Dislocations : 
 

- b : vecteur de Burgers. 
- ρ : densité totale de dislocations. 
- ρs : densité de dislocations sur le système (s). 
- : densité de dislocations mobiles sur le système (s). s

mρ
- : densité de dislocations immobiles sur le système (s). s

iρ
- ρs : densité de dislocations vis. 
- : taux d’annihilation des dislocations mobiles appartenant au système (s). s

mar
- : taux d’immobilisation des dislocations appartenant au système (s). s

ar
- : taux d’annihilation des dislocations immobiles appartenant au système (s). s

iar
- gc = 2 yc : distance caractéristique d’annihilation entre dislocations. 
- Λ : libre parcours moyen de l’ensemble des dislocations. 
- Λs : libre parcours moyen des dislocations sur le système (s). 
- L0 : distance entre les deux arbres de la forêt constituant un obstacle. 
- L : longueur de segment vis entre les deux arbres de la forêt constituant un obstacle. 
- dA : aire balayée lors de l’avancée d’une dislocation vis. 

 
Activation thermique : 
 

- Ta : température de transition de comportement (début du palier athermique). 
- νD : fréquence de Debye 
- νS : fréquence de formation d’un double décrochement 
- vs : vitesse d’avancée des dislocations vis par mécanisme de double décrochement. 
- V* : Volume d’activation 

- 
Tk
Vτ

m
*s

μ=  : coefficient de sensibilité à la vitesse 

- ΔG(τ) : énergie libre d’activation 
- ΔG0 : hauteur de la barrière énergétique associée au mécanisme d’activation thermique 
-  : vitesse de glissement de référence D

2s
m

s
0 νbργ =&

- p, q : paramètres liés au profil de la barrière d’énergie (Kocks [KOC75]) 
- lc : longueur caractéristique d’un double décrochement. 
- lp : distance séparant 2 vallées de Peierls 

 
Déformations : 
 

- γs : glissement plastique sur le système (s). 
-  : vitesse de glissement plastique sur le système (s). sγ&

-  : déformation plastique équivalente au sens de von Mises. p
eqε

- ∑
=

=
24

1u

uγγ  : glissement plastique cumulé sur tous les systèmes de glissement. 
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Contraintes : 
 

- σ : Contrainte d’écoulement (au sens de Cauchy) ; 
- σ0 : Contribution des précipités et des atomes en solution à la contrainte d’écoulement 
-  : contrainte seuil intégrant la friction de réseau et les atomes en solution 

[RAU93] ; 
( ,Tεσ s & )

- τ : cission résolue ; 
- τs : cission résolue sur le système de glissement (s) ; 
- τsat : cission d’écoulement à saturation de l’écrouissage ; 
- τeff : cission effective ; 
-  : cission effective sur le système (s) ; s

effτ
- τμ : cission athermique ; 
-  : cission athermique sur le système (s) ; s

μτ
-  : cission critique initiale sur le système (s) ; s

cτ
- τ0 : contribution des éléments en solution et précipités à la contrainte critique 

d’activation ; 
-  : contribution des éléments en solution et précipités à la contrainte critique 

d’activation sur les segments mixtes ; 

m
0τ

-  : contribution des éléments en solution et précipités à la contrainte critique 
d’activation sur les segments vis ; 

v
0τ

-  : cission critique initiale (matériau pur) ; c0τ
- τi : cission résolue interne ; 
- τR : cission maximale nécessaire pour vaincre la friction de réseau. 

 
Ecrouissage : 
 

- h : matrice d’écrouissage ; 
- hsu : coefficient de h relatif à l’interaction entre les systèmes (s) et (u) ; 
- h(γ) : fonction d’écrouissage utilisée pour calculer la matrice h [PAN83] ; 
- M : coefficient de Taylor ; 
- α : terme d’interaction globale entre les différents systèmes dans la relation 

ραμbσ =  [MEC81] ; 
- h0 : fonction d’écrouissage intervenant dans l’expression de h (modèles d’Asaro, de 

Kocks et Kalidindi [PEI83], [KOC76], [BHA01]) ; 
- τα : constante matériau du modèle d’écrouissage de Kalidindi [BHA01] ; 
- H0, ,  : coefficients du modèle d’écrouissage de Kocks [KOC76] ; 0

satτ 0γ&
- rs : variable d’écrouissage isotrope ; 
- xs : variable d’écrouissage cinématique ; 
- C, r0 , d : paramètres matériau de la loi d’écrouissage de Cailletaud [CAI87] ; 
- h1, h2 : paramètres de la matrice d’écrouissage de Mandel ; 
- asu : matrice d’interaction de Franciosi reliant  à ρs

cτ
u ; 

- k1, k2 : paramètres matériau de la loi d’écrouissage de Estrin, Mecking & Kocks 
[MEC81](évolution des densités de dislocations) ; 
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- K : terme de sources de dislocations dans la loi d’évolution de ρs du modèle de 
Tabourot [TAB92] ; 
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Introduction 

Dans le cadre de la compréhension et de la modélisation des hétérogénéités de champs 
mécaniques dans les aciers faiblement alliés, il est primordial de prendre en compte le 
comportement plastique de la matrice ferritique et les spécificités de la microstructure. 
 
Le chapitre II est divisé en trois parties : 
 
- La partie II.A fait l’objet d’une étude bibliographique des mécanismes et de plasticité 

cristalline dans les métaux de structure cubique centrée. 
 
- En seconde partie (II.B), on propose une revue des principaux modèles de 

comportement à l’échelle microscopique dans ces matériaux. 
 
- Enfin le sous-chapitre II.C rappelle les spécificités des microstructures bainitique et 

martensitique rencontrées dans les aciers faiblement alliés. 

II.A Rappels bibliographiques sur le comportement à l’échelle 
microscopique dans les métaux de structure cubique centrée 

Les aciers faiblement alliés, que ce soit à l’état bainitique ou martensitique, sont constitués 
d’un ensemble de lattes présentant une structure essentiellement de nature cubique centrée 
(C.C.). Contrairement aux métaux de structure C.F.C. dans lesquels les mécanismes de 
plasticité sont connus, les mécanismes mis en jeu dans les métaux C.C. sont mal connus et 
sont fortement dépendants de la température. 

II.A.1 Géométrie du glissement 

Pour les matériaux C.C., les directions de glissement sont les directions denses de la maille 
cristalline, à savoir les directions du type <111>. 
Par contre, les plans de glissement sont mal définis. L’hypothèse la plus couramment évoquée 
est celle de Taylor et Elam [TAY26] : ils envisagent le glissement des matériaux C.C. comme 
celui d’un paquet de crayons hexagonaux glissant les uns par rapport aux autres (modèle du 
pencil glide). Cette hypothèse implique que le glissement s’effectue sur le plan soumis à la 
cission résolue maximale. La surface de glissement correspond alors à un cylindre généré 
autour d’une direction de glissement de type <111>. 
 
D’après Barrett [BAR37], le glissement s’effectue sur des plans de faible indice, tels que les 
plans de la famille {110}, {112} et {123}. Jaoul et Gonzales [JAO60] ont montré que le plan 
de glissement activé était toujours situé à moins de 2° du plan de cission maximale, ce qui 
tend à confirmer l’hypothèse émise par Taylor. 
 
Franciosi [FRA83] a montré que la géométrie du glissement du fer-α pouvait en grande partie 
se résumer à l’activation de deux familles de systèmes : les systèmes {110} <111> et {112} 
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<111>, soit 24 systèmes de glissement. L’observation de lignes de glissement sinueuses a 
révélé la présence d’une succession de micro-glissements sur des plans {110} et {112}. 
L’activation de plans {123} mise en évidence par cet auteur, a été considérée par d’autres 
comme étant une combinaison des deux familles de plans cités précédemment. 

II.A.2 Influence de la température sur le comportement plastique 

Le comportement des matériaux de structure C.C. est fortement dépendant de la température. 
Il existe une température de transition de comportement Ta (de l’ordre de l’ambiante pour les 
aciers faiblement alliés), au dessus de laquelle leur comportement plastique est très 
comparable à celui des C.F.C. On retrouve alors, pour des monocristaux orientés en 
glissement simple et déformés en traction simple, les trois stades de comportement plastique 
tout à fait typiques des métaux C.F.C (cf. figure II.1) : 
 
- Stade I : le glissement est activé sur le système (dit primaire) soumis à la plus grande 

cission résolue. Les dislocations ne rencontrant que peu d’obstacles, le taux 
d’écrouissage est relativement faible (de l’ordre de µ/250). La déformation plastique 
s’accompagnant d’une rotation de réseau cristallin, un second système (dit secondaire) 
commence à s’activer et un réseau de dislocations secondaires se met alors en place. 

 
- Stade II : les interactions élastiques entre les réseaux de dislocations primaire et 

secondaire entraînent une augmentation du taux d’écrouissage. La structure de 
dislocations, initialement unidirectionnelle, devient alors bidimensionnelle, du fait de 
l’activation d’un second système de glissement. 

 
- Stade III : l’annihilation des dislocations de polarité opposée et l’apparition du 

glissement dévié conduisent à une diminution du taux d’écrouissage. Plus la température 
augmente et plus la déformation pour laquelle le stade III apparaît est faible. 

 

      
 

(a)       (b) 
 

Fig. II.1 : Courbes de traction du monocristal C.C pour T > Ta (a) et T < Ta (b) 
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Dans les polycristaux, le stade I n’est jamais observé. En effet, les incompatibilités de 
déformation peuvent conduire à l’activation de plusieurs systèmes de glissement. 
 
En dessous de la température Ta, le comportement se traduit par une courbe d’écrouissage 
présentant un taux d’écrouissage initial élevé qui décroît avec la déformation (Fig. II.1). De 
plus, on observe des lignes de glissement moins sinueuses qu’au dessus de la température de 
transition, ainsi que l’apparition d’un nouveau mécanisme de déformation, le maclage. Le 
comportement plastique du fer-α est piloté par le déplacement des dislocations vis, celles-ci 
étant beaucoup moins mobiles que les dislocations coins. Enfin le glissement est surtout 
contrarié par les interactions à courte distance (friction de réseau) et se fait par un phénomène 
de double décrochement que nous décrirons plus loin. 
 
Pour expliquer la faible mobilité des dislocations vis, la théorie de la dissociation de cœur des 
dislocations vis a été introduite par Hirsch [HIR60]. On considère qu’à l’état d’équilibre,  une 
dislocation vis se dissocie sur plusieurs plans non parallèles (figure II.2). 
Si cette dissociation permet de minimiser l’énergie de ligne, elle rend les dislocations vis 
sessiles : la dislocation doit se recombiner dans un seul plan pour permettre le glissement. 
Cette recombinaison est un phénomène thermiquement activé, ce qui signifie qu’elle est 
rendue d’autant plus difficile que la température diminue. 
 

 
 

Fig. II.2 : Structure de cœur des dislocations vis : dissociation / recombinaison 
 
Par ailleurs, les dislocations, de par l’arrangement des atomes du réseau, sont soumises à des 
forces à courte distance s’opposant à leur mouvement : on parle alors de friction de réseau. 
L’énergie de cœur des dislocations est minimale lorsque cette dernière suit les rangées 
d’atomes du réseau cristallin (ce sont les vallées de Peierls) : pour passer d’une rangée à une 
autre, les dislocations vis doivent par conséquent franchir une barrière énergétique. Cette 
barrière est difficile à franchir dans les matériaux C.C. comme le fer-α à cause de 
l’arrangement des atomes. 
Le franchissement des pics de Peierls sous l’effet d’une contrainte se fait par un mécanisme 
de double décrochement (Fig. II.3) : une dislocation vis franchit la barrière entre deux vallées 
en formant deux décrochements à caractère coin qui, s’ils tendent à s’annihiler mutuellement 
à l’équilibre, vont par contre se séparer facilement sous l’action d’une contrainte. 
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Fig. II.3 : Franchissement des vallées de Peierls par double décrochement 
 
Il en résulte un passage progressif de la dislocation vis d’une vallée de Peierls à la suivante. 
Là encore, ce mécanisme de propagation par double décrochement est activé thermiquement. 
Ainsi, comme à basse température l’apport énergétique du à l’agitation thermique est très 
faible, la friction de réseau va gouverner le mouvement des dislocations, les obstacles à plus 
longue distance tels que les précipités ne jouant pas un rôle majeur. 
A l’inverse, à des températures plus élevées (T>Ta), l’agitation thermique est suffisante pour 
faciliter le franchissement des obstacles à courte distance, et en l’absence de précipités, les 
obstacles de type dislocations gouvernent la plasticité. Le mouvement des dislocations se fait 
alors par activation de sources de Frank-Read au dessus d’une contrainte critique liée aux 
obstacles tels que les arbres de la forêt [FRI64]. 

II.A.3 Influence d’autres paramètres 

a) Non respect de la loi de Schmid et asymétrie du glissement : 
 
Pour les métaux présentant une structure C.C., la loi de Schmid est assez bien vérifiée. Cette 
loi prévoit qu’il y a glissement sur un système (s) lorsque la cission résolue sur ce système τs 
atteint une valeur critique scτ  (sur un matériau non écroui, cette valeur est en général 
indépendante du système de glissement considéré) : 

s
c

s ττ =       (II.1) 

Pour les métaux C.C, la cission résolue critique initiale est dépendante du système de 
glissement considéré (Fig. II.4.a), surtout aux basses températures. Les différents systèmes de 
glissement (il y en a 24 en considérant les plans {110} et {112}) ne sont pas équivalents. 
De plus, pour les systèmes de glissement de la famille {112}, la cission critique d’activation 

 dépend du sens de glissement (cf. figure II.4.b). Pour une sollicitation donnée, il faut alors 
distinguer les systèmes faciles (dits « de maclage ») des systèmes difficiles (dits 
« d’antimaclage »). Là encore, cette asymétrie du glissement est marquée à froid mais 
s’estompe au dessus de T

s
cτ

a. 
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(a)      (b) 

 

Fig. II.4: Asymétrie du glissement pour T < Ta
 
 
b) Influence de la vitesse de déformation sur le comportement plastique 
 
En vertu du principe d’équivalence temps-température, une augmentation de la vitesse de 
sollicitation des métaux a des effets comparables à la diminution de la température. Aux 
faibles températures, Spitzig et Keh [SPI70] ont montré que l’effet de la vitesse de 
déformation est plus marqué sur les plans de glissement {112} que {110}. A température 
ambiante, il existe un effet de la vitesse de déformation sur la limite d’élasticité des métaux 
C.C. Par contre l’écrouissage semble assez peu sensible à l’effet de vitesse. 

II.B Quelques approches de modélisation de plasticité critalline dans les 
métaux de structure cubique centrée 

II.B.1 Modélisations de plasticité cristalline ‘haute température’ 

Nous présentons les différentes classes de modèles décrivant les mécanismes élémentaires de 
la plasticité dans les métaux de structure cubique centrée. Ces modèles se situent en général à 
l’échelle de la dislocation. 
 
 
a) Lois d’écoulement : 
 
- Ecoulement plastique : 
 
On considère ici qu’il n’y a pas d’effet de la vitesse de sollicitation sur le comportement du 
matériau. A température ambiante, l’écoulement plastique obéit au critère de Schmid. Il y a 
écoulement plastique dès que la cission résolue sur l’un des systèmes de glissement (s) atteint 
une valeur critique : 

s
c

s ττ =       (II.2) 
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avec ss
cττ && =       (II.3) 

 
La relation (II.3) est justifiée par le fait qu’il est nécessaire que sτ  demeure égal à  
suffisamment longtemps pour que le système de glissement (s) soit activé. 

s
cτ

 
- Ecoulement viscoplastique : 
 
Les lois d’écoulement viscoplastique les plus communes sont basées sur la théorie du 
mouvement thermiquement activé des dislocations dans les matériaux de structure C.F.C.. La 
loi d’écoulement pour un système de glissement (s) est alors décrite par la relation : 
 

k.T

*Vs
μτ

τ

τ

k.T

ΔG
expνbργ

s
μ

s
0

D
2s

m
s

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛ −
=&    (II.4) 

 
Avec : 

s
mρ  : densité de dislocations mobiles  

b : vecteur de Burgers 
νD : fréquence de Debye 
ΔG0 : énergie d’activation relative au franchissement des obstacles 
k :  constante de Boltzmann T la température 
τs et   : cission résolue et contrainte athermique respectivement s

μτ
V*: volume d’activation. 
 
Si on pose : 

k.T

Vτ
n

*s
μ=       (II.5) 

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛=

k.T
expνbργ 0

D
2s

m0&
− ΔG     (II.6) 

On obtient alors la loi d’écoulement : 

n

s
μ

s
s
0

s

τ

τ
γγ ⎟

⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
= &&       (II.7) 

Cette loi viscoplastique n’est valable qu’au dessus de la température de transition de 
comportement. En dessous de cette température, les obstacles ne sont pas de même nature, et 
une autre modélisation doit être proposée. 
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b) Modélisation phénoménologique de l’écrouissage : 
 
Il existe deux types d’approches dans la modélisation de l’écrouissage du fer-α : les modèles 
phénoménologiques d’une part et les modèles intégrant les densités de dislocations comme 
variables internes d’autre part. 
Les modèles phénoménologiques sont presque tous basés sur la théorie de la microplasticité 
de Taylor [TAY38] : cette théorie relie l’incrément de cission critique nécessaire pour activer 
le glissement sur un système (s) au glissement cumulé sur tous les systèmes. 
La cission critique s’écrit : 

u

u

sus
c γhτ && ∑=       (II.8) 

Dans une première approche, les termes de la matrice d’écrouissage hsu restent constants au 
cours de la déformation. On distingue les termes diagonaux de cette matrice hss (auto-
écrouissage) des termes non diagonaux hsu, us≠ (écrouissage latent). D’autres modèles, plus 
élaborés, améliorent cette description de l’écrouissage, notamment en introduisant une non 
linéarité des termes de la matrice d’écrouissage. 
 
- Modèle de Peirce, Asaro et Needleman [PEI83] : 
 
Ce modèle est basé sur celui de Taylor mais il introduit une non linéarité de la matrice h en 
fonction de la déformation. Comme dans le modèle de Taylor, on distingue toujours les 
termes d’auto écrouissage et d’écrouissage latent. Cependant l’écrouissage est ici fonction du 
glissement cumulé γ sur tous les systèmes actifs. 

( ) ( ) ( ) susu δγhq1γhqh −+=     (II.9) 

Avec ( ) ⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛

−
=

0
s

02
0 ττ

γhsechhγh    (II.10) 

Dans les équations définissant l’expression de h, h0 correspond à la valeur initiale h, et τ0 la 
cission résolue critique initiale. Quant au paramètre q, il caractérise l’importance de 
l’écrouissage latent par rapport à l’auto-écrouissage. Les valeurs de q pour ce modèle sont 
généralement comprises entre 1 et 1.4, ce qui implique une prépondérance de l’écrouissage 
latent. Cependant, les travaux de Madec, Devincre, Kubin, Hoc et Rodney [MAD03] 
remettent en cause l’importance relative des deux termes. 
 
D’autres modèles, comme celui de Kalidindi [BHA01], reprennent la même description, mais 
l’évolution de la matrice h est alors décrite par une fonction puissance : 

a

α

s
c

0
su

τ
τ1hh ⎟⎟

⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
−=      (II.11) 

h0 correspond toujours à la valeur initiale des termes de la matrice h. Par contre le terme τα 
n’a pas de signification physique bien précise. Pour l’aluminium pur, les valeurs de h0, τα et a 
sont prises respectivement égales à 75 MPa, 63 MPa et 2.25. 
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- Modèle de Kocks [KOC76] : 
 
Ce modèle est aussi fondé sur une description non linéaire de la matrice h, mais ici tous les 
termes de la matrice d’écrouissage sont identiques et égaux à une fonction h0 définie par : 

⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
−
−

=
0sat

csat
00 ττ

ττHh      (II.12) 

τ0 est la cission critique initiale d’activation (la même pour tous les systèmes), H0 le module 
d’écrouissage initial et τsat la cission à saturation de l’écrouissage, qui est reliée au glissement 
sur chacun des systèmes par la relation : 

m

0
s

s

0
satsat γ

γ
ττ

⎟
⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜
⎜

⎝

⎛
=

∑
&

&

     (II.13) 

0
satτ ,  et m sont des paramètres matériau, dont les valeurs sont fixées pour l’aluminium à 

61.8 MPa, 5.0 x 10

0γ&
10 s-1 et 0.005 respectivement. 

 
- Modèle de Cailletaud [CAI87] : 
 
Ce modèle consiste à transposer à l’échelle microscopique les modèles usuels d’écrouissage 
en macroplasticité. Deux variables d’écrouissage cinématique xs et isotrope rs sont ainsi 
définies : 

ss Cx α=       (II.14) 

ssss dαγγα &&& −=      (II.15) 

⎟
⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜
⎜

⎝

⎛ ∫
−+=

−

=
∑

u dtbN

u

sus eHqrr 0

.

1
0 1

γ&
t

   (II.16) 

Les paramètres C, r0 et d sont des constantes à déterminer. 
La matrice d’écrouissage Hsu introduite par Mandel [MAN65] est définie par : 

( ) su212
su δhhhH −+=     (II.17) 

où h1 et h2 désignent deux coefficients matériau. 
 
La loi d’écoulement est alors décrite de la manière suivante : 

)( ss

msss
s xsign

K
rx

−⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛ −−
= τ

τ
γ&     si  (II.18) s

c
s ττ ≥
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0=sγ&     sinon       
 
 
c) Modèles d’écrouissage intégrant ρ comme variable interne : 
 
Les modèles phénoménologiques décrivent l’écrouissage comme étant une fonction du 
glissement cumulé mais il est possible de décrire l’écrouissage à partir d’autres variables 
telles que les densités de dislocations sur les différents systèmes de glissement. Nous allons 
donc nous intéresser de façon plus détaillée à cette approche car elle constitue la base 
théorique de l’outil de simulation d’un agrégat de grains utilisé dans cette étude. 
 
- Modèle d’Estrin, Mecking et Kocks [MEC81] : 
 
Ce modèle est l’un des premiers à avoir introduit une densité de dislocation comme variable 
d’écrouissage. Il utilise la relation empirique liant la densité de dislocations totale ρ et la 
contrainte d’écoulement σ , qui est du type :  

ρΜ.α.μ.b.σσ += 0      (II.19) 

Avec : 
σ0 : constante prenant en compte la friction de réseau (forces de Peierls). 
M : facteur de Taylor moyen. 
α : paramètre matériau variant de 0,1 à 0,5 suivant le type d’interaction entre dislocations. 
μ  : module de cisaillement. 
b : norme du vecteur de Burgers. 
 
Le modèle de Kocks intègre également une équation différentielle régissant l’évolution de la 
densité de dislocations ρ en fonction de la déformation plastique équivalente de von Mises 

: p
eqε

( )ρkρkM
dε
dρ

21p
eq

−=     (II.20) 

k1 et k2 constituent deux paramètres liés au matériau. Le terme ρk1  correspond à la création 
de dislocations, tandis que le terme k2ρ est lié à l’annihilation des dislocations. Ce modèle 
permet de prendre en compte l’interaction entre dislocations mobiles et immobiles, ainsi que 
l’effet de saturation de l’écrouissage au fur et à mesure de la déformation plastique. 
 
- Modèle de Tabourot [TAB92] : 
 
Ce modèle repose sur les hypothèses du modèle de Kocks. La différence provient de 
l’introduction des densités de dislocations et des cissions critiques sur chacun des systèmes de 
glissement. 
La cission critique d’activation sur un système donné dépend de la densité de dislocations sur 
chacun des systèmes de glissement activés. La cission critique  s’écrit: s

cτ
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∑+=
u

usu0
c

s
c ρaμbττ      (II.21) 

La matrice asu, introduite par Franciosi, définit l’interaction entre les différentes familles de 
systèmes de glissement (s) et (u). 
Afin de décrire l’évolution de la densité de dislocations ρs sur chaque système de glissement 
(s), on doit distinguer les dislocations mobiles et immobiles : 

s
i

s
m

s ρρρ +=        (II.22) 

On considère que les dislocations immobiles prédominent : 

s
m

s
i ρρ >>        (II.23) 

L’équation différentielle décrivant l’évolution de la densité de dislocations mobiles fait 
intervenir trois contributions : la production , l’annihilation  et l’immobilisation  des 
dislocations : 

spr smar s
ir

s
i

s
ma

s
p

s
m rrrρ −−=&      (II.24) 

L’évolution de la densité de dislocations immobiles est quant à elle gouvernée par 
l’immobilisation des dislocations mobiles , ainsi que par l’annihilation des dislocations 
immobiles  : 

s
ir

s
iar

s
ia

s
i

s
i rrρ −=&       (II.25) 

Avec s

s
m

s
i Λ

vρ
r =

s

     (II.26) 

sv désignant la vitesse moyenne des dislocations mobiles sur le système (s) et Λs le libre 
parcours moyen, c’est à dire la distance parcourue en moyenne par une dislocation avant 
d’être immobilisée. Ce libre parcours moyen peut être relié à la densité de dislocations perçant 
le plan de glissement par la relation suivante : 

∑
≠

=

su

u

s

ρ
KΛ       (II.27) 

Il est possible de simplifier l’expression de en utilisant l’équation d’Orowan : s
ir

ss
m

s vbργ =&       (II.28) 

D’où 
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s

s
s

i Λb
γ

r
&

=       (II.29) 

Si l’on considère que la densité de dislocation mobile évolue peu ( ) et que l’on néglige 
la densité de dislocations mobiles ( ), on obtient : 

0ρ s
m ≈&

s
m

s
i ρρ >>

s
i

s ρρ && =       (II.30) 

s
ias

s r
Λb
γ

ρ −=
&

&
s

      (II.31) 

Essman et Mughrabi [ESS79] ont proposé une loi pour décrire le taux d’annihilation des 
dislocations immobiles : 

ss
i

cs
ia γρ

b
y2r &=      (II.32) 

En combinant les équations (II.24), (II.28), et (II.29), puis en considérant que , on 
obtient [TAB98] : 
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s ρρ ≈
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On peut en déduire l’expression de la matrice d’écrouissage hst qui est donnée par la relation : 

u

u

sus
c γhτ && ∑=       (II.34) 

D’où 

u

s
csuh

γ
τ
&

&

∂
∂

=       (II.35) 

En dérivant l’équation (II.20) par rapport au temps et en utilisant la relation (II.34), 
l’expression de la matrice d’écrouissage hsu peut être obtenue : 

⎟⎟
⎟
⎟
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⎞
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K
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ρa
1

2
aμh    (II.36) 

On peut remarquer que, cette matrice étant fortement non linéaire, elle ne reste pas à priori 
symétrique au cours de la déformation. Ce modèle, à l’inverse de celui de Kocks, prévoit 
correctement les 3 stades d’écrouissage du monocristal. 
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II.B.2 Modélisations phénoménologiques de la plasticité ‘basse température’ 

 
a) Lois d’écoulement activées thermiquement : 
 
La loi de type viscoplastique présentée dans le paragraphe précédent constitue en fait un cas 
particulier des lois basées sur le mouvement thermiquement activé des dislocations. Dans les 
métaux de structure C.C. et en dessous de la température de transition de comportement 
plastique, la plasticité est gouvernée par le franchissement des vallées de Peierls via le 
mécanisme de double décrochement, qui est lui-même activé thermiquement. 
La fréquence ν de formation d’un double décrochement de longueur caractéristique lc le long 
d’un segment vis de longueur L (cf. figure II.5) est donnée par la théorie de l’activation 
thermique proposée par Kroupa, Friedel et Duesberry [KRO63]  : 

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡
−=

kT
)ΔG(τ

exp
l
L

l
bνν eff

cc
Ds     (II.37) 

Le terme ΔG(τeff) désigne l’énergie d’activation, qui correspond à la hauteur de la barrière 
énergétique constituée par les vallées de Peierls. Cette énergie dépend de la cission effective 
τeff définie comme étant la cission appliquée τ à laquelle on retranche sa composante 
athermique τμ  : 

μτττ −=eff       (II.38) 

 

 

L0

L

lc

 

Fig. II.5 : Ancrage d’une dislocation sur des obstacles (T < Ta) 
 

 
 

Fig. II.6 : Activation thermique / profil de l’obstacle 
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La nucléation d’un double décrochement est suivie d’une propagation quasi instantanée de 
celui-ci le long du segment vis par un effet de tension de ligne. Par conséquent, dès lors qu’un 
double décrochement a été généré, il y a avancée de l’ensemble du segment vis et la vitesse 
d’avancée vs de ce dernier est donnée par : 

bνss =v  C’est à dire 
⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡
−=

kT
)ΔG(τ

exp
l

Lb
ν eff

2
c

2

Dsv   (II.39) 

Louchet a montré que s’il y a très peu de segments mixtes, leur vitesse moyenne  est du 
même ordre que la vitesse  des segments vis. Cette propriété tient au fait que le glissement 
plastique est commandé par la nucléation de doubles décrochements de nature mixte, ce qui 
implique l’égalité des vitesses des segments vis et mixtes: 

mixteγ&

sγ&

smmixtes vb2ργγγ ≈+= &&&       (II.40) 

La théorie du mouvement thermiquement activé des segments vis conduit ainsi à une 
expression du type [LOU78] : 
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bν2ργ =&   (II.41) 

L’énergie d’activation liée au mécanisme de double décrochement peut s’exprimer à l’aide du 
volume d’activation V*, qui est défini comme étant la dérivée partielle de l’énergie 
d’activation par rapport à la cission effective : 

ε&eff

*

τ
ΔGV

∂
∂

−=        (II.42) 

Si V* est constant, l’expression de l’énergie d’activation devient naturellement : 

( ) eff0eff τVΔGτΔG *−=      (II.43) 

Le volume d’activation ainsi défini peut, quant à lui, dépendre de la température et de la 
contrainte effective. Certains auteurs ont proposé des expressions plus explicites de ΔG en 
fonction de T. Ainsi, si l’on considère un segment vis soumis à une cission effective τeff, 
l’énergie de formation s’écrit [STA02] : 

pceff0 lblτΔGΔG −≈       (II.44) 

ΔG0 correspond à l’énergie de formation d’un double décrochement sans l’apport de 
l’activation thermique, lc à la longueur caractéristique du double décrochement et lp à la 
distance séparant deux vallées de Peierls. Cela revient à reprendre l’expression de l’équation 
(II.42) avec un volume d’activation uniquement fonction des caractéristiques du mécanisme 
élémentaire de double décrochement et par conséquent, indépendant de T : 
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pc
* lblV =        (II.45) 

Kocks [KOC75] a proposé une description plus phénoménologique de l’évolution de ΔG en 
fonction de τeff : 
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−=     (II.46) 

Cette formulation implique une dépendance en température du volume d’activation V*. Le 
terme ΔG0 définit l’énergie d’activation à contrainte effective nulle, c'est-à-dire sans apport de 
l’activation thermique, tandis que τR désigne la valeur de la friction de réseau, c’est à dire la 
cission à fournir pour franchir à coup sûr une vallée de Peierls (avec ou sans apport de 
l’activation thermique). Les paramètres p et q sont reliés au profil des obstacles, ou autrement 
dit à la profondeur des vallées de Peierls. 
 
 
b) Lois phénoménologiques d’écrouissage ‘basse température’ : 
 
- Modèle de Estrin, Mecking et Kocks modifié par Rauch [RAU93] : 
 
Le modèle de Estrin, Mecking et Kocks, dit ‘modèle à un paramètre’, peut constituer une base 
intéressante à l’écriture d’une loi spécifique aux métaux C.C. : en effet, il s’applique aisément 
aux polycristaux et il ne fait dépendre l’écrouissage que de la densité de dislocations moyenne 
ρ. Une première approche consiste à introduire dans ce modèle les spécificités inhérentes au 
comportement à basse température. Lorsque la température est suffisamment basse pour que 
l’effet de la friction de réseau sur les dislocations vis se manifeste (de l’ordre de Tf / 10 pour le 
fer pur), l’écrouissage du monocristal est profondément modifié : on observe par exemple au 
M.E.T. des segments vis très droits. Rauch propose donc d’écrire une loi d’écrouissage 
phénoménologique du type : 

( ) ραμεσσ bMTs += ,&      (II.47) 

Où b correspond au vecteur de Burgers, μ au module de cisaillement, M au facteur de Taylor 
moyen, et α à une constante liée aux interactions entre dislocations. Le terme σs correspond à 
une contrainte seuil incluant à la fois l’effet de la friction de réseau et des solutés sur le 
mouvement des dislocations et il dépend fortement de ε& et T. Le second terme ‘classique’ est 
lié aux interactions de type forêt. Il s’agit d’un terme d’écrouissage qui évolue avec la 
déformation (à travers ρ) et ne dépend que faiblement de la température (à travers le module 
élastique de cisaillement). 
Comme pour les métaux C.F.C, la loi d’évolution des densités de dislocations résulte de la 
compétition entre les mécanismes de production et d’annihilation de dislocations : 

( )ρ,Tεf
bΛ
1

dγ
dρ

&−=       (II.48) 

Où γ désigne le glissement cumulé sur tous les systèmes et ( ),Tεf &  un paramètre relié à 
l’efficacité des mécanismes d’annihilation, que l’on suppose ici fonction de la température et 
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de la vitesse de déformation. Λ correspond au libre parcours moyen. Ce terme est supposé 
constant car on considère que seuls les joints de grains constituent des obstacles au 
mouvement des dislocations. 
Les équations (II.46) et (II.47) conduisent finalement à une expression analytique de la loi de 
comportement : 

([ )]fMεexp1
bfΛ
1αμbMσσ s −−+=    (II.49) 

Il est possible d’en déduire l’expression du taux d’écrouissage θ : 

⎥
⎦

⎤
⎢
⎣

⎡
−== ρbf

ρΛ
1

2
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dε
dσθ

2

    (II.50) 

Les valeurs des différents paramètres du modèle ont été identifiées à partir de courbes 
θ = θ(σ) déduites d’essais de cisaillement réalisés par Keh & Weismann [KEH63] (tableau 
II.1). 

 

Il faut noter qu’avec cette description phénoménologique et en considérant Λ constant, la 
limite d’élasticité suit une relation de type Hall-Petch ; en début de déformation, elle s’écrit : 

1/21/2
s Λkεσσ +=      (II.51) 

 
ε&  (s-1) T (°C) α M Λ (μm) f σs (MPa) 

10-3 -20 0,96 72 

5 10-2 20 1,12 62 

10-3 20 

0,5 1,65 25 

1,20 52 
 

Tableau II.1 : Jeux de paramètres identifiés pour différentes valeurs de ε& et T à partir des 
résultats de Keh et Weissmann pour le fer pur (cisaillement simple) 

 
 
- Modèle de Teodosiu et Hu : 
 
Il s’agit d’une approche très originale proposant d’intégrer les effets de l’activation thermique 
et de l’anisotropie de texture dans un modèle de plasticité macroscopique. Cette approche a 
été utilisée pour décrire l’effet de la vitesse de déformation et du changement de trajet sur la 
mise en forme des aciers IF (dans [UEN03]). L’équation de la surface de charge F fait 
intervenir un terme d’écrouissage isotrope R et cinématique X, ainsi qu’une variable interne S 
liée à la structuration des dislocations au cours de la déformation : 
 

SfRYσF 0e −−−=      (II.52) 
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La contrainte équivalente est définie par la relation : 
 

X)X):M:(s(s
2
3σ e −−=     (II.53) 

 
Où M est un tenseur d’ordre 4 définissant l’anisotropie de la texture, qui est supposée ne pas 
évoluer au cours de la déformation. 

II.B.3 Modélisation ‘basse température’ intégrant les densités de dislocations comme 
variables internes d’écrouissage (Rauch [RAU93]) 

La relation (II.47), associant la contrainte d’écoulement à la racine carrée de la densité de 
dislocations est justifiée dans le cas des métaux de structure C.F.C., notamment du fait du 
mécanisme d’écrouissage de type forêt. S’il est acquis que cette relation s’applique aux 
métaux C.C. à température ambiante, il a été montré [KEH63] qu’elle ne s’applique plus en 
dessous de la température de transition de comportement Ta. 
Le modèle de Rauch propose une expression de la contrainte interne basée sur les mécanismes 
spécifiques au comportement des matériaux C.C. à basse température. 
 
 
a) Calcul de la contrainte interne : 
 
Le comportement plastique des métaux de structure C.C. pour T < Ta résulte du mouvement 
difficile des dislocations vis soumises à une forte friction de réseau. Celles-ci se déplacent 
grâce à la formation thermiquement activée de doubles décrochements. Si l’on considère une 
dislocation bloquée par des obstacles, celle-ci comporte une partie vis, sur laquelle l’avancée 
se fait par une succession de doubles décrochements, et une partie ‘mixte’ qui est en réalité 
constituée d’une accumulation de décrochements. 
 

obstacles obstacles

T > Ta : plasticité contrôlée par 
les interactions de type forêt

T < Ta : plasticité contrôlée par 
la mobilité des dislocations vis  

 

Fig. II.7 : Spécificités du comportement plastique à basse température dans les C.C. 
 
La contrainte τ requise pour plastifier le matériau doit permettre de générer des doubles 
décrochements via la contrainte effective τeff  et vaincre la contrainte interne τι due aux arbres 
de la forêt : 

ieff τττ +=       (II.54) 

L’expression de la contrainte interne peut s’obtenir par un bilan énergétique : sous l’effet de la 
contrainte effective τeff, un double décrochement de longueur initiale lc peut se propager à 
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l’ensemble d’un segment vis de longueur L (figure II.7). La contrainte interne qui en résulte 
correspond à l’augmentation d’énergie stockée dans le matériau du fait de l’accroissement de 
longueur totale du brin dL lors de la propagation du segment vis. 

dγτdW is =       (II.55) 

En considérant que l’énergie de ligne de la dislocation vaut μb2, on en déduit une expression 
simple de la contrainte interne : 

bdA
dLμb

dγ
dWτ

2
s

i ==      (II.56) 

Où dA définit l’aire balayée lors de la propagation du double décrochement sur la longueur L. 
 

 
Fig. II.8 : Ancrage d’une dislocation mobile sur les arbres de la forêt 

 

Rauch a démontré, en raisonnant à partir de la figure II.8, que le terme 
dA
dL pouvait s’écrire : 

0L

β

dA

dL
=       (II.57) 

Où L0 correspond à la distance moyenne entre les points d’ancrage et β à un facteur de 
proportionnalité essentiellement lié à la résistance des obstacles : 

⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛
+

+
= φ

φ

φ
sin

τ

τ
1

sin1

cos2
β i     (II.58) 

Il est intéressant de remarquer que, pour T > Ta, la contrainte effective est très faible, le 
rapport τi /τ tend vers 1, et par conséquent : 

φcos2β ≈       (II.59) 

Aux températures très basses, le rapport τi / τ est proche de 0, et les dislocations sont très peu 
courbées par les obstacles, d’où une valeur très faible de l’angle φ. Il en résulte que : 
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φ
φ

φ
cos2

sin1

cos2
β ≈

+
≈      (II.60) 

On retrouve la même valeur de β dans ces deux cas extrêmes. Cette valeur se retrouve 
d’ailleurs aisément en schématisant le brin de dislocation mobile par un demi rectangle dont 
le côté de longueur L0 se déplace de dx, créant ainsi un accroissement du brin de 2dx tout en 
balayant une aire 2 L0 dx. Cependant, cette valeur n’est pas valable pour les températures 
intermédiaires, et β est alors supposé dépendant de T. 
 
Pour obtenir une dépendance entre τi et la densité de dislocations ρ, il faut expliciter la 
distance entre obstacles L0. D’après Louchet [LOU78], le brin de dislocation franchit 
l’obstacle dès qu’il a parcouru une distance critique xc et l’aire balayée par la dislocation pour 
se défaire de l’obstacle correspond donc à l’aire associée à un obstacle : 

ρ
1xL c0 =       (II.61) 

Ici, ρ désigne en principe la densité de dislocations forêt, mais celle-ci est confondue avec la 
densité totale de dislocations. La distance xc peut être exprimée à partir de la figure II.7, si on 
considère que la partie mixte reliant le point d’ancrage à la dislocation vis forme un arc de 
cercle de rayon R = μb /τ. R est relié à xc et l’angle de courbure critique φ que dessine le 
segment mixte lors du désancrage de l’obstacle : 

( )sinφ1Rxc −=      (II.62) 

Finalement, si les constantes β, R, φ sont regroupées dans un même terme α , on obtient la 
relation : 

( )
τ
ρbαμ

τ
2

i =     avec    ( )sinφ1βα −=   (II.63) 

Il est important de noter que cette constante α, essentiellement liée à la résistance des 
obstacles, dépend de la température, tout comme β et φ. La contrainte appliquée se déduit 
aisément des équations (II.54) et (II.63) : 

( ) ραμb4τ
2
1

2
τ

τ 22
eff

eff ++=    (II.64) 

Rauch a comparé les données expérimentales de Keh & Weissmann  avec les courbes 
théoriques de l’équation (II.61) : il est possible de trouver un jeu de paramètres pour lequel les 
résultats sont compatibles avec le modèle si l’on considère α dépendant de T (tableau II.2). 
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ε&  (s-1) T (°C) Μ α τeff (MPa) 

-135 0,60 180 

-75 0,43 110 10-3

25 

2 

0,38 15 
 

Tableau II.2 : Jeu de valeurs de α et τeff identifiés à partir de l’équation (II.61) pour 
différentes valeurs T, à partir des résultats de Keh et Weissmann [KEH63] pour le fer α 

(cisaillement simple) 
 

ρ x 10-12 m-2

σ
(M

Pa
)

ρ x 10-12 m-2

σ
(M

Pa
)

 
Fig. II.9 : Identification du modèle d’écrouissage de Rauch sur les résultats expérimentaux 

avec α constant (traits pointillés) ou α fonction de T (symboles *) 
 
 
b) Transition hautes / basses températures : 
 
L’équation (II.61) permet de discerner deux cas extrêmes : 
 

- aux températures élevées (T > Ta), l’activation thermique joue un rôle moins 
important et un développement limité de l’expression (II.61) en τeff /τ au premier 
ordre conduit à : 

ραμbττ eff +=  lorsque τeff / τ  << 1   (II.65) 

- aux faibles températures (T << Ta ), l’activation thermique devient prépondérante 
et un développement de l’expression (II.60) en τi /τ  au premier ordre donne : 

( )
eff

2

eff τ
ραμb

ττ +=  lorsque τi / τ  << 1   (II.66) 
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Ce modèle prédit donc une dépendance linéaire de la contrainte appliquée en fonction de la 
racine carrée de la densité de dislocations à température ambiante. Cependant, on tend à 
obtenir une dépendance linéaire pour de très basses températures. 
 
Par construction, la transition entre les comportements ‘basse’ et ‘haute’ températures est 
intégrée dans le modèle d’écrouissage proposé, celui-ci étant basé sur des considérations 
énergétiques valables pour n’importe quelle température. Il suffit de prendre τeff nul dans 
l’équation (II.61) pour retrouver l’expression communément admise de la contrainte pour les 
matériaux C.F.C. et pour obtenir une valeur de α conforme à celle obtenue en considérant un 
écrouissage de type forêt. 
 
Rauch a identifié l’évolution du paramètre α sur les résultats expérimentaux en traction de 
Keh et Weissman (Tableau II.2 et figure II.8) et il a montré que la loi de comportement 
proposée ici est à même de décrire la transition de comportement plastique à condition de 
prendre le coefficient α dépendant de T. L’augmentation de α avec T prédite par le modèle est 
très marquée. 
 
Par ailleurs, des essais d’écrouissage latent réalisés sur des monocristaux de fer par Nakada & 
Keh [NAK66] montrent une évolution de α avec T encore plus forte que celle suggérée par le 
modèle d’écrouissage de Rauch. On peut invoquer la spécificité des essais d’écrouissage 
latent par rapport au glissement multiple induit par la déformation des polycristaux. Une autre 
explication peut provenir du fait de la répartition plus homogène des dislocations à basse 
température (les parois et cellules tendent à disparaître), d’où une meilleure ‘efficacité’ des 
arbres de la forêt, ce qui correspond à une augmentation de α dans la loi d’écrouissage. 
 
Avec la loi d’écrouissage formulée par Rauch, il ne peut y avoir une de transition progressive 
du comportement sous l’effet de la déformation en cours d’essai à ε&  et T fixés. Cette 
transition, observée par Louchet [LOU79] lors d’essais mécaniques menés sur des lames 
minces, doit se produire lorsque la longueur de segment vis devient strictement nulle (on se 
retrouve alors dans une configuration de type C.F.C.), ce qui signifie que le rapport L / L0 
décroît pour devenir strictement égal à 1. Or en raisonnant à partir de la figure II.7, on peut 
montrer que : 

τ

τ

cos2

β

cosR2

L

L

L i00

φφ
==      (II.67) 

Or en cours d’essai, la contrainte effective, qui est surtout  fonction que de ε& et T, varie peu et 
reste strictement inférieure à τ : le brin conserve une partie rectiligne non négligeable. La 
transition entre le comportement typique des C.C. et celui à température ambiante ne peut 
donc s’effectuer qu’en modifiant la vitesse de sollicitation ou la température. 
 
 
c) Effet des éléments d’alliage : 
 
Toutes les équations de ce modèle s’appliquent aux métaux purs pour lesquels la limite 
d’élasticité dépend de la friction de réseau. L’ajout d’éléments d’alliage peut augmenter la 
friction de réseau et modifier la résistance des obstacles (arbres de la forêt) : il tend à réduire à 
la fois la mobilité des segments vis et mixtes. Ce surcroît de contrainte dû aux éléments 
d’alliage peut dépendre du caractère de la dislocation : on distingue et , qui désignent v

0τ
m
0τ
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respectivement l’effet des éléments d’alliage sur les segments vis et mixtes. L’équation (II.60) 
devient alors : 

( ) ( )
m
0

2
v
0effi ττ

ρbαμ
ττττ

−
=+−=      (II.68) 

Selon Rauch, le taux d’écrouissage étant généralement plus faible que dans un métal pur,  
est supérieur à . Cet effet sélectif des éléments d’alliage permet d’affiner la description du 
modèle, mais elle présente l’inconvénient d’ajouter deux paramètres supplémentaires. Dans le 
cadre d’une modélisation simplifiée, Rauch se propose de ne considérer qu’un seul terme de 
friction τ

v
0τ

m
0τ

0, ce qui conduit à remplacer τ par τ−τ0 dans les équations (II.60) et (II.61) : 

( ) ραμb4τ
2
1

2
τ

ττ 22
eff

eff
0 +++=     (II.69) 

 
 
d) Application au cas du polycristal : 
 
La loi de comportement obtenue pour un matériau polycristallin se déduit de l’équation (II.66) 
en multipliant les termes par le facteur de Taylor moyen M : 

( ) ραμbM4σ
2
1

2
σ

σσ 22
eff

eff
0 +++=    (II.70) 

Cette expression est à comparer avec la formulation simple de la loi d’écrouissage dérivée des 
modèles utilisés pour les matériaux de structure C.C.. 
Afin d’intégrer la loi d’écrouissage, Rauch utilise la relation (II.67) couplée à la loi 
d’évolution de ρ déjà introduite dans sa description phénoménologique de l’écrouissage 
(équation II.47) : 

( )ρ,Tεf
bΛ
1

dγ
dρ

&−=       (II.71) 

Les paramètres σ0, σeff et f ont été identifiés à partir des résultats expérimentaux déjà utilisés 
pour caler le modèle phénoménologique. σ0 est une constante matériau tandis que σeff et f 
peuvent dépendre de T. Le libre parcours moyen Λ reste fixé à 25 μm tandis que α est 
toujours pris égal à 0,5 (tableau II.3). Les valeurs obtenues par identification pour σeff et f 
demeurent comparables à celles du tableau II.2. 
 
Une identification a également été proposée pour un acier doux à partir des résultats 
expérimentaux de Johnson [JOH90] en gardant Λ et α respectivement égaux à 25 μm et 0,5. 
(Tableau II.4). Si σ0 et σeff sont plus élevées que pour le fer pur, la valeur de f reste 
sensiblement la même. 
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ε&  (s-1) T (°C) α Μ Λ (μm) σ0 (MPa) σeff (MPa) ( ),Tεf &  

10-3 -20 55 0,88 

5 10-2 20 40 1,08 

10-3 20 

0,5 1,65 25 38 

25 1,24 
 

Tableau II.3 : Jeux de paramètres identifiés pour différentes valeurs de ε& et T à partir 
d’essais de cisaillement simple pour le fer pur [RAU93] 

 
ε&  (s-1) T (°C) α Μ Λ (μm) σ0 (MPa) σeff (MPa) ( ),Tεf &  

5 10-2 -72 245 0,96 

5 10-2 20 80 1,20 

10-4 20 

0,5 1,65 25 110 

5 1,44 
 

Tableau II.4 : Jeux de paramètres identifiés pour différentes valeurs de ε& et T à partir 
d’essais de traction simple sur un acier doux [JOH90] 

 
L’intérêt majeur de la loi d’écrouissage proposée ici réside dans la possibilité d’étendre 
l’identification à un large domaine de températures. 

II.B.4 Approche probabiliste de l’écrouissage ‘basse température’ : modèle de Stainier, 
Cuitiño, Ortiz [STA02] 

Ce modèle propose de prendre en compte tout un ensemble de mécanismes caractéristiques du 
comportement des matériaux de structure C.C. pour T < Ta : 
- mécanisme d’avancée des segments vis par doubles décrochements ; 
- prise en compte de l’écrouissage de type forêt ; 
- influence d’autres mécanismes tels que le glissement dévié sur la production et 

l’annihilation des dislocations. 
 
Cette description est basée sur le principe suivant : sur un système de glissement (s), la cission 
critique  est définie comme étant la somme de la contribution de la contrainte effective 
résultant de l’activation thermique d’une part et de l’écrouissage ‘forêt’ d’autre part. Tous ces 
mécanismes sont intégrés en utilisant une approche probabiliste, de sorte que cette 
décomposition de  n’apparaît jamais explicitement dans les équations du modèle. 

s
cτ

s
cτ

Ce modèle, détaillé dans l’annexe A.1, est très différent de tous ceux décrits jusqu’ici car il 
fait appel à des notions probabilistes pour prédire le mouvement de percolation des 
dislocations à travers une forêt d’obstacles. Dans un souci de clarté, nous avons choisi de 
conserver les notations introduites par les auteurs tout en indiquant leur correspondance avec 
celles déjà utilisées dans d’autres modèles. 
 
La démarche des auteurs consiste dans un premier temps à exprimer la contrainte effective en 
se fondant sur le mécanisme de mobilité des dislocations vis par double décrochement, déjà 
décrit dans le paragraphe II.B.2. 
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Pour un segment vis soumis à une cission effective τeff, l’enthalpie ΔG de formation d’un 
double décrochement (illustrée sur la figure II.9) vaut respectivement : 

p
kink

eff
kink lbLτEΔG −≈+      (nucléation dans le sens de τs)  (II.72) 

peff lbLτEΔG +≈ kinkkink−    (nucléation dans le sens opposé) (II.73) 

Avec : 
- Ekink : hauteur de la barrière énergétique (correspond à ΔG0) 
- Lkink : longueur caractéristique du double décrochement (correspond à lc) 
- lp : distance séparant deux vallées de Peirls (du même ordre que b) 
 

 
 

Fig. II.10 : Principe du mécanisme de double décrochement [STA03] 
 
En notant τp la contrainte pour laquelle la nucléation spontanée d’un double décrochement, on 
obtient une expression de la forme : 

⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛
≈±

p

effkink

τ
τ

1EΔG m      avec     
p

kink

kink

p lbL
E

τ =    (II.74) 

Par la relation d’Orowan, on en déduit la vitesse moyenne de glissement sur le système (s) : 

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
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⎡
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0 τ

τ
Tk

E
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Tk
E

expγγ &&     avec   Dp
skink

0 νlρb2γ =&  (II.75) 

On obtient finalement l’expression de la contrainte effective nécessaire au franchissement des 
barrières énergétiques que constituent les vallées de Peierls : 

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡
⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛
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kT
E

exp
γ
γ

harcsin
E

Tk
τ
τ kink

kink
0

kink

kink
p

eff

&

&
   (II.76) 

Les auteurs se fondent sur un mécanisme élémentaire de franchissement des obstacles (figure 
II.10) pour établir une expression de la contrainte d’écoulement τs sur le système (s). 
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Ils considèrent un segment de dislocation ancré sur 2 arbres de la forêt, comportant une partie 
vis de longueur ls et une partie coin de longueur le. Sous l’effet d’une cission appliquée τ, la 
dislocation avance d’une distance das pour la partie vis et dae pour la partie coin. L’énergie 
fournie pour franchir l’obstacle doit alors excéder le surcroît d’énergie relatif au 
franchissement des vallées de Peierls et à l’allongement du brin de dislocation : 

escrewsedgess
screw
effee

edge
effssee da2Uda2Udablτdablτdaτbldaτbl +++≥+  (II.77) 

edge
effτ  et  désignent les contraintes effectives liées au franchissement des vallées de Peirls 

pour les segments coin et vis respectivement. De manière analogue, U

screw
effτ

edge et Uscrew définissent 
les énergies de ligne pour les deux configurations. La spécifité du glissement dans les métaux 
de structure C.C. conduit à négliger les termes  et Uedge

pτ screw devant  et Uscrew
pτ edge. L’équation 

(II.78) se simplifie sous la forme : 

s

edge
screw
eff

s

bl
2U

τττ +=≥      (II.78) 

La contrainte d’écoulement τs se décompose en deux contributions, un terme de contrainte 
effective lié au mécanisme de double décrochement, et un terme d’écrouissage qui dépend de 
la longueur de segment vis. Le terme d’écrouissage dépend à la fois de l’activation thermique 
et de la densité d’obstacles (de dislocations ici). 
A partir de l’équation (II.78), on montre dans l’annexe A.2 que l’on peut retrouver la loi 
d’écrouissage proposée dans le modèle de Rauch [RAU93], alors que les deux modèles font 
appel à des considérations distinctes. 
 

 
 

Fig. II.11 : Mécanisme élémentaire de franchissement d’un obstacle par une dislocation 
 
Dans ce modèle, l’écrouissage est décrit par une approche statistique. Les auteurs introduisent 
une variable aléatoire τ, qui correspond à la cission nécessaire pour qu’une dislocation 
franchisse un obstacle de type forêt. Cette approche probabiliste de la loi d’écrouissage est 
détaillée en annexe A.1. 
Rappels bibliographiques concernant la microstructure des aciers faiblement alliés 
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II.B.5 Les transformations displacives 

Les structures bainitique et martensitique s’obtiennent par refroidissement à partir de la phase 
parente austénitique (γ), l’effet de la vitesse de trempe étant de modifier la diffusion du 
carbone et donc la microstructure. La transformation de l'austénite en martensite ou en bainite 
est de nature displacive, par opposition avec les transformations reconstructives. 
Plus généralement, au cours de la trempe, la transformation de phase peut mettre en jeu deux 
mécanismes : 
 
- Une rupture des liaisons atomiques conduisant à un réarrangement de la microstructure. 

Ce mécanisme n’intervient que pour des vitesses de refroidissement faibles permettant 
la diffusion des atomes. On parle alors de transformation reconstructive. 

- Une déformation homogène de la maille cristalline lorsque la vitesse de refroidissement 
ne laisse pas le temps aux atomes de diffuser. C’est ce dernier mécanisme qui 
correspond à la transformation displacive. 

 

 

  
(a) la transformation de bain   (b) les transformations displacives 

 

Fig. II.12 : Illustration des mécanismes de transformation (γ) → (α’) (d’après Badeshia 
[BHA92]) 

 
Ce sont ces mécanismes qui, combinés à ceux de diffusion du carbone, gouvernent la 
formation des microstructures dans les aciers faiblement alliés. 
 
La transformation displacive permettant de passer de la phase austénitique notée (γ) à la phase 
martensitique ou bainitique notée (α’) correspond, d’un point de vue géométrique, à un 
cisaillement du réseau cristallin, illustré par la transformation P1 sur la figure II.12.b. 
 
Cependant, si cette transformation permet effectivement d’obtenir la forme géométrique de la 
phase (α’), elle ne coïncide pas avec la relation permettant d’obtenir la maille de structure 
cubique centrée (C.C.) à partir de celle de la phase mère (C.F.C.). Cette transformation, 
proposée par Bain, permet d’extraire la cellule de martensite de celle de l’austénite en faisant 
subir au produit intermédiaire (figure II.12.a) une compression de 20 % suivant la direction 
[100] et une expansion de 12% selon [010] et [001]. Comme cette dernière transformation ne 
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donne ni les directions ni les plans invariants, Badeshia a proposé d’ajouter à celle-ci une 
rotation de corps rigide n’affectant pas les propriétés de la maille cristalline. Il s’agit de la 
transformation R.B = P2.P1 illustrée sur la figure II.11.b. Finalement, l’obtention de la 
‘bonne’ forme géométrique, correspondant à la transformation displacive, peut être assurée 
par l’intermédiaire de deux mécanismes n’affectant pas l’orientation du réseau cristallin : le 
glissement plastique et le maclage (ce dernier mécanisme n’étant observé que dans la 
martensite). 
 

 
Fig. II.13 : Obtention d’une structure lamellaire (c) ou aiguillée (d) lors de la transformation 

(γ) → (α’) 
 
La transformation (γ) → (α’) nécessite l’apparition de germes puis leur croissance dans la 
matrice. Il existe une barrière énergétique liée à l’énergie de création d’interfaces γ/α ainsi 
qu’à l’énergie de déformation (glissement ou maclage) relative aux transformations 
displacives. La transformation de phase s’amorce lorsque la force motrice de transformation 
excède la barrière d’énergie, ce qui se produit lorsque le différentiel de température par 
rapport à la température de transformation Ar3 du diagramme d’équilibre dépasse une certaine 
valeur. La vitesse de la transformation (γ) → (α’) est telle que les interfaces (γ) / (α’) sont de 
nature cohérente ou semi cohérente, avec la présence entre les deux phases de relations de 
macles ou des dislocations de transformation (dont le vecteur de Burgers est commun aux 
deux phases). 
Cela explique la présence de relations d’orientations de type Kurdjumov & Sachs (K-S) ou 
Nishiyama & Wasserman (N-W) entre les phases ‘mère’ et ‘fille’. 
Ces relations sont généralement bien vérifiées, que ce soit pour la bainite ou la martensite. 
D’une part, la relation K-S signifie que l’un des plans 4 denses {111} de l’austénite est 
confondu avec un des 6 plans denses {110} de la phase (α’). D’autre part, l’une des 6 
directions denses <110> de l’austénite coïncide avec l’une des 4 directions denses <111> de la 
phase (α’). 
 

 
Fig. II.14 : Relations d’orientation K-S et N-W entre les phases (γ) et (α’) 
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Cette relation implique l’existence de 24 variants d’orientation possibles pour la phase (α’) à 
partir d’une seule orientation de la phase mère. La relation N-W, quant à elle, ne garde que la 
concordance des plans denses entre les deux phases, ce qui conduit à 48 variants d’orientation 
possibles. 

II.B.6 La martensite 

Si la température de transformation (γ) → (α’) est inférieure à une valeur critique Ms, alors les 
transformations sont uniquement de nature displacive et la diffusion d’atomes n’entre pas en 
jeu. Les germes apparaissent de préférence aux interfaces de faible énergie et croissent sous 
forme d’aiguilles, de fines plaquettes ou de lattes. La transformation martensitique induit une 
déformation du cristal. Différents variants apparaissent au fur et à mesure parmi les 24 
possibilités d’accommodation de cette déformation. Tous ces variants obéissent en général à 
une relation de type K – S. 

 
 

 
Fig. II.15 : Diagramme TTT d’un acier Cu Ni Cr Mo V 

 
Une des spécificités de la transformation martensitique réside dans la présence de carbone en 
sursaturation dans la phase (α’) et ce en raison de l’importance moindre des mécanismes de 
diffusion. Par conséquent, la transformation de Bain décrite précédemment impose toujours la 
même tétragonalité de la maille, ce qui tend à favoriser l’existence de directions et de plans 
invariants entre les phases (γ) et (α’). Cela contribue à accentuer les déformations liées à la 
transformation. Ces déformations influent notablement sur les propriétés microstructurales de 
la martensite. Il existe deux mécanismes d’accommodation, chacun associé à une forme de 
martensite : 
 
- Le glissement qui conduit à une martensite avec une forte densité de dislocations (de 

l’ordre de 1012 m-²). C’est la martensite dite en lattes. 

 
- Le maclage qui conduit à une martensite maclée ou micro maclée. Ce phénomène 

apparaît lorsque la teneur d’éléments en solution augmente, limitant ainsi la possibilité 
d’accommodation par glissement. Elle présente en général de moins bonnes propriétés 
de ténacité que la martensite en lattes. 
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La température de transformation martensitique est de l’ordre de A3 - 300°C (figure II.16). La 
croissance se fait généralement sous forme d’aiguilles, de plaquettes ou de lattes, ce qui 
permet de réduire les contraintes internes liées à l’accommodation des déformations 
inhérentes à la transformation. Le carbone étant en sursaturation à l’intérieur des lattes, les 
carbures sont présents sous la forme de fins précipités, aussi bien présents dans les lattes 
qu’aux interfaces. 
 

 
 

Fig. II.16 : Diagramme d’équilibre Fe / C 
 
Une dernière caractéristique majeure de la transformation martensitique réside dans la 
difficulté d’accommoder les déformations liées à la variation de volume et à la transformation 
de phase au cours de la trempe. Ceci peut contribuer à générer des microfissures à l’interface 
(γ )/ (α’) lors du refroidissement. Cette fissuration est d’autant plus favorisée que la vitesse de 
trempe est élevée. Lors du traitement, il faut donc trouver un compromis : la trempe doit être 
assez rapide pour obtenir une microstructure purement martensitique mais pas trop sévère de 
manière à éviter tout risque de microfissuration. 

II.B.7 La bainite 

Lorsque la température de transformation du matériau est suffisamment élevée pour permettre 
la diffusion des atomes de carbone, on obtient une microstructure bainitique constituée de fins 
agrégats de plaquettes (ou lattes) de ferrite bainitique et de particules de cémentite. Là encore, 
la transformation de phase est de nature displacive et s’accompagne d’une déformation 
d’accommodation identique à celle décrite concernant la transformation martensitique. 
La présence de plusieurs agrégats de lattes au sein d’un ex-grain (γ) s’explique par la 
déformation plastique de l’austénite au cours de la croissance des germes : la consolidation de 
l’austénite environnant les plaquettes tend à arrêter la croissance de ces dernières, si bien que 
chaque paquet de lattes n’occupe qu’une fraction de l’ex grain (γ). Si l’on joue sur la 
température de transformation, c’est à dire sur les mécanismes de diffusion, il est possible 
d’obtenir trois formes de bainite : 
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- La bainite supérieure : Cette microstructure est constituée de fines plaquettes ou lattes 
de ferrite parallèles les unes aux autres et de même orientation cristallographique. Un 
ex-grain austénitique est en général constitué de quelques paquets de lattes de 10 à 15 
μm de long, de 0,2 μm d’épaisseur environ et faiblement désorientés les uns par rapport 
aux autres. La germination des plaquettes a lieu essentiellement aux ex-joints 
austénitiques, ces derniers étant de nature incohérente. Le carbone contenu dans les 
lattes de ferrite bainitique diffuse vers la phase austénitique et les particules de 
cémentite se forment presque exclusivement entre les lattes. En revanche, les lattes ne 
contiennent pas de carbures. 

 
- La bainite inférieure : les caractéristiques de cette microstructure sont assez analogues 

à celles de la bainite supérieure. Toutefois, cette microstructure s’obtient pour des 
températures de transformation plus faibles et, lors de la germination des plaquettes de 
ferrite bainitique, le carbone présent en saturation ne diffuse que partiellement vers 
l’austénite résiduelle. Les carbures précipitent à la fois entre les lattes et à l’intérieur de 
celles-ci. Ces derniers précipités sont plus fins que ceux observés dans la bainite 
supérieure car la phase austénitique résiduelle est moins saturée en carbone. 

 
 

 
 

Fig. II.17 : Différences microstructurales entre bainite supérieure et inférieure 
 
- La bainite granulaire : ce terme désigne la bainite obtenue lors d’un refroidissement 

lent et continu (et non par traitement isotherme). Contrairement à ses deux autres 
formes, la bainite granulaire ne contient pas de carbure, car le carbone diffuse 
progressivement vers l’austénite au cours de la transformation. On observe des lattes 
épaisses organisées en paquets ainsi que des domaines constitués d’austénite résiduelle 
stabilisée par le carbone. 

II.B.8 Diffusion du carbone et formation des précipités 

Au cours de la transformation (γ) → (α’), la solubilité du carbone est beaucoup plus faible 
dans la martensite (ou la ferrite bainitique) que dans l’austénite : celui-ci tend à précipiter sous 
forme de cémentite Fe3C de structure orthorhombique. Les mécanismes de diffusion du 
carbone étant très liés au traitement thermique à l’origine de la microstructure recherchée, la 
structure et la répartition de ces précipités peuvent être très variables. 
Dans la bainite, le carbone présent en sursaturation dans les lattes, diffuse vers la phase (γ) 
résiduelle et précipite presque exclusivement à l’interface entre les lattes. La taille des 
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précipités est fonction de la vitesse de refroidissement et de la teneur en carbone. Les carbures 
ainsi formés respectent une relation d’orientation dite ‘relation de Pitsch’ entre la cémentite et 
l’austénite : 
- [ ] [ ]γCFe

// 455100
3

 

- [ ] [ ]γCFe
// 011010

3

 

- [ ] [ ]γCFe
// 522001

3

 

 
Les 48 variants de la ferrite bainitique (24 pour la martensite), conduisent à un grand nombre 
de relations d’orientation possibles entre la cémentite et la ferrite bainitique. 
Dans la bainite inférieure, le traitement de trempe empêche la précipitation dans l’austénite du 
carbone contenu en excès dans les lattes. En conséquence, un mode de précipitation 
‘secondaire’ est mis en jeu : des carbures germent à l’intérieur des lattes en adoptant des 
relations d’orientation dites de Bagaryatski : 
-  [ ] [ ] '111100

3
α//

CFe

- [ ] [ ] '121010
3

α//
CFe

 

- [ ] [ ] '101001
3

α//
CFe

 

 
De plus, ces particules de cémentite secondaires précipitent souvent en constituant des 
réseaux parallèles, à environ 60° de l'axe de la plaquette de bainite (figure II.18). Ce mode de 
précipitation particulier à la bainite inférieure, pourrait être attribué au fait que les précipités 
germent à l'interface ferrite/austénite, adoptant de ce fait une orientation qui satisfait au mieux 
les relations avec la ferrite et l'austénite. 
 

 

 
Fig. II.18 : Illustration des différents modes de précipitation dans la bainite 

 
Dans la martensite, les précipités de cémentite sont à la fois présents entre les lattes de 
martensite et à l’intérieur de celles-ci. Les phénomènes de diffusion étant très limités, les 
carbures sont encore plus fins que dans la bainite supérieure. 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 51 - 



Chapitre II : Etude bibliographique du comportement plastique et de la microstructure 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

Conclusion du chapitre II 

Etude bibliographique des mécanismes de plasticité dans les métaux de structure C.C. : 
 
Dans la ferrite, le comportement plastique se traduit par une transition entre un régime 
‘haute température’ analogue à celui décrit dans les métaux de structure C.F.C., et un régime 
‘basse température’, pour lequel la mobilité des dislocations vis est réduite [HIR60]. La 
température de transition Ta entre ces deux régimes est de l’ordre de la température 
ambiante. On peut faire une synthèse des principaux éléments à prendre en compte dans la 
modélisation du comportement : 
 
- Systèmes à considérer : le glissement est activé sur les plans {110} et {112}. Les 

directions de glissement sont les directions <111> [FRA83]. Pour T <Ta, on observe un 
durcissement des systèmes <111>{112} par rapport aux systèmes <111>{110}. 

 
- Loi d’écoulement : pour T < Ta, l’écoulement viscoplastique est commandé par le 

mécanisme de double décrochement [LOU78]. Il s’agit d’un mécanisme activé 
thermiquement. Dans ce régime, d’autres mécanismes activés thermiquement, comme le 
glissement dévié, peuvent être mis en jeu [ESS79]. 

 
- Loi d’écrouissage : le mécanisme élémentaire de franchissement d’un obstacle par une 

dislocation est affecté par la température [LOU78]. Il existe plusieurs approches de 
l’écrouissage microscopique dans les métaux de structure C.C. (modèles 
phénoménologiques, ‘physiques’). Le modèle de Rauch [RAU93] décrit une transition 
continue du régime ‘basse’ et ‘haute’ température. Il présente un compromis intéressant 
entre la description des mécanismes physiques et le nombre de paramètres mis en jeu. 
D’autres approches proposent une description plus détaillée des mécanismes 
d’écrouissage, mais elles sont trop lourdes à mettre en œuvre dans le cadre d’une 
approche polycristalline [STA02]. 

 
- Loi d’évolution des densités de dislocations : les mécanismes de production et 

d’annihilation des dislocations sont peu décrits dans les métaux de structure C.C. à 
basse température. 

 
 
Rappels bibliographiques sur la microstructure des aciers faiblement alliés : 
 
La transformation martensitique est de nature displacive et conduit à la formation d’une 
phase tétragonale. Les déformations de transformation engendrent une microstructure en 
lattes ou en aiguilles. En jouant sur la température de trempe, on peut obtenir une 
microstructure martensitique ou bainitique. Il existe de nombreuses différences 
microstructurales entre bainite et martensite : 
 
- Les mécanismes de diffusion du carbone : ils influent grandement sur la répartition du 

carbone dans la microstructure. Dans la bainite, on considère que tout le carbone 
précipite sous forme de carbures (ferrite bainitique). Dans la martensite, une partie du 
carbone reste en sursaturation. Les carbures y sont plus fins et plus dispersés. 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 52 - 



Chapitre II : Etude bibliographique du comportement plastique et de la microstructure 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 
- Variants d’orientation : du fait des relations d’orientation entre la phase mère 

austénitique et la ferrite bainitique ou la martensite, un grain austénitique engendre un 
nombre fini de variants d’orientation (24 pour la martensite, 12 pour la ferrite 
bainitique). 

 
- Morphologie : la morphologie est très sensible à la vitesse de refroidissement. On 

distingue plusieurs types de microstructures martensitique (martensite en lattes ou en 
aiguilles) ou bainitique (bainite inférieure, bainite supérieure, bainite granulaire). 

 
Dans le cas de l’acier de cuve, Sekfali [SEK04] et Mathieu [MAT06] ont proposé une 
description simplifiée de ces microstructures : la bainite et la martensite sont assimilées à des 
‘composites’ constitués d’une matrice ferritique et de carbures. Cela revient à négliger la 
présence de carbone en sursaturation dans la matrice ainsi que la tétragonalité de la maille. 
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Introduction 

Le chapitre III présente une caractérisation expérimentale des deux microstructures et de leur 
comportement à différentes échelles. L’effet de la température et de la microstructure est 
également étudié : 
 
- La partie III.A présente une caractérisation de la microstructure en EBSD et au MET. 
 
- La limite d’élasticité et l’écrouissage sont caractérisés en traction simple dans le sous-

chapitre III.B. 
 
- Le comportement activé thermiquement est étudié dans la partie III.C. 
 
- La sous-chapitre III.D fait l’objet d’une étude des valeurs expérimentales de ténacité et 

de leur dispersion en fonction de la température. 
 
- La partie III.E est une synthèse des analyses fractographiques réalisées dans les 

éprouvettes de traction et CT. 

III.A Caractérisation microstructurale du matériau 

III.A.1 Matériau et élaboration 

Le matériau étudié est un acier faiblement allié de type SA 508 Cl3. A l’état initial, il possède 
une structure bainitique revenue. Le matériau est fourni par le CEA et provient d’un coupon 
prélevé lors de la fabrication d’une tubulure de cuve de réacteur à eau pressurisée. La 
composition chimique du matériau est donnée dans le tableau III.1. 
 

C Mn Si Cr Ni Mo S P Cu Al 
0.25 1.29 0.23 < 0.05 0.72 0.49 0.008 0.014 0.03 0.035 

 
Tableau III.1 : Composition chimique de l’acier A508 Cl3 (% massique) 

 
A partir de l’état initial, deux microstructures modèles sont réalisées : une microstructure 
bainitique supérieure, ainsi qu’une microstructure martensitique. Ces deux matériaux modèles 
sont obtenus par trempe de la phase austénitique (figure III.1). Le rôle de la vitesse de trempe 
est de modifier la diffusion du carbone et donc la microstructure. La structure bainitique 
s’obtient pour des vitesses de trempe faibles, inférieures à 5°C/s, et la structure martensite 
pour des vitesses de trempe supérieures à 20°C/s. 
 
L'austénitisation est effectuée à des températures de l'ordre de 1100°C, avec un temps de 
maintien de l'ordre de 30 minutes. Les deux microstructures ont été élaborées de la façon 
suivante : 
 
- La microstructure bainitique supérieure obtenue après austénitisation à 1150°C et 

trempe à l’air à 0.4 °C/s dans le domaine de températures allant de 700 à 300 °C. 
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- La microstructure martensitique obtenue après austénitisation à 1150°C et trempe à 
l’eau à 50°C/s dans le domaine de températures allant de 700 à 300 °C. 

 

 
 

Fig. III.1 : Diagramme TRC d’un acier faiblement allié Cu Ni Cr Mo V 
 
Le traitement de trempe a été suivi d’un détensionnement à 610 °C pendant 20 heures pour les 
2 microstructures bainitique et martensitique. 
Pour les deux microstructures et suite au traitement de trempe, les ex grains de phase γ sont 
subdivisés en paquets de lattes ayant une morphologie bien spécifique (fig. III.2). 
 

50 μm50 μm
 

20 μm
 

 

(a)      (b) 
 

Fig. III.2 : Micrographies optiques de la microstructure bainitique (a) et martensitique (b) 
 
On note cependant quelques différences entre bainite et martensite : les paquets de lattes sont 
nettement plus fins pour la martensite avec une taille de l’ordre de 1 à 2 μm (contre 10 à 20 
μm sur la bainite). Les lattes constituant les paquets sont également nettement plus fines sur le 
matériau ayant subi un traitement martensitique (100 à 200 nm contre 1 à 2 mm sur la bainite)  
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DN

(a)       (b) 
 

Fig. III.3 : Cartographies EBSD de la microstructure bainitique (a) et martensitique (b) 
 
Les carbures sont de plus grande taille et concentrés surtout aux joints de lattes dans la 
bainite, tandis que dans la martensite, ils sont nettement plus petits et dispersés, y compris à 
l’intérieur des joints de lattes. 

III.A.2 Caractérisation EBSD d’une taille de microstructure 
cristallographiquement représentative 

La question de la taille d’agrégat cristallographiquement représentative a été caractérisée par 
analyse EBSD pour les microstructures bainitique et martensitique. L’étude a été réalisée par 
Françoise Barcelo et Jean Luc Béchade au laboratoire LA2M du CEA [BAR05]. Les 
cartographies EBSD ont été réalisées sur un MEB JEOL JSM 6400 avec le logiciel HKL 
channel 5. 
 
La démarche a été la suivante : une cartographie EBSD a notamment été réalisée sur un 
domaine de 850x680 µm2 dans la microstructure bainitique. Ce domaine a été découpé en 
sous-domaines élémentaires de 50x50 µm2. Par la suite, ces sous-domaines ont été regroupés 
pour constituer des plages de différentes tailles : 150x150 µm2, 200x200 µm2, 300x300 µm2, 
etc. Cette approche a permis d’étudier l’influence de la taille de la plage sur deux indicateurs 
cristallographiques : l’indice de texture J d’une part, et la fonction de distribution des 
désorientations cristallographiques d’autre part. L’angle de désorientation, noté θ, correspond 
au plus petit angle de rotation nécessaire pour amener deux points EBSD dans une même 
configuration. Pour la structure cubique centrée, cet angle est nécessairement compris entre 0 
et 60°. MacKenzie a proposé une fonction théorique de distribution des angles de 
désorientation  pour une texture isotrope [MAC64]. Pour chaque zone EBSD, on calcule la 
fonction de distribution des désorientations f(θm) et on la compare à la fonction théorique par 
la relation suivante : 

( ) ( )∑
°

=

−=
60

0θ

θθ thm ffM      (III.1) 
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L’indice de texture J est quant à lui calculé à partir de la fonction de distributions des 
orientations cristallographiques (FDOC) notée F(g). J tend vers 1 pour une texture isotrope, et 
les valeurs de J sont d’autant plus élevées que la texture est marquée : 

[ ] dgF(g)J
2

∫=       (III.2) 

Afin de déterminer une taille d’agrégat cristallographiquement représentative, l’évolution des 
indices M et J est étudiée en fonction de la taille d’analyse en EBSD. Pour une taille de zone 
donnée, on peut constituer un ensemble de domaines indépendants et inclus dans la zone 
d’analyse globale de 850x680 µm2. A titre d’exemple, 11 zones indépendantes de taille 
200x200 µm2 ont été constituées à partir de l’ensemble de la zone balayée en EBSD. Sur les 
figures III.4.a et III.4.b, on donne le spectre des valeurs de M et J en fonction de la taille 
d’analyse EBSD. 
 
La figure III.4.a montre que l’écart à la distribution théorique diminue progressivement 
lorsque la taille d’analyse EBSD augmente, mais sans tendre vers 0. La dispersion des valeurs 
de M devient négligeable pour une taille d’analyse de l’ordre de 400x400 µm2. 
 
Pour des tailles de zone EBSD inférieures à 250x250 µm2, l’indice M peut atteindre des 
valeurs de l’ordre de 0,5, et la dispersion des valeurs de M est très élevée. L’indice de texture 
tend vers J =1 mais pour une taille d’analyse de l’ordre de 500x500 µm2. La dispersion des 
valeurs de J demeure très élevée jusqu’à 300x300 µm2. 
 

0

0,2

0,4

0,6

0,8

1

100 200 300 400 500 600 700 800
taille de microstructure (μm)

in
di

ce
 d

e 
M

cK
en

zi
e 

(M
)

  

0

1

2

3

4

5

100 200 300 400 500 600 700 800
taille de microstructure (μm)

in
di

ce
 d

e 
te

xt
ur

e 
(J

)

 
(a)            (b) 

Fig. III.4 : Evolution de l’indice de Mc Kenzie (a) et de l’indice de texture (b) dans la bainite 
en fonction de la taille d’analyse en EBSD. 

 
Compte tenu de la forte dispersion des valeurs de M et J observées pour des zones EBSD de 
taille inférieure ou égale à 300x300 µm2, il est à priori possible de trouver des plages EBSD 
de 150x150 µm2 à priori plus représentatives d’une microstructure isotrope que d’autres 
plages de 200x200 µm2. Ce résultat est confirmé par la comparaison des distributions de 
désorientations cristallines obtenues avec différentes tailles de zones EBSD (figure III.5.a). 
 
Il apparaît en effet que l’écart à la distribution théorique de McKenzie peut être plus élevé 
pour une zone de 200x200 µm2 que pour une zone de taille 150x150 µm2. Barcelo et al. 
considèrent que ces grandes dispersions sont liées à la taille des ex-grains austénitiques : dans 
une zone EBSD, les indices M et J deviennent d’autant plus faibles et moins dispersés que 
cette zone contient un grand nombre d’ex-grains austénitiques [BAR05]. D’autre part, même 
pour la zone d’analyse de 850x680 µm2, l’écart à la distribution théorique ne tend pas 
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exactement vers 0. Globalement, dans la bainite, une zone de 300x300 µm2 est acceptable si 
on se réfère aux indices M et J. Dans la martensite, il est nécessaire de considérer une zone de 
200x200 µm2. Il est également envisageable de réaliser des analyses EBSD sur des domaines 
plus étendus (de l’ordre de 500x500 µm2 dans la bainite) mais avec un pas d’analyse plus 
grossier (par exemple 2 µm au lieu de 1 µm) : cette démarche peut permettre d’améliorer la 
représentativité de la microstructure d’un point de vue cristallographique, mais en dégradant 
la description de la morphologie. 
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Fig. III.5 : Distribution des désorientations cristallines dans la bainite pour des plages de 
150x150 et 200x200 µm2 (a) et pour l’ensemble de la zone analysée en EBSD (b). 

 

III.A.3 Caractérisation au MET 

Il existe beaucoup d’incertitudes liées aux mesures de densités de dislocations (caractère local 
de la mesure, épaisseur de lame, dislocations en position d’extinction). Dans le cadre de la 
paramétrisation du modèle de comportement, ces mesures peuvent cependant fournir un ordre 
de grandeur. De plus, les observations MET, bien que qualitatives, peuvent être confrontées 
aux hypothèses relatives au modèle de comportement. 
Des lames minces ont été réalisées pour les 2 microstructures bainitique et martensitique à 
l’état non déformé. Des échantillons d’épaisseur 300 à 400 μm ont été découpés à l’aide d’une 
tronçonneuse de précision équipée d’un disque diamanté. Ils ont ensuite été amincis à l’aide 
du dispositif d’amincissement électrochimique Struers de type Tenupol-5 en utilisant les 
caractéristiques suivantes : 
- solution d’attaque : 6% acide perchlorique + 94% méthanol ; 
- température : -40°C ; 
- tension : U = 30 V ; 
- flux électrolyte : réglage 7. 
 
Les lames minces ainsi obtenues ont été observées avec un microscope électronique en 
transmission de type JEOL 1200 EX (120 kV). Différentes lames ont été réalisées et plusieurs 
zones ont été observées en champ clair et en champ sombre afin d’étudier les hétérogénéités 
microstructurales à l’échelle d’une latte de bainite ou de martensite (< 1 μm). L’ensemble des 
clichés et des observations microstructurales sur les matériaux non déformé et déformé sont 
présentés de façon détaillée dans l’annexe D. Ce paragraphe présente une synthèse des 
observations à l’état non déformé : ces données présentent un intérêt tout particulier dans le 
cadre de la modélisation du comportement plastique. 
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200 nm200 nm
 

200 nm200 nm
 

 

(a) Bainite (ε = 0 %)           (b) Martensite (ε = 0 %) 
 

Fig. III.6 : Images MET en champ clair de la microstructure bainitique (a) et martensitique 
(b) 

 
La figure III.6 présente 2 clichés réalisés en champ clair sur la bainite et la martensite. 
L’observation de l’ensemble des lames minces nous a conduit à faire les remarques 
suivantes : 
 
- Les joints de lattes présentent peu de différences de contraste, ce qui suggère une faible 

désorientation entre les lattes voisines. Des moirés de désorientation sont également 
observés à l’interface entre les lattes dans la bainite et dans la martensite. 

 
- Les chapelets de taches sombres correspondent aux précipités de cémentite localisés 

près des joints de grains. La taille des carbures est de l’ordre de 200 à 300 nm. Nous 
n’observons que très peu de carbures à l’intérieur des lattes de bainite ou de martensite. 

 
- Dans la bainite, l’épaisseur des lattes est de l’ordre du 1 µm, ce qui confirme les 

observations réalisées au MEB et en analyse EBSD. Dans la martensite, la taille de latte 
est de l’ordre de 100 à 200 nm. 

 
- Des joints de polygonisation sont observés à proximité des interfaces, surtout dans la 

martensite. A l’intérieur des lattes de martensite, les segments de dislocations adoptent 
une configuration rectiligne probablement due à une réorganisation de la microstructure 
lors du traitement thermique de revenu. Dans la bainite, la microstructure est plus 
homogène, même si des joints de flexion et de polygonisation sont observés localement. 

 
- Nous ne constatons pas d’hétérogénéités microstructurales à  l’échelle de la latte, que ce 

soit dans la bainite ou la martensite. Ces observations viennent conforter l’hypothèse de 
densités de dislocations initialement homogène dans le matériau. Cela correspond 
justement aux conditions initiales imposées dans les simulations de plasticité cristalline. 
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Les densités de dislocations ont été calculées sur chacun des clichés MET exploitables en 
comptant le nombre d’intersections entre les lignes de dislocations et plusieurs segments 
tracés sur les clichés (figure III.7). Si on considère que les dislocations sont distribuées 
aléatoirement dans l’espace, on peut montrer que la densité moyenne ρ s’obtient par la 
formule suivante : 

lameeL
n2

ρ =       (III.3) 

Où n désigne le nombre d’intersections entre les dislocations et le segment, L la longueur du 
segment et elame l’épaisseur de la lame mince dans la zone d’observation. elame peut être 
mesurée à partir des franges d’épaisseur qui apparaissent sur certains clichés MET. Les 
mesures donnent une valeur de elame de l’ordre de 75 nm. Cependant cette valeur n’est donnée 
qu’à titre indicatif, l’épaisseur pouvant fluctuer grandement à proximité du bord de lame. 
 
4 lames minces ont été exploitées pour mesurer ρ dans la bainite et la martensite. 6 clichés 
MET pris dans des zones différentes ont été utilisés pour chacune des lames minces. Nous 
obtenons les résultats suivants : 
- bainite : ρ0 = 2,8 1014 m-2 ; 
- martensite : ρ0 = 3,5 1014 m-2. 
 

 

L

 
 

Fig. III.7 : Schéma de principe du calcul de la densité moyenne de dislocations par comptage 
du nombre d’intersections 

 
Les résultats détaillés dans l’annexe D montrent que ces valeurs ne fluctuent jamais de plus 
de 50% d’un cliché à l’autre, ce qui tend à conforter l’hypothèse d’une répartition homogène 
des densités initiales de dislocations (hypothèse qui a été reprise dans la modélisation). 
Compte tenu des incertitudes liées aux mesures de ρ, nous nous sommes contentés de retenir 
l’ordre de grandeur de 1014 m-2 comme donnée d’entrée dans le modèle. D’autre part, les 
densités de dislocations ne sont pas significativement différentes entre bainite et martensite, 
ce qui nous amène à prendre ρ0 = 1014 m-2 pour les 2 microstructures. 
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III.B Essais de traction monotone 

La caractérisation du matériau en traction répond à deux objectifs distincts : 
- la construction d’une base d’essais de traction simple à différentes températures T, de 

manière à caractériser l’évolution de la limite élastique et de la pente d’écrouissage en 
fonction de T ; 

- la réalisation d’essais de sauts de vitesse et de sauts de températures, afin de déterminer 
des grandeurs telles que le volume d’activation V* et l’énergie d’activation ΔG(σeff). 

 

III.B.1 Eprouvettes et conditions expérimentales 

Les éprouvettes utilisées sont de géométrie cylindrique (φ0 = 3 mm) et de longueur utile L0 = 
15 mm. Les essais de traction sont réalisés au laboratoire SRMA (CEA Saclay) sur une 
machine électromécanique ZWICK dont la cellule d’effort a une capacité de 10 kN. Un 
extensomètre INSTRON a été utilisé pour mesurer la déformation de l’éprouvette. 
L’extensomètre a été étalonné sur l’ensemble de sa base de mesure (10 mm +/- 1 mm) avec 
une précision de l’ordre de 1%. 
 

 
 

Fig. III.8 : Eprouvette de traction ronde φ0 = 3 mm / L0 = 15 mm 
 

Une enceinte isotherme couplée à une alimentation en azote liquide assure la régulation en 
température lors des essais. Une petite enceinte permet d’atteindre les températures les plus 
basses (-150 et -196°C ) : le maintien à -196°C est assuré en remplissant l’enceinte d’azote 
liquide. 
 
Les essais ont été pilotés en déplacement de traverse, de façon à avoir une vitesse de 
déformation d’environ 5 10-4 s-1. Un large domaine de températures à été exploré : 100°C, 
25°C, -90°C, -150°C et -196 °C. Tous ces essais sont réalisés sur les 2 nuances bainitique et 
martensitique. Les courbes de traction à 0°C et 100°C sont données en annexe B.1. 
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Après avoir préalablement relevé la valeur du diamètre initial φ0, nous mesurons l’effort 
appliqué ainsi que le déplacement donné par l’extensomètre en cours d’essai. On en déduit : 
 
- Les courbes conventionnelles représentant l’évolution de F/S0 en fonction de la 

déformation dite conventionnelle εc définie par : 

0
c L

uε =       (III.4) 

Où S0 représente la section initiale de l’éprouvette, u désigne l’allongement de 
l’éprouvette (ou l’écartement des pattes de l’extensomètre par rapport à la position 
initiale) et L0 la longueur utile initiale de l’éprouvette (ou la base de mesure initiale de 
l’extensomètre. 

 
- les courbes rationnelles représentant l’évolution de la contrainte vraie σ = F / S en 

fonction de la déformation rationnelle εr définie par la relation : 

0
r L

Llnε =       (III.5) 

En utilisant une hypothèse de conservation du volume (valable dès lors que la 
déformation élastique devient négligeable devant la déformation plastique), on peut en 
déduire une relation simple pour le calcul de S et σ : 

LSLS =00  d’où 
00 L

L
S
F

=σ    (III.6) 

III.B.2 Résultats / discussion 

Les courbes conventionnelles sont données sur les figures III.9 et III.10 pour les deux 
microstructures bainitique et martensitique (courbes rationnelles en annexe B) : 
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Fig. III.9 : courbes F / S0 = f(ε) dans la bainite (25, -90, -150 et -196 °C) 
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Fig. III.10 : courbes F / S0 = f(ε) dans la martensite (25, -90, -150 et -196°C) 

 
 
a) Evolution de la limite d’élasticité Rp0,2 
 
Les courbes de traction conventionnelles ont permis de mesurer : 
- la limite d’élasticité à 0,2 % de déformation plastique Rp0,2 (figure III.11) ; 
- la résistance maximale Rm (figure III.12) ; 
- l’allongement plastique réparti Ag et l’allongement plastique à rupture Ar. L’évolution de 

ces deux caractéristiques en fonction de la température est fournie en annexe B. 
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Fig. III.11 : Evolution de la limite d’élasticité Rp0,2 en fonction de T (ajustement sur la loi de 

type C exp(-E / kT) en pointillés) 
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Fig. III.12 : Evolution de la résistance maximale Rm en fonction de T (ajustement sur la loi de 

type C exp(-E / kT) en pointillés) 
 
Rp0,2 et Rm décroissent lorsque la température augmente pour les deux nuances bainitique et 
martensitique. L’effet de la température est assez peu marqué au dessus de T = -90°C, mais 
elle devient plus significatif pour les températures les plus basses. L’effet de T est également 
plus marqué sur la limite d’élasticité Rp0,2 que sur la résistance maximale Rm . Cette 
constatation n’a rien de surprenant dans la mesure où le module d’écrouissage semble 
légèrement décroître avec T. 
A T = -196°C, le comportement de la bainite devient fragile : les valeurs de Rp0,2 et Rm sont 
d’autant plus proches que T diminue. 
A une température donnée, la nuance martensitique présente une plus grande limite 
d’élasticité Rp0,2 et une meilleure résistance à la traction Rm que la bainite, ce qui est sans 
doute lié à la microstructure plus fine. On constate également un effet très marqué de la 
température sur la limite d’élasticité, surtout entre 25, -90, -150 et -196°C. Cette influence de 
la température sur Rp0,2 est nettement moins évidente si l’on compare les essais à 0°C, 25°C et 
100°C. 
 
Enfin, il apparaît que l’écart entre bainite et martensite tend à diminuer lorsque T diminue, 
c'est-à-dire lorsque l’on s’éloigne de la température de transition de comportement 
macroscopique. Une étude plus détaillée est disponible en annexe B.1 : une loi de type 
Arrhénius est proposée pour décrire les évolutions de Rp0,2 et Rm en fonction de T. 
 
 
b) Evolution du module d’écrouissage dσ/dε 
 
Les courbes de traction représentées sur les figures III.9 et III.10 ne montrent que peu de 
différences de module d’écrouissage entre la bainite et martensite. On constate l’apparition 
d’un palier en début de courbe, d’autant plus marqué que la température est faible. Le palier 
est également plus marqué dans la martensite que dans la bainite. Il s’agit très certainement de 
paliers de type Lüders correspondant à un phénomène d’ancrage / désancrage des dislocations  
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en début de plasticité. Ces paliers ont également été observés dans des aciers faiblement alliés 
16MND5 par Renevey [REN98] et Pesci [PES04], ainsi que dans des aciers martensitiques 
[BON04]. Les instabilités plastiques peuvent également être de nature géométrique En effet, 
la plasticité s’initie à proximité des congés de raccordement de l’éprouvette du fait des 
facteurs de concentration Par la suite, la déformation devient homogène dans la zone utile et 
ces instabilités disparaissent. 
 
Le module d’écrouissage semble légèrement plus élevé dans la bainite que dans la martensite, 
mais il semble décroître avec la température. Afin de quantifier l’effet de la microstructure et 
de la température sur l’écrouissage, nous avons identifiés une loi de comportement plastique 
macroscopique de type Hollomon sur les courbes de traction simple : 
 

np
eqmises εKσ ><=><       (III.7) 

 
Les paramètres K et n ont été identifiés pour la bainite et la martensite à partir des courbes de 
traction rationnelles en déformation plastique (figures III.13 et III.14). Les paliers de Lüders 
sont retirés des courbes de traction car ils correspondent à un état de déformation hétérogène 
dans les éprouvettes. 
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Fig. III.13 : Identification des paramètres K et n de la loi Hollomon à partir des courbes de 

traction simple (bainite) 
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Fig. III.14 : Identification des paramètres K et n de la loi Hollomon à partir des courbes de 

traction simple (martensite) 
 
Le tableau III.2 récapitule l’évolution des valeurs de K et n en fonction de T pour les deux 
microstructures. 
 

Paramètre K Exposant n Température 
(°C) Bainite Martensite Bainite Martensite 

25 966 1130 0,130 0,103 

-90 1160 1370 0,147 0,131 

-150 1280 1500 0,135 0,133 

-196 1460 1730 0,108 0,126 
 

Tableau III.2 : Evolution des coefficients d’écrouissage K et n en fonction de T (bainite & 
martensite) 

 
Si le paramètre K n’a pas de signification physique particulière, l’exposant n définit en 
principe la déformation plastique à striction. Cet exposant est en moyenne plus élevé dans la 
bainite que dans la martensite, sauf pour T = 25°C. Cela peut laisser penser que l’écrouissage 
sature plus précocement dans la bainite que dans la martensite. 
D’autre part, n semble croître avec T dans la bainite, mais cette tendance est inversée dans la 
martensite. Il est difficile d’estimer précisément l’effet de la température et de la 
microstructure sur la saturation de l’écrouissage. 
 
Cette paramétrisation permet également d’étudier l’évolution du module d’écrouissage θ. 
Pour un niveau de déformation <εeq> donné, θ se déduit des valeurs de K et n par la relation : 
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1np
eqp
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mises εnK
εd

σd
θ −><=

><

><
=     (III.8) 

Le tableau III.3 récapitule les valeurs de θ  mesurées dans la bainite et la martensite pour deux 
niveaux de déformation : <εeq> = 5 et 10 %. 
 

Bainite Martensite Température 
(°C) <εeq> = 5 % <εeq> = 10 % <εeq> = 5 % <εeq> = 10 % 

25 1700 931 1710 921 

-90 2200 1220 2430 1330 

-150 2310 1270 2680 1470 

-196 2290 1230 3000 1640 
 

Tableau III.3 : Evolution du module d’écrouissage calculé à partir de K et n en fonction de T 
et <εeq> dans la bainite et la martensite 

 
Dans la bainite et la martensite, on constate que le module d’écrouissage θ diminue bien 
lorsque <εeq> augmente (saturation de l’écrouissage). D’autre part, les valeurs de θ sont 
d’autant plus élevées que T est faible. Cette observation est vérifiée pour les deux 
microstructures, et à <εeq> = 5 et 10 %. Dans l’ensemble, les valeurs de θ  sont plus élevées 
dans la martensite que dans la bainite, sauf pour T = 25°C où ces valeurs de θ sont 
comparables. Ceci peut s’expliquer par une plus grande finesse de la microstructure 
martensitique : le libre parcours moyen des dislocations serait plus faible, ce qui favoriserait 
le durcissement au cours de la déformation. Par ailleurs, les valeurs de module d’écrouissage 
sont du même ordre que celles mesurées dans un acier Fe-Cr martensitique par Bonadé et al. 
[BON04]. 
 
Si , pour T < 25°C, la limite d’élasticité et le module d’écrouissage sont fortement dépendants 
de la température, les courbes de traction obtenues à 100°C, 25°C et 0°C sont très peu 
différentes (cf. annexe B.). De même, on montre que l’effet de la vitesse de sollicitation sur 
l’écrouissage (entre les essais à 5.10-4 s-1 et 5.10-3 s-1) n’est pas flagrant à T = 25°C, mais qu’il 
devient nettement plus significatif à T = -150°C. 
Pour T < 25°C, il est ainsi crucial de caractériser non seulement la limite d’élasticité et 
l’écrouissage, mais également la nature thermiquement activée du comportement plastique. 

III.C Caractérisation du comportement thermiquement activé 

III.C.1 Essais de sauts de vitesse 

L’objectif de cette partie consiste à mesurer l’effet de la vitesse de déformation sur la 
contrainte d’écoulement du matériau, et ce à différentes températures. La mesure du volume 
d’activation V* permet de quantifier cet effet. 
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a) Conditions expérimentales 
 
Tous les essais ont été réalisés sur une machine servo-hydraulique INSTRON de capacité 250 
kN munie d’une cellule d’effort de 50 kN. Nous avons réalisé des éprouvettes cylindriques de 
diamètre φ0= 4 mm et de longueur utile L0 = 17 mm (figure III.15). 
 

 
 

Fig. III.15 : Eprouvettes de traction pour l’étude de sauts de vitesse et température 
 
Un extensomètre INSTRON a servi à l’acquisition de la déformation de la partie utile de 
l’éprouvette avec une erreur inférieure à 1% sur toute la base de mesure. 
 
Les essais ont été pilotés en vitesse de déplacement du vérin. Tous les sauts ont été réalisés 
avec une amplitude d’une décade entre deux vitesses de déformation  de 5 10vérinε& -3 s-1 et 5 
10-4 s-1. Les sauts sont effectués tous les 2,5 % de déformation jusqu’à rupture de l’éprouvette. 
Afin d’étudier l’influence de la température sur l’effet de viscosité, des essais ont été réalisés 
à 25°C, -90°C et -150°C pour le matériau bainitique et à 25°C, -60°C, -90°C, -150°C et -
196°C sur le matériau martensitique. L’ensemble des essais sont réalisés dans l’enceinte 
régulée en température adaptée sur la machine INSTRON 250 kN. Une enceinte de plus petite 
taille a été utilisée pour assurer une régulation optimale à -150°C. 
 
 
b) Résultats : courbes de sauts de vitesse 
 
Les courbes contrainte vs déformation rationnelle obtenues sur le matériau bainitique (figure 
III.16) montrent que l’amplitude des sauts de contrainte Δσ est d’autant plus grande que la 
température est faible. Les oscillations qui apparaissent à chaque saut sont la conséquence du 
réglage de l’asservissement du vérin. Elles peuvent générer des incertitudes dans les mesures 
de Δσ. Pour les mesures de Δσ, nous nous sommes affranchis du ‘début de saut’ comportant 
des oscillations. Les limites d’élasticité obtenues sur les courbes de traction monotones et les 
sauts de vitesse présentent des dispersions de l’ordre de 5 à 20 MPa, qui peuvent être liées à 
une légère hétérogénéité microstructurale du massif ayant servi à la découpe des éprouvettes. 
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Les essais de sauts de vitesse menés sur la nuance martensitique (figure III.17) conduisent à 
des résultats assez similaires : les valeurs de Δσ sont très comparables à celles obtenues sur la 
bainite. 
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Fig. III.16 : Courbes de sauts de vitesse F/S = f(εpeq) (bainite) 
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Fig. III.17 : Courbes de sauts de vitesse F/S = f(εpeq) (martensite) 

 
Les valeurs de Δσ sont données en annexe B.2 et leurs évolutions avec la température sont 
tracées sur les figures III.18 et III.19. 
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Fig. III.18 : Evolution des sauts Δσ en fonction de T dans la bainite 
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Fig. III.19 : Evolution des sauts Δσ en fonction de T dans la martensite 

 
 
L’amplitude des sauts dépend significativement de la température et elle est d’autant plus 
faible que la température augmente. Ce phénomène met en évidence une augmentation de la 
contrainte effective σeff (contribution de l’activation thermique) et du volume d’activation V* 
avec T, comme on le montrera par la suite. Par ailleurs, l’amplitude des sauts Δσ dépend peu 
du taux de déformation ε au cours d’un même essai. 
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c) Mesure du volume d’activation V*

 
Si l’on considère que la théorie de l’activation thermique s’applique à une échelle 
macroscopique, il est possible de relier le volume d’activation V* à l’amplitude des sauts Δσ 
Considérons simplement une loi d’écoulement viscoplastique reliant la vitesse de déformation 
plastique  à la contrainte effective σpε& eff : 

⎥
⎦

⎤
⎢
⎣

⎡−
=

kT
)ΔG(σ

expεε eff
0&&      (III.9) 

Où désigne une vitesse de référence, ΔG l’énergie libre d’activation associée au mécanisme 
d’activation thermique considéré, k la constante de Boltzmann et T la température. Le volume 
d’activation se définit comme la dérivée partielle de ΔG par rapport à σ

0ε&

eff : 

eff
*

0 σVΔGΔG −=       (III.10) 

L’expression de la loi d’écoulement pour deux vitesses de déformation plastique  et   
(avec > ) conduit à une relation faisant intervenir le saut de contraintes  : 
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On en déduit l’expression du volume d’activation en fonction de Δσ : 

εΔln
Δσ
kTV * &=        (III.12) 

Les valeurs de V* calculées par cette relation sont données dans le tableau III.4 (les courbes 
décrivant l’évolution de V* en fonction de ε figurent dans l’annexe B.2) : 
 
 

V* (b3) Température 
(°C) Bainite Martensite 

25 55 54 

-60 25  

-90 20 18 

-150 9 10 
 

Tableau III.4 : Comparaison des valeurs de V* obtenues à différentes températures pour les 
microstructures bainitique et martensitique 
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Les valeurs de V* mesurées sont peu différentes entre la bainite et la martensite et ce, quelle 
que soit la température. Cela suggère que les mécanismes d’activation thermique sont très 
similaires d’une microstructure à l’autre. L’activation thermique semble affecter uniquement 
le comportement de la matrice ferritique constitutive des lattes. La localisation et la taille des 
carbures dans les deux microstructures ne semblent pas avoir d’influence significative sur les 
valeurs de V*. On note une bonne concordance entre les valeurs obtenues expérimentalement 
et celles mesurées dans d’autres nuances d’aciers faiblement alliés [BÖH01]. Les valeurs de 
V* sont également assez proches de celles mesurées expérimentalement dans le fer pur 
[COT78]. 
 
Il faut rester prudent lorsque l’on transpose des résultats expérimentaux macroscopiques à des 
mécanismes d’activation thermique agissant à l’échelle d’un brin de dislocation vis sans 
effectuer de changement d’échelle. Il est néanmoins admis [UET03] que les valeurs de V* 
obtenues expérimentalement doivent être du même ordre de grandeur que celles reliées aux 
mécanismes mis en jeu à l’échelle microscopique. 
Si l’on veut procéder au changement d’échelle, la méthode la plus simple consiste à prendre 
arbitrairement τeff = σeff / 2 (Harding [HAR69], Tanaka & Watanabe [TAN71], Spitzig & 
Leslie [SPL71]), ce qui conduit à une relation entre le volume d’activation apparent V* et le 
volume d’activation ‘microscopique’  : *

τV

*

effT,εeff

*
τ VΔG

τ
ΔGV 22 ≈

∂
∂

−≈
∂
∂

−=
σ

    (III.13) 

D’autre part, comme les sauts Δσ n’évoluent pas en cours d’essai, il en va par conséquent de 
même pour les valeurs de V* qui semblent peu sensibles à l’évolution de la déformation (cf. 
courbes V* = f(ε) en annexe B.2). 
 
A terme, les mesures expérimentales de sauts de vitesse et de V* permettront d’identifier les 
paramètres de la loi de comportement cristalline décrivant le comportement d’un agrégat de 
grains. 

III.C.2 Essais de sauts de température 

Des essais de sauts de température ont également été conduits avec le dispositif expérimental 
déjà utilisé pour les sauts de vitesse. L’objectif est ici d’évaluer l’effet de la déformation à la 
fois sur l’amplitude des sauts et sur l’évolution de l’écrouissage à une température donnée. 
Les sauts de température peuvent mettre en évidence, de par la présence d’une rupture de 
pente d’écrouissage, le passage d’un comportement de type basse température à un 
comportement plus caractéristique du régime athermique. Ces essais, couplés à des mesures 
de sauts de vitesse, visent également à mesurer l’énergie libre d’activation ΔG à une 
température donnée. 
 
 
a) Conditions expérimentales 
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Des sauts de température sont réalisés entre -150°C et -196°C sur les 2 microstructures tous 
les 2,5 % de déformation. La régulation à -150°C est assurée dans la petite enceinte, tandis 
que l’on immerge l’échantillon dans l’azote liquide pour atteindre -196°C. 
 
Afin d’assurer une régulation efficace de l’enceinte lors de la transition entre deux 
températures, l’éprouvette est déchargée progressivement lors de la mise en température. 
 
Cette précaution permet également d’éviter que les phénomènes de dilatation / contraction des 
amarrages de traction entraînent une déformation plastique de l’éprouvette. 
Une démarche analogue a été appliquée pour réaliser des sauts de température dans le régime 
de comportement athermique, entre 37 et 0°C. Nous avons choisi 37°C au lieu de 25°C afin 
d’augmenter l’amplitude du saut. Pour réguler l’enceinte à 0°C, nous avons introduit dans 
l’enceinte un mélange d’eau et de glaçons. 
 
 
b) Résultats : courbes de sauts de température 
 
Les courbes contrainte/déformation plastique représentant les sauts de température entre -150 
et -196 °C sont données pour les deux matériaux (figures III.20 et III.21) avec, à titre de 
comparaison, les courbes monotones aux deux températures. 
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Fig. III.20 : Courbes de sauts de température F/S = f(εpeq) superposées avec les courbes de 

traction monotones à -196°C et -150 °C (bainite) 
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Fig. III.21 : Courbes de sauts de température F/S = f(εpeq) superposées avec les courbes de 

traction monotones à -196°C et -150 °C (martensite) 
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Fig. III.22 : Courbes de sauts de température F/S = f(εpeq) superposées avec la courbe de 

traction monotone à 25°C (bainite) 
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Fig. III.23 : Courbes de sauts de température F/S = f(εpeq) superposées avec la courbe de 

traction monotone à 25°C (martensite) 
 
L’amplitude des sauts de contrainte est assez peu dépendante du niveau de déformation ainsi 
que de la microstructure, ce qui était déjà le cas pour les essais de sauts de vitesse. 
L’écart entre les valeurs de contrainte obtenues sur les essais de température et les essais 
monotones reste toujours assez faible, avec cependant un léger décalage de l’ordre de 20 MPa 
au maximum. Il peut s’agir d’un effet d’hétérogénéité microstructurale du matériau qui joue 
sur la limite d’élasticité. En revanche, nous n’avons pas d’interprétation particulière à donner 
aux fluctuations des valeurs de Δσ au cours d’un essai. 
 
 
c) Mesure de l’énergie d’activation apparente ΔG 
 
L’intérêt de ce genre d’essais, couplés à des mesures de sauts de vitesse, est de pouvoir 
calculer l’énergie d’activation à partir des valeurs de Δσ.  
Il est possible d’accéder à une valeur approchée de ΔG à partir des données expérimentales 
dont nous disposons. Si on réalise un saut de température entre T1 et T2, (T2 < T1), la loi 
d’écoulement activée thermiquement s’écrit respectivement à T1 et T2 : 
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Lors du saut, la vitesse de déformation reste inchangée, ce qui permet d’écrire : 

2

2
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T
))(TΔG(σ eff1eff =     (III.15) 
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Il reste à exprimer le terme  en fonction de . La dérivée partielle de 
l’énergie d’activation par rapport à la température s’écrit : 
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En effectuant un développement limité de ΔG autour de T ≈ T1, on montre que : 

eff
* σ)(TVTΔGTΔG Δ−≈ 112 )()(     (III.17) 

D’où l’équation : 
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Ce qui conduit à l’expression de l’énergie d’activation à la température T1 : 
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Finalement, en reprenant l’expression de V*(T1), on obtient une équation du type : 
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Pour une température donnée, cette expression permet de calculer l’énergie d’activation à 
partir des mesures de sauts de vitesse et de sauts de température. Ainsi on peut estimer l’ordre 
de grandeur de ΔG à -150 °C ainsi qu’à 25 °C dans le régime athermique (il faut néanmoins 
préciser que les sauts de température ont été réalisés entre 0°C et 37°C contre 25 °C pour les 
sauts de vitesse). Les valeurs de ΔG données dans le tableau III.5 correspondent à la moyenne 
des 4 sauts de vitesse et de température (2,5, 5, 7,5 et 10 % de déformation) pour une 
température donnée. 
 

ΔG (eV) 
Température (°C) 

Bainite Martensite 

25 1,01 1,17 

-150 0,41 0,44 
 

Tableau III.5 : Comparaison des valeurs de ΔG obtenues à 25°C et -150 °C dans la bainite et 
dans la martensite 

 
De même que pour les valeurs de V*, les énergies d’activation obtenues sont très comparables 
entre bainite et martensite, ce qui suggère là encore que les mécanismes d’activation 
thermique semblent assez peu affectés par les différences de microstructure et de répartition 
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des précipités. Le formalisme de la loi d’écoulement activée thermiquement implique que, si 
on fixe la vitesse de déformation, la dépendance de ΔG en fonction de la température est 
linéaire :  

TkCΔG =      avec     ⎟
⎟
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⎞
⎜
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⎝

⎛
=

ε
εlnC 0

&

&
    (III.21) 

L’allure des courbes ΔG en fonction de la température nous permet de vérifier la validité de 
cette dépendance linéaire dans la bainite et dans la martensite (figure III.24). Nous disposons 
cependant de peu de valeurs expérimentales de ΔG. 
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Fig. III.24 : Evolution de ΔG en fonction de T / comparaison avec la loi du type ΔG = CkT 

 
D’autre part, la valeur de ΔG à T = Ta doit par définition correspondre à ΔG0, puisque à cette 
température le franchissement des obstacles se fait à contrainte effective nulle. Si on admet 
que la température de transition de comportement Ta est de l’ordre de l’ambiante, cela devrait 
conduire à des valeurs de ΔG0 de l’ordre de 1 eV pour les 2 microstructures. Ces valeurs sont 
globalement en accord avec celles admises pour le mécanisme de double décrochement dans 
les métaux de structure cubique centrée (Kocks [KOC75], Astié, Peyrade & Groh [AST81], 
Nemat-Nasser [NEM98], Tang, Kubin & Canova [TAN98]). 
 

III.D Caractérisation de la transition ductile / fragile 

L’objectif de ces essais est de caractériser les propriétés de ténacité de l’acier de cuve A508 
Cl3 pour les deux microstructures et leur évolution en fonction de la température dans le 
domaine de la transition ductile / fragile. 
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III.D.1 Procédure expérimentale / mesure de la ténacité 

 
a) Eprouvettes et conditions expérimentales 
 
Les éprouvettes utilisées pour ces essais sont de type CT 12.5. L’entaille initiale ae avant pré-
fissuration mesure 11,25 mm, l’épaisseur vaut B = 12,5 mm, tandis que la largeur W (à 
compter du point d’application de la force) est égale à 25 mm. (figure III.25) : 
 

aeae

 
 

Fig. III.25 : Géométrie des éprouvettes CT 12,5 
 
Les éprouvettes ont été préfissurées par fatigue sur la machine INSTRON 250 kN afin 
d’obtenir une longueur initiale de fissure a0 = 13,75 mm, ce qui correspond à un rapport a0 / 
W ≈ 0,55. 
Les essais de ténacité ont été réalisés dans une enceinte régulée en température par 
l’intermédiaire d’un circuit d’azote liquide (cf annexe C). Les éprouvettes sont pourvues d’un 
thermocouple K (alumel/chromel) sur la face supérieure. La campagne d’essais a été réalisée 
à différentes températures sur les deux nuances bainitique et martensitique : -120 C / -90°C / -
60°C pour la bainite et -142°C / -120°C / -105°C / -90°C pour la martensite. 
 
 
b) Mesure de la longueur de fissure initiale a0
 
Le dépouillement des essais requiert une mesure précise de la longueur de fissure initiale a0. 
Cette mesure est réalisée post mortem sur les faciès de rupture de chacune des éprouvettes. La 
norme ASTM E1921 [AST98] prévoit le calcul d’une valeur moyenne de a0 qui est fonction 
de la distance séparant le front de préfissuration du front d’entaille initial à 9 endroits distincts 
(surface, 1/4 d’épaisseur, 1/2 épaisseur, etc.). Le traitement est effectué à partir d’une image 
numérisée du faciès. En général, le contraste entre la zone préfissurée et celle rompue fait 
clairement ressortir la position du front de préfissuration (figure III.26). 
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Fig. III.26 : Méthode de mesure de la longueur initiale de fissure a0
 
La valeur moyenne de a0 est calculée à partir de ces 9 valeurs par la formule : 
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Les valeurs de a0 sont données dans l’annexe C.1 Pour vérifier l’hypothèse de plasticité 
confinée, la valeur de a0, qui doit satisfaire les conditions suivantes : 

0,70
W
a0,45 0 ≤≤  et   (III.23) mm1,3aa e0 ≥−

( ) ( ) 000,9i
a1,1aMax ≤

=000,9i
a0,9aMin ≥

=

i  et i   (III.24) 

Toutes les éprouvettes testées ont vérifié les conditions (III.23) et (III.24). 

III.D.2 Résultats 

 
a) Courbes force / ouverture 
 
La force exercée sur l’éprouvette est mesurée avec une cellule d’effort de 50 kN (les valeurs 
de force maximum Fmax à rupture peuvent varier de 10 à 30 kN sur l’ensemble du domaine de 
températures exploré), tandis que l’ouverture de la fissure est mesurée à l’aide d’un 
extensomètre INSTRON préalablement étalonné dans un domaine allant de 0 à 3 mm 
d’ouverture avec une erreur inférieure à 1%. 
 
Pour chaque éprouvette, la courbe force déplacement est enregistrée jusqu’à rupture (cf. 
annexe C.1). Nous constatons une bonne superposition des courbes, avec toutefois des 
valeurs de δ à rupture très variables d’une éprouvette à l’autre. En effet, pour une température 
donnée, les éprouvettes présentent une déformation plastique à rupture plus ou moins 
prononcée. Ceci correspond à une forte dispersion des valeurs d’énergie à rupture. Il convient 
donc de mesurer la ténacité en introduisant un facteur de correction lié à la dissipation 
d’énergie lors de la plastification de l’éprouvette. Pour mesurer la ténacité, il conviendra donc 
d’introduire un facteur de correction lié à la dissipation d’énergie lors de la plastification de 
l’éprouvette. 
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Fig. III.27 : Courbes F = f(δ) obtenues dans la bainite à T =-60°C et T =-120°C 

 
 
b) Calcul de la ténacité KJC
 
La mesure de la ténacité KJC se fait à partir de l’intégrale J, qui se compose de 2 contributions 
élastique et plastique : 

pe JJJ +=        (III.25) 

En élasticité, l’intégrale J est égale au taux de restitution d’énergie G pour une avancée 
infinitésimale de la fissure ; elle peut donc être reliée au facteur d’intensité des contraintes 
critique Ke : 

E
KGJ e

e

2

=≈        (III.26) 

Pour une géométrie d’éprouvette CT normalisée, la norme ASTM E 1921 donne la valeur de 
Ke en fonction des dimensions B et W, du coefficient d’intensité des contraintes g(a0 / W), et 
de l’effort maximal à rupture Fc : 
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Le coefficient d’intensité des contraintes g(a0 / W) vaut : 
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 (III.28) 
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Lorsque la propagation de fissure en cours d’essai n’excède pas Δa = 0,05 (W-a0), il est 
possible de calculer la contribution plastique Jp de l’intégrale de Rice : 

( )0

p
p aWB

Aη
J

−
=       (III.29) 

η désigne un coefficient fixé à η = 2 + 0,522 (1 - a0 / W) et Ap définit la composante plastique 
de l’aire sous la courbe F (effort) / δ (ouverture du capteur), comme indiqué sur la figure 
III.28 : Ap se déduit de l’aire totale en retranchant la partie élastique calculée à partir de la 
souplesse C0 définie par δ = F C0 : 

ep AAA −=   avec  
2
FCA

2
C0

e =   (III.30) 

 

Ap

Fc

δ

C0 C0

 
Fig. III.28 : Calcul de l’aire plastique Ap sous la courbe F = f(δ) 

 
Finalement, la valeur du module de ténacité KJC se déduit de l’intégrale J ’totale’ par la 
relation (en considérant toujours que J ≈ G) : 

JEKJC =        (III.31) 

 
 
c) Evolution de KJC en fonction de T dans la bainite et la martensite 
 
Nous disposons de 28 éprouvettes CT 12,5 : 
- 14 essais ont été réalisés dans la bainite : 4 essais à -60°C, 6 essais à -90°C, 4 essais à 

-120°C ; 
- 14 essais ont été réalisés dans la martensite : 4 essais à -90°C, 4 essais à -105°C, 3 

essais à -120°C et 3 essais à -142°C. 
 
L’évolution des valeurs de KJC est donnée en fonction de la température sur la figure III.29. 
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Fig. III.29 : Evolution des valeurs de KJC dans la bainite et la martensite 
 
D’une part, on constate que les valeurs de KJC augmentent avec la température, aussi bien 
pour la bainite que pour la martensite. En effet, les courbes force / ouverture montrent que la 
force critique à rupture Fc est atteinte au prix d’une déformation plastique préalable d’autant 
plus grande que la température est élevée. Ce raisonnement est également transposable à 
l’échelle microscopique : l’amorçage du clivage s’accompagne d’une déformation plastique 
préalable faible à T = -196°C, mais très élevée à T = -60°C [TAN05]. 
 
De plus, il apparaît que les dispersions de valeurs de KJC sont d’autant plus grandes que T est 
élevée. Cet effet est observé pour les deux microstructures, mais semble encore plus prononcé 
dans la bainite que dans la martensite. Ce phénomène est bien décrit dans la littérature 
[WAL84] [WAL02] [HAU05], mais les causes de cet accroissement de la dispersion sont 
multiples et mal identifiées. On peut invoquer l’augmentation des hétérogénéités des champs 
mécaniques locaux avec la déformation en fond de fissure : à l’échelle de l’éprouvette, cela se 
traduirait par une augmentation des hétérogénéités de valeurs de KJC. 
 
A température fixée, on observe que les valeurs de KJC sont en moyenne plus élevées dans la 
martensite que dans la bainite. Si on considère que la rupture par clivage s’amorce 
principalement sur les carbures [WST84] [HAH84] [LEE02], cet effet de microstructure peut 
s’expliquer assez simplement par une taille des carbures plus faible dans la martensite que 
dans la bainite. Il faudrait donc fournir une contrainte plus élevée pour amorcer le clivage 
dans la martensite. 
 
D’autre part, les barrières microstructurales peuvent également freiner la propagation du 
clivage [BRO78] [ZHA99] : les paquets de lattes sont plus fins dans la martensite, ce qui 
rendrait plus difficile la propagation des germes de clivage. 
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III.D.3 Comparaison avec une approche Master Curve 

Dans cette partie, les dispersions expérimentales de KJC sont comparées avec celles obtenues 
par l’approche Master Curve. Cette méthode est basée sur les mécanismes physiques de la 
rupture fragile par clivage. Elle permet de prédire de manière assez satisfaisante l’évolution 
des valeurs de ténacité en fonction de T pour différents aciers faiblement alliés. D’autre part, 
le calage de la dépendance de KJC requiert l’identification d’un seul paramètre T0. 
 
a) Fondements de l’approche Master Curve 
 
S’inspirant du modèle WST [WST84], Wallin a proposé une modélisation de la dispersion des 
valeurs de ténacité dans un cadre général : l’approche Master Curve [WAL84]. Il montre que 
la probabilité de rupture fragile dans un volume macroscopique V peut être exprimée comme 
fonction de KI. 
Wallin considère un volume élémentaire V0 contenant une distribution de N sites d’amorçage 
possibles du clivage. Pour un niveau de chargement donné, chacun de ces sites a une 
probabilité Pi(a>ac) de devenir critique. Si on considère qu’il suffit d’activer un des sites 
d’amorçage pour rompre le volume V, la probabilité de survie s’écrit : 

( ) ( )(∏
=

≥−=
N

1i
ci0NR aaP1VP )     (III.32) 

En supposant que V0 est assez petit pour que tous les sites voient le même chargement, 
l’équation (III.32) devient : 

( ) ( )( )N
ci0NR aaP1VP ≥−=      (III.33) 

En introduisant la densité volumique de sites Nv = N/V0, l’équation (III.33) s’écrit : 
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Pour calculer la probabilité de rupture PR(V) dans le volume V, Wallin fait l’hypothèse du 
maillon le plus faible : il suffit de casser un des maillons de volume V0 pour arriver à la 
rupture du volume V = nV0. Le terme PR(V) s’exprime : 
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     (III.35) 

Si la densité volumique de sites Nv est identique dans chaque maillon, PR(V) s’écrit : 

( ) ( )(∑
=

⎥⎦
⎤

⎢⎣
⎡ ⎟

⎠
⎞⎜

⎝
⎛ ≥−−=

n

1k

N
ck0R

vaaP1LnVexp1VP   (III.36) 

Par la suite, Wallin considère que les sites potentiels d’amorçage sont répartis suivant une 
distribution de Poisson. En assimilant le volume élementaire V0 à dV, il montre que la 
probabilité de rupture du maillon se met sous la forme intégrale : 
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En supposant que l’amorçage des micro défauts ne peut se produire que sous l’effet des 
mécanismes de plasticité, le volume V peut être assimilé à la zone plastique de taille Vp. Le 
terme P(a ≥ ac) dépend du champ de contraintes dans la zone plastique qui est lui-même 
dépendant de r en coordonnées cylindriques. Wallin suppose que le champ mécanique en 
pointe de fissure est de la forme de la solution H.R.R. [HUT68], ce qui lui permet d’exprimer 
l’équation (III.37) directement en fonction de K1 : 

( ) [ ]4
IIR KBλexp1KP −−=      (III.38) 

λ définit une constante. A noter que l’exposant 4 est une conséquence du champ H.R.R. en 
pointe de fissure. Cette hypothèse est valide lorsque la zone plastique est confinée. Wallin 
préfère introduire une valeur K0 correspondant à une valeur de ténacité pour une probabilité 
de rupture de 1- e-1, c'est-à-dire environ 63 % : 
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Dans cette description, il n’existe pas de valeur limite de ténacité en dessous de laquelle il n’y 
a jamais de rupture. En réalité, la fissure ne peut pas se propager sans l’apport d’énergie 
nécessaire au franchissement des joints de lattes et joints de grains ainsi qu’à la plastification 
même locale. Par conséquent, dans l’approche Master Curve, un seuil de ténacité minimale 
Kmin est introduit : 
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( ) 0KP IR =    sinon    (III.41) 

Dans l’approche Master Curve, c’est cette dernière forme de l’expression de PR(K1) qui est 
utilisée pour décrire les dispersions de valeurs de KJC. En pratique, des études statistiques 
menées sur des aciers de cuve de type A508 Cl3 ont montré qu’une valeur de Kmin = 20 MPa 
était appropriée à l’application de la Master Curve [WAL84]. 
 
 
b) Définition de la Master Curve 
 
L’équation (III.40) nous donne la probabilité de rupture pour une valeur de KI fixée. 
Inversement, pour une probabilité de rupture donnée (par exemple Pr(KJC) = 0,5), cette 
équation permet de prédire une valeur de ténacité ‘médiane’ de l’éprouvette KJC(50%). La 
Master Curve est la courbe qui donne l’évolution de KJC(50%) en fonction de la température 
T. Si on introduit Pr(KJC) = 0,5 dans l’équation (III.40), on peut exprimer KJC(50%) en 
fonction de K0 et Kmin : 
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( ) ( )[ ] min
1/4

min0JC K2lnKK(50%)K +−=    (III.42) 

La dépendance en température est introduite via le terme K0 : Wallin montre que K0 dépend 
de la limite d’élasticité Rp

0,2. Il introduit une loi empirique de la forme : 

( )[ ]0210 TT0,019expccK −+=     (III.43) 

Les paramètres c1 et c2 sont fixés respectivement à 30 et 70 MPa m1/2. La constante T0 définit 
un température de référence : T0 est la température pour laquelle K0 est égal à 100 MPa m1/2, 
ou autrement dit la température à laquelle 63 % des éprouvettes rompent pour KJC = 100 MPa 
m1/2. 
 
Il est également nécessaire de prendre en compte l’effet de la taille des éprouvettes sur la 
valeur de ténacité : les valeurs de ténacité sont d’autant plus faibles que les éprouvettes testées 
sont de grandes dimensions. En s’appuyant sur l’équation (III.38), on montre que l’effet de 
taille se traduit de la manière suivante sur la ténacité : 
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KJC_0(50%) définit la valeur de ténacité corrigée pour une taille d’éprouvette BB0. La norme 
ASTM E 1921 introduit par exemple une valeur standard de la ténacité KJC_25(50%) 
correspondant à des éprouvettes d’épaisseur B = 25 mm. Par la suite la Master Curve est 
appliquée pour prédire l’évolution de KJC_25(50%) en fonction de T. 
 
 
c) Calage de la Master Curve 
 
Le calage de la Master Curve consiste à ajuster l’évolution de K0 en fonction de T de manière 
à faire coïncider les valeurs expérimentales avec la loi d’évolution donnée par l’équation 
(III.42). Cet ajustement se fait via le paramètre T0. 
Pour une valeur de KJC, la probabilité de rupture peut être calculée à partir des essais sur 
éprouvettes CT : 

( )
0,4N

0,3i
KP JCR

+

−
=       (III.45) 

i correspond à la i-ème valeur de KJC classée par ordre croissant et N au nombre total 
d’éprouvettes testées à la température T. L’identification de T0 est réalisée en deux étapes : 
- connaissant PR(KJC), on identifie une valeur de K0 pour chaque température d’essai à 

partir de l’équation (III.40) ; 
- en utilisant l’équation (III.43), le paramètre T0 est recalé à partir des valeurs de K0 

obtenues pour les différentes valeurs de T. 
 
Une fois que le paramètre T0 a été identifié, la combinaison des équations (III.42), (III.43) et 
(III.44) permet d’exprimer l’évolution de KJC_25(50%) en fonction de T. Les études 
statistiques menées sur différents aciers montrent que l’ajustement de T0 est suffisant pour 
décrire l’évolution de ténacité [WAL84] [WAL02], et ce sans modifier d’autres paramètres, 
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ce qui montre le caractère ‘universel’ de l’approche Master Curve, par opposition au modèle 
WST [MAR04]. 
 
Il est toutefois utile de remarquer qu’il existe une valeur maximale de ténacité KJC(max) au-delà 
de laquelle l’essai n’est pas considéré comme étant valide (hypothèse de confinement de la 
plasticité non vérifiée) : 

( )2

p
0,2

JC(max)
ν1M

REB
K

−
=      (III.46) 

M est une constante qui vaut M ≈ 30.En pratique, cette valeur limite est de l’ordre de 250 
MPa m1/2 dans les aciers faiblement alliés : dans le domaine de températures balayé 
expérimentalement ; la ténacité critique KJC(max) n’est jamais atteinte. 
 
 
c) Résultats et discussion 
 
L’approche Master Curve a été appliquée aux  28 éprouvettes CT12,5 testées dans les deux 
nuances bainitique et martensitique. La température T0 a été déterminée pour chacune des 
deux nuances. La Master Curve KJC_25(50%) = f(T) est ensuite tracée pour une taille 
d’éprouvette normalisée d’épaisseur B = 25 mm. Nous avons également calculé des courbes 
d’évolution de la ténacité KJC_25 pour d’autres valeurs de probabilité de rupture PR : 
- KJC_25(1%) : ténacité à 1% de probabilité de rupture ; 
- KJC_25(5%) : ténacité à 5% de probabilité de rupture ; 
- KJC_25(95%) : ténacité à 95% de probabilité de rupture ; 
- KJC_25(99%) : ténacité à 99% de probabilité de rupture. 
 
Les figures III.30 et III.31 montrent une comparaison entre les dispersions de KJC prédites par 
l’approche Master Curve et celles prédites expérimentalement dans la bainite et la martensite. 
 
L’identification de la dépendance K0(T) conduit aux valeurs de T0 suivantes : -89°C pour la 
bainite et -118°C pour la martensite. Cet écart entre les deux microstructures peut s’expliquer 
par les valeurs plus élevées de KJC dans la martensite que dans la bainite. 
 
On constate dans l’ensemble que les valeurs expérimentales de KJC sont en accord avec celles 
prédites par l’approche Master Curve. On note cependant quelques désaccords entre les 
dispersions prédites par la Master Curve et celles obtenues expérimentalement : 
 
- Dans la bainite, les dispersions expérimentales de KJC sont plus élevées que celles 

données par l’approche Master Curve. A -120°C et -90°C, on constate que l’une des 
valeurs expérimentales de KJC dépasse nettement la courbe KJC_25(99%). 

 
- Dans la martensite, les dispersions expérimentales de KJC restent toujours comprises 

dans les bornes KJC_25(5%) et KJC_25(95%). Par opposition aux remarques formulées 
pour la bainite, il semble que l’approche Master Curve surestime légèrement les 
dispersions de KJC dans la martensite. 
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Fig. III.30 : Identification de la Master Curve sur les valeurs de KJC mesurées dans la bainite 
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Fig. III.31 : Identification de la Master Curve sur les valeurs de KJC mesurées dans la 

martensite 
 
En définitive, les dispersions de ténacité sont plutôt en bon accord avec l’approche Master 
Curve. Ce genre d’approche ne parvient cependant pas à expliquer les différences de 
dispersion de KJC entre les deux microstructures.  
Le recalage de T0 permet uniquement de tenir compte de l’effet de la température sur la 
ténacité, et d’une manière très simpliste (la température n’est supposée influer que sur la 
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contrainte de clivage et la limite d’élasticité). Or, l’effet de la microstructure sur la 
distribution des tailles de carbures peut conduire à modifier les dispersions de ténacité. On 
peut également suggérer l’existence d’un effet de la température sur les hétérogénéités de 
champs locaux. La mise en place d’un modèle d’approche locale de la rupture fragile doit 
absolument prendre en compte ces deux derniers aspects. 

III.E Etude fractographique 

Nous disposons d’une description relativement précise de l’évolution de la ténacité en 
fonction de la température, tout en tenant compte de l’effet de la plasticité et ce pour les 2 
microstructures étudiées (bainitique et martensitique). L’étude fractographique menée sur les 
éprouvettes de traction et CT vise à identifier les sites d’amorçage du clivage. L’objectif est 
d’établir quels sont les défauts et les mécanismes à l’origine de la rupture brutale dans la 
bainite et la martensite. 

III.E.1 Eprouvettes de traction simple 

Les faciès de rupture de plusieurs éprouvettes bainitique et martensitique ayant rompu à -
196°C et 25°C ont été observés avec un microscope électronique à balayage (PHILIPS XL 
30) en électrons secondaires. 
 
 

a) Bainite : 
 
Les 2 éprouvettes observées à -196°C (R16 et R17) ont rompu de manière brutale avant 
striction et présentent des faciès de nature presque exclusivement fragile. On observe un 
ensemble de rivières caractéristiques (figure III.32.a), avec très localement quelques traces de 
rupture ductile par nucléation, croissance et coalescence de cupules. Les différentes facettes 
se découpant au premier plan (figure III.32.b) forment des parallélépipèdes, ce qui semble là 
encore une signature typique de différents plan de clivage de type {100} orientés à 90° les uns 
des autres. 
 
 

   
 

(a) grandissement x100    (b) grandissement x1000 
 

Fig. III.32 : Faciès de rupture dans la bainite (Epr. R17) à T = -196°C 
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(a) grandissement x100    (b) grandissement x1000 
 

Fig. III.33 : Faciès de rupture dans la martensite (Epr. M36) à T = -196°C 
 

Les éprouvettes rompues à température ambiante présentent un faciès de déchirure en ‘cône et 
cratère’ caractéristique de la rupture ductile et exclusivement constitué de cupules 
entrecoupées de quelques ligaments déchirés en cisaillement. (cf. figure III.34.a). Les cupules 
formées sur la bainite ont une taille moyenne de l’ordre de 1 à 2 µm. 

 

   
 

(a) bainite (Epr. R17)    (b) martensite (Epr. M21) 
 

Fig. III.34 : Faciès de rupture à T = 25°C dans la bainite (a) et la martensite (b) 
 
 

b) Martensite : 
 
Les 2 éprouvettes martensitiques testées à -196°C (M35 et M36), ont rompu après striction et 
présentent un faciès de rupture essentiellement ductile avec localement quelques facettes 
caractéristiques du clivage. La figure III.33.a (vue d’ensemble à faible grandissement) fait 
apparaître les paquets de lattes ainsi que les ex grains γ, généralement invisibles sur des faciès 
de clivage. Ce phénomène pourrait être attribué à la présence de faciès de décohésion 
intergranulaire, mais ces interfaces n’ont pu être observées que très localement (cf. annexe 
B.1). 
 
Les éprouvettes rompues à température ambiante présentent un faciès de déchirure ductile 
exclusivement constitué de cupules entrecoupées de quelques ligaments déchirés par 
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cisaillement (cf. figure III.34.b). Les cupules observées à -196 et 25 °C ont une taille de 
l’ordre de 0,25 à 0,5 µm. 
 
 

c) Bilan : 
 
Les faciès de rupture sont de nature ductile, excepté sur la bainite à -196°C où l’on observe 
une rupture de nature purement fragile. La différence entre les faciès ductiles de la bainite et 
de la martensite peut être attribuée à la taille et à la dispersion des carbures qui ont une 
influence sur la taille des cupules. On constate également que sur la martensite à -196°C, le 
faciès de rupture fait apparaître des entités qui s’apparentent à des ex-grains γ et des paquets 
de lattes, ce qui n’est pas le cas pour les autres conditions expérimentales, ni sur la bainite, ni 
sur la martensite. Ces observations n’ont cependant pas pu être clairement associées à des 
phénomènes de décohésion intergranulaire. 
 

III.E.2 Eprouvettes CT 

Les éprouvettes CT testées ont été rompues par clivage. Une étude fractographique a été 
entreprise afin d’identifier les sites d’amorçage du clivage ainsi que les particules à l’origine 
du clivage (carbures, MnS). L’étude fractographique a été réalisée avec un microscope 
électronique à balayage JEOL JSM 6400. 
 

a) Bainite : 
 
Les observations MEB ont été réalisées sur les éprouvettes suivantes : 
- T = -60°C : éprouvettes N24 et N25 ; 
- T = -90°C : éprouvettes N22 et N30 ; 
- T = -120°C : éprouvette N27. 
 
Pour les éprouvettes N25 et N27, il n’est pas possible d’identifier un site évident d’amorçage 
du clivage. On observe plusieurs sites d’amorçage locaux le long du front de préfissuration de 
l’éprouvette. 
A T = -90°C, les éprouvettes N22 et N30 présentent des sites d’amorçage caractérisés par la 
convergence des rivières de clivage vers un paquet de lattes (cf. figure III.35). On peut 
émettre l’hypothèse de l’amorçage du clivage à partir de carbures : 
- aucune particule de MnS (aisément repérable sur les fractographies) n’est observée à 

proximité du site d’amorçage du clivage ; 
- il n’y a pas de faciès de décohésion inter-granulaire. 
 
Il n’est cependant pas possible d’identifier formellement l’amorçage du clivage à partir de 
carbures. 
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(a) Epr. N22      (b) Epr. N30 
 

Fig. III.35 : Sites d’amorçage du clivage sans particule apparente dans la bainite à T = -90°C 
 
Pour l’éprouvette N24 (T = -60°C), l’origine du clivage a été identifiée. Le site d’amorçage 
est constitué par une particule de MnS sphérique d’environ 10 µm de diamètre (cf. figure 
III.36). L’analyse chimique EDX met en évidence la présence de traces de laitier (Cu, Mg, Al) 
à proximité du site d’amorçage. On note que cette particule est de plus petites tailles et moins 
allongées que les clusters de MnS observés par Rossol [ROS98] et Renevey [REN99] dans 
des aciers faiblement alliés (taille ≈ 100 µm). Mäntylä mentionne cependant les particules 
sphériques de MnS comme responsables de l’amorçage du clivage pour des températures de 
l’ordre de T = -90°C [MÄN99]. 
 

   
 

(a) grandissement x600   (b) grandissement x2000 
 

Fig. III.36 : Amorçage du clivage sur une particule de MnS dans la bainite (epr. N24 / T = -
60°C) 

 
 

b) Martensite : 
 
Les observations MEB ont été réalisées sur les éprouvettes suivantes : 
- T = -90°C : éprouvettes N54 et N59 ; 
- T = -120°C : éprouvette M50; 
- T = -142°C : éprouvettes M56 et M57. 
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L’identification des sites est plus complexe dans la martensite que dans la bainite : les rivières 
de clivage sont plus fines et plus tourmentées. L’éprouvette M59 ne présente pas de site clair 
d’amorçage du clivage. Les éprouvettes M50, M54 et M57 présentent plusieurs sites 
d’amorçage du clivage : un site principal et plusieurs sites secondaires. Les sites d’amorçage 
supposés principaux sont présentés sur la figure III.37. Comme dans la bainite, ces sites ne 
font apparaître aucune particule de seconde phase. On peut émettre l’hypothèse d’une rupture 
amorcée sur des carbures.  
 
Cependant, dans les éprouvettes M54 et M57, des faciès de décohésion inter-granulaire sont 
observés. Il est difficile de juger si ces faciès séparent des ex-grains γ ou des paquets de lattes. 
Quelques ligaments ductiles sont observés à proximité du site d’amorçage de l’éprouvette 
M50. 
 

   
 

(a) Epr. M54 (T = -90°C)    (b) Epr. M50 (T = -120°C) 
 
 

 
 

(c) Epr. M57 (T = -142°C) 
 

Fig. III.37 : Sites d’amorçage du clivage dans la martensite sans présence de particules 
 
Dans l’éprouvette M56, le site d’amorçage de la rupture est facilement identifiable : il s’agit 
d’un sulfure de MnS de taille 20 à 30 µm (figure III.38). 
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Fig. III.38 : Site d’amorçage du clivage sur un amas de MnS dans la martensite (T = -142°C) 
 
 

c) Bilan : 
 
Les observations ont permis d’identifier le site d’amorçage du clivage pour six des dix 
éprouvettes observées. Dans leur majorité, les sites ne présentent aucune particule de seconde 
phase visible. 
Dans la martensite, on observe des faciès de décohésion intergranulaire, à proximité du site 
d’amorçage de 2 des éprouvettes observées. Il n’est pas possible de dire si cette décohésion 
est la cause du clivage ou une conséquence. 
Enfin, dans deux des éprouvettes, la rupture est initiée sur des particules de MnS. 
 
En conclusion, on peut formuler les remarques suivantes : 
 
- Les carbures ne peuvent être tenus pour seuls responsables de l’amorçage de la rupture 

par clivage : le clivage est amorcé sur des particules de MnS dans seulement deux des 
éprouvettes observées. Ce cas de figure ne semble toutefois pas représentatif de 
l’ensemble des éprouvettes. 

 
- Pour la plupart des éprouvettes (huit sur dix), l’identification des défauts à l’origine du 

clivage est problématique. Le site d’amorçage n’est pas toujours évident à localiser, et 
on n’observe pas de défaut apparent à l’origine du clivage. Les observations ne sont pas 
incompatibles avec l’hypothèse d’un amorçage de la rupture fragile sur les carbures. 
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Conclusion du chapitre III 

- Elaboration et caractérisation microstructurale : les deux microstructures  bainitique et 
martensitique, élaborées par trempe, ont été caractérisées en analyse EBSD et au 
microscope électronique en transmission (MET). L’étude EBSD met en évidence 
l’existence d’une taille de domaine EBSD cristallographiquement représentative au-
delà de laquelle les dispersions des indices de texture J et de MacKenzie M deviennent 
peu significatives. D’autre part, les clichés MET ont permis d’estimer la densité de 
dislocations initiale à environ 1014 m-2 pour la bainite et la martensite. Dans le cadre de 
la modélisation micromécanique de la bainite (chapitre V), ces résultats sont utilisés 
pour déterminer une taille de microstructure cristallographiquement représentative. 

 
- Caractérisation de l’écrouissage monotone : Les essais de traction simple montrent un 

fort effet de la température sur la limite d’élasticité en traction Rp
0,2. La martensite 

présente des valeurs de Rp
0,2 plus élevées que la bainite. Ces remarques peuvent être 

expliquées respectivement par la nature activée thermiquement du comportement et par 
un effet de type ‘Hall-Petch’ Le module d’écrouissage θ est clairement une fonction 
décroissante de la température, aussi bien pour la bainite que pour la martensite. Les 
valeurs de θ semblent légèrement plus élevées dans la martensite que dans la bainite. 

 
- Comportement activé thermiquement : les essais de sauts de vitesse et de sauts de 

température ont permis d’étudier l’évolution du volume d’activation V* et de l’énergie 
d’activation ΔG0. La forte dépendance de V* et ΔG en température  montre le rôle 
important joué par les mécanismes activés thermiquement dans le domaine de la 
transition ductile / fragile. Les valeurs de V* et ΔG sont proches de celles mesurées dans 
le Fer-α [AST81]. On montre également qu’il n’y a pas d’effet significatif de la 
microstructure sur le comportement activé thermiquement. 

 
- Evolution de la ténacité : une campagne d’essais a été réalisée sur des éprouvettes CT 

12,5 afin de caractériser l’évolution de la ténacité KJC pour les deux microstructures. 
Les dispersions de KJC augmentent fortement avec la température : à T fixée, les valeurs 
de KJC sont plus élevées dans la martensite que dans la bainite, ce qui peut être 
interprété comme une conséquence de la microstructure plus fine. Les dispersions sont 
globalement en assez bon accord avec les prévisions de l’approche ‘Master Curve’. On 
note cependant que ce type d’approche sous estime les valeurs de KJC dans la bainite, 
tandis qu’elles sont surestimées dans la martensite. 

 
- Etude fractographique : Une étude fractographique a été réalisée sur les éprouvettes de 

traction simple ainsi que les éprouvettes CT. En traction simple, les faibles niveaux de 
triaxialité conduisent à une rupture ductile, sauf à T = -196°C dans la bainite, où la 
rupture est de nature transgranulaire fragile. Dans les éprouvettes CT, l’identification 
des sites d’amorçage du clivage est délicate, sauf pour deux éprouvettes dont la rupture 
est amorcée sur des particules de MnS. La plupart des sites de clivages identifiés ne font 
pas apparaître de particules de seconde phase, ce qui n’est pas incompatible avec 
l’hypothèse d’une rupture amorcée sur des carbures. Dans la martensite, des faciès de 
décohésion intergranulaire sont observés. 
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Introduction 

Dans le chapitre II, une revue bibliographique des modèles de plasticité cristalline des 
métaux de structure C.C. a permis de dégager quelques aspects importants à prendre en 
compte pour modéliser le comportement local. 
Le chapitre IV présente le modèle de comportement micromécanique utilisé pour décrire les 
hétérogénéités de champs locaux dans la microstructure bainitique. Il est composé de trois 
parties : 
 
- La partie IV.A détaille la formulation des équations du modèle : loi d’écoulement, loi 

d’écrouissage, loi d’évolution des densités de dislocations. 
 
- L’écriture du modèle en grandes transformations et le schéma d’intégration numérique 

sont présentés dans le sous-chapitre IV.B. 
 
- La question de l’identification des paramètres du modèle est traitée dans la partie III.C. 
En synthèse, une procédure optimisée d’identification des paramètres est présentée. 
 

IV.A Choix d’un modèle de comportement ‘basse température’ de l’acier 
de cuve 

Plusieurs modèles ont été proposés pour décrire le comportement des métaux de structure 
cubique centrée à l’échelle cristalline. Bon nombre de ces modèles ont déjà été implémentés 
dans un code de calcul par éléments finis pour simuler le comportement en plasticité et 
permettent d’avoir accès à des grandeurs telles que les hétérogénéités de déformations, les 
concentrations de contrainte ou encore les densités de dislocations sur chacun des systèmes de 
glissement. Ces informations sont très utiles à l’amélioration de la compréhension des 
mécanismes de déformation dans les polycristaux. Il faut noter la plupart de ces modèles sont 
dérivés de ceux utilisés pour la métaux de structure C.F.C. et s’attachent à la description du 
comportement ‘haute température’. Il semble donc logique de prendre comme base les lois 
décrivant la plasticité dans le régime athermique (T > Ta) pour étendre la description au 
domaine de transition de comportement plastique. Cependant, il est nécessaire de formuler 
des lois de comportement prenant en compte les mécanismes spécifiques aux basses 
températures (T < T0), tels que le mécanisme de doubles crans ou encore l’activation 
préférentielle des systèmes de glissement <111>{110} par rapport aux <111>{112}. 
 
Le modèle de comportement que nous utilisons est dérivé de celui de Tabourot et al. (1992), 
Par la suite, il a été adapté par Arizmendi [ARI99], Hoc [HOC01], puis Erieau [ERI04] aux 
métaux de structure C.C. dans le régime athermique (T > Ta). 
 
Il est écrit dans le cadre des grandes transformations et utilise une décomposition 
multiplicative des tenseurs gradient de transformation élastique et plastique (cf. chapitre 
IV.2.a). 
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D’une part, les développements que nous avons effectués portent sur la prise en compte des 
mécanismes d’activation thermique dans les lois d’écoulement et d’écrouissage. Nous 
utilisons un modèle dérivé celui de Louchet et al. [LOU78] pour la loi d’écoulement et de 
celui de Rauch [RAU93] en ce qui concerne la loi d’écrouissage. 
D’autre part, nous avons introduit une dépendance en température des différents termes de la 
loi d’évolution des densités de dislocations, les mécanismes de production et d’annihilation 
des dislocations étant également fortement dépendants de la température. 

IV.A.1 Loi d’écoulement 

La loi d’écoulement du modèle est basée sur le mouvement thermiquement activé des 
segments vis [LOU78]. L’équation (IV.1) est déduite de la théorie de l’activation thermique : 
elle donne la fréquence de formation d’un double décrochement de longueur caractéristique lc 
le long d’un segment vis de longueur L [KRO63]. L’équation proposée par Louchet est 
discrétisée sur chacun des 24 systèmes de glissement (s). 
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0γ =&s     sinon        (IV.1) 

Le terme pré-exponentiel  est supposé constant en première approximation, même s’il 
dépend de la longueur L du segment vis [LOU78]. 

0γ&

L’énergie d’activation ( )s
effτΔG  est directement reliée à la cission effective  s’exerçant sur 

le système (s). Cette cission est égale à la cission appliquée τ

s
effτ

s retranchée de la contribution 
‘athermique’  due aux obstacles (dislocations de type forêt et précipités) : s

μτ

s
μ

ss
eff τττ −=        (IV.2) 

Le terme de contrainte ‘athermique’ est assez mal choisi car certains paramètres de la loi 
d’évolution des densités de dislocations sont dépendants de la température. On peut cependant 
distinguer deux contributions, l’une associée au mécanisme élémentaire de double 
décrochement et l’autre aux interactions avec les obstacles perçant le plan de glissement (s). 

( )s
effτΔG  peut s’exprimer à l’aide du volume d’activation V*, qui est défini comme étant la 

dérivée partielle de ΔG par rapport à  à s
effτ ε&  et T fixées : 

,Tε
s
eff

*

τ
ΔGV

&
∂
∂

−=        (IV.3) 

L’énergie libre d’activation ΔG0 correspond à l’énergie d’activation pour = 0, ou 
autrement dit à la valeur de ΔG dans le régime athermique lorsque l’agitation thermique suffit 
à assurer le franchissement de la barrière d’énergie et que l’apport de la contrainte effective 
n’est plus nécessaire. 

s
effτ

Il faut toutefois noter que le terme V* dépend lui-même de la contrainte effective. Considérer 
V* constant serait en contradiction avec les essais expérimentaux de sauts de vitesse, qui 
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montrent que V* est fortement dépendant de T. Nous avons donc préféré utiliser une loi 
phénoménologique, proposée par Kocks et al. [KOC75]. 
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Les paramètres p et q traduisent l’allure du potentiel d’énergie associé à l’obstacle (ici les 
barrières de Peierls), tandis que τR est une constante qui désigne la contrainte effective à 
fournir pour créer un double décrochement à T = 0 K. 

IV.A.2 Loi d’écrouissage 

L’évolution de l’écrouissage repose sur la compétition entre les interactions à courte et longue 
distance entre les dislocations. Les interactions à courte distance désignent essentiellement la 
friction de réseau qui génère une contrainte effective . Les interactions à longue distance 
résultent quant à elles de la présence de dislocations forêt et de précipités : il faut fournir 
respectivement une contrainte  pour vaincre les arbres de la forêt et une contrainte τ

s
effτ

s
iτ 0 pour 

franchir les précipités. La contrainte d’écoulement τs requise pour activer le glissement 
plastique est alors égale à la somme de ces trois contributions : 

s
i

s
eff0

s ττττ ++=       (IV.5) 

Le modèle proposé par Rauch établit une expression particulière de la contrainte interne . 
En raisonnant sur un brin de dislocation épinglé sur deux obstacles et présentant une partie vis 
soumise à la friction de réseau, ainsi qu’une partie mixte, s’écrit : 

s
iτ
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τ

ρbαμ
τ =        (IV.6) 

Le terme ρ désigne la densité totale de dislocations perçant le plan (s). Afin de représenter 
individuellement l’interaction de chaque système (s) avec chacun des 23 systèmes (u) 
potentiellement latents, le terme α2 ρ est remplacé par u

u

su ρa∑ . 

D’autre part, Rauch propose de prendre en compte l’effet des précipités dans son modèle, en 
retranchant τ0 au dénominateur dans l’expression (IV.6). L’expression de  devient :  s

iτ
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−
=

∑
      (IV.7) 

La combinaison des équations (IV.5) et (IV.7) permet d’en déduire une expression de la 
contrainte d’écoulement τs ; cette équation définit ainsi notre loi d’écrouissage : 
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τs dépend par conséquent de 2 types de variables : 
- la cission effective, qui dépend de T et ε&  mais pas de l’état de déformation local ; 
- les densités de dislocations locales ρs sur tous les systèmes, et qui sont reliées à la 

déformation locale. 
 
A partir de l’expression de l’équation (IV.8), il est possible de retrouver deux expressions 
caractéristiques des comportements ‘haute’ et ‘basse’ température dans le fer α : 
 
- Dans le cas du comportement ‘haute température’, le terme  devient négligeable 

devant les autres termes et on retrouve alors une loi d’écrouissage comparable à celle du 
modèle de Tabourot : 
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- Dans le cas du comportement ‘basse température’, le mécanisme de double 

décrochement devient prépondérant et  devient négligeable par rapport à  ; 
l’expression (IV.7) permet alors de déduire la relation : 
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Dans ce cas précis, la dépendance entre la contrainte d’écoulement et la densité de 
dislocations tend à devenir linéaire. Ce type de dépendance a été observé expérimentalement 
dans le fer α déformé à basse température [KEH63]. La loi d’écrouissage (IV.8) assure de 
façon continue cette transition de régime de comportement. 
 
La plasticité à froid dans les métaux de structure cubique centrée se caractérise également par 
une non équivalence des systèmes de glissement <111>{110} et <111>{112}. Ces derniers 
systèmes tendent à s’activer de plus en plus difficilement lorsque la température diminue. 
D’autre part, ce phénomène s’accompagne d’une asymétrie des systèmes de glissement 
<111>{112}. 
 
La nature de ces mécanismes étant encore mal comprise, notre approche consiste à identifier 
l’écart entre les familles de systèmes {110} et {112} sur les résultats expérimentaux obtenus 
sur le fer pur [KEH63], [KEH65]. L’écart entre les familles de systèmes est décrit par deux 
valeurs de τ0 suivant les systèmes {110} ou {112} : 
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00 ττ =110        (IV.11) 
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Il est à noter que le phénomène d’asymétrie du glissement n’est pas pris en compte dans notre 
modèle : la cission exercée sur les systèmes {112} est calculée comme étant la moyenne de la 
cission dans le sens de glissement dit ‘facile’ et le sens ‘difficile’. 
 

f(T)

 
 

Fig. IV.1: Evolution de la cission résolue critique d’activation des systèmes de glissement 
<111>{110} et <111>{112} dans le Fer-α, d’après [KEH63].  
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Fig. IV.2: Identification de l’écart f(T) entre les systèmes {110} et {112}, d’après [KEH63]. 
 
La fonction écart f(T) entre les cissions critiques des 2 familles de systèmes de glissement est 
identifiée en s’appuyant sur les données expérimentales de la Figure IV.1. En dessous d’une 
valeur critique de température Tc, l’écart f(T) est bien corrélé par une fonction linéaire de T 
(figure IV.2) : 
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74T0,36f(T) +−=       (IV.13) 

Au dessus de Tc, l’écart est identiquement nul. Dans l’équation (IV.13), la température T est 
exprimée en °K. 

IV.A.3 Loi d’évolution des densités de dislocations 

La loi d’évolution des densités de dislocations est celle du modèle de plasticité cristalline de 
Tabourot et al. Cette loi décrit l’écrouissage des métaux de structure C.C. au dessus de la 
température de transition de comportement plastique, mais n’est à priori pas adaptée au 
domaine de la transition [ESS79] [MEC81] [EST83]. Nous avons entrepris des modifications 
pour tenir compte, de la manière la plus simple possible, de l’évolution des mécanismes 
élémentaires de plasticité lorsque T < Ta . 
 
La loi d’évolution de ρs fait intervenir une compétition entre un terme de multiplication des 
dislocations, (essentiellement par sources de Frank Read lorsque T > Ta) et un terme 
d’annihilation des dislocations de signe opposé (équation IV.14). 
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Dans l’expression du libre parcours moyen Λs les obstacles sont à la fois constitués par les 
interfaces entre les lattes (via le paramètre Dlatte) et les dislocations perçant le plan de 
glissement du système (s). Le paramètre K est relié à l’efficacité du mécanisme de 
multiplication des dislocations : plus la valeur de K est grande et moins les sources de 
dislocations sont efficaces. Lors de la procédure d’identification du modèle, nous avons 
d’abord fait l’hypothèse que K et gc ne dépendent pas de T. Cependant, cette approche s’est 
révélée trop simpliste. 
 
D’une part, comme les mécanismes de multiplication sont affectés par la transition de 
comportement plastique, K doit dépendre de la température. Toutefois, les mécanismes de 
multiplication opérant à T < Ta sont mal connus à l’échelle de la plasticité cristalline. Afin de 
dégager une loi ‘empirique’ K(T), notre démarche consiste à identifier K séparément à chaque 
température, sur les essais mécaniques de traction simple. 
 
D’autre part, dans l’équation (I.V14), le processus d’annihilation est relié au mécanisme de 
glissement dévié qui permet à des dislocations de signe opposé de s’annihiler. Or, le 
mécanisme de glissement dévié est activé thermiquement. Rigoureusement, l’énergie 
d’activation associée à ce mécanisme devrait dépendre de la cission effective sur le plan de 
glissement dévié. Dans un souci de simplicité, la distance critique d’annihilation gc suit une 
loi de type Arrhenius à deux paramètres (IV.16) : 
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L’énergie d’activation Egc et le terme pré-exponentiel gc0 sont considérés constants. Cette loi 
phénoménologique permet de décrire continûment l’évolution du mécanisme d’annihilation 
en fonction de la température. 

IV.B Implémentation numérique des équations du modèle 

L’objectif de ce sous-chapitre est dans un premier temps de décrire l’approche cinématique, le 
cadre d’écriture du modèle en grandes transformations, ainsi que la méthode d’intégration 
numérique de type ‘forward gradient’. 

IV.B.1 Rappels de cinématique 

On définit C0 et Ct les configurations d’un milieu continu à l’état initial et à l’instant t. Le 
point matériel M est repéré dans C0 et Ct par les vecteurs 0x  et x  respectivement. Le tenseur 
gradient de transformation est donné par la relation : 
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Le champ de vitesse est alors défini par l’équation : 
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Le gradient de vitesse est défini par la relation ci-dessous. En combinant les équations (IV.17) 
et (IV.18), on peut montrer que L  s’exprime sous la forme : 
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Le tenseur gradient de vitesses se décompose respectivement en deux parties symétrique et 
antisymétrique : le taux de déformation D  et le taux de rotation W  : 

( TLL
2

1
D += )      (IV.20) 

( TLL
2

W −= )1
      (IV.21) 

Le tenseur des dilatations C  est défini par : 
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FFC T=        (IV.22) 

A partir de C , on peut définir le tenseur des déformations de Green Lagrange E  par 
l’équation (IV.23) : 

( IC
2
1E −= )        (IV.23) 

Dans notre modélisation, le code de calcul ABAQUS utilise le formalisme des déformations 
infinitésimales, mais en réactualisant la configuration à chaque incrément (schéma lagrangien 
réactualisé), ce qui permet de prendre en compte les grandes transformations. 

IV.B.2 Description du formalisme en grandes transformations 

Ce paragraphe décrit la façon dont les équations du modèle de comportement sont introduites 
dans un cadre en grandes transformations. L’ensemble des lois de comportement, ainsi que le 
schéma d’intégration (présenté dans le chapitre qui suit) ont été introduits dans le code 
éléments finis commercial ABAQUS à l’aide d’une sous routine utilisateur de type UMAT. 
Le formalisme que nous utilisons est basé sur la décomposition du tenseur gradient de 
transformation F  en 2 contributions : une contribution élastique eF  et une contribution 

plastique pF [LEE69] : 

pe FFF =        (IV.24) 

On passe de la configuration initiale C0 à la configuration déformée Ct via une configuration 
intermédiaire tC . La première étape de déformation correspond au glissement plastique entre 
plans, et la seconde aux rotations de réseau et aux dilatations élastiques. 
 

pF
eF

 
 

Fig. IV.3: Décomposition du tenseur gradient de la déformation F  
 
Lorsqu’on adopte cette décomposition, le gradient de vitesses L  s’exprime : 

111 −−−− +==
eppeee1 FFFFFFFFL &&&&    (IV.25) 
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Si on note respectivement pL  et eL  les gradients de transformation associés à la première et à 

la seconde étape de la transformation, alors le tenseur L  peut s’écrire comme la somme de sa 
composante élastique et de sa composante plastique transportée dans la configuration actuelle 
Ct : 

1−
+=

epee FLFLL &       (IV.26) 

Dans la configuration intermédiaire, le gradient de vitesses est associé au glissement plastique 
entre les différents plans de glissement et si on définit respectivement par sm  et sn  les 

directions de glissement et les normales aux plans, le tenseur pL  peut s’exprimer : 
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sss
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La partie plastique du gradient de vitesses peut également se décomposer en 2 contributions 
symétrique pD  et antisymétrique pW , définies à partir des tenseurs 

s
D  et 

s
W  : 
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s
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s

S

ss
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ssp

s
WγW ∑= &  avec 

ss
nm ⊗= A

s
W   (IV.29) 

Dans le cadre du modèle, nous supposons de petites déformations élastiques et de grandes 
rotations du réseau cristallin. Cette hypothèse peut être traduite en équations en utilisant la 
décomposition polaire du tenseur eF  : 

RVF e =        (IV.30) 

où la contribution V  est une dilatation pure et R  une rotation pure. L’hypothèse des petites 
déformations élastiques nous permet d’écrire V  sous la forme : 

εIV +=  avec 1<<ε      (IV.31) 

Cette forme particulière du tenseur V  nous permet de simplifier la loi de comportement 
hypoélastique, qui lie la dérivée objective du tenseur des contraintes de Cauchy au tenseur 
taux de déformation élastique eD  : 

ee D:σ κ=ˆ        (IV.32) 

Nous utilisons la dérivation objective convective de Jaumann qui consiste à transposer la 
quantité à dériver (ici σ ) dans une configuration de référence. Le tenseur eW  correspond aux 
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taux de rotation entre la configuration intermédiaire tC  et la configuration actuelle Ct 
L’utilisation des dérivées objectives  permet de vérifier l’indépendance de la loi de 
comportement par rapport au référentiel [FOR99]. 

σWWσσσ ee −+= &ˆ       (IV.33) 

Dans le cas le plus général, le tenseur eκ  est défini à partir de la densité d’énergie par unité de 

volume non déformé ( )eEw  : 
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L’équation (IV.31) permet de simplifier l’expression de eΚ  en réalisant un développement de 

Taylor de ( )eEw . On montre alors que lorsque 0ε →  

ee C=κ  avec e
pqmnlnkmjqip

e
ijkl CRRRRC =   (IV.35) 

eeee WWDC ττσ −+= :&      (IV.36) 

Il est plus pratique d’exprimer σ&  en fonction de D , pD ,W  et pW . Cette nouvelle 

expression fait intervenir un tenseur sR  défini par l’équation (IV.38) : 

s
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ssses WττWD:CR −+=      (IV.38) 

L’hypothèse des petites déformations élastiques nous permet également de calculer 
l’évolution de la rotation de réseau cristallin : 
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IV.B.3 Schéma d’intégration numérique 

Les équations de la loi de comportement constituent un système différentiel à intégrer. A 
chaque itération lors d’un incrément, l’incrément de temps Δt et le gradient de transformation 
F  sont connus et il faut calculer l’évolution de la contrainte de Cauchy σ , ainsi que des 
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variables locales γs, ρs et R . La méthode d’intégration est basée sur celle utilisée par 
Teodosiu et al. [TEO91], puis adaptée à nos lois de comportement. 
 
 
a) Expression de l’incrément de glissement Δγs

 
Nous avons utilisé un schéma de type Forward Gradient, dans lequel les incréments de 
glissements sont calculés de façon implicite. Les autres grandeurs sont linéarisées et calculées 
explicitement à chaque pas de temps. Il s’agit donc d’un schéma d’intégration semi implicite. 
L’incrément de glissement est défini de la manière suivante : le théorème des accroissements 
finis est appliqué à la fonction γs(t) sur l’intervalle Δt, ce qui permet d’écrire : 

( )ΔtθΔttγΔγ ss += &       (IV.40) 

En faisant une approximation linéaire de  dans l’intervalle Δt, il vient que : sγ&

( ) ( ) ( )[ ]ΔtΔttγθtγθ1Δγ sss ++−= &&     (IV.41) 

A l’instant t,  est donné par la loi d’écoulement. Le terme ( )tγs& ( )Δttγ s +&  est exprimé à l’aide 
d’un développement de Taylor. Dans un schéma de type Forward Gradient, le développement 
est effectué par rapport aux deux variables suivantes :  

- la cission d’écoulement τs d’une part ; 
- la cission critique d’écoulement  d’autre part, qui est définie par la valeur de τs

cτ
s 

requise pour activer le glissement sans apport de l’activation thermique. 
Le paramètre θ doit quant à lui être compris entre 0 et 1. Nous avons choisi θ = 0,5, qui 
correspond à une erreur minimale. Toutefois cette valeur conduit à une stabilité numérique 
moindre que θ = 1, ce qui contraint à utiliser des pas de temps très petits. 

( ) ( ) s
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s
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s
s

t

s

s
ss Δτ

τ
γ

Δτ
τ
γ

tγΔttγ
∂

∂
+

∂

∂
+=+

&&
&&    (IV.42) 

Pour expliciter l’incrément de glissement Δγs il convient d’abord d’exprimer la loi 
d’écoulement en fonction des variables τs et . s

cτ
En introduisant l’expression de la contrainte interne (IV.7) dans l’équation (IV5), nous 
obtenons une expression de la cission d’écoulement τs en fonction notamment de la cission 
effective  : s

effτ

( )
s
eff

0
s

u

u

su2

0
s τ

ττ

ρabμ
ττ +

−
+=

∑
     (IV.43) 

Par définition,  correspond à la valeur de τs
cτ

s requise pour activer le glissement sans apport 
de l’activation thermique, c’est à dire pour une contrainte effective  nulle. En remplaçant 

 par 0 dans l’équation (IV.43), il vient : 

s
effτ

s
effτ
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u

u

su
0

s
c ρabμττ ∑+=      (IV.44) 

En utilisant les équations (IV.43) et (IV.44), il est ainsi possible d’écrire s
effτ  comme une 

fonction de sτ  et  : s
cτ

( )
0

s

2
0

s
c

0
ss

eff ττ

ττ
τττ

−

−
+−=      (IV.45) 

En combinant les équations (IV.1) et (IV.4), on peut dans un premier temps exprimer la loi 
d’écoulement directement en fonction de s

effτ  : 
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Si on utilise la relation (IV.46), la loi d’écoulement peut finalement s’écrire comme une 
fonction des variables τs et  : s

cτ
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Cette dernière expression nous permet de calculer les dérivées respectives de  par rapport 

à τ

( )tγs&
s et  dans le cas particulier de notre loi de comportement : s
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   (IV.49) 

Et l’incrément de glissement s’écrit : 
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b) Calcul de Δγs par résolution du système Forward Gradient 
 
La méthode de résolution consiste à expliciter les termes Δτs et  en fonction de Δγs

cΔτ s, de 
manière à faire appraître un système linéaire de la forme [PEI83] : 

( ) ΔtL:QtγΔγN ss

u

usu

⎥⎦
⎤

⎢⎣
⎡ +=∑ &     (IV.51) 

A partir de Δτs et , on peut exprimer les teneurs Ns
cΔτ su et sQ  puis résoudre le système. 

- Calcul de Δτs : 
 
A partir des relations établies dans le formalisme des grandes transformations (chapitre 
IV.B.2), on peut montrer que la dérivée temporelle de la cission résolue τs peut se mettre sous 
la forme : 

ess DR :=τ&        (IV.52) 

où le tenseur sR  est défini par l’équation (IV.38). 

Par linéarisation de l’équation (IV.51) dans l’intervalle Δt, on en déduit l’expression de Δτs : 

⎟
⎠

⎞
⎜
⎝

⎛
−=Δ ∑

u

uuss DΔΔtDR γτ :     (IV.53) 

 
- Calcul de Δτc

s : 
 
L’évolution de la cission critique s’exerçant sur chacun des systèmes est reliée aux 
glissements sur l’ensemble des systèmes par l’intermédiaire de la matrice d’écrouissage notée 
hsu : 

∑=
u

usus
c h γτ &&       (IV.54) 

L’expression de la matrice hsu peut être obtenue en combinant les équations (IV.14), (IV.15) 
et (IV.53). Cette matrice est identique à celle obtenue avec le modèle de comportement de 
Tabourot et al. [TAB92]. 
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La linéarisation de l’équation (IV.53) dans l’intervalle Δt nous donne l’expression de  : s
cΔτ

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 117 - 



Chapitre IV : Formulation et identification d'un modèle de comportement micromécanique 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

( )u

u

usus
c τsigneΔγhΔτ ∑=      (IV.56) 

 
- Calcul des tenseurs Nsu et Qs

 
Pour arriver à la formulation du système Forward Gradient de l’équation (IV.51), il nous reste 
à introduire les expressions de Δτs et  dans l’équation (IV.50), ce qui conduit à l’équation 
suivante : 
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 (IV.57) 

En introduisant les notations suivantes : 
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La résolution du système différentiel de l’équation (IV.51) nous permet de calculer 
numériquement Δγs : 

[ ] tLFf sss Δ+=Δ :γ       (IV.60) 

Où les termes fs et sF  sont les solutions des deux systèmes linéaires suivants : 

( )tγfN s

u

usu &=∑       (IV.61) 

susu

u
QFN =∑       (IV.62) 

 
c) Calcul des incréments de contrainte Δσ, de densités de dislocations Δρs, et de rotation 
du réseau ΔR 
 
A l’instant t, une fois que Δγs a été calculé sur chaque système, il reste à calculer l’évolution 
de l’ensemble des variables du modèle par simple linéarisation. Naturellement, il vient 
d’abord que : 

( ) ( ) sss ΔγtγΔttγ +=+       (IV.63) 
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- Incrément de contrainte Δσ : 
 
L’incrément de contrainte ( Δttσ + )est également calculé de manière explicite, ce qui permet 
de faire apparaître σ&  : 

( ) ( ) ( )ΔttσtσΔttσ &+=+      (IV.64) 

L’équation (IV.38) permet d’expliciter σ& , et l’expression de ( )Δttσ +  devient : 

( ) ( ) s

s

se RΔγΔtWττWD:CtσΔttσ ∑−⎥⎦

⎤
⎢⎣

⎡ −++=+   (IV.65) 

 
- Incrément de densité de dislocations Δρs : 
 
Par la même méthode et connaissant la loi d’évolution des densités de dislocations (équations 
(IV.14) & (IV.15), on en déduit les densités de dislocations ρs à t + Δt : 

( ) ( ) ( )ΔtttΔtt ρρρ &+=+      (IV.66) 
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   (IV.67) 

 
- Incrément de rotation du réseau ΔR : 
 
De même, il est possible de calculer l’incrément de rotation du réseau cristallin en utilisant 
l’équation (IV.39) pour exprimer ( )tR&   : 

( ) ( ) ( )ΔttRtRΔttR &+=+      (IV.68) 
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Le schéma d’intégration semi implicite est associé à une gestion automatique du pas de temps 
par le logiciel ABAQUS, ce qui permet de réduire ou d’augmenter la discrétisation en 
fonction du nombre d’itérations nécessaires pour compléter un incrément. 

IV.C Identification des paramètres du modèle 

Le modèle choisi pour décrire le comportement de l’acier de cuve dans le domaine de 
transition fait intervenir un grand nombre de constantes matériau. Certains de ces paramètres 
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peuvent être déterminés à partir de données issues de la bibliographie ou à partir 
d’observations microstructurales. D’autres paramètres, tels que l’énergie libre d’activation 
ΔG0, peuvent être déterminés par des essais mécaniques spécifiques de sauts de vitesse et de 
sauts de température. 
 
Cependant, certains coefficients intrinsèques à la loi de comportement jouent un rôle 
primordial dans la modélisation et ne sont pas accessibles directement par une approche 
expérimentale. Il faut alors déterminer ces paramètres en recherchant le jeu de valeurs qui 
accorde au mieux les résultats de la simulation numérique avec les données expérimentales : 
c’est la phase d’identification des paramètres du modèle. 

IV.C.1 La procédure d’identification des paramètres 

Nous avons utilisé le logiciel d’identification SiDoLo développé par Philippe Pilvin [CAI94], 
[PIL98]. La comparaison avec l’analyse expérimentale ne permet de caractériser que certaines 
variables du modèle : il s’agit des variables observables (ou mesurables) que nous noterons Z. 
Afin de simuler l’évolution de ces variables observables, il faut écrire la loi de comportement 
sous la forme d’un modèle explicite ou différentiel dans le logiciel SiDoLo, ou alors faire 
appel à un code de calcul extérieur. Pour calculer l’évolution des variables observables Z, 
nous avons utilisé le code éléments finis ABAQUS, dans lequel le modèle a déjà été 
implémenté en grandes transformations. SiDoLo est alors utilisé uniquement pour calculer 
l’écart entre expérience et simulation puis effectuer des itérations sur le jeu de paramètres. 
La procédure d’identification consiste à minimiser une fonctionnelle L(A) qui mesure l’écart 
entre les grandeurs simulées par le modèle et les mêmes grandeurs mesurées 
expérimentalement. Des itérations successives sont réalisées sur le jeu de paramètres jusqu’à 
ce que l’écart atteigne un minimum local ou alors, jusqu’à ce que le nombre maximal 
d’itérations sur les paramètres soit atteint. La base expérimentale est en général constituée de 
plusieurs essais (ici N) correspondant à différentes conditions expérimentales (type de 
sollicitation, vitesse de chargement, température) : 

∑
=

=
N

1n
n(A)LL(A)       (IV.70) 

Où Ln(A) désigne la fonctionnelle associée à l’essai n : 

( ) ( dtZ(A)ZDZ(A)Z
tt

1(A)L *
ssn

t

t

T*
ss

01
n

1

0

−−
−

= ∫ )   (IV.71) 

Avec les notations suivantes : 
- (t0, t1) : intervalle de temps de l’essai n ; 
- Zs(A) : variable simulée pour le jeu de paramètre A et l’essai n ; 
- : variable expérimentale pour l’essai n ; *

sZ
- Dn : matrice de pondération associée à l’essai n. 
 
La matrice de pondération est une matrice diagonale permettant de prendre en compte 
l’incertitude de mesure dans la procédure d’identification. Chaque coefficient de Dn est 
associé à une variable observable et égal au carré de l’inverse de l’erreur de mesure. La 
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matrice de pondération permet de donner plus de poids aux variables mesurées avec une 
incertitude plus faible. 
 
En réalité, le calcul de la fonctionnelle Ln(A) est approché par une somme finie où l’écart n’est 
calculé qu’aux Mn instants ti d’observation de la variable expérimentale . *

sZ

( ) ( )[ ] ( ) ([ i
*
sis

M

1i
n

T
i

*
sis

n
n tZA,tZDtZA,tZ

M
1(A)L

n

−−= ∑
=

)] (IV.72) 

L’identification a été réalisée sur une base expérimentale constituée de 4 essais de traction 
simple réalisés à 25°C, -90°C, -150°C et -196°C et à  = 5 10ε& -4 s-1. Afin de donner un poids 
égal à chaque courbe expérimentale, la matrice de pondération a été fixée à une même valeur 
arbitraire pour tous les essais. Le calcul de l’écart entre expérience et simulation porte sur la 
composante axiale de la contrainte de Cauchy σ11 exprimée à 500 instants ti de l’acquisition 
des courbes expérimentales. 
 
L’interface entre SiDoLo et le code d’éléments finis ABAQUS fonctionne de la manière 
suivante (cf. figure IV.4) : 
 
- Tous les calculs sont réalisés sur un même agrégat massif de forme cubique comportant 

512 orientations cristallographiques représentatives de la texture isotrope du matériau. 
Chaque ‘grain’ comporte 8 éléments, si bien que l’agrégat est constitué de 4096 
éléments ; 

 
- Lors de la première étape de l’identification, un jeu de paramètres est  entré initialement 

dans le logiciel SiDoLo. L’interface génère 4 simulations d’agrégat dans ABAQUS qui 
correspondent aux 4 températures 25, -90, -150 et -196°C. A la fin de la simulation, les 
courbes σ11 = f(t) sont enregistrées dans un fichier à l’aide d’un script écrit en langage 
Python. Ces données sont interprétées par SiDoLo qui calcule ensuite la fonction écart 
entre les 4 simulations numériques et les 4 courbes expérimentales correspondantes ; 

 
- Au cours des étapes 2 à N, les simulations sont relancées en perturbant successivement 

chacun des N paramètres à identifier. Pour chaque paramètre, l’écart expérience / 
simulation est calculé de la même manière que précédemment ; 

 
- En fonction des écarts obtenus à l’étape N, SiDoLo évalue l’influence de chacun des 

paramètres sur la réponse du modèle et propose un nouveau jeu de paramètres à l’étape 
N +1 ; 

 
- Finalement, pour affiner ce nouveau jeu de paramètres, SiDoLo réalise une nouvelle 

série d’itérations sur les paramètres 1 à N jusqu’à ce qu’un minimum local soit atteint, 
ou alors jusqu’à ce que le nombre maximal d’itérations (fixé à 20) soit atteint. 

 
 
Cette démarche a tout d’abord été appliquée en l’état afin de déterminer un premier jeu de 
paramètres satisfaisant les résultats expérimentaux. 
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Courbe σ33 = f(t) simulée

σ33

Calcul EF (ABAQUS) :
- 512 orientations représentatives

- 8 éléments par orientation

- calcul de σ33 = f(t)

σ33

Calcul EF (ABAQUS) :
- 512 orientations représentatives

- 8 éléments par orientation

- calcul de σ33 = f(t)
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Calcul de l’écart avec l’expérience : 4 essais 
de traction à 25, -90, -150 et -196°C

Itération sur les paramètres
 

 

Fig. IV.4 : Principe de l’identification inverse : interface SiDoLo / ABAQUS 

IV.C.2 Etude préliminaire : identification des paramètres à l’aide du modèle 
d’homogénéisation de Berveiller-Zaoui 

Dans un premier temps, l’objectif a consisté à vérifier que l’on peut trouver un jeu de 
paramètres satisfaisant les essais mécaniques réalisés à différentes températures. Nous verrons 
que cette démarche d’identification s’avère insuffisante et qu’il convient de déterminer un 
maximum de paramètres autrement que par identification inverse. 
 
Au cours de cette identification, afin au lieu de réaliser des calculs de microstructure avec le 
code ABAQUS, nous avons utilisé un modèle d’homogénéisation de type Berveiller-Zaoui 
sur 500 orientations représentatives d’une texture isotrope. Le modèle différentiel est intégré 
directement à SiDoLo. L’utilisation d’un calcul d’homogénéisation nous a permis de 
déterminer un premier jeu de paramètres avant de mettre en place l’interface entre SiDoLo et 
ABAQUS. Toutefois, le calcul d’homogénéisation ne permet pas de prendre en compte de 
façon réaliste les relations de voisinage entre les orientations cristallographiques. 
 
Le jeu de paramètres initial a été déterminé en se basant sur les hypothèses suivantes : 
 
-  a été fixé à 100γ&

6 s-1. D’après la littérature ([STA02], [BER04]), les valeurs doivent 
être comprises entre 106 et 1011, =100γ&

6 s-1 conduisant à une meilleure stabilité de 
l’intégration numérique ; 

 
- Les valeurs initiales des paramètres reliés à l’activation thermique ΔG0, τR, p et q ont été 

fixées d’après les données bibliographiques ([UEN03], [UET03]). Toutefois, ces 
paramètres sont laissés libres au cours de l’identification. 

 
- De plus, nous n’avons pas pris en compte la non-équivalence entre les systèmes de 

glissement {110} et {112}. Le paramètre τ0 est ici une constante qui ne dépend ni du 
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type de système ni de T. La valeur initiale de τ0 est fixée d’après les résultats de la thèse 
de Sekfali [SEK04] ; 

 
- Dans un souci de simplification, la matrice d’interaction asu a été supposée isotrope. 

Tous les coefficients ont été fixés à 0,25. L’écrouissage latent n’a pas été pris en 
compte : même s’il joue un rôle important en début de plasticité, il a été montré que son 
effet sur l’écrouissage s’estompe au-delà des premiers % de déformation plastique 
équivalente [ERI03]. 

 
- La valeur initiale du paramètre K est fixée à 8 d’après les données bibliographiques 

disponibles concernant la modélisation des aciers faiblement alliés pour T > Ta [SEK04]. 
On a supposé dans un premier temps que ce paramètre ne dépend pas de T, ce qui 
constitue une hypothèse très simpliste ; 

 
- Le paramètre gc est figé à 8 nm, ce qui correspond à la valeur utilisée pour la 

modélisation à T > Ta. Là encore, le choix de prendre gc indépendant de T est 
contestable d’un point de vue théorique ; 

 
- La taille de grain a été fixée à 15 μm, ce qui correspond à la taille moyenne des paquets 

de lattes dans le matériau bainitique. Si les dislocations peuvent traverser les joints de 
lattes faiblement désorientés, on considère donc en revanche que, les interfaces entre 
paquets constituent des obstacles infranchissables. 

 
Les résultats de l’identification sont donnés dans le tableau IV.1. Le premier tableau contient 
les paramètres associés à la loi d’écoulement tandis que le second recense tous ceux qui sont 
liés à la loi d’écrouissage. 
 

 0γ&  (s-1) ΔG0 (eV) τR (MPa) p q 

initial 0,700 400 0,5 1,5 

final 
106

0,770 498 0,335 1,12 
 
 

 τ0 (MPa) ass asu ρ0 (m-2) K gc (nm) Dgrain (μm) 

initial 150 3,6 1013 8 

final 132 
0,25 

2,4 1013 22,9 
8 15 

 

Tableau IV.1 : Jeux de paramètres initial et final associés à la première identification 
(paramètres fixés en rouge) 

 
La figure II.2 montre un bon accord entre les courbes expérimentales et les courbes simulées 
avec le jeu de paramètre final. Lors de l’identification, le début des courbes de traction n’a pas 
été pris en compte en raison des paliers de type Lüders qui apparaissent à -90°C, -150°C et -
196°C. L’écart entre expérience et simulation est inférieur à 15 MPa, excepté à -150°C en 
début de courbe. Il est donc possible de trouver un jeu de paramètres satisfaisant à la fois un 
certain nombre d’hypothèses ‘raisonnables’ (basées sur les données dont nous disposons) et 
s’accordant avec la base de données expérimentale. 
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Cependant, en raison du caractère limité de la base expérimentale et du grand nombre de 
paramètres matériau, il faut que l’identification porte sur aussi peu de paramètres que 
possible, sans quoi plusieurs jeux de paramètres très différents pourraient satisfaire les 
résultats expérimentaux : dans ce cas le modèle de comportement perdrait de son sens 
physique. 
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Fig. IV.5: Comparaison des courbes expérimentales de traction simple avec les courbes 

numériques obtenues avec le jeu de paramètres final 
 
Nous avons fait varier 7 paramètres lors de l’identification, et il est tout à fait possible de 
trouver un jeu de paramètres totalement différent qui s’accorderait avec les essais mécaniques. 
Cela ne pose pas de problème particulier pour certains paramètres n’ayant pas de signification 
physique particulière et ne jouant pas de rôle prépondérant sur l’écrouissage local du 
matériau. On peut citer l’exemple des paramètres d’activation thermique , τ0γ& R, p et q qui ne 
jouent que sur la contrainte effective, et contribuent donc surtout à décaler la contrainte 
d’écoulement.  
 
L’énergie libre d’activation ΔG0 revêt une plus grande signification physique, puisqu’elle 
correspond à une valeur limite de l’énergie d’activation dans le domaine athermique. Comme 
les valeurs ΔG ont été mesurées expérimentalement, il faut dans la mesure du possible 
imposer dans le modèle une valeur de ΔG donnée par l’expérience. 
 
Les constantes ρ0, Dgrain, K et gc commandent l’évolution des densités de dislocations et il 
apparaît crucial d’obtenir des informations expérimentales sur ces paramètres, sans quoi il est 
tout à fait possible d’obtenir plusieurs jeux de constantes matériau équivalentes en ce qui 
concerne la réponse macroscopique du modèle, mais conduisant à des réponses différentes à 
l’échelle microscopique. 
 
Par conséquent, notre démarche consiste à mettre en place une procédure d’identification en 
imposant un maximum de contraintes sur les paramètres, et ainsi de voir s’il est possible 
d’identifier un jeu de paramètres qui soit en accord avec l’ensemble des données 
bibliographiques et expérimentales. 
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La démarche d’identification doit donc répondre aux impératifs suivants : 
 
- Il faut utiliser les valeurs de ΔG0 et ρ0 mesurées expérimentalement (cf. chapitre III). 

Les observations en microscopie électronique en transmission donnent également des 
informations sur le libre parcours moyen des dislocations, qui est relié au paramètre K 
dans la loi d’écrouissage. 

 
- Il faut déterminer les paramètres candidats pour l’identification inverse. Ces paramètres 

doivent remplir les 2 conditions suivantes : ils ne sont pas mesurables et ils influent 
grandement sur le comportement microscopique, ce qui rend leur identification 
nécessaire. 

 
Les chapitre IV.C.3 et IV.C.4 décrivent les étapes du processus d’identification en détaillant 
les étapes conduisant au jeu de paramètres final. 
 

IV.C.3 Identification des paramètres à K et gc fixés 

Compte tenu des résultats de la première étape identification, nous avons naturellement réalisé 
une identification en intégrant les valeurs de ΔG0 et ρ0 déterminées expérimentalement. Les 
modifications suivantes ont été entreprises : 
 
- Le modèle d’homogénéisation de type Berveiller-Zaoui a été remplacé par l’interface 

SiDoLo / ABAQUS pour calculer la réponse simulée. 
 
- Le phénomène de non équivalence des plans de glissements {110} et {112} a été 

introduit dans le modèle suivant la démarche décrite au début du chapitre IV. 
 
- Nous avons également entrepris d’identifier K à partir des observations au MET. Les 

clichés montrent que les dislocations ne franchissent pas les interfaces entre les lattes. 
Le libre parcours moyen initial Λ0 a donc été pris de l’ordre de deux fois l’espace inter-
lattes (facteur géométrique). Or si on considère la loi d’évolution des densités de 
dislocations, Λ0 peut être relié à la densité de dislocations totale ρ0 par la relation : 

K(T)

ρ

D

1

Λ

1 0

latte0

+=      (IV.73) 

ce qui correspond, pour ρ0 = 1014 m-2 à K = 25 ; 
 
- Les paramètres ρ0 et ΔG0 ont été figés à 1014 m-2 et 1,00 eV respectivement. 
 
- Nous fixons le paramètre τR à la valeur identifiée dans le chapitre IV.C.2 : τR = 498 

MPa. 
 
Il ne reste plus que 4 paramètres à identifier : τ0, ass, p et q. 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 125 - 



Chapitre IV : Formulation et identification d'un modèle de comportement micromécanique 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 

 τ0 (MPa) ass asu ρ0 (m-2) K gc (nm) Dlatte (µm) 

initial 132 0,25 

final 91,3 0,294 
1,0 1014 25 8 2 

 
 

 0γ&  (s-1) ΔG0 (eV) τR (MPa) p q 

initial 0,335 1,12 

final 
106 1,00 498 

0,283 1,17 
 

Tableau IV.2 : Jeux de paramètres initial et final associés à la deuxième identification 
(paramètres fixés en rouge). 

 
L’identification conduit à une valeur finale de τ0 beaucoup plus faible que la valeur initiale. 
Cela peut s’expliquer par le choix d’une densité de dislocations initiale de 1014 m-2, qui est 
sensiblement plus élevée que celle trouvée lors de la première identification. 
L’accord entre expérience et simulation est légèrement moins bon que lors de la première 
identification : 
 
- A 25°C et -90°C, l’accord entre expérience et simulation est toujours aussi satisfaisant 

que lors de la première identification ; 
 
- A -150°C, la réponse simulée est très nettement au dessus de la réponse expérimentale, 

surtout en début de déformation ; 
 
- A -196°C, la simulation tend à s’écarter de la courbe expérimentale à mesure que ε 

augmente : le modèle ne reproduit pas l’écrouissage linéaire observé 
expérimentalement. 

 
 
Deux raisons peuvent expliquer cette moins bonne adéquation entre le modèle et 
l’expérience : 
 
- Tout d’abord, l’identification a été réalisée en imposant un grand nombre de contraintes 

(7 paramètres figés), ce qui n’était pas le cas lors de l’étape précédente ; 
 
- D’autre part, les paramètres K et gc ont été considérés comme étant indépendants de la 

température, ce qui signifierait que les mécanismes de multiplication et d’annihilation 
des dislocations n’évoluent pas dans le domaine de la transition de comportement 
plastique. Or cette hypothèse est clairement en contradiction avec la littérature 
[LOU78]. 
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Fig. IV.6 : Comparaison des courbes de traction simple expérimentales et simulées obtenues 

avec le nouveau jeu de paramètres 
 
 
Nous avons ainsi choisi d’introduire une dépendance de K et gc en température dans la version 
définitive du modèle. Les mécanismes de multiplication des dislocations étant mal connus à 
basse température, la solution la plus simple consiste à postuler que l’efficacité des sources de 
dislocations varie en fonction de la température. Concernant le paramètre gc, l’introduction 
d’une dépendance en température est justifiée par le caractère thermiquement activé du 
mécanisme de glissement dévié. 
 
Cette identification montre, qu’ en imposant un grand nombre de contraintes d’optimisation , 
on obtient malgré tout un jeu de paramètres relativement satisfaisant. 

IV.C.4 Introduction d’une dépendance de K et gc en température 

Afin d’améliorer la pertinence de la paramétrisation, nous sommes proposés d’introduire une 
dépendance en température en identifiant K par méthode inverse séparément à chaque 
température au lieu d’évaluer une valeur de K à partir du libre parcours moyen initial. Le 
paramètre gc est relié au mécanisme d’annihilation qui fait intervenir le mécanisme de 
glissement dévié. C’est pourquoi nous avons choisi une loi activée thermiquement pour 
décrire la dépendance de gc en température. 
 
 
a) Etude préalable de l’influence de K et gc
 
Nous avons vu que l’accord expérience / simulation était perfectible pour T = -196°C et T = -
150°C. L’identification de K et gc(T) nécessite la détermination de six paramètres matériau. 
C’est pourquoi, dans un premier temps, nous nous sommes intéressés à l’effet de ces deux 
paramètres sur l’écrouissage ainsi qu’à leur signification physique. 
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A -196°C, le modèle ne parvient pas à reproduire l’écrouissage linéaire observé sur la courbe 
de traction simple. Est il possible de modifier la paramétrisation de façon à reproduire cette 
dépendance linéaire ? 
Dans le sous chapitre IV.A, on a vu que la relation entre la contrainte d’écoulement et la 
densité de dislocations tendait vers une dépendance linéaire dans le régime ‘basse 
température’. 

( )
s
eff

u

u

su2

s
eff

s

τ

ρabμ
ττ

∑
+=      (IV.74) 

Pour que l’écrouissage soit linéaire, il faut que la loi d’évolution de ρs dépende linéairement 
de . Or cette condition est vérifiée lorsque K tend vers l’infini et gsγ& c vers 0 : 

grain

s
s

D
1

b
γ

ρ
&

& =       (IV.75) 

La réalisation de ces deux conditions semble tout à fait plausible à -196°C : d’un côté, la 
faible mobilité des segments de dislocations vis contrarie les mécanismes classiques de 
multiplication des dislocations, tandis que le mécanisme d’annihilation se produit moins 
souvent du fait de sa nature thermiquement activée. Dans un premier temps, nous avons ainsi 
choisi d’identifier le modèle à -196°C et en fixant les paramètres de la façon suivante : 
 

- K est fixé à 106 de sorte que le terme de sources de dislocations ne dépende plus que 
de Dgrain ; 

 
- le paramètre gc(T) a été fixé à 0 nm de manière à faire disparaître le terme 

d’annihilation dans la loi d’évolution de ρs ; 
 

- seuls les paramètres τ0 et ass sont laissés libres par rapport à l’étape précédente. 
 

 τ0 (MPa) ass asu ρ0 (m-2) K gc (nm) Dgrain (μm) 

initial 91,3 0,294 

final 88,9 0,251 
1,0 1014 106 0 2 

 

Tableau IV.3 : Identification d’un jeu de paramètres associé au comportement à T = -196°C 
(paramètres fixés en rouge) 

 
La Figure IV.7 montre que l’accord entre expérience et simulation est nettement amélioré 
entre ε = 4% et jusqu’à 10%. La courbe simulée suit une tendance linéaire et elle ne 
s’infléchit pas en fin d’essai. On en conclut que la paramétrisation ‘extrême’ (K → ∞, gc = 0) 
s’accorde mieux aux données expérimentales que le couple de paramètres (K = 25, gc = 8 nm) 
utilisé classiquement à T = 25°C. 
Nous avons donc une idée assez claire sur la tendance que doivent suivre K et gc dans les deux 
régimes extrémaux ‘haute température’ (T = 25°C) et ‘basse température’ (T = -196°C). Il faut 
s’attendre à voir K augmenter et inversement gc(T) diminuer lorsque T décroît. La tendance 
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que suit le modèle est bien en accord avec les données théoriques dont nous disposons sur 
l’écrouissage du fer-α à basse température. 
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Fig. IV.7 : Comparaison de la courbes expérimentale de traction simple à T = -196°C avec les 

courbes numériques avec différentes valeurs de K et gc
 
Il reste maintenant à déterminer un jeu de paramètres cohérent du point de vue théorique et 
qui s’accorde avec l’ensemble des essais mécaniques. 
 
 
b) Identification d’une dépendance de gc et K en température 
 
Suite à l’étude réalisée à -196°C, nous avons choisi d’identifier K et gc en deux étapes : 
 
- Dans un premier temps, on identifie le paramètre gc(T) en gardant tous les autres 

paramètres y compris K qui est fixé à 25 ; 
 
- Ensuite, la valeur de gc est fixée et K est identifié séparément pour chaque température. 
 
 
Nous utilisons l’expression suivante pour décrire la loi d’évolution gc(T) : 

( )
⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡
−=

Tk

E
expgTg

B

gc
c0c      (IV.76) 

Cette loi est pleinement définie par les 2 paramètres gc0 et Egc. Toutefois, nous avons choisi de 
rajouter la contrainte d’optimisation suivante : comme les mécanismes d’écrouissage ‘haute 
température’ et la valeur de gc à T = 25°C sont déjà bien documentés dans la littérature, nous 
avons imposé que gc soit toujours égal à 8 nm à 25°C, ce qui revient à introduire une équation 
liant gc0 et Egc. Tout se passe donc comme si on n’identifiait qu’un seul paramètre. Compte 
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tenu des résultats obtenus dans le chapitre précédent, nous devons vérifier que la valeur 
trouvée pour gc soit proche de la valeur ‘limite’ 0 à -196°C. 
Le jeu initial de paramètres gc0 = 8 nm et Egc = 0 correspond naturellement au cas où gc ne 
dépend pas de la température et vaut 8 nm. 
 
L’identification de gc(T) à 25°C, -90°C, -150°C et -196°C conduit aux résultats suivants : 
- gc(25°C) = 8,00 nm ; 
- gc(-90°C) = 4,70 nm ; 
- gc(-150°C) = 2,40 nm ; 
- gc(-196°C) = 0,70 nm. 
 
Cette loi est fortement dépendante de la température. A -196°C, la valeur identifiée est proche 
de 0 quoique légèrement supérieure. Sur la figure 5, la loi gc (T) est comparée à la loi qu’on 
obtiendrait en imposant gc(-196°C) = 0 et gc(25°C) = 8 nm. Cette paramétrisation extrême de 
la loi est pratique, mais s’éloigne très fortement de la celle qui a été identifiée dans le domaine 
de température intermédiaire. L’identification conduit à des résultats proches de ceux 
escomptés à -196°C, mais se justifie par la nécessité de bien décrire l’écrouissage aux 
températures intermédiaires. 
 

 τ0 (MPa) ass asu ρ0 (m-2) K gc0 (nm) Egc (eV) Dgrain (μm)

initial 8 0 

final 
88,9 0,251 1,0 1014 25 

18,6 2,17 10-2
2 

 

Tableau IV.4 : Résultats de l’identification de gc(T) (paramètres fixés en rouge) 
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Fig. IV.8 : Comparaison de la loi gc(T) identifiée par méthode inverse avec celle qu’on 

obtiendrait en imposant gc(-196°C) = 0 
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Une fois gc déterminé, on procède à la deuxième étape qui consiste à identifier le paramètre 
K(T) séparément sur chaque courbe expérimentale. 
 

 K(25°C) K(-90°C) K(-150°C) K(-196°C) 

initial 25 

final 35,6 63,8 323,1 449,9 
 

Tableau IV.5 : Résultats de l’identification de K(T) 
 

 
La valeur initiale est fixée à K =25. Cette dernière étape permet de reproduire correctement la 
pente d’écrouissage des courbes de traction à -196°C. A -150°C, l’écart relatif entre 
expérience et simulation est inférieur à 2 % sauf entre ε = 3 % (début de l’intervalle 
d’identification) et 5 %. Cependant, dans le cadre de la prédiction de la rupture, et compte 
tenu des hypothèses faites sur la matrice d’écrouissage, il n’est pas réaliste de chercher à 
reproduire fidèlement le comportement plastique en début de déformation. 
 
 
On remarque d’autre part que la paramétrisation du paramètre K dépend fortement de T. La 
valeur identifiée à 25°C reste du même ordre de grandeur que celle initialement postulée (K = 
25). A -196°C, K augmente d’un ordre de grandeur par rapport à 25°C, ce qui reste très 
significatif. Cette forte évolution de K traduit l’existence de 3 domaines de comportement se 
manifestant successivement aux différentes températures : 
 
- A 25°C, un domaine de comportement ‘haute température’ caractérisé par une 

prédominance de l’écrouissage forêt : les sources de dislocations sont très nombreuses, 
ce qui se traduit par une valeur de K de l’ordre de 20 à 40 ; 

 
- A -90°C, une transition s’amorce vers un régime de comportement ‘basse température’ : 

la mobilité des dislocations décroît et les sources de dislocations sont moins efficaces, 
d’où une forte augmentation de K. 

 
- A -150°C et -196°C, les valeurs de K sont encore beaucoup plus élevées, de l’ordre d’un 

facteur 10. L’écrouissage devient progressivement contrôlé par la taille de la 
microstructure. Ce phénomène, combiné à une extinction du mécanisme d’annihilation, 
conduit à un phénomène d’écrouissage linéaire à -196°C qui a été observé par Rauch 
[RAU93] puis confirmé expérimentalement. 

 
La paramétrisation de K(T) et gc(T) modifie le ‘rapport de forces’ entre les termes de sources 
et d’annihilation dans la loi d’évolution de ρs lorsque T décroît. Cette compétition permet 
d’interpréter le fait que la déformation à striction augmente entre 25°C et -90°C et diminue 
entre -90°C et -150°C. 
 
Entre 25°C et -90°C, le terme d’annihilation est presque divisé par deux : il en va de même 
pour le terme de production, puisque le paramètre K est multiplié approximativement par 
deux : si on suppose que les dislocations évoluent identiquement à 25 et -90°C, cela signifie 
que l’écrouissage sature à peu près similairement à ces deux températures. 
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Aux températures plus basses, cette tendance tend à s’inverser : K est multiplié par 5 entre -
90°C et -150°C, ce qui signifie que l’efficacité des sources de dislocations est grandement 
atténuée. Le terme gc n’est quant à lui que divisé par deux : en conséquence, la pente 
d’écrouissage diminue et l’apparition de la striction est plus précoce. 
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Fig. IV.9 : Comparaison des courbes expérimentales et simulées à la fin du processus 

d’identification 
 
 

 

400

600

800

1000

1200

0 0,05 0,1 0,15 0,2
ε = (L-L0)/L0

F/
S0

 (M
Pa

)

T = -90°C

T = 25°C

T = -150°C

T = -196°C

εs = 12 %

εs = 13,5 %

εs = 15,5 %

 
Fig. IV.10 : Evolution de la déformation à striction εs mesurée sur les courbes de traction 

expérimentales 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 132 - 



Chapitre IV : Formulation et identification d'un modèle de comportement micromécanique 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

IV.C.5 Proposition d’une procédure d’identification optimisée 

Les chapitres IV.C.2, IV.C.3 et IV.C.4 ont montré comment la procédure d’identification des 
paramètres a été mise en place et comment cette procédure a été progressivement optimisée. 
La démarche d’identification a été appliquée au matériau bainitique. Nous souhaitons 
maintenant appliquer la démarche d’identification à un autre matériau, par exemple à la 
microstructure martensitique. Un certain nombre de paramètres peuvent être repris à partir des 
résultats obtenus avec la microstructure bainitique. D’autres paramètres doivent en revanche 
être réidentifiés. Quels sont les paramètres à fixer, ceux à déterminer expérimentalement et 
ceux à modifier ? Dans quel ordre peut on réaliser l’identification de manière à réduire le 
nombre d’étapes et à simplifier la procédure ? 
 
Tout d’abord, en ce qui concerne les paramètres de la loi d’écoulement, nous pouvons utiliser 
les résultats des essais de sauts de vitesse pour fixer un certain nombre de paramètres. Les 
mesures de volume d’activation ont montré qu’il n’y avait pas d’effet significatif de la 
microstructure sur les mécanismes d’activation thermique, ce qui amène à faire les hypothèses 
suivantes : 
 
-  est fixé à 100γ&

6 dans la martensite comme dans la bainite ; 
 
- La valeur de ΔG0 est également fixée à partir des essais de sauts de vitesse et de sauts de 

température. ΔG0 est pris égal à ΔG (25°C), c'est-à-dire 1,17 eV. S’il fallait identifier  
sur une autre microstructure bainitique légèrement différente de la nuance A508 Cl3 et 
pour laquelle nous ne ne disposons pas de données expérimentales, nous aurions gardé 
ΔG0 = 1 eV ; 

 
- Le paramètre τR est supposé indépendant de la microstructure. Il reste donc figé à 498 

MPa ; 
 
- p et q sont des constantes d’ajustement. Il faut donc les identifier dans un premier temps. 
 
 
L’identification des paramètres de la loi d’écrouissage est bien entendu plus complexe car le 
nombre d’inconnues est plus grand. Cependant, certains résultats d’identification peuvent être 
transposés de la bainite à la martensite : 
 
- Dans un premier temps, il semble nécessaire d’identifier τ0 car il a été montré que ce 

paramètre est très sensible à la finesse de la microstructure [SEK04] ; 
 
- La valeur de ρ0 a été fixée à 1014 m-2 dans la martensite : les résultats ont montré qu’il 

n’y avait pas de différence entre les 2 microstructures ; 
 
- La taille de latte Dgrain est fixée à 2 µm, ce qui correspond à la taille moyenne des 

paquets de lattes du matériau martensitique. Il s’agit de l’entité cristallographique la plus 
petite que l’on peut représenter dans l’agrégat (taille de maillage ≈ 0,5 µm). Les calculs 
par éléments finis ne permettent pas d’accéder aux hétérogénéités à l’échelle de la latte 
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de martensite. C’est pour cette raison que nous ne comptons pas prendre une valeur de 
Dgrain de l’ordre de l’épaisseur de latte ; 

 
- K est fixé à 25 dans un premier temps. K sera par la suite identifié indépendamment à 

chaque température ; 
 
- La loi gc(T) identifiée sur le comportement de la bainite peut être transposée à la 

martensite car la distance d’annihilation est largement inférieure à la taille de latte : la 
microstructure est supposée ne pas interférer avec le mécanisme d’annihilation. 

 
 
Compte tenu de toutes ces remarques, l’identification peut être optimisée en 2 étapes 
distinctes : 
 
- Premièrement, une identification est réalisée à 25°C, -90°C, -150°C et -196°C sur les 

paramètres τ0, asu, p et q. K est fixé à 25 tandis que  , ΔG0γ& 0, τR, ρ0, gc, et Dgrain sont 
fixés une fois pour toutes. Cette première identification sert surtout à recaler τ0, qui est 
censé être plus élevé dans la martensite que dans la bainite. asu est réidentifié car les 
variations de pente d’écrouissage peuvent affecter sensiblement ce paramètre. Il est 
souhaitable de restreindre les bornes de variation des paramètres p et q de 15 à 20 % 
autour de la valeur initiale car les mécanismes d’activation ne doivent pas être 
profondément modifiés entre bainite et martensite. 

 
- Par la suite, le paramètre K peut être ré-identifié séparément sur chaque essai de traction, 

afin d’améliorer l’accord entre expérience et simulation d’une part, et d’autre part pour 
déduire une paramétrisation K(T) propre à la microstructure martensitique. En effet, les 
observations réalisées au MET suggèrent que les joints de lattes jouent un rôle important 
dans l’émission de dislocations à partir des interfaces. Or, comme on trouve beaucoup 
plus d’interfaces dans la martensite que dans la bainite, il est tout à fait envisageable que 
les mécanismes de sources soient influencés par la taille de la microstructure. Par 
conséquent, il semble logique de ré-identifier la loi K(T) sur la martensite, et il serait 
intéressant de comparer les résultats à ceux obtenus avec la bainite. 

 
 

 τ0 (MPa) ass asu ρ0 (m-2) K gc (nm) Dgrain (μm) 

Initial 88,9 0,251 1,0 1014 25 8 2 
 
 

 0γ&  (s-1) ΔG0 (eV) τR (MPa) p q 

initial 106 1,17 498 0,283 1,17 
 

Tableau IV.6 : Jeu de paramètres initial à considérer lors d’une identification des paramètres 
pour la martensite, ou pour un autre acier de cuve (paramètres fixés en rouge) 
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Conclusion du chapitre IV 

Formulation du modèle de comportement : 
 
Un modèle de plasticité cristalline a été proposé afin de décrire le comportement de l’acier de 
cuve 16MND5 dans le domaine de la transition ductile / fragile. Par rapport à la description 
du comportement ‘athermique’ dans le fer-α [HOC99] [SEK04], les modifications des 
équations du modèle ont porté sur plusieurs aspects : 
 
- Loi d’écoulement : une loi d’écoulement activée thermiquement a été implémentée pour 

intégrer l’effet de la friction de réseau sur le glissement plastique [LOU78]. 
 
- Loi d’écrouissage : une loi d’écrouissage ’basse température’ proposée par Rauch et al. 

[RAU93] a été discrétisée sur les 24 systèmes de glissement et  implémentée. Cette loi 
décrit continûment la transition entre le comportement plastique ‘basse’ et ‘haute’ 
température. L’activation préférentielle des systèmes de glissement {110}<111> par 
rapport aux systèmes {112}<111> a été prise en compte ; 

 
- Loi d’évolution de ρs : la loi d’évolution des densités de dislocations a été modifiée afin 

d’introduire une dépendance en température des mécanismes de production et 
d’annihilation des dislocations ; 

 
 
Implémentation numérique :  
 
Le modèle a été implémenté dans un cadre en grandes transformations dans le code éléments 
finis ABAQUS. Nous avons appliqué un schéma d’intégration de type Forward Gradient aux 
équations du nouveau modèle. 
 
 
Identification des paramètres du modèle de comportement : 
 
L’identification des paramètres du modèle a ensuite été réalisée par méthode inverse (logiciel 
SiDoLo) et en plusieurs étapes : 
 
- Interface SiDoLo-ABAQUS : des simulations de traction simple sont réalisées à 

différentes températures avec le code EF ABAQUS sur une microstructure simplifiée 
(4096 éléments / 512 orientations représentatives). Le logiciel SiDoLo calcule l’écart 
entre les courbes de tractions expérimentales et simulées, puis  itère sur les valeurs de 
paramètres à identifier jusqu’à minimiser l’écart. 

 
- Choix des paramètres à identifier : on distingue les paramètres ‘accessibles 

expérimentalement’ des paramètres à identifier. Les paramètres accessibles 
expérimentalement (ΔG0, ρ0, Dlatte) sont déterminés à partir des travaux du chapitre III. 
D’autres paramètres sont fixés d’après les données de la littérature ( , g0γ& c à 25°C et -
196°C). La matrice d’interaction asu est supposée isotrope. L’identification par méthode 
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inverse porte surtout sur les paramètres non accessibles expérimentalement et qui 
commandent l’écrouissage : τ0, asu, K et gc. 

 
- Identification de K(T) et gc(T) : pour obtenir un accord expérience / simulation 

satisfaisant, il est nécessaire d’introduire une dépendance en température des 
paramètres K et gc de la loi d’évolution des densités de dislocations. Il s’agit de deux 
paramètres ‘clé’ non accessibles expérimentalement mais jouant un rôle primordial sur 
l’écrouissage du matériau. Nous mettons en évidence la nécessité tant théorique 
qu’expérimentale de considérer les paramètres K et gc dépendants de T ; 

 
- Procédure d’identification optimisée : une procédure simplifiée d’identification des 

paramètres du modèle a été proposée afin d’appliquer notre approche à d’autres aciers 
de cuve présentant une microstructure légèrement différente. Cette procédure pourra 
notamment être appliquée à l’identification des paramètres du modèle dans la 
martensite. 
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Introduction 

Objectifs : 
 
Les modèles d’approche locale de la rupture, et notamment ceux dérivés du modèle de 
Beremin, sont largement utilisés dans la littérature. Dans le cadre de la prédiction de la 
ténacité des aciers faiblement alliés, ils demeurent aujourd’hui encore incontournables. 
Toutefois, dans ces modèles, la probabilité de rupture dépend uniquement de la plus grande 
contrainte principale ‘positive’. Si l’effet de la déformation a été introduit de manière 
phénoménologique dans des modèles classiques d’approche locale, l’influence des 
hétérogénéités de contraintes n’est pas prise en compte à l’échelle du volume élémentaire. 
 
L’étude des hétérogénéités de contraintes à cette échelle nécessite une modélisation fine du 
comportement plastique et de la microstructure. Notre démarche consiste à introduire 
directement l’effet de l’évolution des hétérogénéités mécaniques dans un modèle d’approche 
locale : on propose de faire appel à une fonction statistique qui décrit l’évolution des 
hétérogénéités de σ1. 
 
Cette description statistique des hétérogénéités de σ1 peut être couplée à une fonction de 
distribution des tailles de défauts critiques. Cette approche vise à formuler un modèle 
d’approche locale de la rupture qui tient compte de l’effet des distributions de σ1 à l’échelle 
du volume élémentaire. 
 
 
Description de la démarche : 
 
Le chapitre V s’articule autour de trois grandes parties : 
 
- Dans la partie V.A, nous mettons en place une modélisation micromécanique du 

comportement de l’acier de cuve. Nous utilisons les résultats de l’étude de la 
représentativité cristallographique de la microstructure du chapitre III. Par ailleurs, 
l’implémentation du modèle de comportement et l’identification des paramètres ont fait 
l’objet du chapitre IV. 

 
- Le sous chapitre V.B présente les résultats de simulation d’agrégats polycristallins sont 

réalisées à triaxialité imposée sur deux microstructures bainitiques. On étudie l’effet de 
différents paramètres sur la distribution des contraintes principales σ1 : le niveau de 
triaxialité χ, la contrainte principale maximale moyenne dans l’agrégat <σ1>, la 
contrainte et la déformation équivalentes moyennes <σmises> et <εeq>. Les distributions 
de σ1 sont également comparées aux distributions de contraintes normales au plans de 
clivage σ{100}. 

 
- Dans la partie V.C, nous montrons que des fonctions de distribution de type valeurs 

extrêmes’ décrivent de façon satisfaisante l’évolution des hétérogénéités de σ1. Une 
étude paramétrique est réalisée afin de proposer une formulation générale de la 
distribution des valeurs extrêmes de σ1 en fonction de <σ1>, <σmises> et T. 
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V.A Choix de l’agrégat polycristallin, génération du maillage et 
conditions aux limites 

Dans cette première partie, nous discutons des choix adoptés en ce qui concerne la description 
de la microstructure, la génération du maillage par éléments finis, ainsi que les conditions aux 
limites appliquées. 

V.A.1 Choix d’un agrégat polycristallin 

Le choix de l’agrégat va résulter d’un compromis entre deux critères : la notion de 
représentativité de l’agrégat vis-à-vis du comportement local d’une part, et la nécessité de 
limiter la taille et la durée des simulations numériques d’autre part. 
La question de la taille d’agrégat cristallographiquement représentative a déjà été traitée dans 
le chapitre III (‘Détermination d’une taille de microstructure cristallographiquement 
représentative’). Deux indicateurs cristallographiques sont utilisés : l’indice de texture J 
d’une part, et l’indice de MacKenzie M, qui est calculé à partir de la fonction de distribution 
des désorientations cristallographiques.  
 
Plusieurs zones EBSD de différentes tailles ont été analysées, afin d’estimer la dispersion des 
valeurs de M et J en fonction de la taille de zone EBSD. On montre que pour un pas d’analyse 
EBSD de 1 µm, une zone de 300x300 µm2 conduit à des dispersions acceptables des valeurs 
de M et J. (cf. figure III.4 dans le chapitre III). 
 
Toutefois, il faut que la taille d’agrégat soit compatible avec la nécessité de réaliser un grand 
nombre de simulations. En premier lieu, nous souhaitons étudier l’effet de plusieurs 
paramètres sur les hétérogénéités, ce qui nécessite la réalisation de plusieurs simulations et au 
moins sur deux tirages cristallographiques d’agrégats. 
 
Or, notre approche de simulation numérique n’est pas compatible avec l’utilisation d’agrégats 
de 250x250 voire 300x300 µm2. A titre d’exemple, un agrégat de 300x300 µm2 constitué de 3 
couches d’éléments C3D8R de 1µm de côté va comporter approximativement 300000 
éléments : avec le code éléments finis ABAQUS, le temps de calcul jusqu’à une déformation 
équivalente moyenne <εeq> de 10% serait alors de l’ordre de 10 jours. Compte tenu du grand 
nombre de variables d’état à sauvegarder, nous sommes également limités par l’interface de 
visualisation et de dépouillement ABAQUS CAE, qui supporterait difficilement de telles 
tailles de calculs. 
 
C’est ainsi que nous avons réalisé deux microstructures d’agrégats numériques à partir 
d’analyses EBSD de 210x201 μm2 et avec un pas d’analyse de 1 μm. L’agrégat est constitué 
de 3 couches identiques reproduisant la cartographie EBSD, ce qui correspond à 126000 
éléments 3D à interpolation linéaire et intégration réduite (C3D8R) : le temps de calcul 
jusqu’à une déformation équivalente moyenne <εeq> de 10% est d’environ 4 jours. 
 
Les deux microstructures correspondent à deux cartographies EBSD réalisées dans des zones 
disjointes (figure V.1). Les textures <100> et <110> des deux agrégats sont présentées sur les 
figures V.2 et V.3. 
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Fig. V.1 : Cartographies EBSD des deux zones n°1 (a) et n°2 (b) utilisées par la suite dans le 
cadre de la simulation numérique 
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Fig. V.2 : Texture <100> correspondant aux zones EBSD n°1 (a) et n°2 (b) 
 

 

   

 

 

 
(a)      (b) 

 

Fig. V.3 : Texture <110> correspondant aux zones EBSD n°1 (a) et n°2 (b) 
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La comparaison des résultats obtenus sur ces deux réalisations microstructurales doit 
permettre de juger de leur représentativité vis-à-vis des distributions de contraintes 
principales. Bien qu’une zone de 200x200 µm2 ne soit pas rigoureusement représentative par 
rapport aux indices de texture et de MacKenzie, nous verrons par la suite qu’il en va 
autrement des distributions de contraintes locales. 
 
Ce choix de modélisation ne permet pas de rendre compte de l’effet des couches sous-jacentes 
sur les distributions de champs locaux. Toutefois, dans ses travaux de thèse, Sekfali [SEK04] 
a comparé les distributions de déformations obtenues expérimentalement par micro-
extensométrie aux distributions de déformations simulées numériquement sur un agrégat 
constitué d’une seule couche d’éléments. Les distributions ont une allure très comparable, 
mais les maxima de déformation ne sont pas localisés aux mêmes endroits. Les résultats 
suggèrent que l’effet des couches sous-jacentes affecte les distributions spatiales plutôt que 
les distributions de valeurs dans l’agrégat. Il n’a cependant pas été possible de valider cette 
hypothèse en ce qui concerne les champs de contrainte. 

V.A.2 Génération du maillage 

Une fois les acquisitions EBSD réalisées, la première étape consiste à traiter les données à 
l’aide du logiciel OIM Analysis, afin de retirer les points mal indexés (indice de qualité 
inférieur à une valeur limite). Il faut ensuite récupérer, dans la base de données de 
l’acquisition, toutes les informations nécessaires à la simulation par éléments finis : les 
coordonnées des points de l’acquisition ainsi que les angles de Bunge-Euler (φ1,φ,φ2), qui 
décrivent l’orientation du réseau cristallin par rapport au repère macroscopique. 
 
Le maillage est généré en adoptant la démarche suivante : 
 
- Les éléments sont de type C3D8R : briques cubiques à interpolation linéaire et 

intégration réduite. 
 
- On associe un point de l’acquisition EBSD à chacun d’entre eux. A chaque élément de 

l’agrégat est associé un triplet d’angles (φ1,φ,φ2), c’est à dire une orientation cristalline. 
Le pas de l’acquisition détermine la dimension de l’élément et fixe ainsi la finesse du 
maillage. 

 
- A partir d’une acquisition EBSD initialement en 2D, trois couches identiques d’éléments 

C3D8R sont superposées pour constituer un agrégat 3D. 
 
- La loi de comportement est introduite dans le code à l’aide d’une fonctionnalité 

d’ABAQUS (subroutine UMAT) permettant de programmer le modèle micromécanique 
décrit dans le chapitre précédent. A chaque incrément de temps, la subroutine UMAT 
calcule l’incrément de contrainte Δσ et la matrice tangente Δσ / Δε. 

 
On attribue à chaque élément : 
- un triplet d’angles d’Euler, c'est-à-dire une orientation cristallographique ; 
- une évolution locale spécifique des glissements plastiques γs ; 
- une évolution locale spécifique des densités de dislocations ρ. 
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On note que le volume de l’agrégat vaut environ à (50 μm)3, ce qui correspond 
approximativement au volume d’un maillon élémentaire de l’approche locale de la rupture. 

V.A.3 Choix des conditions aux limites 

 
a) Pilotage de la simulation à triaxialité moyenne imposée 

 
Afin de reproduire les niveaux de triaxialité rencontrés dans une éprouvette CT en fond de 
fissure, nous nous plaçons dans des conditions de déformations planes et nous imposons un 
facteur proportionnel k liant les contraintes Σ1 et Σ2 sur les bords de l’agrégat (figure V.4). 
 
 

R22

MEB / Cartographie EBSD (logiciel 
OIM) :

Maillage éléments finis (code ABAQUS) :

E1

E2

E3

DL

DTDN

Σ1

Σ2

 
 

(a)       (b) 
Fig. V.4 : Principe de la construction du maillage éléments finis : figure de pôles inverse 

<010> (a) et cartographie de la composante R22 de la matrice de passage du repère 
macroscopique vers le repère cristallographique (b) 

 
Les déplacements des deux faces inférieure et supérieure de l’agrégat sont nuls, si bien que la 
déformation moyenne <ε33> est nulle (conditions aux limites de type déformations planes) : 

( 1kσ
k

1
σ 1122 >><=>< )      (V.1) 

Si on suppose que le comportement plastique du matériau obéit au critère de normalité de 
l’écoulement à la surface de charge, la condition de déformation plane implique que la 
composante moyenne <s33> du tenseur déviateur des contraintes soit nulle en plasticité : 

( ) 0σtr
3

1
σs 3333 =><−><=><     (V.2) 
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Cette condition peut être considérée comme vérifiée dès lors que la déformation élastique est 
négligeable devant la déformation plastique. On obtient alors la relation : 

[ ]><+><>=< 221133 σσ
2

1
σ      (V.3) 

La contrainte moyenne <σ33> s’écrit alors sous la forme : 

( )
><

+
>=< 2233 σ

2

1k
σ      (V.4) 

Les composantes de cisaillement étant nulles en moyenne, il est possible de calculer la 
pression hydrostatique moyenne <p> ainsi que la contrainte équivalente moyenne <σmises> : 

><
+

=><>=< ∑
=

22

3

1k
kk σ

2

1k
σ

3

1
p     (V.5) 

( ) ( ) ( )[ ]2
3322

2
3311

2
2211mises σσσσσσ

2

1
σ ><−><+><−><+><−><>=<  (V.6) 

( )
><

−
=>< 22mises σ

2

1k3
σ      (V.7) 

Le taux de triaxialité macroscopique <χ> est défini par la relation : 

><

><
=><

misesσ

p
χ       (V.8) 

En utilisant les relations (V.5) et (V.7), χ peut être exprimé en fonction du paramètre k : 

1k3

1k3
χ

−

+
=><       (V.9) 

Il est ainsi possible d’imposer le taux de triaxialité macroscopique lors du chargement, en 
jouant simplement sur le facteur k : 

13χ

13χ
k

−

+
=        (V.10) 

Deux niveaux de triaxialité sont ainsi simulés χ = 1,5 ou 2,5 en imposant respectivement k = 
2,25 et 1,6. 
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b) Etude de l’effet des paramètres χ, T et <σ1> 

 
Pour chaque état de triaxialité, quatre simulations sont réalisées à -60°C, -90°C, -150°C et -
196°C. Les contraintes sont imposées de sorte à avoir une vitesse de déformation moyenne de 
l’ordre de  = 5 10ε& -4 s-1. Enfin, des sauvegardes sont réalisées tous les 250 MPa de manière à 
exploiter plusieurs étapes d’une même simulation. 
Il est ainsi possible d’étudier l’évolution des champs locaux et en particulier des 
hétérogénéités de contrainte principale maximale σ1 en fonction de plusieurs paramètres : 
- la triaxialité : χ = 1,5 et 2,5 ; 
- la température : T = -60°C, -90°C, -150°C et -196°C ; 
- la contrainte principale moyenne <σ1> ; 
- la déformation moyenne équivalente au sens de Von Mises <εeq>. 
 

V.B Etude numérique qualitative de le l’effet de <σ1>, T et χ sur 
l’évolution des hétérogénéités locales 

V.B.1 Etude des cartographies de champs locaux 

L’ensemble des cartographies de contraintes principales sont détaillées dans l’annexe E.1.a. 
La figure V.5 montre les cartographies de contrainte principale σ1 sont données à T = -150°C 
et χ =1,5 dans l’agrégat n°1. Les contraintes principales maximales σ1 sont localisées à 
l’interface entre paquets de lattes ou alors à l’intérieur des paquets de lattes de plus petite 
taille.  
 
Les lieux de localisation des contraintes sont assez peu sensibles à la température ou à la 
triaxialité, mais on constate tout de même quelques différences quand à l’intensité relative des 
différentes zones de localisation. De plus, il faut souligner que les simulations ont été pilotées 
en contrainte principale moyenne et qu’elles conduisent à des niveaux  de <εeq> différents en 
fonction de la température et de la triaxialité. 
 
La figure V.6 montre une comparaison des cartographies de σ1 entre les deux microstructures 
étudiées, et ce pour T = -90°C et χ =1,5. Il apparaît que les contraintes principales se 
concentrent toujours à proximité de certains joints entre paquets de lattes, mais dans des lieux 
très différents.  
 
Ces résultats suggèrent que la morphologie et les orientations cristallines influent grandement 
sur les lieux de concentrations de σ1. Toutefois, les valeurs maximales atteintes localement 
dans les deux agrégats sont de l’ordre de 2500 à 3000 MPa : d’après les cartographies, la 
morphologie ne semble pas avoir une influence significative sur les hétérogénéités de σ1. 
Toutefois, seule l’étude des distributions de valeurs de σ1 dans les deux agrégats peuvent 
apporter une réponse claire à cette question. 
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      (a) :χ = 1,5 / <σ1> = 1500 MPa          (b) :χ = 2,5 / <σ1> = 2250 MPa 
 

Fig. V.5 : Cartographie σ1 à T = -150°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) (agrégat n°1) 
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(a) : agrégat n°1    (b) : agrégat n°2 
 

Fig. V.6 : Cartographie σ1 à T = -90°C / χ = 2,5 : agrégat n°1 (a) et n°2 (b) 
 
 
 
Au cours du calcul d’agrégat, nous avons également accès à la déformation équivalente, qui 
est calculée par la relation suivante : 

ε:ε
3

2
εeq =       (V.11) 

 
Ces cartographies de déformation montrent une localisation en bandes (figure V.7) qui 
traversent les interfaces entre les paquets de lattes, ce qui a déjà été établi expérimentalement 
par Sekfali [SEK04]. Les cartographies de <εeq> sont données dans l’annexe E.1.b pour 
chacune des valeurs de T et χ et pour les agrégats n°1 et n°2. 
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      (a) :χ = 1,5 / <σ1> = 1500 MPa          (b) :χ = 2,5 / <σ1> = 2250 MPa 
 

Fig. V.7 : Cartographies <εeq> à T = -150°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b). 
 
L’intensité des bandes de déformation dépend des valeurs de T χ ou <σ1> imposées. 
Toutefois, la comparaison des cartographies entre les agrégats n°1 et n°2 suggère que le lieu 
de localisation des bandes est surtout lié à la microstructure et à la morphologie des paquets 
de lattes (cf. figure V.8 et annexe E.1.b). 
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(a) : agrégat n°1    (b) : agrégat n°2 
 

Fig. V.8 : Cartographies <εeq> à T = -90°C / χ = 2,5 : agrégat n°1 (a) et n°2 (b) 
 
Pour évaluer précisément le rôle de chaque paramètre (T, χ, <σ1>, microstructure), il est 
nécessaire d’étudier les distributions de σ1, et de mettre en place un critère de quantification 
des hétérogénéités. 
 

V.B.2 Etude des distributions de contraintes principales 

Les histogrammes de distributions de valeurs de σ1 dans l’agrégat (cf. annexe E.2.a) 
fournissent des informations plus précises que les cartographies quant à l’évolution 
quantitative du niveau d’hétérogénéité. Dans un premier temps, la comparaison a porté 
directement sur la largeur des fonctions de distribution de σ1. Les résultats obtenus avec 
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l’agrégat n°1 sont présentés sur les figures V.9, V.10 et V.11. La figure V.12 montre une 
comparaison des distributions de σ1 entre les agrégats n°1 et n°2. 
 
La figure V.9 montre que les distributions de σ1 sont d’autant plus hétérogènes que la 
contrainte principale moyenne <σ1> est élevée. Pour expliquer cette relation, on peut 
invoquer une corrélation entre l’augmentation de la déformation et l’accroissement des 
hétérogénéités de σ1. La corrélation entre l’augmentation de la déformation moyenne et 
l’accroissement des hétérogénéités de déformations a déjà été établie expérimentalement 
[LIN97]. 
 
Si, pour un niveau de triaxialité fixé, on étudie l’évolution des distributions de σ1 en fonction 
de T, il apparaît que celles-ci sont décalées vers les contraintes élevées quand T diminue. Ce 
décalage s’explique aisément par une augmentation de la limite d’élasticité lorsque T diminue. 
Mais en l’absence de comparaison à déformation moyenne fixée, il est impossible de conclure 
quant à l’effet de T sur les hétérogénéités. A triaxialité imposée, l’allure des distributions est 
également affectée par la température. 
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Fig. V.9 : Evolution des distributions de σ1 en fonction de <σ1> (agrégat n°1 / T = -60°C) 
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Fig. V.10 : Evolution des hétérogénéités de σ1 en fonction de <σ1> (agrégat n°1 / T = -
196°C) 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 152 - 



Chapitre V : Simulation numérique des hétérogénéités mécaniques dans la bainite 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 

0

0,04

0,08

0,12

0,16

600 1000 1400 1800
σ1 (MPa)

fr
éq

ue
nc

e 
ν 

= 
N

el
t /

 N
to

t

 

T = - 150°C

T = - 196°C

T = - 90°C

T = - 60°C

 
Fig. V.11 : Evolution des distributions de σ1 en fonction de T (agrégat n°1 / <σ1> = 1250 

MPa / χ = 1,5) 
 
La comparaison de deux niveaux de triaxialité à contrainte moyenne et température fixées 
montre que les hétérogénéités de σ1 diminuent lorsque χ augmente. Cette observation semble 
à priori surprenante : elle peut cependant trouver une explication dans le fait que, à <σ1> 
fixée, la déformation équivalente moyenne est corrélée avec la triaxialité. 
 
La comparaison des résultats de simulation numérique entre les deux agrégats bainitiques, 
permet d’étudier l’effet de la microstructure sur les distributions de contraintes principales : 
les figures V.12 et V.13 présentent une comparaison des distributions de σ1 entre les deux 
agrégats à T = -90°C et -150°C, ainsi que χ = 1,5 et 2,5. Les queues de distributions de 
contrainte principale présentant un aspect très similaire entre les agrégats n°1 et n°2, sauf pour 
le cas de figure {T = -90°C , χ = 1,5}. 
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Fig. V.12 : Comparaison des distributions de σ1 entre les agrégats n°1 et n°2 pour T = -90°C 
et χ = 1,5 (a) ou 2,5 (b) 
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Fig. V.13 : Comparaison des distributions de σ1 entre les agrégats n°1 et n°2 pour T = -150°C 
et χ = 1,5 (a) ou 2,5 (b) 

 
En définitive, nous avons montré que la taille d’agrégat de 200µm x 200µm x 3µm ≈ (50 
µm)3 n’est pas rigoureusement représentative cristallographiquement. Cependant, les 
simulations réalisées avec deux microstructures ne montrent pas de différence significative 
entre les distributions de σ1. Cela suggère que dans l’approche locale de la rupture, le volume 
du maillon est assez représentatif des hétérogénéités de contraintes locales. 
 
Deux arguments tendent toutefois à nuancer cette affirmation : 
 
- Les simulations sont réalisées en imposant des conditions aux limites de déformation 

plane sur 3 couches d’éléments. Il serait intéressant de comparer ces distributions de 
contraintes principales à celles obtenues dans un agrégat 3D massif de taille 50x50x50 
μm [MAT06]. Toutefois, cette étude nécessiterait de réaliser des analyses EBSD 
tridimensionnelles du matériau, et ce afin de disposer d’une description satisfaisante de 
la microstructure bainitique dans l’épaisseur. 

 
- L’étude porte sur les distributions de contraintes principales, alors que ce sont les 

contraintes normales aux plans de clivage (ainsi que la déformation locale) qui pilotent 
localement la rupture fragile. Or, l’approche micromécanique permet d’accéder aux 
contraintes locales de clivage σ{100} dans l’agrégat. Pour cette raison, nous avons étudié 
les distributions de σ{100}, afin de juger de la pertinence d’un critère de rupture fragile 
basé sur les hétérogénéités de σ{100}. 

 

V.B.3 Etude des contraintes de clivage σ{100} 

D’un point de vue microscopique, l’étude des hétérogénéités de contraintes principales n’a 
pas de signification évidente : l’amorçage du clivage est en effet tributaire de l’orientation 
locale des plans de clivage par rapport aux directions principales. L’étude des contraintes 
normales aux plans de clivage {100} est susceptible d’apporter des informations plus locales. 
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a) Calcul des contraintes de clivage : 
 
Par la suite, nous considérons les 3 plans de clivage {100}, {010} et {001}. Dans un premier 
temps, on exprime les vecteurs normaux unitaires nr  à ces trois plans dans le repère 
macroscopique lié à l’échantillon : 

micromacro nRn rr .=       (V.12) 

R  désigne la matrice de passage du repère macroscopique vers le repère microscopique. Dans 
le repère macroscopique, la contrainte normale au point M à l’un des 3 plans de clivage σn 
s’exprime : 

macromacro
n n(M).σ.nσ rr

=      (V.13) 

La plus grande contrainte normale aux trois plans de clivage est donnée par la relation 
suivante : 

}{ ( ) ( ) ( )( ),0,σ,σσMaxσ 001010100100 =     (V.14) 

Seule la plus grande contrainte principale positive est prise en compte. Dans le code de calcul 
ABAQUS, la contrainte de clivage σ{100} est sauvée en tant que variable interne en chaque 
point d’intégration du maillage, ce qui permet d’obtenir des cartographies et des 
histogrammes de distribution de σ{100}. 
 
 

b) Etude des cartographies de σ{100} : 
 
Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés à la comparaison des cartographies de 
contraintes σ{100} et σ1. L’ensemble des cartographies de σ{100} sont données pour les agrégats 
n°1 et n°2 dans l’annexe E.2.b (plusieurs valeurs de T et χ sont traitées). 
 
D’une part, la figure V.14 montre que les maxima de σ{100} sont concentrés à certains joints 
entre les paquets de lattes. Toutes ces concentrations de σ{100} correspondent bien à des 
concentrations de σ1. Cependant, un certain nombre de sites de concentration de σ1 ne voient 
pas une concentration significative de σ{100}. En somme, les cartographies de σ1 donnant les 
sites potentiels de concentration de σ{100}. 
 
D’autre part, on constate une hétérogénéité des valeurs moyennes de σ{100} entre les différents 
paquets de lattes. Cet effet résulte de l’orientation plus ou moins favorable des plans {100} 
vis-à-vis du clivage dans les différents grains. Il n’apparaît évidemment pas sur les 
cartographies de σ1. Enfin, on remarque que les valeurs de σ{100} sont généralement beaucoup 
plus faibles que celles de σ1, sauf dans les zones orientées le plus défavorablement par rapport 
au clivage. 
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Fig. V.14 : Comparaison des cartographies de σ1 (a) et σ{100} (b) (agrégat n°1 à T = -150°C / 
χ = 2,5) 

 
Les cartographies de σ{100} ont été comparées entre les deux agrégats, ce qui permet d’étudier 
l’effet de la microstructure sur les hétérogénéités de σ{100}. La figure V.15 suggère que les 
concentrations de σ{100} sont très tributaires du choix de la microstructure, ce qui était déjà le 
cas pour les concentrations de σ1. 
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Fig. V.15 : Comparaison des cartographies de σ{100} entre les agrégats n°1 (a)et n°2 (b) (T = -
150°C  / χ = 1,5) 

 
 

c) Etude des distributions de σ{100} : 
 
La comparaison des distributions de σ{100} et σ1 vient confirmer les remarques déjà formulées 
dans le paragraphe précédent. Premièrement, un décalage apparaît clairement entre les 
distributions de σ{100} et σ1 (cf. figure V.15). Ce décalage s’accentue lorsque la déformation 
moyenne augmente : pour les états les moins déformés, il y a chevauchement des queues de 
distributions de σ{100} et de σ1, ce qui n’est plus le cas des états les plus fortement déformés. 
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D’autre part, les distributions de σ{100} sont beaucoup plus hétérogènes que celles de σ1. Pour 
les états très peu déformés (et présentant une distribution de σ1 pratiquement homogène), 
l’allure des distributions de σ{100} devient même erratique. 
 
Enfin, les queues de distributions de σ{100} et σ1 présentent une allure très différente : elles 
sont non seulement décalées, mais les distributions de σ{100} sont beaucoup plus étalées que 
celles de σ1. Cet effet semble toutefois s’estomper avec la déformation. 
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Fig. V.16 : Comparaison des distributions de σ{100} avec celles de σ1 (agrégat n°1 / T = -
150°C) 

 
Si, pour les états les moins déformés, les distributions de σ{100} diffèrent nettement entre les 
deux agrégats, les distributions de σ{100} deviennent assez proches pour les états les plus 
déformés (figure V.17). D’autre part, les distributions sont d’autant plus ‘lissées’ que la 
déformation est élevée : elles restent néanmoins plus erratiques que les distributions de σ1. En 
définitive, la taille d’agrégat ne peut pas être considérée comme représentative vis à vis dis 
distributions de σ{100}, tout du moins pour les états peu déformés. 
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Fig. V.17 : Comparaison des distributions de σ{100} entre les agrégats n°1 et n°2 (T = -150°C) 
 
En somme, la prise en compte des plans de clivage amène l’introduction d’un degré 
supplémentaire d’hétérogénéité mécanique. A l’hétérogénéité due à la concentration des 
contraintes vient s’ajouter une hétérogénéité d’orientations cristallographiques. Le profil 
erratique des distributions de σ{100} pourrait tout à fait être interprété de la manière suivante : 
la microstructure est suffisamment représentative pour rendre compte de la distribution de σ1, 
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mais pas assez pour rendre compte de la distribution de σ{100}, qui résulte à la fois des champs 
mécaniques et de l’orientation des plans de clivage. 
 
C’est en raison de ces profils de distribution erratiques que nous avons par la suite abandonné 
l’idée d’un critère quantitatif de représentation des hétérogénéités de σ{100}. Nous nous 
sommes concentrés sur la description des hétérogénéités de contraintes principales maximales 
σ1, qui peut trouver une application assez directe dans les modèles d’approche locale de la 
rupture par clivage. 

V.C Quantification des hétérogénéités : identification de fonctions 
mathématiques de distribution de σ1 à partir des résultats de 
simulation numérique 

La démarche de quantification des hétérogénéités est entreprise en deux étapes : 
 
- Dans un premier temps, une étude préliminaire est menée pour identifier de manière 

qualitative les paramètres clés pilotant l’évolution des hétérogénéités (paragraphe 
V.C.1) : le niveau d’hétérogénéité est assimilé à l’écart type relatif des valeurs de σ1 
dans l’agrégat, noté δ(σ1). Nous avons étudié l’effet de <σ1>, χ, <εeq> et <σmises> sur 
l’évolution de δ(σ1), ce qui a permis de mettre en évidence l’importance des 
déformations et contraintes équivalentes moyennes <εeq> et <σmises> sur l’évolution des 
hétérogénéités. 

 
- Dans un second temps, nous avons identifié une fonction de distribution de type ‘valeurs 

extrêmes’ sur les résultats de simulation numérique (paragraphe V.C.2). Dans cette 
étude, nous avons utilisé les résultats de l’approche préliminaire pour identifier une 
relation entre les paramètres de la fonction et les variables <σ1>, <σmises> et T. 

 

V.C.1 Etude préliminaire 

Afin de quantifier les hétérogénéités de σ1 dans la microstructure nous avons utilisé un critère 
de dispersion très simple. L’écart type des valeurs de σ1, noté Δ(σ1), mesure l’écart à la 
moyenne <σ1>, mais ce critère présente l’inconvénient d’être sensible à la valeur de <σ1>. 
C’est pour cette raison que nous nous sommes intéressés à l’écart type relatif δ(σ1), qui est 
défini par : 

( ) ( )
><

Δ
=

1

1
1

σ

σ
σδ       (V.15) 

L’évolution de l’écart type a été étudiée en fonction de <σ1>, <σmises> et <εeq> (cf. annexe 
E.3). On montre qu’il n’est pas possible de dégager de relation évidente entre <σ1> et χ d’un 
côté et δ(σ1) de l’autre. En effet, <σ1> et χ sont des grandeurs interdépendantes et il semble 
plus naturel de faire intervenir <εeq> comme variable pilotant l’évolution de δ(σ1). 
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Afin d’étudier l’effet de la déformation sur les hétérogénéités, et ce indépendamment de σ1, 
nous avons représenté l’évolution de δ(σ1) directement en fonction de <εeq> (figure V.18). Il 
semble bien y avoir une relation de type Hollomon (loi puissance) entre δ(σ1) et <εeq>, mais 
la population de points est très dispersée, surtout pour les états très déformés. De plus, on ne 
dispose pas de beaucoup de points correspondant à <εeq> > 10%. On peut également supposer 
que la relation entre δ(σ1) et <εeq> est dépendante de la température. 
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Fig. V.18 : Evolution de l’écart type de la variable σ1 rapporté à la moyenne en fonction de 

<εeq> (agrégat n°1) 
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Fig. V.19 : Evolution de l’écart type de la variable σ1 rapporté à la moyenne en fonction de 

<σmises> (agrégat n°1) 
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La figure V.19 suggère qu’il existe une relation linéaire entre <σmises> et δ(σ1) : la température 
ne ferait que décaler la droite sans affecter le coefficient directeur. Ce type de paramétrisation 
est très séduisant car très simple. <σmises> traduit l’effet de la déformation moyenne sur les 
hétérogénéités, tandis que T ne joue que sur l’ordonnée à l’origine de la droite : 

( ) ( )Tβσασδ mises1 +><=      (V.16) 

α désigne une constante, β un paramètre dépendant de T. Ces résultats semblent indiquer que 
la température décale la limite d’élasticité mais que, à déformation fixée, T ne joue pas 
significativement sur l’évolution des hétérogénéités de contraintes. 
 
Même si cette approche préliminaire ne permet pas d’étudier spécifiquement les queues de 
distributions, elle apporte des informations importantes sur les paramètres à prendre en 
compte dans une approche plus quantitative. Cependant, ce type d’approche ne permet pas 
d’accéder à la distribution des valeurs extrêmes de σ1 dans la microstructure. Or, dans le cadre 
de la prévision de l’amorçage du clivage, ce sont précisément ces valeurs extrêmes de σ1 qui 
nous intéressent. 

V.C.2 Utilisation de distributions de type ‘valeurs extrêmes’ 

Notre idée directrice consiste à approcher les distributions numériques de σ1 par des fonctions 
de distribution théoriques. L’identification des paramètres de la fonction étant réalisée 
indépendamment pour chaque état de chargement, la démarche consiste à corréler ces 
paramètres avec T, <σ1>, χ ou <εeq> : l’objectif consiste à en déduire une description 
quantitative et générale de l’évolution des hétérogénéités de contraintes à l’échelle de la 
plasticité cristalline. 
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Fig. V.20 : Intérêt de l’étude des queues de distributions dans le cadre de la modélisation  de 

la rupture fragile par une approche locale 
 
Dans le cadre de la prévision de l’amorçage de la rupture, il nous importe de bien décrire les 
valeurs extrêmes de σ1 dans l’agrégat, puisque la rupture va s’amorcer là où les contraintes 
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locales sont les plus élevées (figure V.20). C’est pour cette raison que nous avons identifié des 
fonctions mathématiques de type Gumbel de première et de seconde espèce [CAR99]  : ces 
fonctions sont susceptibles de décrire la distribution des plus grandes valeurs de σ1 dans 
l’agrégat. 
 
 

a) Fonction de Gumbel de première espèce : 
 
Si on représente la distribution des valeurs de σ1 par une fonction de type Gumbel de 
première espèce, la probabilité que la contrainte principale σ soit inférieure à σ1 s’écrit : 

( ) ⎥
⎦

⎤
⎢
⎣

⎡
⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛ −
−−=<

B

Aσ
expexpσσP 1     (V.17) 

A et B sont deux paramètres liés par la relation (V.18) à la contrainte principale moyenne 
<σ1> dans l’agrégat : 

( )1ΓBAσ '
1 −>=<       (V.18) 

Γ’(1) est la dérivée de la fonction Γ(n) pour n = 1 et vaut 0,577. L’évolution des 
hétérogénéités de σ1 peut donc être représentée par le seul paramètre B. 
 
Pour chaque état de chargement, un jeu de paramètres A et B est identifié à partir de la 
distribution des valeurs de σ1. Bien que A et B soient deux paramètres liés, ils sont identifiés 
indépendamment l’un de l’autre, la validité de la relation (V.18) n’étant testée qu’a posteriori. 
A et B sont identifiés par linéarisation de l’équation (V.17). L’identification de A et B porte 
uniquement sur les queues de distribution : on ne prend en compte que la fraction de la 
population d’éléments pour lesquels P(σ<σ1) > 0,7 (cf. figure V.21). 
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Fig. V.21 : Identification des paramètres A et B de ka fonction de Gumbel de première espèce 

dans l’agrégat n°1 {T = -196°C , χ = 2,5} 
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Les résultats sont détaillés dans l’annexe E.4.b. Pour chaque simulation numérique et chaque 
état de chargement, on montre qu’il existe un jeu de paramètres satisfaisant les distributions 
simulées de σ1. L’accord entre les distributions simulées et les fonctions de Gumbel est très 
bon, surtout dans le domaine des queues de distribution. Les distributions données par la  
fonction de Gumbel, ainsi que les distributions simulées, sont représentées sur la figure V.22 
pour différents niveaux de <σ1>. L’accord entre les deux distributions est satisfaisant lorsque 
P(σ1< σ) > 0,6, c'est-à-dire dans le domaine d’identification des paramètres A et B. 
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Fig. V.22 : Identification de fonctions de Gumbel de première espèce sur les hétérogénéités 

de σ1 simulées numériquement dans l’agrégat n°1 {T = -196°C , χ = 2,5} 
 
Dans l’expression de P(σ1< σ) (équation (V.17)), le paramètre B traduit l’évolution des 
hétérogénéités dans l’agrégat. Afin de décrire simplement l’évolution des hétérogénéités dans 
l’agrégat, il reste maintenant à relier B aux paramètres de chargement : T, χ, <σ1>, <σmises> ou 
<εeq>. 
 
 

b) Fonction de Gumbel de seconde espèce : 
 
Nous avons également identifié des fonctions de distribution de Gumbel de seconde espèce 
sur les résultats de simulation numérique. L’expression de la fonction de deuxième espèce fait 
intervenir deux paramètres A et m : 

( ) ⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
−=<

m

1
σ

A
expσσP      (V.19) 

A est relié à la contrainte principale moyenne <σ1> dans l’agrégat, tandis que l’exposant m 
traduit le niveau d’hétérogénéité de la distribution. Comme pour la fonction de première 
espèce, nous avons linéarisé l’équation (V.19) afin de déterminer un jeu de paramètres A et m 
qui satisfait les distributions de σ1 pour chaque état de chargement (cf. figure V.23). 
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Fig. V.23 : Identification des paramètres A et m de ka fonction de Gumbel de seconde espèce 

pour l’agrégat n°1 {T = -196°C , χ = 2,5} 
 
Les résultats sont détaillés dans l’annexe E.4.e : l’accord avec les distributions simulées 
numériquement est d’autant plus satisfaisant que T est faible ou χ élevé. Par contre, les 
fonctions de distributions de deuxième espèce ne parviennent pas à décrire de façon 
satisfaisante les simulations à T = -60°C ou -90°C et lorsque χ = 1,5 (figure V.24). 
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Fig. V.24 : Identification de fonctions de Gumbel de seconde espèce sur les hétérogénéités de 

σ1 simulées numériquement (T = -90°C / χ = 1,5 / agrégat n°1) 
 
Même si la fonction de distribution de seconde espèce ne permet de décrire l’évolution des 
hétérogénéités pour toutes les valeurs de T et χ, nous avons tenté de relier le paramètre m aux 
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paramètres <σ1>, <σmises>, <εeq> et T (cf. annexe E.4.e). Par la suite, en raison des 
problèmes évoqués plus haut, nous utiliserons la fonction de Gumbel de première espèce pour 
décrire l’évolution des hétérogénéités de σ1. 
 

V.C.3 Définition et paramétrisation d’une fonction de distribution décrivant 
l’évolution des hétérogénéités de σ1 

 
a) Identification d’une loi d’évolution du paramètre B en fonction de <σmises> et T : 

 
Dans l’expression de la fonction de Gumbel de première espèce, le paramètre B décrit 
l’évolution des hétérogénéités de σ1 dans la microstructure. Afin de définir une loi 
d’évolution de B en fonction des différents paramètres du chargement mécanique, nous nous 
sommes basés sur les résultats de l’étude préliminaire présentée au chapitre V.C.1. D’une 
part, cette étude a montré que l’évolution des hétérogénéités ne pouvait pas être décrite 
uniquement en fonction de <σ1>. La figure V.25 montre qu’il n’y a pas de lien évident entre 
<σ1> et B, et que d’autres paramètres, comme T et χ doivent entrer en ligne de compte. 
 
Nous avons également étudié l’évolution de B en fonction de <εeq> (figure V.26). Comme 
pour l’écart type relatif δ(σ1),on devine une relation liant B à <εeq>, mais les valeurs de B 
demeurent très dispersées. L’étude détaillée, présentée dans l’annexe E.4.c, montre toute la 
difficulté d’identifier une relation entre B et <εeq>. Il n’est pas possible d’identifier 
convenablement une loi de type puissance, et l’identification d’une fonction logarithmique 
pose problème. Pour toutes ces raisons, nous n’avons pas fait intervenir directement <εeq> 
comme variable pilotant l’évolution des hétérogénéités. 
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Fig. V.25 : Evolution du paramètre B en fonction de <σ1> (agrégats n°1 et n°2) 
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Fig. V.26 : Evolution du paramètre B en fonction de <εeq> (agrégats n°1 et n°2) 

 
 
B a également été exprimé en fonction de la contrainte équivalente moyenne <σmises> (figure 
V.27) : comme pour δ(σ1), la corrélation entre B et <σmises> est bien de type linéaire. 
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Fig. V.27 : Evolution du paramètre B en fonction de <σmises> (agrégats n°1 et n°2) 

 
En conséquence, nous proposons d’utiliser la loi suivante pour décrire l’évolution du 
paramètre B : 

( ) ( )Tβσα,TσB misesmises +><=     (V.20) 
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L’ordonnée à l’origine β est une fonction décroissante de la température T. A l’inverse le 
coefficient directeur α de la droite ne semble pas dépendre fortement de T : il croît de α = 
0,49 à -60°C à α = 0,57 à -196°C. 
L’expression (V.20) n’est valable qu’en plasticité, ce qui correspond, dans l’expression de 
P(σ1<σ) à la condition B > 0., B tend vers 0 lorsque la distribution des contraintes est 
homogène). L’équation (V.20) n’est vérifiée que lorsque <σmises> excède la limite d’élasticité 
macroscopique σY. 
 
Le tableau V.1 donne les valeurs de α et β identifiées par régression linéaire à partir de la 
figure V.27. On constate que β dépend fortement de la température, et que les valeurs de α 
sont d’autant plus élevées que T est faible. 
 

T (°C) α β (MPa) 

-196°C 0,567 -453 

-150°C 0,562 -349 

-90°C 0,528 -271 

-60°C 0,485 -221 
 

Tableau V.1 : Identification de la loi B = αT + β à différentes températures 
 
Si on combine les équations (V.17), (V.18) et (V.20), la fonction de distribution des valeurs 
de σ1 dans la microstructure s’exprime : 
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11
1   (V.21) 

Avec Γ’(1) = 0,577. Il nous reste à caractériser la dépendance de β vis à vis de T et 
éventuellement de σY. Ce type de paramétrisation permettrait de décrire d’une manière simple 
et assez générale l’évolution des hétérogénéités de σ1 dans la microstructure. 
 
 

b) Formulation d’une loi d’évolution des hétérogénéités : 
 
Nous disposons de simulations réalisées à 4 températures différentes : par conséquent, il est 
impossible d’identifier précisément une loi décrivant l’évolution du paramètre β en fonction 
de T. Dans l’équation (V.20), la limite d’élasticité correspond au cas de figure B = 0, ce qui 
nous permet d’exprimer la limite d’élasticité σY en fonction de α et β : 

α

β
σY −=        (V.22) 

En principe, le rapport -β/α doit pouvoir s’identifier à la limite d’élasticité expérimentale. 
Toutefois, les paliers de type Lüders observés au début des courbes de traction expérimentales 
à -196°C, -150°C et -90°C ne facilitent pas la comparaison entre σY et la limite d’élasticité en 
traction : en effet, les phénomènes de vieillissement statique ne sont pas reproduits par notre 
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modèle micromécanique. D’autre part, on montre dans l’annexe E.4.d que les valeurs de σY à 
-60°C et -90°C semblent trop faibles par rapport à la limite d’élasticité expérimentale. En 
utilisant l’équation (V.22), la loi d’évolution des hétérogénéités pourrait finalement s’écrire : 

( )Ymises σσαB −><=   si <σmises> > σY     

B = 0 sinon         (V.23) 

En première approximation, α peut être considéré comme indépendant de T, l’évolution en 
température des hétérogénéités est alors entièrement portée par <σmises>, tandis que σY traduit 
un décalage en température de l’entrée en plasticité. 
Sans faire intervenir σY, il est toujours possible de décrire directement l’évolution du 
paramètre β en supposant une dépendance de type Arrhénius : 

( )
⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
−−=

Tk

E
expβTβ

B

a
0      (V.24) 

Ea désigne une énergie d’activation, β0 désignant un terme pré-exponentiel. L’identification 
de ces 2 paramètres est présentée dans l’annexe E.4.d : on obtient β0 = 170 MPa et Egc = 6,9 
10-3 eV. Toutefois, une identification plus fine de β(T) nécessiterait la réalisation de calculs de 
microstructure supplémentaires avec d’autres valeurs de T. 
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Conclusion du chapitre V 

Choix de l’agrégat et conditions aux limites : 
 
- conditions aux limites : les conditions aux limites sont de type déformations planes. Les 

conditions aux limites sont pilotées en contraintes de façon à imposer le niveau de 
triaxialité moyen χ dans l’agrégat. Le cas de figure χ = 2,5 correspond à la triaxialité 
rencontrée en fond de fissure dans une éprouvette CT. 

 
- choix de l’agrégat : l’étude EBSD présentée dans le chapitre III montre qu’un domaine 

ne peut être considéré comme cristallographiquement représentatif de la microstructure 
bainitique que pour une taille supérieure à 300x300 µm2. Cependant, notre approche de 
simulation numérique n’est pas compatible avec une telle taille de domaine. De plus, le 
volume de l’agrégat doit être approximativement égal au volume élémentaire de 
l’approche locale de la rupture : V0 = (50µm)3. Nous avons donc choisi une taille 
d’agrégat de 200x200x3 µm3. 
Afin de juger a posteriori de la représentativité de cette taille, nous comparons les 
distributions de σ1 entre deux agrégats cristallographiquement différents. 

 
 
Etude qualitative de l’évolution des hétérogénéités de σ1 : 
 

- Effet de T, χ et <εeq> : l’étude de l’évolution des distributions de σ1 montre que 
l’étalement des distributions de σ1 augmente avec la température T et diminue avec la 
triaxialité χ. Sans surprise, les hétérogénéités de σ1 sont d’autant plus fortes que 
<σ1> est élevée. Les paramètres T, χ et <σ1> jouent sur la déformation équivalente 
<εeq>, que plusieurs auteurs ont relié à l’évolution des hétérogénéités des champs 
locaux [LIN97] [SEK04]. 

 
- Comparaison agrégat n°1 / n°2 : les résultats montrent que les distributions de σ1 sont 

très proches entre les deux agrégats. Ce résultat suggère que la taille 200x200x3 µm3 
est représentative vis-à-vis des distributions de σ1. 

 
- Comparaison σ1 / σ{100} : les distributions de σ{100} sont très différentes de celles de σ1 

, et elles présentent un aspect bruité : on peut supposer que la description des 
hétérogénéités de σ{100} nécessiterait d’utiliser des agrégats de plus grande taille 
(300x300 µm2), plus représentatifs cristallographiquement. 

 
 
Etude quantitative : utilisation des de fonctions de distribution de types valeurs 
‘extrêmes’ (Gumbel) : 
 
- Fonction de Gumbel de 1ère espèce : les résultats montrent que les distributions de σ1 

suivent une distribution de type Gumbel de première espèce, et que les paramètres de 
cette fonction peuvent être corrélés simplement avec la contrainte équivalente moyenne 
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<σmises> et T. On obtient une description statistique très générale, valable quel que soit 
l’état de chargement mécanique : 

( )
( )

( )
⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
+

+><

><−
−−−=< 1Γ

Tβσα

σσ
expexp1σσP '

mises

11
1     

Cette fonction dépend de <σ1>, <σmises> et T à travers le paramètre β. Le paramètre α 
décroît légèrement lorsque la température augmente. Il est également possible 
d’éliminer <σmises> et  d’écrire P(σ<σ1) comme étant fonction de <σ1>, χ et T. D’autre 
part, d’autres calculs de microstructure seraient nécessaires pour affiner la dépendance 
β(T). 

  
- Fonction de Gumbel de 2nde espèce : à l’opposé, les distributions de Gumbel de seconde 

espèce ne permettent pas de décrire correctement les distributions simulées de σ1. 
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Introduction 

Deux types de ruptures sont observés dans les aciers faiblement alliés : la rupture ductile par 
germination, croissance puis coalescence de cavités aux hautes températures, et la rupture 
fragile par clivage transgranulaire aux températures plus basses. Il existe un régime de 
transition en énergie de rupture, qui est marqué par la présence simultanée de ces deux 
mécanismes qui entrent en compétition [LEC06_II]. 
 
La modélisation micro-mécanique du comportement proposée dans le chapitre V s’appuie sur 
les mécanismes de plasticité intervenant aux basses températures. Dans ce chapitre, nous 
introduisons l’effet des mécanismes de plasticité ‘basse température’ dans un modèle 
d’approche locale de la rupture fragile. 
 
Le chapitre s’articule autour de deux grandes parties : 
 
- Dans la première partie est présentée une synthèse des mécanismes de rupture par 

clivage et des modèles d’approche locale déjà existants. 
 
- Dans la seconde partie, nous présentons une approche qui exploite les résultats de 

modélisation du comportement local de l’acier de cuve. Nous tentons d’apporter des 
éléments de réponse quant a l’effet des hétérogénéités locales sur la rupture par clivage 
(effet de la température, de la triaxialité, de la déformation). 

 
 

VI.A Etude bibliographique des mécanismes de rupture par clivage dans 
les aciers faiblement alliés 

La première partie du chapitre VI présente une revue bibliographique synthétique des 
mécanismes de rupture fragile : 
 
- Dans un premier temps, on présente le mécanisme élémentaire de clivage, ainsi que la 

nécessité de trouver des amplificateurs de contraintes pour déclencher puis propager la 
rupture brutale. 

 
- Par la suite, on présente les modèles classiques d’amorçage du clivage par amplification 

locale des contraintes. Ces amplificateurs sont de deux natures : les empilements de 
dislocations et les défauts présents dans la microstructure. 

 
- La dernière partie de l’étude bibliographique s’intéresse à l’effet des paramètres de 

chargement (température, triaxialité) sur la rupture par clivage. 
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VI.A.1 Le mécanisme élémentaire de la rupture par clivage transgranulaire 

 
a) La contrainte théorique de clivage 

 
Le clivage correspond à la décohésion des plans cristallographiques par rupture des liaisons 
entre les atomes. On peut montrer que la contrainte locale théorique nécessaire pour casser les 
liaisons atomiques s’écrit [FPZ93] : 

{ }hkl

s
c

d

E γ
σ =        (VI.1) 

E désignant le module d’Young du matériau, γs l’énergie de cohésion surfacique des atomes et 
d{hkl} la distance inter-réticulaire des familles de plans d’indice {hkl}. Cette description très 
théorique du mécanisme de clivage permet d’expliquer simplement pourquoi le clivage est 
généralement observé sur les plans {100}. En effet, la contrainte de clivage sur un plan 
d’indice {hkl} est d’autant plus probable que le rapport γs / d{hkl} est faible. Dans les métaux de 
structure cubique centrée, ce rapport est minimal pour les 3 plans de famille {100}. Cette 
description très théorique du mécanisme de clivage permet ainsi d’interpréter les observations 
expérimentales. 
 
Dans les aciers à matrice ferritique, il est possible de calculer l’ordre de grandeur de la 
contrainte σc en prenant quelques valeurs caractéristiques : 
- E = 210000 MPa 
- γs ≈ 1 J m-2 
- d{100} = 2 b / 3  ≈ 2,9 10-10 m 
 
Ces valeurs conduisent à une contrainte critique σc de l’ordre de 27000 MPa (≈ E / 10). Cette 
prédiction théorique est vérifiée dans les whiskers, qui constituent des matériaux très purs et 
qui contiennent très peu de dislocations. Par contre, cette valeur est supérieure de plus d’un 
ordre de grandeur aux contraintes locales requises pour déclencher le clivage dans la ferrite 
[BIG58]. 
 
Pour expliquer l’apparition de micro-fissures de clivage dans les aciers, il faut nécessairement 
supposer l’existence de défauts jouant le rôle d’amplificateurs de contraintes locales. Certains 
de ces défauts conduisent à l’amorçage de micro-fissures de clivage. La propagation de ces 
micro-fissures dans la microstructure conduit à la rupture du matériau. Dans les aciers de 
cuve, l’amorçage sur les micro-défauts constitue l’étape critique du mécanisme de rupture par 
clivage. 
 
Deux principaux facteurs sont à l’origine de l’amplification des contraintes : 
 
- La déformation plastique locale : l’empilement des dislocations sur des obstacles peut 

augmenter la contrainte locale et favoriser l’apparition de microfissures de clivage. La 
formation de dislocations sessiles peut également expliquer l’amplification locale des 
contraintes. 
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- La présence de précipités (Fe3C, MnS) : au cours de la déformation, la rupture du 
précipité ou la décohésion précipité / matrice conduisent à la formation de micro-défauts 
qui vont amplifier les contraintes locales. 

 
 

b) Le critère de Griffith 
 
Par une analyse énergétique, Griffith [GRI20] formule un critère de stabilité d’une fissure 
circulaire de rayon rc. La fissure se propage lorsque le travail nécessaire à l’extension de la 
fissure devient plus faible que le travail exercé par la contrainte d’ouverture locale. La relation 
(VI.2) donne l’expression de la contrainte d’ouverture critique σc, qui correspond à une 
propagation instable de la micro-fissure : 

c

s
*

c
r2

γEπ
σ =        (VI.2) 

-  pour un état en contraintes planes EE* =

- 
2

*

ν1

E
E

−
=  pour un état en déformations planes 

L’état de déformations planes étant plus pénalisant du point de vue de la stabilité des défauts ; 
on utilise en général la relation  : 

( ) c
2

s
c

rν12

γEπ
σ

−
=       (VI.3) 

L’effet du travail plastique peut être pris en compte en introduisant une énergie de surface 
effective γeff qui est fonction de γs et d’un terme plastique γp : 

pseff γγγ +=        (VI.4) 

En principe, γp devient prépondérant devant γs, ce qui signifie que la propagation de la fissure 
est surtout pilotée par la plasticité [TET63]. Par la suite, cette hypothèse a été reprise par 
Wallin et al. [WAL84]. 
 

VI.A.2 Les mécanismes d’amorçage du clivage : rôle de la déformation plastique 
locale 

Le rôle d’amplification des contraintes, joué par la déformation plastique locale, a souvent été 
évoqué pour expliquer l’amorçage de défauts de clivage sous des contraintes beaucoup plus 
faibles que la valeur théorique σc. Dans la bibliographie, différents mécanismes, s’appuyant 
chacun sur des observations expérimentales, ont été proposés pour interpréter l’effet des 
dislocations sur l’amorçage du clivage. 
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a) Le mécanisme de Zener-Stroh 

 
Zener a été le premier à envisager les empilements de dislocations comme amplificateurs de 
contraintes, ce qui permet d’atteindre localement la contrainte théorique de clivage [ZEN48]. 
Stroh a explicité ce mécanisme en considérant un empilement de dislocations sur un obstacle 
(joint de grain ou particule de seconde phase). 

 

 
 

Fig. VI.1 : Mécanisme élémentaire de Stroh & Zener, dans [FPZ93]. 
 

En tête d’empilement, le champ de contraintes présente une singularité analogue à celle 
rencontrée en pointe de fissure (mécanique linéaire élastique de la rupture) : 

( ) ( )θf
r

L
ττσ i−=       (VI.5) 

τ désignant la cission résolue s’exerçant au point de coordonnées (r,θ) en avant de 
l’empilement, τi la friction de réseau et L la longueur de l’empilement. Le clivage prend 
naissance lorsque σ atteint la contrainte théorique de clivage σc sur une longueur suffisante, 
de l’ordre de 3 b. La cission critique τf à rupture s’écrit : 

( ) L

b6

θf

σ
ττ c

if +=       (VI.6) 

En introduisant l’expression de σc (équation (VI.1)) dans la relation précédente, et en 
assimilant d{hkl} à b, la cission à rupture s’écrit sous la forme : 

( ) L

γE6

θf

1
ττ s

if +=      (VI.7) 

Stroh [STR54] s’est basé sur ce mécanisme élémentaire pour exprimer la condition critique 
d’amorçage d’une microfissure : 

( ) si γττbn =−       (VI.8) 
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n désignant le nombre de vecteurs de Burgers constituant l’empilement de longueur L, τi la 
friction de réseau et γs l’énergie de surface. La formule de Griffith (VI.3) permet ensuite de 
fixer une condition de propagation du défaut. 
 
 

b) Le mécanisme de Cottrell 
 
Cottrell [COT58] a proposé un mécanisme de germination des micro-fissures qui est initié par 
l’interaction entre dislocations. Comme illustré sur la figure (VI.2), deux dislocations glissiles 
<111>{110} donnent naissance à une ‘superdislocation’{100}, énergétiquement plus stable 
mais sessile. Le blocage de cette dernière dislocation peut induire un germe de clivage sur le 
plan {100}. 
 

   
 

(a)      (b) 
 

Fig. VI.2 : Représentation du mécanisme de clivage de Cottrell (a) d’après [FPZ93] / 
amorçage d’une fissure de clivage à l’intersection entre 2 bandes de glissement (b). 

 
Un critère de type propagation est ensuite utilisé pour exprimer la contrainte critique de 
clivage : 

d

Γμ2
σ s

c =        (VI.9) 

d est la taille de grains, μ le module élastique de cisaillement et Γs une énergie de surface 
effective lors de la propagation : 

bpssΓ γγγ ++=       (VI.10) 

Cette énergie Γs est la somme de 3 composantes : l’énergie de surface γs, l’énergie de 
dissipation plastique au cours de la propagation γp, et l’énergie associée au franchissement des 
barrières microstructurales γb (précipités et joints de grains). Dans les aciers austéno-
ferritiques, le rôle prépondérant du mécanisme de Cottrell a été mis en évidence par Bugat 
[BUG00]. La microstructure particulière permet de favoriser la déformation plastique dans la 
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ferrite et de mettre en évidence l’amorçage du clivage à l’intersection de deux bandes de 
glissement (figure VI.2.b). 
 
 

c) Le rôle du maclage 
 
Friedel a le premier proposé un mécanisme d’amorçage de la rupture par le maclage, qui par 
analogie avec un empilement de dislocations, génère une concentration de contraintes locales 
suffisante pour initier la rupture par clivage [FRI64]. Des sites d’amorçage de rupture brutale 
ont notamment été observés à l’intersection de macles [CUR80] [CHR95]. 
Cependant, le maclage et la rupture sont deux phénomènes distincts. D’une part, l’effet 
dynamique de propagation instable de la fissure se combinant avec celui de la température, le 
maclage peut tout à fait apparaître après l’amorçage du clivage. D’autre part, ce phénomène, 
limité aux très basses températures, n’a jamais été considéré comme une cause majeure de 
l’amorçage de la rupture dans les aciers de cuve. 
 
 

d) Le mécanisme de Smith 
 
Smith [SMI66] a proposé un mécanisme de nucléation des défauts de clivage inspiré de celui 
de Stroh-Zener. Il considère un empilement de dislocations sur une lamelle de cémentite 
située à un joint de grain selon le schéma de la figure VI.3. La lamelle se rompt sous l’effet de 
la concentration de contraintes en tête d’empilement, ce qui génère un micro-défaut de clivage 
de type Griffith. 
Smith introduit l’épaisseur c0 des lamelles de cémentite comme paramètre de son modèle. La 
condition de rupture des lamelles s’écrit : 
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  (VI.11) 

où d désigne la taille de grain de la matrice ferritique. Dans l’équation (VI.11), le premier 
terme du membre de gauche traduit l’effet de la contrainte appliquée sur une fissure de 
longueur c0, tandis que le second terme résulte de la concentration de contrainte en tête 
d’empilement. Le membre de droite traduit quant à lui la résistance de la matrice à la 
propagation de la fissure de clivage [FPZ93].  
 

 
 

Fig. VI.3 : Mécanisme de rupture d’un carbure sous l’effet d’un empilement de dislocations 
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Cette équation illustre l’effet néfaste de l’augmentation de la taille des carbures sur la 
résistance au clivage. Indépendamment de d, une augmentation de c0 entraîne une baisse de la 
contrainte critique de clivage σ. 

VI.A.3 Rôle joué par les défauts et la microstructure 

Plusieurs revues bibliographiques présentent en détail les principaux résultats expérimentaux 
relatifs à la rupture par clivage dans les aciers [PES04] [MAT06]. La synthèse qui suit se 
contente de décrire les entités microstructurales responsables de l’amorçage et de la 
propagation du clivage. 
 
 

a) Le rôle des particules : sulfures de manganèse (MnS) et carbures (Fe3C) 
 
Dans le chapitre précédent, nous avons pu noter que la plupart des mécanismes élémentaires 
de germination des défauts font intervenir les précipités. Smith a notamment mis en avant le 
rôle des carbures combiné à celui des empilements de dislocations dans le déclenchement du 
clivage. Toutefois, dans les aciers de cuve, les carbures ne sont pas les seules particules 
intervenant dans l’amorçage de la rupture fragile. Ainsi, dans un acier de type 16MND5. 
Tanguy [TAN01] a mis en évidence la présence de sulfures de manganèse et de carbures sur 
des éprouvettes Charpy rompues par clivage. 
 
Dans d’autres études réalisées sur une nuance légèrement différente (acier BQ12), les auteurs 
concluent que les sulfures de manganèse sont à l’origine de la plupart des sites d’amorçage du 
clivage. Les amas de sulfures de manganèse jouent le rôle d’amplificateurs de contrainte à 
l’échelle mésoscopique, ce qui favorise le déclenchement du clivage [REN98] [ROS98] 
[CAR99]. 
 

   
 

(a)       (b) 
 

Fig. VI.4 : Exemples d’amorçage du clivage sur des carbures (a) d’après Mäntyla et al. 
[MAN99], et sur des amas de MnS (b) d’après Im et al. [IML04]. 

 
Dans leurs travaux, Mäntylä et al. [MÄN99] insistent sur le rôle joué par les sulfures de 
manganèse sur la rupture par clivage d’éprouvettes CT et Charpy dans un acier A508. Ils 
distinguent principalement deux types de sites d’amorçage. A -90°C, de petites inclusions 
sphériques de MnS ainsi que de grandes inclusions allongées (de l’ordre de 100 μm) sont 
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responsables des amorces de clivage. A -30°C, seules les grandes inclusions peuvent induire 
le clivage (fig. VI.4). Les auteurs soulignent que les sulfures de manganèse jouent un rôle 
significatif pour 80% des éprouvettes testées. De telles inclusions de 100 μm n’ont toutefois 
pas été observées dans l’acier 16MND5 que nous avons étudié. 
 
Plus généralement, le rôle prédominant des sulfures de manganèse n’a pas été mis en évidence 
pour des nuances d’acier de cuve autres que l’acier BQ12 [PES04]. L’étude fractographique 
réalisée sur notre matériau n’a pas conclu à une influence prédominante des sulfures de 
manganèse sur l’amorçage de la rupture brutale à basse température. D’autre part, l’hypothèse 
selon laquelle les MnS agissent comme des concentrateurs de contrainte a été remise en cause 
par Hausild [HAU02]. Dans son étude, il considère une cellule élémentaire constituée à partir 
d’un amas de MnS placé dans une matrice ferritique élastoplastique. Un calcul EF permet de 
calculer la contrainte moyenne dans la cellule, puis de remonter à la probabilité de rupture de 
la cellule par le modèle de Beremin. Il conclut que, au sens du modèle de Beremin, la cellule 
contenant l’amas n’est pas plus critique qu’une cellule ne contenant aucun défaut et que le 
rôle d’amplificateur de contraintes joué par l’amas n’est pas évident vis-à-vis du critère de 
Beremin. 
 
Dans les microstructures bainitiques, bon nombre de travaux mettent en avant la rupture des 
carbures comme événement déclencheur du clivage. On peut par exemple citer les travaux de 
Hahn [HAH84] et de Im et al. [IML04] réalisés sur une microstructure bainitique revenue 
dont la composition, et notamment la teneur en carbone, est très proche de celle de l’acier 
A508 Cl3 que nous avons utilisé. Dans cette microstructure, les auteurs suggèrent que c’est la 
taille des carbures situés à l’interface entre lattes qui contrôle la rupture par clivage. 
 
 

b) Le rôle joué par la microstructure 
 
- Effet de la distribution de tailles de défauts : 
 
Nous verrons par la suite que la plupart des modélisations de la rupture fragile par une 
approche statistique [BER83] s’appuient sur une distribution de tailles de défauts critiques. Le 
plus souvent, ces distributions sont postulées a priori sans être confrontées à des mesures 
expérimentales de distributions de tailles de carbures ou d’autres précipités. 
Dans leur modèle, Wallin et al. [WAL84] ont utilisé la distribution proposée par Jayatilaka et 
al. [JAY77] : 
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a et c sont des paramètres matériau qui permettent d’ajuster la distribution sur des données 
expérimentales de tailles de carbures. Pour de grandes tailles de carbures, cette distribution 
conduit à une forme plus simple en r0

-a, qui est celle utilisée dans le modèle de Beremin. 
 
Dans le cas particulier des aciers de cuve A508 Cl3, d’autres études plus récentes ont proposé 
des fonctions de distribution de tailles de défauts établies à partir des observations 
expérimentales [LEE02] [ORT05]. La fonction P(d > d0) exprime la probabilité que la taille 
de carbures d soit supérieure à une valeur d0 : 
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Ortner et al. : ( )
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Mathieu [MAT06] remarque que, si les fonctions de distributions proposées par ces deux 
auteurs ont un aspect globalement similaire, les queues de distributions sont très différentes. 
Or, ce sont a priori les défauts les plus gros qui seront les plus susceptibles d’amorcer le 
clivage. Ainsi la distribution proposée par Ortner et al. conduit à des valeurs de probabilité 
non nulles pour des tailles de carbures de 3 μm, bien supérieures à celles mesurées 
expérimentalement. Pour pallier ce défaut, les auteurs ont fixé un seuil de taille critique de 
défaut dmax. Lors de la mise en forme, tous les carbures de taille supérieure à dmax sont rompus 
puis émoussés  sous l’effet de la déformation plastique, ce qui permet de justifier d’un point 
de vue théorique la notion de seuil. 
 
 
- Influence des joints de grains : 
 
Du point de vue de l’amorçage du clivage, la taille de grain intervient sur le comportement 
local du matériau par l’intermédiaire de l’effet Hall-Petch. La contrainte est d’autant plus 
élevée que la taille de grain est faible, ce qui favorise l’amorçage du clivage. L’effet des sur-
contraintes aux joints de grains a également été mis en avant pour expliquer l’amorçage du 
clivage sur des carbures situés aux joints [LIN70]. 
 
Cependant, la question de l’effet de la taille de grain sur l’amorçage ne dégage pas un 
consensus évident. Curry et Knott [CUR78] ont suggéré que la taille de grain n’était pas le 
paramètre microstructural pertinent pour décrire l’amorçage de la rupture par clivage. La taille 
de grains et la taille des carbures étant souvent conditionnées par les mêmes paramètres 
d’élaboration, la relation apparente entre la taille de grain et l’amorçage du clivage résulterait 
d’un biais d’interprétation. A l’opposé, Lin et Evans ont montré qu’en diminuant la taille de 
grain indépendamment de la taille des carbures, il en résultait une augmentation de la 
résilience du matériau [LIN87]. 
 
 
- Cas particulier des aciers faiblement alliés : effet des joints inter-paquets de lattes et 

colonies de carbures : 
 
Dans le cas particulier des aciers faiblement alliés, les joints de grains délimitent les paquets 
de lattes fortement désorientés et décorés par des amas de carbures. Les travaux de Brozzo et 
al. [BRO78] puis Zhang et al. [ZHA99] montrent que ces barrières microstructurales 
favorisent l’arrêt des fissures de clivage à basse température. Cet effet de la microstructure 
provient du grand nombre d’interfaces à franchir pour propager la fissure. Ces résultats ont été 
confirmés expérimentalement sur d’autres aciers faiblement alliés [IML04] [YAN04]. Par 
ailleurs, Martin-Meizoso et al. [MAR94] ont proposé un modèle de double barrière prenant en 
compte l’arrêt des microfissures de clivage à l’interface carbure-ferrite ou ferrite-ferrite. Ce 
modèle parvient à décrire l’évolution de la ténacité dans le domaine de la transition ductile / 
fragile, mais il sous-estime néanmoins la ténacité dans la transition. 
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Expérimentalement, l’arrêt de fissures sur des joints de paquets de lattes a également été 
observé par EBSD sur diverses microstructures bainitiques [BOU98]. Les observations EBSD 
de Nohava et al. [NOH03] mettent en évidence l’arrêt de fissures secondaires de clivage sur 
des colonies de carbures. Les auteurs montrent également que les facettes de clivage 
coïncident le plus souvent aux paquets de lattes bainitiques. En observant les surfaces de 
rupture de disques de choc thermique dans un acier 18MND5, Hajjaj [HAJ06] montre que 
l’entité microstructurale critique vis-à-vis de la propagation et de l’arrêt de fissure correspond 
au moins à la taille d’un ex-grain austénitique. 
 
Wallin et al. [WAL84] suggèrent que le franchissement des barrières microstructurales est 
essentiellement contrôlé par les carbures. Comme les tailles de carbures et celles des paquets 
de lattes bainitiques sont liées, ce résultat est tout à fait compatible avec les autres études 
citées précédemment. 
 
 

VI.A.4 Rôle joué par les paramètres de chargement 

a) Influence de la température 
 
La température a de multiples effets sur l’amorçage et la propagation du clivage. La 
température va influer sur le comportement plastique, tant à une échelle macroscopique que 
microscopique. 
 
 
- Effet de la température sur le comportement plastique : 
 
A une échelle macroscopique, la démarche consiste généralement à modifier la 
paramétrisation des lois de comportement pour introduire une dépendance en température des 
contraintes et de la probabilité de clivage [YAN03] [TAN05]. La dépendance en température 
de la loi de comportement plastique dans les aciers est complexe car différents phénomènes 
physiques entrent en jeu. Cette dépendance a déjà été étudiée en détail dans le chapitre IV. 
 
A l’échelle microscopique, on peut citer différents phénomènes expliquant la dépendance du 
comportement en température, : la friction de réseau, le durcissement des systèmes de 
glissement {112} par rapport aux systèmes {110}, ou encore la modification des mécanismes 
de multiplication et d’annihilation des dislocations. A l’heure actuelle, ces mécanismes 
physiques commencent à être pris en compte dans le cadre de l’étude de la rupture fragile. 
Dans ses travaux de thèse, Mathieu [MAT06] utilise une modélisation du comportement 
dérivée de celle du modèle de Cailletaud [CAI87] pour prévoir l’amorçage du clivage dans un 
agrégat polycristallin de bainite. 
 
La température a également un effet sur les mécanismes locaux d’amorçage et de propagation 
du clivage : amorçage des défauts sur les carbures, franchissement des barrières 
microstructurales. Comme le phénomène de propagation du clivage est surtout contrôlé par la 
propagation des microfissures dans la matrice ferritique, une solution consiste à introduire une 
dépendance en température de l’énergie de surface [WST84], [MAT06]. 
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- Effet de la température sur l’énergie de surface : 
 
Le terme d’énergie de surface est utilisé de manière assez générique et désigne en fait 
plusieurs grandeurs liées à des phénomènes distincts : 
- l’énergie de cohésion surfacique des atomes γs : cette énergie correspond au mécanisme 

de décohésion des plans atomiques sans déformation plastique ; 
- l’énergie équivalente de propagation de fissure dans la ferrite γp

α : ce terme fait 
intervenir à la fois l’énergie de décohésion des atomes ainsi que la contribution des 
mécanismes de plasticité en pointe de fissure (émission de dislocations) ; 

- l’énergie de franchissement des barrières microstructurales γp
joints. Les barrières sont 

constituées à la fois par les colonies de carbures, par les joints entre les paquets de lattes 
et les ex-grains γ. 

 
L’énergie de cohésion γs est d’ordinaire prise de l’ordre de 1 J m-2. Cet ordre de grandeur a été 
confirmé par des calculs de dynamique moléculaire qui donnent des valeurs de γs d’environ 2 
J m-2 pour le fer-α [BLO04]. Ces valeurs sont supposées indépendantes de la température. 
 
En ce qui concerne l’énergie de propagation, γp

α  la question de la dépendance en température 
demeure en suspens. Bon nombre de travaux considèrent que les valeurs de γp

α  ne sont pas 
dépendantes de T. 
 

T (K) γp
α (J m-2) Matériau [Référence] 

T < -60°C 14 Fer-α [HAH84] 

T = -196°C 12,4 Acier 16MND5 [IML04] 

T = -80°C 14 Acier A533B [ZHA99] 

T < -60°C 7 Acier 16MND5 [ORT05] 

T < -60°C 4.3< γp
α <10 Acier A533B [BOW84] 

-120°C < T < -60°C 9 Acier 16MND5 [HAU02] 
 

Tableau VI.1 : Tableau récapitulatif des valeurs de γp
α dans les aciers faiblement alliés 

 
On remarque que Bowen [BOW84] a choisi de faire dépendre le paramètre γp

α de la 
température. Cette dépendance, peut être expliquée par l’émission de dislocations et 
l’émoussement de la fissure. Wallin et al. [WST84] proposent dans leur modèle de 
décomposer l’énergie de propagation en deux contributions : une contribution athermique γs 
liée à l’énergie de décohésion  et une contribution wp résultant des mécanismes de plasticité : 

( ) ( )TwγTγ ps
α
p +=       (VI.15) 

( )( ) ( ) ( )mTexpw0wwTw 0p0p −+=    (VI.16) 

Les auteurs prennent une valeur de γs de 2,15, qui est d’ailleurs proche des valeurs obtenues 
par des simulations atomistiques. Le paramètre wp(0) – w0 est fixé à 1,77, tandis que m vaut 
0,0104. Dans le domaine de température compris entre -120°C à -80°C, les expressions 
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(VI.15) et (VI.16) conduisent à des valeurs d’énergie γp
α proches de celles obtenues par 

d’autres auteurs. Cette loi d’évolution de l’énergie de propagation a été utilisée avec une 
paramétrisation légèrement différente par Mathieu [MAT06] : dans le cadre d’une approche 
locale à l’échelle microscopique, il montre que l’introduction d’une dépendance γp

α(T) permet 
de reproduire l’effet de température identifié expérimentalement dans d’autres travaux. 
 
Concernant le terme d’énergie de franchissement des barrières microstructurales γp

joints, les 
différentes données bibliographiques donnent des valeurs de l’ordre de 100 à 120 J m-2 
[HAH84] [ZHA99]. Ces valeurs sont très supérieures à celles de γp

α, mais la taille de défaut à 
prendre en compte n’est pas la taille des carbures, mais celle des paquets de latte bainitiques. 
Dans ses travaux de thèse, Mathieu a calculé l’ordre de grandeur des contraintes de Griffith 
relatives à la propagation du clivage dans la ferrite, et au franchissement des barrières. Il a 
utilisé les données bibliographiques disponibles pour des aciers faiblement alliés proches du 
16MND5. 
 

 
(a)       (b) 

 

Fig. VI.5 : Représentation de la contrainte critique de Griffith dans le cas de la propagation 
d’un défaut amorcé sur un carbure dans la matrice ferritique (a) et du franchissement des 

barrières microstructurales (b), d’après [MAT06] 
 
Malgré les fortes valeurs de γp

joints, la contrainte critique de franchissement des joints de 
paquets de lattes, calculée au sens de Griffith, est bien inférieure à la contrainte critique 
d’amorçage du défaut. Pour expliquer ce résultat, les auteurs soulignent que la taille de défaut 
à considérer est beaucoup plus grande pour l’étape de franchissement des barrières que pour 
celle de propagation intra-granulaire du clivage. Les auteurs en déduisent que l’étape critique 
à considérer est l’amorçage du clivage sur un défaut dans la matrice ferritique. Passée cette 
étape, la contrainte est déjà largement suffisante pour permettre le franchissement des 
barrières. 
 
 

b) Influence de la triaxialité 
 
Dans le cas de la rupture fragile par clivage, le phénomène d’amorçage instable des défauts 
est souvent considéré comme l’étape critique du processus de rupture. Pour le modèle de 
Griffith, comme pour les modèles probabilistes que nous verrons par la suite, l’amorçage du 
clivage est surtout piloté par la plus grande contrainte principale positive. 
 
Des travaux suggèrent néanmoins que la contrainte principale ne suffit pas à formuler un 
critère d’amorçage ou de propagation du clivage [MA98], [ROO05]. Ces auteurs proposent un 
critère faisant intervenir et de la nature multiaxiée du chargement, soit en utilisant la pression 
hydrostatique p, ou alors un quotient de multiaxialité q défini à partir des invariants J1 et J2 du 
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tenseur des contraintes [ROO05]. Roos et al. introduisent une cission critique représentative 
τr (representative shear stress) : 

( )2
2

1r 3JJ
3

1
τ −=       (VI.17) 

Avec : 

3211 σσσJ ++=  et  (VI.18) 3132212 σσσσσσJ ++=

Le quotient de multiaxialité est alors défini par le rapport : 

m

r

σ

τ
q =        (VI.19) 

Le critère stipule que le quotient q doit atteindre une valeur critique sur une certaine distance 
pour déclencher la rupture par clivage. La validité de l’approche de Roos et al. est vérifiée 
expérimentalement pour diverses géométries d’éprouvettes (CT, flexion trois points, 
éprouvettes plates entaillées). 
 
À une échelle plus locale, d’autres auteurs se sont penchés sur le rôle de la triaxialité dans la 
rupture par clivage. Ainsi, à partir de calculs EF, Kroon et al. ont montré que les carbures de 
forme oblongue sont les plus critiques vis-à-vis de l’amorçage du clivage, mais que leur 
nocivité relative est atténuée lorsque l’on augmente le taux de triaxialité [KRO05]. De ce 
point de vue, l’effet de la triaxialité sur l’amorçage du clivage sur des carbures serait donc 
bénéfique. 
 
En ce qui concerne la propagation, la plupart des critères classiques font intervenir la plus 
grande contrainte principale d’ouverture et l’augmentation de la triaxialité doit naturellement 
conduire à favoriser la propagation du clivage. Cette tendance est confirmée par des 
simulations atomistiques de l’effet de la triaxialité sur l’émission de dislocations en pointe de 
fissure dans le fer-α [BEL04]. 
 
Le couplage d’une modélisation micromécanique avec une approche locale de la rupture a 
également permis d’apporter des éléments importants sur l’effet du taux de triaxialité sur la 
rupture [MAT06]. Les auteurs suggèrent un effet combiné de diminution des dispersions de 
probabilité de rupture et augmentation de la contrainte moyenne de rupture lorsque la 
triaxialité augmente. Ce dernier résultat peut sembler surprenant, mais les auteurs montrent 
que si on ne considère que les queues de distributions de probabilités de rupture, la tendance 
peut être modulée voire inversée en jouant sur les valeurs de température ou d’énergie de 
surface effective. 
 
Enfin, la modélisation des hétérogénéités locales de contraintes principales, abordée dans le 
chapitre V, montre que ces dernières sont fortement influencées par le niveau de triaxialité 
moyen dans le volume élémentaire. Négligeons l’effet de χ sur la nucléation des défauts de 
clivage. Du point de vue du comportement, le taux de triaxialité χ peut avoir un effet tout 
autant bénéfique ou néfaste sur la rupture : 
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- A contrainte principale imposée, l’augmentation de χ tend à diminuer les hétérogénéités 
et donc à réduire le nombre de zones fortement chargées dans l’agrégat. 

 
- A déformation  imposée, un niveau de triaxialité élevé va fatalement correspondre à un 

niveau de contraintes élevé et l’augmentation de χ va faciliter la propagation du clivage. 
 

VI.B Les théories d’approche locale de la rupture 

Les valeurs expérimentales de résilience et de ténacité montrent une grande dispersion des 
propriétés de rupture fragile des aciers faiblement alliés. C’est ainsi que la plupart des 
approches locales de la rupture se fondent sur deux hypothèses assez générales : 
 

- Ces modèles utilisent une grandeur caractéristique locale, ce qui permet d’introduire 
une composante probabiliste. A l’échelle locale, il faut atteindre une contrainte 
critique dans un volume de taille caractéristique, ou volume élémentaire, pour 
déclencher le clivage : c’est ainsi que l’on parle d’approche locale de la rupture. 

 
- Ces approches exploitent également l’hypothèse du maillon le plus faible introduite 

par Weibull : il y a rupture catastrophique dès lors que le critère de clivage est atteint 
dans un volume élémentaire (ou maillon). C’est cette hypothèse qui permet de relier la 
probabilité de rupture d’un volume élémentaire à celle de l’éprouvette. 

VI.B.1 La modélisation RKR 

Ritchie, Knott et Rice [RKR73] ont proposé une première modélisation de la rupture par 
clivage en introduisant la notion de distance critique pour amorcer la rupture instable. Il y a 
rupture si la contrainte locale d’ouverture en pointe de fissure atteint une valeur critique σc sur 
une distance critique Xc, qui constitue une grandeur caractéristique du matériau étudié. 
Ce modèle utilise une expression du champ de contraintes en pointe de fissure établie à partir 
de la solution calculée par éléments finis par Hutchinson, Rice et Rosengren (champ H.R.R.) 
[HUT68] : 
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σij désigne la composante (i,j) du tenseur local des contraintes, σy correspond à la limite 
d’élasticité, r est la distance à la pointe de fissures en coordonnées polaires, tandis que gij(θ) 
et f sont des fonctions dépendant du matériau et de son niveau d’écrouissage. K désigne le 
facteur d’intensité des contraintes. 
Les auteurs montrent qu’en reliant Xc à la taille de grains de l’acier, la contrainte de clivage 
devient dépendante de la microstructure. De plus, ils expliquent la nécessité d’introduire une 
distance critique de par la nature probabiliste de la rupture par clivage : en pointe de fissure, le 
volume chargé au delà de σc doit être suffisamment grand pour contenir un défaut critique. 
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VI.B.2 La théorie du maillon le plus faible 

Dans les aciers faiblement alliés, la rupture par clivage génère une forte dispersion des 
mesures de résilience et de ténacité. C’est ainsi que la plupart des modèles d’approche locale 
de la rupture se basent sur des considérations d’ordre probabiliste. 
Ces modèles sont fondés sur une hypothèse simple : la rupture d’un volume élémentaire d’une 
pièce macroscopique conduit à la rupture catastrophique de toute la structure. On parle de 
théorie du maillon le plus faible : la résistance de la ‘chaîne’ (la structure) est déterminée par 
celle du maillon le moins résistant. Cette théorie s’applique bien aux matériaux purement 
fragiles, tels que les céramiques. Elle permet notamment d’expliquer le fait que la ténacité est 
d’autant plus faible que l’échantillon est de grande taille. 
Cette théorie repose sur deux hypothèses quant au mécanisme de rupture mis en jeu : 
 

- La rupture est de nature fragile et brutale, ce qui est le cas de la rupture par clivage 
dans les aciers faiblement alliés. 

 
- Chaque maillon élémentaire de la chaîne est indépendant des autres maillons : cela 

implique que, si une fissure de clivage s’amorce dans un volume élémentaire, elle 
n’aura pas d’influence sur les autres volumes élémentaires environnants. Il s’agit 
d’une hypothèse simpliste, car, en réalité, la fissuration locale s’accompagne d’une 
décharge et les contraintes vont alors se reporter sur des zones adjacentes. 

 
Dans le cadre de la théorie du maillon le plus faible, la structure (par exemple une éprouvette 
CT) est divisée en N maillons élémentaires de volume V0 soumis à une contrainte principale 
maximale σi homogène. La probabilité de rupture cumulée d’un volume élémentaire soumis à 
la contrainte σi est notée PR0(σi). La probabilité de survie PNR0 du maillon (i) vaut par 
conséquent : 

( ) ( )iRiNR PP σσ 00 1−=      (VI.21) 

La probabilité de survie de la structure PNR(σ) est quant à elle égale au produit des 
probabilités de survie de chaque maillon (i) : 

( ) ( )(∏
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     (VI.22) 

De l’équation (VI.22), on déduit que : 

( )( ) ((∑
=

−=
n

1i
iR0NR σP1lnσPln      (VI.23) 

Il est ainsi possible d’exprimer la probabilité de survie du volume élémentaire en fonction de 
PR0(σi) 
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Soit la fonction f(σi) définie par : 
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La probabilité de rupture du volume V devient : 
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Weibull [WEI51] a proposé une forme empirique pour la fonction f(σ) : 
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Où la fonction désigne la plus grande contrainte principale positive. σ>−< 0i σσ 0 est une 
contrainte seuil liée aux barrières microstructurales faisant obstacle au clivage. σu est une 
contrainte de normalisation, tandis que le module de Weibull m est relié à la dispersion des 
contraintes à rupture. 
Pour la probabilité de rupture du maillon (i) , la fonction proposée par Weibull conduit à la 
forme suivante: 
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La probabilité de rupture du volume V peut quant à elle s’écrire : 
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VI.B.3 Modèle de Beremin et modèles dérivés 

a) Le modèle de Beremin 
 
Ce modèle a été développé par le groupe de travail Beremin [BER83]. Il constitue toujours 
l’un des modèles statistiques les plus utilisés pour décrire la rupture brutale par clivage dans 
les aciers faiblement alliés. Le modèle de Beremin s’appuie sur la théorie du maillon le plus 
faible. La propagation instable d’un micro-défaut suivant le critère de Griffith constitue 
l’évènement critique qui conduit à la rupture du volume élémentaire V0 et du volume V. Deux 
hypothèses supplémentaires sont propres au modèle de Beremin : 
 
- D’une part, les mécanismes de plasticité génèrent instantanément une population de 

micro-défauts initiale que l’on supposera par la suite figée quel que soit le niveau de 
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déformation. Cette hypothèse simplificatrice implique notamment que le calcul de la 
probabilité de rupture s’applique uniquement au volume déformé plastiquement, noté 
Vp. 

 
- D’autre part, selon la théorie de Weibull, le critère de stabilité des micro-défauts est 

exprimé en fonction de la plus grande contrainte principale σ1, ce qui signifie que l’on 
ne prend pas en compte l’orientation des plans de clivage et des défauts par rapport à la 
direction de sollicitation. 

 
Dans le modèle de Beremin, la contrainte critique de clivage est reliée à la taille de micro-
défauts rc par la relation de Griffith, que l’on peut ré-écrire sous une forme simplifiée : 
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Le modèle de Beremin utilise la distribution de tailles de carbures de Jayatilaka [JAY77], ce 
qui permet d’introduire une description probabiliste de la rupture (cf. équation (VI.17)). Si on 
suppose que seuls les défauts les plus gros sont susceptibles d’amorcer la rupture par clivage, 
la fonction densité de tailles de carbures f(r) se simplifie sous la forme : 

( )
βr

α
rf =        (VI.31) 

Il y a rupture si la taille de micro-défaut est supérieure à rc. L’expression (VI.31) permet de 
déduire l’expression de P(r > rc) : 
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Ce qui conduit à l’expression suivante : 
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Comme rc et σc sont liés par la relation de Griffith, la probabilité de rupture du volume 
élémentaire peut s’écrire : 

( ) ( )( )
( )( ) ( )

22β

22β121

c
ccc

α1βC

σ
σrrPσσP

−

− ⎟⎟
⎟

⎠

⎞

⎜⎜
⎜

⎝

⎛

−
=≥=≥  (VI.34) 

En notant m et σu les paramètres suivants : 

22βm −=  et ( )( ) ( )22β121
u α1βCσ −−=   (VI.35) 
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La probabilité du rupture dans le volume V0 s’écrit donc sous la forme d’une fonction de 
Weibull à deux paramètres : 
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Si on considère que la structure est constituée d’un grand nombre de volumes élémentaires, la 
probabilité de rupture d’un maillon PR0(σi) doit nécessairement être faible devant la 
probabilité de rupture du volume PR (σ). La théorie du maillon le plus faible est appliquée en 
réalisant un développement limité de l’expression (VI.23) à l’ordre 1 : 
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En supposant que le champ de contrainte est homogène (σi = Σ1) dans le volume V, il vient : 
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Toujours dans le cas d’un champ homogène de contrainte principale maximale Σ1, on 
introduit la contrainte de Weibull notée σw : 
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Ce qui permet d’obtenir l’expression finale de la probabilité de rupture PR(Σ1) dans le volume 
V : 
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L’expression de la probabilité de rupture PR(Σ1) dans le volume V est de type Weibull, 
analogue à celle proposée dans l’équation (VI.29), mais sous une forme simplifiée à deux 
paramètres : m et V0σu

m. L’exposant de Weibull m permet de rendre compte de la dispersion 
des tailles de défauts, tandis que σu définit la contrainte σ1 pour laquelle la probabilité de 
rupture du maillon est de 63%. 
 
Quant au volume V0, il s’agit du volume élémentaire représentatif vis-à-vis de la distribution 
de micro-défauts. Ce paramètre doit vérifier deux conditions : 
- V0 doit être assez petit pour que la contrainte σ1 puisse être considérée comme 

homogène dans chaque maillon ; 
- V0 doit également être suffisamment grand pour contenir une distribution de défauts 

représentative de la réalité ; d’une manière générale, Beremin [BER83] considère que le 
volume V0 doit contenir quelques ex-grains austénitiques. 
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Pour un acier de cuve A508 Cl3, et en se basant sur cette hypothèse, on trouve des valeurs de 
V0 comprises entre (50 μm)3 [BER83], [REN98] [ROS98] et (100 μm)3 [RKR73] [HAU02]. 
 
En pratique, afin de prendre en compte les gradients de contrainte dans le volume V, une 
formulation générale de σw est proposée : 
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où σ1 désigne la plus grande contrainte principale locale dans le volume dV. On remarque que 
l’intégrale porte sur le volume plastifié Vp, ce qui revient à supposer que tous les micro-
défauts sont activés par la déformation plastique. 
 
 

b) Prise en compte de l’effet de la déformation plastique dans le modèle de Beremin 
 
Les travaux de Beremin ont montré qu’une pré-déformation plastique à température ambiante 
a pour effet de retarder l’apparition du clivage. Ils ont également mis en évidence le caractère 
anisotrope de la rupture d’échantillons pré-déformés en compression. 
 
Pour expliquer cet effet bénéfique de la déformation vis-à-vis de la rupture fragile, deux 
explications sont avancées : 
 
- D’une part, la déformation plastique entraîne un émoussement des micro-défauts déjà 

présents dans le matériau, ce qui tend à réduire progressivement leur nocivité. 
 
- D’autre part, les grandes déformation plastiques peuvent induire une fragmentation des 

grains initiaux en sous grains, et par conséquent une augmentation de la ténacité des 
échantillons. 

 
 
Pour tenir compte de ces différents effets, la contrainte de Weibull a été modifiée par l’ajout 
d’un terme exponentiel qui est fonction de la déformation plastique principale ε1

p ; plus la 
déformation est élevée, et plus la contrainte de Weibull est faible, ce qui réduit d’autant la 
probabilité de rupture dans le volume V : 
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Si l’on admet que la déformation plastique entraîne un émoussement des micro-défauts, alors 
la rupture brutale ne peut s’initier qu’à partir des micro-défauts qui viennent juste 
d’apparaître. Cela suppose que la nucléation des micro-défauts n’est pas instantanée comme 
postulé dans le modèle de Beremin, mais qu’elle s’effectue de manière continue au cours de la 
déformation. Dès lors, il faut se donner une loi régissant la nucléation des micro-défauts dans 
le matériau. 
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c) Le modèle de Bordet 

 
Bordet et al. [BOR05_I] s’appuient sur la notion de prise en compte de la déformation 
plastique proposée plus haut pour formuler une nouvelle approche. Leur approche conserve la 
plupart des principes du modèle de Beremin, mais elle remet en cause l’hypothèse selon 
laquelle la population de micro-défauts est figée dès l’apparition de la plasticité : dans le 
modèle de Bordet, ceux-ci sont nucléés progressivement au cours de la déformation. 
Lorsqu’un micro-défaut est nucléé, les auteurs envisagent deux cas de figure : 
 
- Soit la rupture du précipité entraîne instantanément la propagation du clivage dans la 

matrice. 
 
- Soit la rupture du précipité n’engendre pas instantanément la rupture par clivage, auquel 

cas le micro-défaut s’émousse sous l’effet de la déformation et perd son caractère nocif. 
 
Les événements de nucléation des défauts et d’amorçage du clivage sont donc ici considérés 
comme simultanés. Pour un incrément de déformation infinitésimal dεp, la probabilité de 
rupture dans le volume élémentaire peut ainsi être exprimée de la manière suivante : 

( ) ( ) ( )1propagpnuclp1cleav σPdεP,dεσP =     (VI.43) 

Où Pnucl(dεp) désigne la probabilité de nucléation d’un micro-défaut lors d’un incrément de 
déformation dεp et Ppropag(σ1) la probabilité de propagation du défaut suivant un critère de 
type Griffith. Le terme Pnucl(dεp) est considéré comme proportionnel au nombre de sites non 
nucléés et donc potentiellement nocifs pour le clivage. Cette hypothèse conduit à une relation 
du type : 
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Le terme Ppropag(σ1) est calculé classiquement à partir de la fonction de densité de 
distributions de tailles de défauts critiques postulée dans le modèle de Beremin. Toutefois, les 
auteurs font l’hypothèse d’une contrainte seuil σth en dessous de laquelle il ne peut pas y avoir 
propagation instable. Cela implique l’existence d’une taille de défaut maximale au-delà de 
laquelle le terme Ppropag(σ1) est nul : 
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Cette représentation conduit à la relation suivante : 

( )
m

u

th

m

u

1
1propag

σ

σ

σ

σ
σP

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
−

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
=   si  (VI.46) th1 σσ ≥

( ) 0=1propag σP    sinon   (VI.47) 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 193 - 



Chapitre VI : Modèle d'approche locale de la rupture 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

La probabilité de rupture du volume élémentaire PR0(σ1, εp,u), c'est-à-dire la probabilité de 
nucléation puis de propagation d’un défaut entre l’état non déformé εp = 0 et l’état déformé εp 
= εp,u s’écrit : 

( ) ( ) ( )∫=
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Le coefficient κ traduit la fonction de proportionnalité exprimée dans l’équation (VI.44). La 
probabilité de rupture du volume plastifié Vp, dérivée de l’approche de Beremin s’exprime 
sous la forme : 
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L’expression de la contrainte de Weibull  s’écrit ici sous la forme : *
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La contrainte de normalisation  est également affectée par le coefficient κ : *
uσ

u
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u σκσ =        (VI.51) 

Si le rapport σys,0 εp,0 / σys est grand devant les valeurs de déformation  plastique εp à rupture, 
ou autrement dit si la proportion de défauts nucléés reste faible devant la population totale de 
précipités, alors l’expression de  peut être simplifiée : *
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Ce modèle a été utilisé pour décrire la rupture par clivage dans un acier 450 EMZ : le modèle 
reproduit correctement les effets de taille, de contrainte et de température et de vitesse de 
déformation sur la rupture. Cette description permet également de s’affranchir de plusieurs 
difficultés rencontrées avec le modèle de Beremin : Bordet et al. [BOR05_II] montrent que le 
paramètre m ne dépend plus de la géométrie des éprouvettes, de la vitesse de sollicitation ou 
de la température : ces dépendances sont prises en compte explicitement dans le calcul de . 
L’utilisation de ce modèle permet notamment d’améliorer la calibration du paramètre m. 

*
wσ

 
 

d) Le modèle WST 
 
Le modèle WST (Wallin, Saario, Törrönen [WST84]) repose sur des hypothèses proches de 
celles du modèle de Beremin. Toutefois, les auteurs considèrent que les micro-défauts qui 
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gouvernent le clivage sont exclusivement constitués par les carbures. Ce modèle utilise 
également une approche probabiliste de type maillon le plus faible pour décrire la rupture à 
d’un élément de volume à partir du critère de Griffith modifié par Curry et Knott [CUR78]. 
Ce critère donne l’expression de la contrainte critique de clivage σc : 
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E et ν désignent les constantes élastiques du matériau, r0 la taille de défaut critique conduisant 
à la rupture macroscopique, tandis que γs est l’énergie de surface du matériau et wp(T) 
l’énergie dissipée plastiquement lors de la création d’une surface unité. 
L’introduction d’une dépendance de wp en température marque une différence par rapport au 
modèle de Beremin dans lequel la contrainte σc est supposée comme indépendante de T. Ce 
choix s’appuie sur le rôle joué par les mécanismes activés thermiquement : ils rendent la 
déformation plastique d’autant plus difficile que T diminue, ce qui correspond à une 
diminution de wp(T) : 
 

( ) ( )( )exp(mT)w0wwTw 0p0p −+=     (VI.54) 

 
wp(0) définit la valeur de wp à T = 0 K, et w0 et m désignent deux constantes. A noter que la 
dépendance en température de σc est du même ordre que celle de la limite d’élasticité. 
Soit un élément de volume V0 contenant N carbures. La probabilité de survie de ce volume 
s’écrit : 
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Où Pi(r > r0) désigne la probabilité rupture d’un carbure (i). 

 
 

Fig. VI.6 : Hypothèses du modèle WST [WST84] 
 
Considérons maintenant une fissure plane macroscopique (figure VI.6), soient : 
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- B la largeur de la fissure 
- dx la distance élémentaire considérée en avant de la pointe de fissure 
- Na la densité surfacique moyenne de carbures dans le plan en avant de la fissure 
- f la fraction de carbures ayant généré des micro défauts. 
 
La probabilité de rupture calculée sur le volume plastique devient : 
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Rp définit la taille de zone plastique : l’amorçage du clivage ne concerne que les défauts situés 
dans cette zone. D’après l’équation (VI.34), la taille de défaut critique r0 dépend de σc, qui est 
une fonction de KI . Par conséquent la probabilité de rupture est également une fonction du 
facteur d’intensité des contraintes KI : 
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Cette dernière probabilité correspond à la probabilité pour que la ténacité KIC prenne la valeur 
KI. On peut donc calculer l’espérance de la ténacité KIC qui est définie comme étant la 
moyenne du facteur d’intensité KI,i sur chacun des sites i critiques d’amorçage: 
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Cette valeur peut ensuite être comparée aux résultats expérimentaux de manière à caler les 
paramètres wp(0), w0 et m. Pour cela, il faut se fixer une distribution en taille de carbures. 
Dans le cas du modèle WST, il s’agit de la distribution de Jayatilaka et al. ajustée sur des 
mesures expérimentales de distribution de taille de carbures et de la forme : 
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Comme expliqué précédemment, cette distribution, pour de grandes tailles de carbures, 
conduit à une forme plus simple en r-a, qui est celle utilisée dans le modèle de Beremin. 
 
Il est intéressant de signaler que le recalage sur les valeurs expérimentales des paramètres 
régissant l’évolution de wp(T) (équation (VI.35)) conduit, pour deux aciers de cuves, à deux 
distributions différentes de KIC. Il n’y a donc pas d’universalité de la dépendance de la 
ténacité avec la température dans ce modèle. 
 
D’autres modèles d’approche locale, basés sur le principe du maillon le plus faible, ont été 
proposés dans la littérature par Margolin et al. [MAR98], Kroon et al. [KRO05], et Ortner et 
al., [ORT96]. Ils sont détaillés dans l’annexe F.1. 
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VI.C Formulation d’un modèle d’approche locale de la rupture par 
clivage basé uniquement sur les hétérogénéités de σ1 dans la 
microstructure 

VI.C.1 Présentation du modèle 

Dans un premier temps, nous proposons un critère basé uniquement sur les hétérogénéités de 
contraintes dans la microstructure : l’objectif est de déterminer si ces hétérogénéités peuvent 
expliquer à elles seules la dispersion des contraintes à rupture. 
Dans le critère de Griffith, à chaque défaut de taille rc est associé une contrainte critique σc. 
Dans l’approche locale classique de la rupture, la dispersion des tailles de défauts va se 
traduire par une dispersion de contraintes critiques à rupture, ce qui engendre une dispersion 
de probabilités d’amorçage de la rupture fragile. 
Supposons maintenant que la distribution de tailles de carbures soit homogène : tous les 
défauts sont de taille rcmoy. Par la relation de Griffith, il est alors possible de calculer une 
contrainte critique moyenne σcmoy associée à cette distribution homogène : 

( ) moyc
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rν12

γEπ
σ

−
=      (VI.60) 

Afin de calculer rcmoy, on utilise la fonction de distribution de tailles de défauts proposée par 
Lee et al [LEE02] : 
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Lee et al. ont identifié les paramètres a, b et m ont été identifiés pour un acier de cuve 
bainitique A508 Cl3 à partir des observations microstructurales : a = 0,00917, b = 0,10158, m 
= 1,192. La probabilité P(r > rc) qu’un carbure soit de taille supérieure à rc est tracée sur la 
figure VI.7. 
 
Il faut souligner que, si la distribution de Lee et al. est identifiée pour une nuance d’acier de 
cuve proche de notre matériau, la distribution des tailles de carbures peut néanmoins présenter 
quelques différences. Dans une microstructure bainitique revenue, on peut notamment 
s’attendre à trouver des carbures plus gros que dans la microstructure initiale de l’acier 
16MND5. 
 
La fonction densité de probabilité peut être déduite de l’équation (VI.61) par la relation : 
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La taille moyenne de carbures rcmoy est définie par l’espérance mathématique de la variable r : 
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Par combinaison des équations (VI.62) et (VI.63), on peut en déduire la valeur de rcmoy dans le 
cas de la distribution de Lee et al. On trouve rcmoy = 0,052 µm. En prenant γs = 2 J.m-2, E = 
210000 MPa et ν = 0,29, l’équation (VI.60) permet d’exprimer la contrainte de Griffith σc en 
fonction de rc. Pour rcmoy = 0,052 µm, on trouve σcmoy = 3700 MPa (figure VI.8). 
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Fig. VI.7 : Distribution des tailles de défauts proposée par Lee et al. 
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Fig. VI.8 : Expression de la contrainte de clivage d’après le critère de Griffith (γs = 2 J m-2) 
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A l’échelle d’un paquet de lattes bainitique (i), on considère qu’il y a rupture lorsque la 
contrainte moyenne dans le paquet σ1

i atteint la valeur critique σcmoy. On néglige les 
hétérogénéités internes aux paquets de lattes, et on fait l’hypothèse que σ1

i suit la même 
distribution dans l’agrégat que la contrainte locale σ1. Cette hypothèse est très simplificatrice : 
on montre en effet dans le chapitre V que les contraintes locales σ1 sont très hétérogènes à 
l’intérieur des paquets de lattes. 
 
Afin de calculer la probabilité d’amorçage de la rupture de l’agrégat de volume (50 µm)3, on 
fait une hypothèse de type ‘maillon le plus faible’ : dès lors que la contrainte principale 
excède le valeur critique σcmoy dans un paquet de lattes, il y a amorçage de la rupture dans le 
paquet de lattes et dans l’agrégat (on néglige les phénomènes de franchissement des interfaces 
entre paquets de lattes). La probabilité de rupture ( )i

1
i

R0 σP  d’un paquet de lattes vaut donc : 

( ) ( )moyc
i
1

i
1

i
R0 σσPσP >=       (VI.64) 

Pour une contrainte principale moyenne <σ1>, la probabilité de rupture de l’agrégat s’écrit 
par conséquent : 

( ) ( )[ ]∏ −−=><
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i
1

i
R01R0 σP11σP      (VI.65) 

Si on suppose que l’amorçage du clivage est équiprobable dans chaque paquet de lattes, on 
obtient : 

( ) ( )[ ]N
moyc11R0 σσP11σP >−−=><      (VI.66) 

N désignant le nombre de ‘maillons’ constituant l’agrégat : en prenant des paquets de lattes de 
taille 10 μm3, N vaut 125. 
Pour décrire les hétérogénéités locales de σ1, nous avons proposé et identifié une fonction de 
distribution de type Gumbel de première espèce (cf. chapitre V). La probabilité que σ1 excède 
une valeur critique σcmoy peut s’écrire sous la forme : 
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Nous avons également proposé plusieurs lois de dépendance en température pour le paramètre 
β, ce qui permet d’exprimer les distributions de σ1 dans la bainite pour n’importe quelle 
valeur des paramètres <σ1>, <σmises> et T. Toutefois, dans le cadre de ce chapitre, nous 
restreignons l’étude aux valeurs de T auxquelles β a été identifié, à savoir -60°C, -90°C, -
150°C et -196°C. En combinant les équations (VI.66) et (VI.67), il est finalement possible 
d’expliciter la probabilité de rupture de l’agrégat PR0(σ1) en fonction de σcmoy, <σ1>, β et N : 

( )
( )

( )
N

'

mises

11
1R0 1Γ

Tβσα

σσ
expexp1σP

⎥
⎥

⎦

⎤

⎢
⎢

⎣

⎡

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
+

+><

><−
−−−=><  (VI.68) 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 199 - 



Chapitre VI : Modèle d'approche locale de la rupture 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

Comme pour la plupart des modèles d’approche locale, on obtient une expression de la 
probabilité de rupture du volume élémentaire PR0 en fonction de la contrainte principale 
moyenne <σ1>. La seule différence est que l’on prend en compte les hétérogénéités de 
contraintes dans l’agrégat, alors que σ1 est supposée homogène dans le volume élémentaire du 
modèle de Beremin. Les paramètres σcmoy et β expriment l’effet des hétérogénéités 
mécaniques, tandis que N est relié à la microstructure. 
 
La probabilité de rupture PR0(<σ1>) peut également s’exprimer directement en fonction du 
niveau de triaxialité χ : en déformations planes, et sous certaines hypothèses, on peut 
effectivement relier <σmises> à <σ1> et χ (cf chapitre V) : 
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−
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1k3
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13χ

13χ
k

−

+
=   (VI.69) 

A partir de l’équation (VI.68), il est donc possible d’étudier l’effet de <σ1>, χ et T sur la 
probabilité de rupture du volume élémentaire, et de comparer les résultats donnés par ce 
critère à ceux donnés par le modèle de Beremin ou l’approche de Mathieu et al [MAT06]. 
 

VI.C.2 Application du critère 

Nous avons étudié l’évolution de la probabilité de rupture du volume élémentaire PR0 , donnée 
par l’équation (VI.68), en fonction de la contrainte moyenne <σ1> pour 4 valeurs différentes 
de T : -60°C, -90°C, -150°C et -196°C. Il s’agit des 4 valeurs de température auxquelles le 
paramètre β a été identifié. 
 
 

a) Etude de l’effet de T 
 
La figure VI.9 représente l’évolution de la probabilité de rupture du volume élémentaire PR0 
en fonction de la contrainte principale moyenne <σ1> pour les 4 niveaux de température 
étudiés. Il apparaît que PR0 croît avec <σ1>. Même pour T = -196°C, il existe une dispersion 
des valeurs de <σ1> conduisant à la rupture du volume élémentaire. 
 
Les dispersions de contraintes à rupture augmentent avec la température. Ce résultat est en 
accord avec les résultats des essais de ténacité présentés dans le chapitre III. Toutefois, ces 
essais ne donnent pas d’information directe sur la probabilité de rupture à l’échelle du volume 
élémentaire de l’approche locale. Il serait intéressant de comparer les dispersions de PR0 
obtenues par notre approche à celles prédites par le modèle de Beremin pour l’acier de cuve 
16MND5. 
 
D’autre part, si on se place à <σ1> fixée, on note une augmentation de PR0 lorsque T 
augmente. Cette relation entre PR0 et T (à <σ1> fixée) peut s’expliquer par l’augmentation de 
la déformation et des hétérogénéités de σ1 avec T. 
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Fig. VI.9 : Evolution de la probabilité de rupture PR0 du volume élémentaire en fonction de 

<σ1> pour différentes valeurs de T (χ = 2,5) 
 
Dans ses travaux, Mathieu [MAT06] montre par contre que lorsque l’énergie de surface 
effective γeff est considérée constante, la probabilité de rupture du volume élémentaire PR0 ne 
dépend pas significativement de T. En introduisant une dépendance de γeff en température, il 
retrouve la dépendance classiquement admise : à contrainte <σ1> fixée, la probabilité de 
rupture PR0 est d’autant plus élevée que la température est faible. 
 
De plus, il faut souligner que la distribution des tailles de carbures n’est pas prise en 
considération dans notre critère. Or, les températures faibles et les triaxialités élevées 
correspondent à des états peu déformés : les hétérogénéités de σ1 sont donc assez faibles et 
elles ne permettent pas d’expliquer la rupture fragile. A l’inverse, les défauts susceptibles de 
conduire à l’amorçage du clivage sont d’autant plus nombreux que σ1 est élevée : le caractère 
probabiliste du clivage à basse température (et / ou à χ élevée) résulte plutôt de la dispersion 
des défauts que des hétérogénéités mécaniques. La modélisation proposée ici ne permet donc 
pas de rendre pleinement compte de l’effet de la température sur PR0.  
 
Pour que la probabilité de rupture du volume élémentaire augmente lorsque T décroît, il faut 
donc impérativement prendre en compte la taille de défauts dans le calcul de PR0. 
 
 

b) Etude de l’effet de χ 
 
La figure VI.10 représente l’évolution de PR0 pour 4 niveaux de triaxialité : χ = 1, χ = 1,5, χ = 
2 et χ = 2,5. La température est fixée à T = -150°C pour les quatres niveaux de χ. Si on fixe la 
contrainte principale moyenne <σ1> dans le volume V0, il apparaît que la probabilité de 
rupture PR0 augmente lorsque χ diminue. 
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Plus χ diminue et plus σ1 est hétérogène dans le volume V0 : à <σ1> fixée, on trouve donc des 
contraintes locales plus élevées. Avec un critère basé uniquement sur les hétérogénéités 
mécaniques, ceci explique l’augmentation de PR0. 
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Fig. VI.10 : Evolution de la probabilité de rupture PR0 du volume élémentaire en fonction de 

<σ1>, pour χ = 1,5 ou 2,5 (T = -150°C) 
 
D’autre part, les dispersions de valeurs de PR0 augmentent lorsque χ décroît. Or, les 
hétérogénéités de σ1 sont une fonction décroissante de χ, et ce quelle que soit <σ1> : il n’est 
donc pas surprenant de retrouver la même relation entre χ et PR0. 
 
Il reste à déterminer si, pour l’acier 16MND5, la prédiction des dispersions de PR0 est en 
accord avec d’autres modèles d’approche locale de la rupture, ou si le fait de négliger la 
distribution des tailles de carbures modifie complètement les dispersions de PR0. 
 

VI.C.3 Comparaison avec les résultats donnés par les modèles d’approche locale de la 
rupture 

Les résultats donnés par notre modèle sont comparés à ceux prédits par le modèle de Beremin 
pour différentes nuances d’aciers de cuve bainitiques. La comparaison porte sur les 
dispersions de valeurs de PR0 et sur les valeurs de <σ1> correspondantes. 
 
 

a) Comparaison avec le modèle de Beremin 
 
Beremin et al. ont identifié les paramètres σu et m pour différentes nuances d’aciers de cuve 
bainitiques [BER83] : ces valeurs sont assez proches de celles obtenues par Carassou 
[CAR99]. Les valeurs de m, σu et V0 sont récapitulées dans le tableau VI.2. D’après ces 
données identifiées pour un acier 16MND5 à partir d’essais macroscopiques (éprouvettes AE 
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et CT), on peut considérer que m varie entre les bornes extrêmes m = 12 et m = 28, et σu de 
2560 à 3140 MPa. Dans notre approche, les distributions de PR0 dépendant à la fois de T et χ, 
nous nous sommes intéressés aux deux cas extrêmes : 
- le cas de figure T = -60°C / χ = 1,5, qui conduit aux plus fortes dispersions de PR0 ; 
- le cas de figure T = -196°C / χ = 2,5, qui conduit aux plus faibles dispersions de PR0. 
 
La figure VI.11 présente une comparaison entre les distributions extrêmes de PR0 prédites par 
le modèle de Beremin et celles calculées par notre approche. 
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Fig. VI.11 : Comparaison des distributions extrêmes de PR0 avec celles données par le modèle 

de Beremin [BER83], [CAR99] 
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Fig. VI.12 : Identification de m et σu à partir des distributions PR0 = f(<σ1>) 
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Les résultats de la figure VI.11 suggèrent que le modèle d’approche locale ‘englobe’ tout le 
spectre des valeurs de m et σu données dans la littérature. Nous avons identifié les valeurs de 
m et σu à partir des courbes PR0 = f(<σ1>) les deux cas extrêmes T = -60°C / χ = 1,5 et T = -
196°C / χ = 2,5 (cf. figure VI.12) : on trouve m = 15 à T =-60°C et = 50 à T = -196°C. Les 
valeurs de m et σu sont récapitulées dans le tableau VI.2. 
 

 Modèle Beremin [BER83] Carassou [CAR99] 

σu 2560-2800 2560-3140 2860-3140 

m 15-50 22 12-28 

V0 (50µm)3 (50µm)3 (50µm)3

 

Tableau VI.2 : Récapitulatif de la gamme de valeurs de m et σu identifiées dans la littérature 
 
Pour T = -196°C et χ = 2,5, on montre que les dispersions de PR0 sont plus faibles que celles 
prédites par le modèle de Beremin. Ceci est logique dans la mesure où notre modèle ne tient 
pas compte des dispersions des tailles de carbures. A T = -60°C, les dispersions de PR0 sont 
incluses dans les bornes extrémales données dans la littérature. 
Les valeurs de σu obtenues dans la littérature sont également compatibles avec notre approche 
de la rupture fragile : il faut toutefois noter que l’évolution en température des courbes PR0 = 
f(<σ1>) est en contradiction avec la dépendance de σu(T) décrite dans d’autres modèles 
d’approche locale de la rupture : dans ses travaux de thèse, Hausild [HAU02] identifie les 
paramètres m et σu du modèle de Beremin et il montre que le paramètre σu doit être pris 
comme étant une fonction croissante de T. 
 
 

b) Comparaison avec l’approche de Mathieu et al. 
 
D’autre part, nous avons également comparé notre modèle d’approche locale à celui proposé 
par Mathieu [MAT06]. Mathieu a également identifié le modèle de Beremin sur les courbes 
PR0 = f(<σ1>) calculées pour χ = 2 et pour 4 valeurs de T : -60°C, -90°C, -120°C et -150°C. 
Dans ses travaux, Mathieu a d’abord supposé que l’énergie de surface γeff était constante et 
égale à 10 J m-2. Il a ensuite introduit une dépendance de γeff en température, en s’inspirant de 
la formulation du modèle WST [WST84]. 
 
La figure VI.13 présente les courbes PR0 = f(<σ1>) pour ces 4 valeurs de T. Nous avons 
également identifié le modèle de Beremin sur ces courbes afin de comparer nos résultats avec 
ceux de Mathieu. Les résultats sont récapitulés dans le tableau VI.3. 
 
Les résultats suggèrent que m décroît légèrement et que σu augmente lorsque T augmente. 
D’autre part, les valeurs de m sont assez comparables avec celles obtenues par Mathieu avec 
γeff = 10 J m-2, excepté à T = -150°C. Lorsqu’il considère γeff dépendant de T, il obtient des 
valeurs de m comparables aux nôtres à T = 60°C et -90°C, mais plus élevées à T = -120°C et -
150°C. Nous obtenons des valeurs de σu de l’ordre de 2500 à 2700 MPa contre 1500 à 1900 
MPa pour Mathieu. 
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Fig. VI.13 : Identification de m et σu sur les courbes PR0 = f(<σ1>) pour différentes valeurs 

de T ( χ= 2) 
 

 T = -60°C T = -90°C T = -120°C T = -150°C 

Libert : γeff = 2 Jm-2 19 20 24 25 

Mathieu : γeff = 10 Jm-2 25 25 27 36 

Mathieu : γeff = f(T) 18 23 36 54 
 

Tableau VI.3 : Comparaison des valeurs de m obtenues entre notre modèle d’approche locale 
et celui de Mathieu [MAT06] 

 
En définitive, par une approche locale ne prenant en compte que les hétérogénéités 
mécaniques, nous parvenons à décrire de façon assez satisfaisante la dispersion des 
probabilités à rupture dans le volume élémentaire de l’approche locale : 
 
- Les résultats sont en accord avec le modèle de Beremin identifié pour l’acier 16MND5, 

même si nous ne retrouvons pas la même dépendance de σu en température. Cette 
différence peut provenir de l’effet de la distribution des tailles de carbures, qui n’est pas 
prise en compte dans notre approche. 

 
- Les dispersions de probabilité à rupture sont assez cohérentes avec celles obtenues par 

Mathieu. Cependant, notre approche conduit à un moins grand effet de la température 
sur les dispersions de PR0. 

 
Les résultats montrent en définitive que, si on fait l’hypothèse d’une taille de carbures 
homogène dans l’agrégat, les dispersions de contrainte à rupture peuvent être expliquées en 
partie par les hétérogénéités mécaniques. Il est néanmoins primordial d’introduire l’effet des 
dispersions de tailles de défauts, qui jouent un rôle d’autant plus important que la température 
est basse, c'est-à-dire lorsque les hétérogénéités mécaniques sont faibles. 
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VI.D Formulation d’un modèle d’approche locale de la rupture tenant 
compte des hétérogénéités de σ1 et de la distribution des tailles de 
carbures 

VI.D.1 Ecriture du critère d’amorçage du clivage 

a) Ecriture à l’échelle du défaut 
 
On s’intéresse à la probabilité d’amorçage du clivage sur un carbure de taille rc. D’après la 
littérature, la densité volumique de carbures est de l’ordre de 1018 m-3 pour un acier 16MND5 
[ORT05]. Ceci signifie qu’un volume 1µm3 contient en moyenne un carbure. Or à cette 
échelle, la probabilité que la contrainte principale σ1 excède σc est donnée par la distribution 
de Gumbel. Il est donc possible de relier la distribution des champs locaux (identifiée dans le 
chapitre V) à l’amorçage du clivage sur un défaut pris individuellement. Par le critère de 
Griffith, on peut associer une contrainte critique σc d’amorçage du clivage à un carbure de 
taille rc : 

( ) c
2

s
c

 rν12 

π E γ
σ

−
=       (VI.70) 

L’amorçage du clivage sur un défaut de taille rc résulte de deux événements supposés 
indépendants : 
- le défaut pris au hasard est de taille rc , laquelle est donnée par la fonction densité de 

probabilité dP(rc) = f(rc), déjà exprimée dans l’équation (VI.62) ; 
- La contrainte principale locale σ1 excède rc : la probabilité de cet événement est donnée 

par la fonction de Gumbel identifiée dans le chapitre V. 
 
Si on suppose les deux événements indépendants, cela revient à considérer que la présence 
des carbures ne modifie pas les champs de contraintes localement. Il s’agit d’une hypothèse 
très simplificatrice. La probabilité d’amorçage du clivage sur un carbure de taille rc s’écrit 
alors : 

( ) ( ) ( )c1ccR0 σσP.rfrdP >=      (VI.71) 

En combinant l’expression de f(rc) donnée dans l’équation (VI.62) à celle de P(σ > σc) 
donnée dans l’équation (VI.67), on obtient l’expression suivante : 
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 (VI.72) 

Cette expression fait intervenir les paramètres de la distribution des tailles de carbures a, b et 
m, déjà utilisés dans le sous-chapitre VI.C. La valeur de σc est déduite de rc par la relation de 
Griffith (équation VI.69). L’énergie de surface γeff supposée constante et égale à 2 J m-2. En ce 
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qui concerne les paramètres α et β, nous utilisons la relation identifiée dans le chapitre V, à 
partir des résultats de simulation numérique. Si on se donne des valeurs de <σ1>, χ, et T, il 
est ainsi possible d’exprimer la fonction dPR0 en fonction de la taille de défaut rc. 
 
 

b) Ecriture à l’échelle du volume élémentaire V0 
 
Le calcul de dPR0 ne donne que la probabilité d’amorçage du clivage pour une taille de 
carbures rc fixée. Or, dans le volume élémentaire de l’approche locale, on rencontre une 
population de carbures de tailles diverses : chacun de ces défauts de taille rc peut occasionner 
la rupture si σ1 excède localement la valeur critique σc(rc). 
 
Du fait des concentrations de contraintes principales dans l’agrégat, l’ensemble de la 
population des carbures peut potentiellement devenir critique ; pour calculer la probabilité 
d’amorçage de la rupture dans le volume V0, il faut reprendre l’expression de la densité de 
probabilité dPR0(rc) et l’intégrer sur l’ensemble de la population des carbures dans le volume 
V0 : 

( )∫
∞

=
2a

ccR0R0 dr.rdPP       (VI.73) 

∫ >=
2a

cc1cR0 dr.)σ)P(σf(rP
∞

     (VI.74) 

Là encore, on suppose que le volume élémentaire de l’approche locale est représentatif vis-à-
vis de la distribution des tailles de carbures. Par ailleurs, le calcul de PR0 prend en compte tous 
les carbures : il n’y a plus de notion de seuil arbitraire. Tous les défauts peuvent devenir 
critiques vis-à-vis de l’amorçage du clivage, à condition que σ1 atteigne localement σc(rc). 
C’est cette approche que nous avons utilisée par la suite pour calculer la probabilité de rupture 
PR0. 
 
Dans l’équation (VI.74), on remarque cependant que PR0 dépend de la fonction de répartition 
des tailles de défauts, mais pas directement de la densité volumique de carbures dans 
l’agrégat. 

VI.D.2 Evolution de la probabilité d’amorçage dPR0(rc) en fonction de <σ1>, T, χ et 
<εp

eq> 

La fonction dPR0 = f(rc), donnée dans l’équation (VI.72), définit la probabilité d’amorçage du 
clivage autour d’un carbure de taille rc. 
D’une part, cette fonction permet également d’étudier la nocivité des carbures suivant leur 
taille : le maximum de la fonction dPR0 correspond à une taille de carbure critique rc

max pour 
laquelle la probabilité d’amorçage du clivage est maximale. 
D’autre part, l’étalement des courbes dPR0(rc) nous indique quelles sont les tailles de carbures 
pour lesquelles il peut y avoir amorçage du clivage. Lorsque la fonction dPR0 = f(rc) est 
étalée, les plus ‘petits’ carbures deviennent nocifs vis-à-vis du clivage. A l’inverse, si la 
fonction dPR0 est peu dispersée, seuls les ‘gros’ carbures sont susceptibles de conduire à 
l’amorçage du clivage. 
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L’évolution de la fonction dPR0 = f(rc) dépend des distributions de σ1 : elle doit en principe 
fortement dépendre des paramètres de chargement <σ1>, T, χ et <εp

eq>. 
 
 
a) Etude à <σ1> fixée : effet de T et χ sur l’évolution de dPR0(rc) 
 
Dans un premier temps, nous étudions l’influence de la température sur les courbes dPR0(rc) 
en fixant <σ1> et χ. Quatre valeurs de T sont étudiées : -60°C, -90°C, -150°C et -196°C. 
Les figures VI.14 et VI.15 représentent les courbes de dPR0(rc) pour ces 4 valeurs de T et pour 
<σ1> = 1500 MPa / χ =1,5 et <σ1> = 2000 MPa / χ = 2,5 respectivement. La distribution des 
tailles de carbures f(rc) est également représentée. 
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Fig. VI.14 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de T pour <σ1> = 1500 MPa et χ =1,5 / 

Comparaison avec la fonction densité f(rc) 
 

La figure VI.14 montre que l’allure des courbes dPR0(rc) est très sensible à la température. La 
taille de carbure critique rc

max est d’autant plus faible que la température est élevée : 
 
- A T = -196°C, les valeurs de dPR0 sont peu dispersées, les carbures les plus gros (rc = 

0,3 à 0,4 µm) sont les plus nocifs. La distribution des valeurs de dPR0 est très proche de 
la distribution des tailles de carbures f(rc). 

 
- A T = -150°C, les dispersions de dPR0 sont un peu plus élevées. La taille de carbures 

critique est comprise entre rc = 0,2 et 0,4 µm. 
 
- A T =-90°C, les dispersions de dPR0 sont beaucoup plus élevées. Ce cas de figure 

correspond à une déformation plastique équivalente moyenne <εp
eq> de l’ordre de 20%. 

L’amorçage du clivage peut se produire pour des tailles de carbures allant de rc = 0,1 
µm à 0,4µm. Cette forte dispersion peut être expliquée par les fortes hétérogénéités de 
σ1. 
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- Le cas T =-60°C est tracé en pointillés : la fonction de distribution des valeurs de σ1 est 
ici extrapolée à un état fortement localisé pour lequel elle n’a pas été identifiée (cf. 
chaptire V). Par conséquent, ce cas de figure n’est pas discuté 
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Fig. VI.15 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de T pour <σ1> = 2000 MPa et χ =2,5 / 

Comparaison avec la fonction densité f(rc) 
 
L’étude de la figure VI.15 conduit aux mêmes remarques que celles formulées dans le cas de 
figure <σ1> =1500 MPa / χ = 1,5. Cependant, l’effet de la température sur l’allure des 
courbes dPR0(rc) est nettement moins marqué. Les valeurs de rc conduisant à l’amorçage du 
clivage sont plus faibles et moins dispersées (0,1 < rc < 0,3 µm). D’autre part, à T = -150°C et 
-196°C, les courbes dPR0(rc) sont presque confondues. Lorsque <σ1> et χ augmentent, l’effet 
de T sur les distributions de dPR0 est moins marqué car les valeurs de σ1 sont assez élevées 
pour permettre l’amorçage de la rupture sur les carbures de petite taille. 
 
 
b) Etude à T fixée : effet de <εeq> et χ sur l’évolution de dPR0(rc) 
 
Le paragraphe précédent ne permet pas de conclure quant à l’effet de la déformation plastique 
équivalente <εp

eq> sur la probabilité d’amorçage des défauts dPR0(rc) et sur la probabilité de 
rupture PR0 du volume élémentaire. Nous avons étudié l’évolution de dPR0 et PR0 en fonction 
de <εp

eq> et χ. Or, la fonction de distribution des valeurs de σ1 est écrite en contraintes : elle 
dépend de <σ1> et <σmises> (équation (VI.67)). 
Si on se donne <εp

eq>, la valeur de <σmises> peut être calculée à partir des lois de type 
Hollomon identifiées à partir des essais mécaniques dans le chapitre III : 

np
eqmises εKσ ><=><       (VI.75) 

Comme le niveau de triaxialité est lui aussi imposé, on montre qu’en déformations planes, 
<σ1> peut être déduit de <σmises> à partir de l’équation (VI.69) : 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 209 - 



Chapitre VI : Modèle d'approche locale de la rupture 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

( )
><

−
=>< mises1 σ

1k3

k2
σ   avec 

13χ

13χ
k

−

+
=  (VI.76) 

En utilisant les équations (VI.77) et (VI.78), il est donc possible de calculer les valeurs <σ1> 
et <σmises> qui correspondent à des niveaux de <εp

eq> et χ imposés. En tout, pour chaque 
valeur de T et χ, 5 niveaux de déformation sont étudiés : <εp

eq> = 2%, 4%, 6% 8% et 10%. 
En tout, quatre valeurs de température et deux niveaux de triaxialité sont étudiées : T =-60°C, 
-90°C, -150°C et -196°C avec χ =1,5 et 2,5. 
 
Les figures VI.16 et VI.17 présentent l’évolution des courbes dPR0 en fonction de rc à T = -
60°C avec respectivement χ = 1,5 et 2,5. 
On peut faire les remarques suivantes : 
 
- la probabilité d’amorçage dPR0 augmente lorsque la déformation augmente. 
 
- De plus, on observe un étalement des courbes dPR0 = f(rc) avec la déformation, plus 

prononcé pour χ = 1,5 que 2,5 : l’amorçage du clivage peut concerner les carbures de 
plus petite taille. La nocivité des ‘petits’ carbures est d’autant plus grande que la 
déformation est élevée. Rappelons que notre approche ne prend pas en compte la 
‘désactivation’ des sites potentiels de clivage avec la déformation [BOR05_I]. 

 
- On note également l’aspect de ‘courbe en cloche’ de la fonction dPR0 = f(rc) d’autant 

plus marqué que T est élevée ou que χ est faible. Ces courbes s’écartent nettement de la 
fonction de densité de tailles de défauts f(rc) : cela signifie que la probabilité d’amorçage 
du clivage sur un défaut est grandement dépendante des dispersions de σ1 à l’échelle du 
volume V0. 
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Fig. VI.16 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de <εp

eq> pour {T = -60°C , χ =1,5} et 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 
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Fig. VI.17 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de <εp

eq> pour {T = -60°C , χ =2,5} 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 

 
 
Les figures VI.18 et VI.19 (T = -196°C) viennent confirmer les remarques déjà formulées 
pour T = -60°C. 
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Fig. VI.18 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de <εp

eq> pour {T = -196°C , χ =1,5} et 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 
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Fig. VI.19 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de <εp

eq> pour {T = -196°C , χ =2,5} et 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 

 
Pour {T = -196°C , χ =2,5}, l’allure des courbes dPR0 = f(rc) est peu affectée par la 
déformation. De plus, ces courbes sont presque confondues avec la fonction densité de tailles 
de carbures f(rc) : au dessus d’une taille de défaut critique (de l’ordre de 0,05 à 0,1 µm), la 
probabilité d’amorçage du défaut vaut 1. Lorsque les contraintes sont très élevées, l’effet de la 
distribution des tailles de défauts prime sur celui des hétérogénéités de contraintes locales. 
Dans ce cas de figure, la déformation moyenne <εpeq> n’influe pas de manière significative 
sur les valeurs de dPR0. 
 
 
c) Etude à <εeq> fixée : effet de T et χ sur l’évolution de dPR0(rc) et PR0 
 
Dans ce paragraphe, nous étudions l’influence de T et χ sur l’évolution des courbes dPR0 = 
f(rc) à iso-déformation plastique équivalente . <εp

eq> est fixée à 6 %, 4 valeurs de température 
sont étudiés : T = -60°C, -90°C, -150°C et -196°C. 
 
Les figures VI.20 et VI.21 représentent les courbes dPR0 = f(rc) pour χ = 1,5 et 2,5 
respectivement. 
 
Les résultats montrent que, pour <εp

eq> = 6%, la diminution de la température a pour effet 
d’augmenter les valeurs de dPR0, et ce, pour toutes les tailles de carbures. 
 
Ces résultats ne sont pas en contradiction avec ceux obtenus à <σ1> fixée (cf. paragraphe 
VI.D.2.a). Ici, la déformation moyenne est imposée, et les valeurs de <σ1> dans le volume V0 
augmentent lorsque T diminue. 
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Par ailleurs, les carbures de petite taille sont d’autant plus nocifs que la température est 
faible : cet effet peut également être expliqué par l’augmentation de <σ1> lorsque T diminue. 
Par ailleurs, l’effet de T sur les courbes dPR0 = f(rc) semble plus prononcé pour χ = 1,5 (figure 
VI.20) que pour χ =2,5 (figure VI.21). 
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Fig. VI.20 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de T pour {<εp

eq> = 6 % , χ =1,5} et 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 
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Fig. VI.21 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de T pour {<εp

eq> = 6 % , χ =2,5} et 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 
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VI.D.3 Evolution de PR0 en fonction de <σ1>, <εeq> et T : comparaison des résultats 
avec ceux du modèle de Beremin 

 
La relation (VI.74) permet de calculer la probabilité de rupture PR0 dans le volume 
élémentaire V0. L’équation (VI.72) permet d’exprimer PR0 en fonction de <σ1>, de <σmises> 
et de T.  
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Pour écrire un critère d’approche locale de la rupture, il faut éliminer la variable <σmises> et 
exprimer PR0 en fonction de <σ1> et T et χ. L’équation VI.76 établit une relation de 
proportionnalité entre <σ1> et <σmises>. Par conséquent, dans l’expression de P(σ1>σc(rc)), 
<σmises> peut être remplacé par <σ1>. 
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La constante α’(T,χ) étant définie par : 
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=   (VI.79) 

 
L’équation (VI.78) définit bien un modèle d’approche locale de la rupture par clivage. 
Comme dans le modèle de Beremin, l’expression de PR0 dépend de <σ1> et de la température 
T. Cependant, notre approche fait également intervenir une dépendance en triaxialité moyenne 
dans le volume V0, ce qui n’est pas le cas du modèle de Beremin. De plus, l’influence de la 
distribution des tailles de défauts est prise en compte explicitement à travers la fonction 
densité f(rc). 
 
 
a) Evolution de PR0 en fonction de <σ1>  : comparaison avec le modèle de Beremin 
 
Dans un premier temps, nous avons comparé l’évolution de la probabilité PR0 prédite par 
notre modèle avec celle du modèle de Beremin pour σu = 2000 et 2500 MPa, m étant fixé à 
20. Les figures VI.22 et VI.23 montrent l’évolution de PR0 en fonction de <σ1>, pour χ = 1,5 
et 2,5. Les valeurs de PR0 sont tracées en échelle logarithmique, ce qui permet de balayer un 
large spectre de valeurs de PR0. 
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Fig. VI.22 : Courbes PR0 = f(<σ1>) pour différentes valeurs de T et χ = 1,5. Comparaison 

avec le modèle de Beremin (échelle logarithmique) 
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Fig. VI.23 : Courbes PR0 = f(<σ1>) pour différentes valeurs de T et χ = 2,5. Comparaison 

avec le modèle de Beremin (échelle logarithmique) 
 
 
Les figures VI.22 et VI.23 montrent que : 
 
- Quelles que soient les valeurs de T et χ, PR0 est une fonction croissante de <σ1>. 
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- D’autre part, les valeurs de PR0 augmentent avec T. Si ce résultat semble à priori 
surprenant, on peut supposer qu’à T = -60°C, la valeur de PR0 est plus élevée qu’à T = -
196°C, mais au prix d’une déformation plastique <εp

eq> beaucoup plus élevée. A ce 
titre, il serait intéressant de comparer les valeurs de PR0 à <εp

eq> fixée plutôt qu’à <σ1> 
fixée. Dans les modèles classiques d’approche locale de la rupture et à <σ1> fixée, PR0 
est pris comme une fonction décroissante de T [HAU02]. Notre modèle est en désaccord 
avec cette dépendance. 

 
- L’effet de T sur les courbes PR0 =f(<σ1>) est plus sensible dans le cas de figure χ = 1,5 

que pour χ = 2,5. On peut également y voir un effet de la déformation plastique, 
d’autant plus élevée que la triaxialité est faible. 

 
- Notre modèle d’approche locale conduit à des valeurs assez proches de celui de Beremin 

pour les faibles valeurs de <σ1> (ou de PR0). Cependant, notre modèle s’écarte 
sensiblement du modèle de Beremin pour les valeurs de <σ1> les plus élevées. Les deux 
modèles d’approche locale s’accordent tant que PR0 < 10-2 (pour χ = 1,5) ou PR0 < 10-1 
(pour χ =2,5). Ce domaine d’accord semble à première vue restreint, mais il faut 
souligner qu’en vertu de l’hypothèse de ‘maillon le plus faible’, de faibles valeurs de PR0 
correspondent à un état rompu à l’échelle d’une éprouvette CT. Ce dernier point fait 
l’objet du paragraphe suivant. 

 
 
Remarque : 
 
Dans une éprouvette CT, si on considère que la taille de volume plastique Vp au centre de 
l’éprouvette (déformations planes) est de l’ordre de (500µm)3, cela correspond 
approximativement à 1000 volumes élémentaires. Si on applique un critère de type maillon le 
plus faible, la probabilité de rupture de l’éprouvette vaut : 

( )N
R0R P11P −−=      (VI.80) 

Inversement, on peut exprimer PR0 en fonction de PR : 

( ) N1
RR0 P11P −−=      (VI.81) 

Une probabilité de rupture de l’éprouvette de 0,99 correspond à une valeur de PR0 de 4,6 10-3 : 
le domaine dans lequel le modèle d’approche local n’est pas en accord avec celui de Beremin 
correspondrait ainsi à un état rompu dans une éprouvette CT. 
 
Les figures VI.24 et VI.25 permettent de comparer les valeurs de PR0 données par le modèle 
avec celles du modèle de Beremin, mais en tenant compte des remarques faites 
précédemment : on constate que lorsque la probabilité de rupture du maillon est inférieure à 
10-2, les courbes PR0 = f(<σ1>) sont en accord avec des valeurs de m de l’ordre de 20. 
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Fig. VI.24 : Courbes PR0 = f(<σ1>) pour différentes valeurs de T (χ = 1,5). Comparaison 

avec le modèle de Beremin 
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Fig. VI.25 : Courbes PR0 = f(<σ1>) pour différentes valeurs de T (χ = 2,5). Comparaison 

avec le modèle de Beremin 
 
L’expression (VI.78) définit un modèle d’approche locale de la rupture qui est fonction de la 
distribution des tailles de carbures et des hétérogénéités mécaniques. Les figures VI.24 et 
VI.25 montrent clairement un effet de la triaxialité et de la température sur les valeurs de PR0. 
Il reste à étudier plus précisément effet de la déformation plastique équivalente. A 
déformation fixée, il est notamment nécessaire de caractériser l’influence de la température et 
de la triaxialité sur les valeurs de PR0. 
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b) Effet de la déformation équivalente <εeq>  sur la probabilité de rupture PR0 du 

volume élémentaire 
 
On applique la même démarche que pour l’étude des courbes dPR0 = f(rc) dans le paragraphe 
VI.D.2.b. Pour un niveau de triaxialité donné (χ = 1,5 ou 2,5), on détermine les valeurs de 
<σ1> de <σmises> correspondant à plusieurs états de déformation plastique équivalente : 
<εpeq> =2%, 4%, 6%, 8% et 10%. On peut ainsi étudier l’influence de la déformation sur la 
probabilité de rupture du volume élémentaire. Les figures VI.26 et VI.27 présentent 
l’évolution de PR0 en fonction de <εpeq> pour χ = 1,5 et 2,5 respectivement 
. 
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Fig. VI.26 : Evolution de PR0 en fonction de <εpeq> pour χ = 1,5 
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Fig. VI.27 : Evolution de PR0 en fonction de <εpeq> pour χ = 2,5 
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Les figures VI.26 et VI.27 amènent plusieurs remarques : 
 
- La probabilité de rupture du volume V0 est une fonction croissante de la déformation : 

l’effet de la déformation est d’autant plus élevé que la température est élevée. On peut 
formuler l’interprétation suivante : à T = -196°C, les contraintes sont peu dispersées et 
suffisamment élevées pour permettre l’amorçage du clivage sans déformation préalable, 
tandis qu’à T = -60°C, la contrainte de clivage n’est atteinte qu’après déformation. 

 
- Les valeurs de PR0 sont plus élevées dans le cas de figure χ = 2,5 que pour χ =1,5. 

Même dès <εpeq> = 2%, les valeurs de PR0 excèdent 10-2, ce qui correspond à la rupture 
à l’échelle macroscopique. D’autre part, l’effet de la déformation semble plus prononcé 
lorsque χ = 1,5 que pour χ =2,5. On peut là encore y voir un effet de la déformation 
plastique. 

 
- Enfin, à <εpeq> fixée les valeurs de PR0 décroissent avec la température. A iso-

déformation plastique, la rupture est d’autant plus probable que la température est faible. 
A iso-contrainte <σ1>, on constate le phénomène inverse (cf. paragraphe VI.D.3.a) 

 
 
 
c) Effet de la température T sur la probabilité de rupture PR0 du volume élémentaire 
 
A iso-déformation plastique, il est également possible d’étudier l’effet de la température sur la 
rupture du maillon élémentaire. Les figures VI.28 et VI.29 présentent l’évolution de PR0 en 
fonction de T à différentes niveaux de <εpeq>, et pour χ = 1,5 et 2,5 respectivement. 
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Fig. VI.28 : Evolution de PR0 en fonction de T pour χ = 1,5 
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Fig. VI.29 : Evolution de PR0 en fonction de T pour χ = 2,5 

 
 
Ces figures permettent de préciser les remarques déjà formulées dans le paragraphe 
précédent : 
- Les résultats montrent que PR0 est bien une fonction décroissante de la température T. 
 
- L’effet de T sur la probabilité de rupture PR0 est plus marqué pour χ = 1,5 que pour χ 

=2,5. 
 
- L’effet de la température est d’autant plus prononcé que <εpeq> est faible. 
 
 
 
En définitive, notre modèle d’approche locale de la rupture présente les caractéristiques 
suivantes :  
- Le modèle prend en compte l’effet des hétérogénéités de σ1 à l’échelle du volume 

élémentaire 
 
- La fonction de distribution des tailles de défauts est introduite de façon explicite. 
 
- La probabilité de rupture du maillon PR0 dépend non seulement de σ1, mais également 

de T et de χ. La dépendance en température repose uniquement sur la description des 
champs mécaniques locaux. 

 
- Dans un ‘domaine d’intérêt’ (PR0 < 10-2), ce modèle est en accord avec les résultats 

donnés par celui de Beremin. Rappelons néanmoins que le modèle de Beremin est 
identifié à l’échelle de l’éprouvette et non pas à celle du volume élémentaire. 
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Conclusion du chapitre VI 

Etude bibliographique des mécanismes de la rupture par clivage : 
 
- Mécanisme élémentaire de rupture par clivage : les différents aspects physiques de la 

rupture par clivage transgranulaire sont passés en revue. Le mécanisme de rupture par 
clivage se déroule en trois étapes :  
- germination d’une population de micro-défauts ; 
- propagation d’une micro-fissure de clivage à partir d’un micro-défaut ; 
- franchissement des barrières microstructurales. 
 
Dans les aciers faiblement alliés, les différents auteurs identifient la propagation d’une 
microfissure de clivage à partir d’un défaut amorcé au cours de la déformation comme 
étape critique du mécanisme de rupture par clivage [BOR05], [MAT06]. Le critère 
associé à ce mécanisme de base est le critère de Griffith [GRI20]. 

 
- Rôle des défauts et de la microstructure : Dans les aciers de cuve, la germination des 

défauts se produit en général à partir de particules de seconde phase. Certains auteurs 
mettent en avant la présence de MnS près des sites d’amorçage du clivage [ROS98] 
[CAR99]. D’autres identifient les carbures comme responsables de la propagation du 
clivage. Les barrières microstructurales peuvent également influer sur la propagation 
des micro-fissures [BRO78]. 

 
 
Revue des modèles d’approche locale de la rupture fragile par clivage : 
 
Ces modèles supposent la rupture par propagation instable du clivage à partir d’un micro-
défaut et ils utilisent un critère de type Griffith. Ces modèles introduisent une notion de 
volume élémentaire V0 [RKR73] : il y a rupture de la structure si la contrainte atteint une 
valeur critique dans le volume V0. 
 
- Modèle de Beremin [BER83] : Le modèle de Beremin a servi de référence à la plupart 

des modélisation d’approche locale développées par la suite. L’introduction d’une 
distribution de tailles de défauts pré-existants permet d’introduire une description 
probabiliste de la rupture. Le modèle de Beremin permet de décrire la dispersion des 
valeurs de ténacité et résilience dans les aciers de cuve. 

 
- Autres modèles d’approche locale de la rupture : Des développements ont été entrepris 

pour prendre en compte l’effet de la déformation et de la triaxialité [BER83], de la  
température et de la germination des micro-défauts [BOR05]. Cependant, ces 
approches n’intègrent pas explicitement toutes les données de l’échelle microscopique, 
comme les hétérogénéités mécaniques ou  la répartition des défauts dans la 
microstructure. 

 
- Perspectives d’amélioration : Afin de palier aux limitations des modèles d’approche 

locale, Mathieu [MAT06] propose une approche micromécanique du comportement à 
l’échelle du volume élémentaire V0, couplée à un critère de propagation de type Griffith. 
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Il met en évidence la nécessité de prise en compte des hétérogénéités mécaniques pour 
prédire la dispersion de contraintes à rupture, ainsi que l’effet de la triaxialité sur ces 
dispersions. 

 
 
Modèle d’approche locale de la rupture basé sur les hétérogénéités de σ1 : 
 
L’objectif de ce modèle d’approche locale est de montrer dans quelle mesure les 
hétérogénéités de σ1 peuvent expliquer les dispersions de contrainte à rupture à l’échelle du 
volume V0 dans l’acier de cuve bainitique. 
 
- Formulation du modèle : La propagation instable d’une micro-fissure de clivage à 

partir des carbures, constitue l’événement critique de la rupture par clivage. La taille 
de carbures est supposée homogène. Par le critère de Griffith, on définit donc une 
contrainte critique ‘déterministe’ σc de propagation du clivage. On suppose qu’il y a 
rupture du volume V0 dès lors que la contrainte σc est atteinte dans un paquet de lattes 
bainitique. La probabilité P(σ>σc) est calculée à partir de la fonction de distribution 
des valeurs de σ1 identifiée dans le chapitre V. 

 
- Résultats : L’application de ce modèle permet de mettre en évidence l’effet de plusieurs 

paramètres (température, triaxialité) sur la probabilité de rupture PR0 dans le volume 
élémentaire. De plus, pour des niveaux de température élevés ou des triaxialités faibles,  
ce modèle reproduit les dispersions de contrainte à rupture données dans la littérature. 

 
- Limitations : Pour des niveaux de triaxialité élevés ou des températures basses, ce 

modèle conduit à des dispersions de contrainte à rupture beaucoup plus faibles que 
celles prédites dans la littérature. Lorsque les dispersions de σ1 sont faibles, elles ne 
suffisent plus à expliquer la dispersion de contraintes à rupture : la prise en compte des 
distributions de tailles de défauts est alors  indispensable. 

 
 
Modèle d’approche locale de la rupture intégrant la distribution des tailles de carbures 
et les hétérogénéités de σ1 : 
 
- Formulation du modèle : Pour chaque carbure de taille rc, le critère de Griffith permet 

de calculer une contrainte critique de clivage sc(rc). La probabilité d’amorçage du 
clivage dPR0(rc) sur un carbure de taille rc est calculée à partir de la fonction densité de 
tailles de carbures f(rc) et de la fonction de distribution de σ1 P(σ1>σc) : 

( ) ( ) ( )c1ccR0 σσP.rfrdP >=       

Le calcul de la probabilité de rupture PR0 se fait par intégration de dPR0(rc) sur toutes 
les tailles de carbures rencontrées dans le volume V0 (supposé représentatif de la 
distribution des carbures) : 

( )∫
∞

=
2a

ccR0R0 dr.rdPP        
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- Résultats : La prise en compte de la distribution de tailles de défauts conduit à des  
dispersions de contrainte à rupture en accord avec celles prédites par le modèle de 
Beremin (σu = 2000 à 2500 MPa et m = 20). Aux températures les plus basses, les 
dispersions sont en accord avec celles données par le modèle de Beremin. On note par 
contre que l’accord n’est plus valable au-delà de  PR0 ≈ 10-2 (état rompu à l’échelle 
macroscopique). 
Par ailleurs, l’application de ce modèle permet de mettre en évidence l’effet de 
plusieurs paramètres (température, triaxialité, déformation) sur l’évolution de PR0. A 
déformation fixée, on montre par exemple que PR0 est une fonction décroissante de la 
température, et croissante de la triaxialité. On retrouve pourtant le résultat inverse en 
raisonnant à <σ1> fixée. Les valeurs de PR0 augmentent avec la déformation et ce 
d’autant plus fortement que T est élevée. Dans notre modèle, la dépendance en 
température et en triaxialité de la probabilité PR0 résulte uniquement de la prise en 
compte des distributions de σ1. Cette dépendance n’est pas recalée de manière 
phénoménologique d’après des essais de résilience ou de ténacité. Il s’agit d’un des 
intérêts majeurs de ce type d’approche par rapport à des modèles d’approche locale 
‘classiques’. 

 
Perspectives : On dispose d’un modèle d’approche locale relativement simple à mettre 
en œuvre et intégrant un grand nombre de données issues de l’échelle microscopique 
(dispersions de tailles de carbures, hétérogénéités de σ1). Il s’agit pour l’instant d’un 
modèle aidant à la compréhension des différents mécanismes à l’origine des dispersions 
de contrainte à rupture, mais en aucun cas d’un outil prédictif. Il serait intéressant de 
confronter  les dispersions de ténacité mesurées expérimentalement sur des éprouvettes 
CT à celles obtenues par le modèle. 
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Synthèse des principaux résultats 

Ces travaux de thèse s’inscrivent dans le cadre de la prédiction de la ténacité dans les aciers 
faiblement alliés. Cette thématique de recherche pose deux problèmes majeurs : 
 
- Une forte dépendance en température des valeurs de ténacité et de résilience, associée à 

une dispersion significative, est observée à l’approche du domaine de transition ductile / 
fragile. 

 
- Les procédés d’élaboration des constituants des cuves de réacteurs nucléaires sont à 

l’origine de fluctuations de la microstructure pouvant affecter les propriétés de résilience 
et de ténacité, en particulier dans le domaine de transition ductile / fragile.. 

 
Pour apporter des éléments de compréhension à ces problèmes, l’objectif principal de ces 
travaux de thèse était d’étudier l’effet des mécanismes locaux de déformation à l’échelle 
microscopique sur la rupture fragile dans un acier faiblement allié A508 Cl3 fourni par le 
CEA. 
 
Afin d’améliorer la compréhension des mécanismes de rupture fragile, nous avons adopté une 
approche micromécanique du comportement, que nous avons ensuite couplée à un critère 
d’approche locale du clivage. Nous étudions plus particulièrement l’effet des hétérogénéités 
mécaniques locales sur la dispersion des contraintes à rupture. 
 
 
Caractérisation expérimentale : 
 
Dans le cadre de la modélisation du comportement à l’échelle microscopique, la 
caractérisation expérimentale préalable du comportement macroscopique et microscopique du 
matériau est indispensable. L’effet de la température et l’influence de la microstructure ont 
fait l’objet d’une attention particulière. 
 
Deux microstructures bainitique et martensitique, élaborées par trempe, ont été caractérisées 
en analyse EBSD et au MET. L’étude EBSD a permis de déterminer une taille de domaine 
cristallographiquement représentatif vis-à-vis de l’indice de texture J et l’indice de McKenzie 
M. Ces résultats ont par la suite été pris en compte dans le cadre de la modélisation 
micromécanique de la bainite. La densité de dislocations initiale, mesurée au MET, est de 
l’ordre de 1014 m-2 dans les deux microstructures bainitique et martensitique. 
 
Les essais de traction simple montrent un fort effet de la température sur la limite d’élasticité : 
l‘effet de la microstructure se traduit surtout par des valeurs de Rp

0,2 plus élevées dans la 
martensite que dans la bainite. L’écrouissage macroscopique semble moins affecté par la 
température : il apparaît que le module d’écrouissage décroît avec la température, que ce soit 
dans la bainite ou la martensite. 
 
 
Des essais de sauts de vitesse et de sauts de température ont également permis de déterminer 
le volume d’activation V* et l’énergie d’activation ΔG. Les valeurs de V* et ΔG sont fortement 
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dépendantes de T dans le domaine [25°C, -196°C], ce qui souligne le rôle important joué par 
les mécanismes d’activation thermique aux basses températures. De plus, les valeurs de V* et 
ΔG sont relativement proches de celles trouvées dans le fer-α. L’énergie libre d’activation 
ΔG0 est de l’ordre de 1 eV à température ambiante dans la bainite (1,2 eV dans la martensite). 
Les résultats montrent également qu’à l’échelle macroscopique, la microstructure n’influe pas 
de façon significative sur le comportement activé thermiquement. 
 
L’évolution de la ténacité KJC a également été caractérisée en température pour les deux 
microstructures bainitique et martensitique. Les valeurs de KJC sont plus élevées dans la 
bainite que dans la martensite, et les dispersions de KJC augmentent fortement avec la 
température. Ces dispersions de KJC sont globalement en accord avec celles prédites par 
l’approche de type ‘Master Curve’, mais elles semblent toutefois plus importantes dans la 
bainite que dans la martensite. En somme, si la microstructure n’influe pas fortement sur le 
module d’écrouissage ni sur le comportement activé thermiquement, elle conditionne 
cependant significativement les propriétés de ténacité de l’acier de cuve. 
 
L’analyse fractographique des éprouvettes CT montre que la rupture est de nature 
transgranulaire fragile. La plupart des sites d’amorçage du clivage ne présentent pas de 
particules de seconde phase apparentes. Cette observation n’est pas incompatible avec 
l’hypothèse d’une rupture amorcée sur des carbures. Néanmoins, deux éprouvettes présentent 
une rupture amorcée sur des particules de MnS. 
 
 
Formulation du modèle et identification des paramètres : 
 
Afin de décrire les mécanismes de plasticité ‘basse température’ dans les aciers faiblement 
alliés, un modèle de comportement micromécanique a été proposé et implémenté dans le 
formalisme des grandes transformations : 
 
- La loi d’écoulement activée thermiquement traduit le mécanisme d’avancée des 

dislocations vis par succession de doubles décrochements. 
 
- La loi d’écrouissage décrit la transition de comportement plastique entre les régimes 

‘athermique’ et ‘basses températures’. L’activation préférentielle des systèmes de 
glissement <111>{110} par rapport aux systèmes <111>{112} est prise en compte. 

 
- La loi d’évolution des densités de dislocations est modifiée de manière à introduire une 

dépendance en température des mécanismes de production et d’annihilation des 
dislocations. 

 
Ce type de modèle présente l’inconvénient de faire à appel à de multiples paramètres dont 
certains ne sont pas accessibles expérimentalement. L’identification des paramètres a été 
réalisée par méthode inverse (logiciel SiDoLo) : des simulations sont réalisées sur une 
microstructure simplifiée (4100 éléments / 512 orientations cristallographiques) et comparées 
aux courbes de traction monotones à différentes températures. 
 
Dans un premier temps, notre démarche a consisté à séparer les paramètres ‘accessibles’ 
expérimentalement de ceux qui ne sont accessibles que par identification inverse. Afin de 
restreindre le nombre de paramètres à identifier par méthode inverse, les paramètres ρ0 et ΔG0 
ont été déterminés expérimentalement à partir des résultats du chapitre III. 
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L’identification par méthode inverse porte principalement sur quatre paramètres non 
accessibles expérimentalement et qui commandent l’écrouissage : τ0, asu, K et gc. On obtient 
les résultats suivants : 
 
- L’accord expérience / simulation n’est pas très satisfaisant si on considère les 

paramètres K et gc constants, ce qui reviendrait à supposer que les mécanismes de 
production et d’annihilation des dislocations ne dépendent pas de la température. 

 
- L’accord expérience / simulation est meilleur lorsque les paramètres K et gc sont pris 

dépendants de la température. Ce résultat trouve également une justification théorique 
dans la mesure où les mécanismes de production et d’annihilation des dislocations sont 
affectés par la température. K et gc constituent deux paramètres ‘clé’ accessibles 
uniquement par identification inverse. 

 
En conclusion, une procédure simplifiée d’identification des paramètres a été proposée pour 
appliquer la démarche d’identification à la microstructure martensitique, ou à d’autres 
nuances d’aciers de cuve. 
 
 
Simulation numérique des hétérogénéités locales : 
 
Une modélisation micromécanique du comportement de l’acier de cuve bainitique a été mise 
en place afin d’étudier l’évolution des distributions locales de contrainte principales σ1 à 
l’échelle du volume élémentaire V0 de l’approche locale de la rupture. 
 
Le chapitre III montre que la taille de domaine EBSD cristallographiquement représentative 
est de l’ordre de 300x300 µm2. Pour des raisons numériques, nous avons restreint la taille 
d’agrégat à 200x200x3 µm3 (3 couches d’éléments). Le volume de l’agrégat polycristallin 
correspond approximativement à un volume élémentaire V0 = (50µm)3. Afin de déterminer si 
cette taille de microstructure est représentative par rapport aux distributions de contraintes 
locales, des simulations ont été réalisées dans deux microstructures différentes mais de même 
taille. Les conditions aux limites sont de type déformations planes et pilotées en triaxialité, de 
manière à imposer un chargement mécanique proche de celui rencontré dans une éprouvette 
CT en fond de fissure. 
 
Nous montrons que les distributions de σ1 sont d’autant plus dispersées que la température T 
est élevée ou que la triaxialité χ est faible. L’étalement des distributions de σ1 est également 
corrélé à la déformation équivalente moyenne <εeq>. Les distributions de σ1 sont proches 
entre les deux microstructures, ce qui suggère que la taille de microstructure de 200x200x3 
µm3 est représentative vis-à-vis des distributions de σ1. Les distributions de contraintes de 
clivage σ{100} présentent un aspect plus ‘bruité’ , particulièrement à faible déformation, et elles 
sont très différentes des distributions de σ1. Il semble que la description des hétérogénéités de 
σ{100} nécessiterait l’utilisation d’agrégats plus représentatifs cristallographiquement. 
 
Afin de disposer d’une fonction analytique décrivant l’évolution des dispersions de σ1 dans la 
microstructure, nous avons identifié des fonctions de distribution de type ‘valeurs extrêmes’ 
sur les distributions de σ1 dans les deux agrégats. Nous avons montré qu’il est possible 
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d’établir une expression statistique très générale de l’évolution des dispersions des valeurs de 
σ1 dans la microstructure, et ce quel que soit l’état de chargement : 
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Cette fonction dépend de <σ1>, de <σmises> et de T à travers le paramètre β. Le paramètre α 
décroît légèrement avec la température. Des simulations de microstructures à d’autres 
températures permettraient d’affiner la dépendance β(T). 
Dans un critère d’approche locale de la rupture, cette description statistique a permis 
d’introduire les dispersions de contraintes locales à l’échelle du volume élémentaire. 
 
 
Approche locale de la rupture fragile : 
 
Les modèles d’approche locale classiques présentent plusieurs limitations. Ces approches 
n’intègrent pas explicitement les données de l’échelle inférieure : par exemple, l’effet des 
hétérogénéités à l’échelle du volume élémentaire n’est pas pris en compte. Les effets de la 
température et de la triaxialité sont identifiés à partir d’essais macroscopiques. 
 
Notre démarche s’est déroulée en deux étapes : dans un premier temps, l’objectif a été de 
déterminer dans quelle mesure les hétérogénéités de σ1 peuvent expliquer les dispersions de 
contrainte à rupture à l’échelle microscopique. Nous avons proposé un modèle d’approche 
locale de la rupture basé uniquement sur les hétérogénéités de σ1, qui utilise la fonction 
statistique identifiée dans le chapitre V. On fait l’hypothèse d’une taille de carbures 
uniforme  : le critère de Griffith définit une contrainte critique σc ‘déterministe’ d’amorçage 
du clivage. Il y a rupture lorsque σ1 excède σc dans un paquet de lattes bainitique. 
 
L’application de ce modèle d’approche locale a permis de montrer un effet de T et χ sur la 
probabilité de rupture du volume élémentaire. D’autre part, pour des températures élevées ou 
des niveaux de triaxialité faibles, ce modèle reproduit les dispersions de contrainte à rupture 
prédites par les modèles d’approche locale ‘classiques’. Cette approche suggère que dans 
certains cas de figure, les dispersions de contrainte à rupture peuvent être interprétées comme 
un effet des hétérogénéités mécaniques. Cependant, nous avons également montré que lorsque 
les dispersions de σ1 sont faibles, elles ne suffisent plus à expliquer la dispersion de 
contraintes à rupture aux faibles températures (triaxialités élevées). La prise en compte des 
distributions de tailles de défauts est alors indispensable. 
 
Par la suite, nous avons proposé un second modèle d’approche locale de la rupture, intégrant à 
la fois les distributions de tailles de carbures et les hétérogénéités de σ1 dans la 
microstructure. Pour un carbure de taille rc, la probabilité d’amorçage est définie comme le 
produit la densité f(rc) de carbures de taille rc et de la probabilité P(σ1>σc) : 

( ) ( ) ( )c1ccR0 σσP.rfrdP >=        

La probabilité de rupture PR0 dans le volume V0 est définie par l’intégrale de dPR0(rc) sur 
toutes les tailles de carbures : 
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Ce modèle donne des dispersions de contraintes à rupture du même ordre que celles prédites 
par le modèle de Beremin, y compris aux températures les plus basses. L’accord n’est 
cependant valable que pour des valeurs de PR0 de l’ordre de 10-2 à 10-1, ce qui correspond à un 
état rompu à l’échelle d’une éprouvette macroscopique. 
Par ailleurs, ce modèle permet de rendre compte de l’effet de la température, de la triaxialité 
et de la déformation sur l’évolution de la probabilité de rupture PR0. A déformation fixée, la 
probabilité de rupture est une fonction décroissante de la température, et croissante de la 
triaxialité. L’effet de la déformation est d’autant plus marqué que la température est élevée. 
 
Plus généralement, ce type d’approche permet d’introduire une dépendance de la probabilité 
de rupture en température et en triaxialité fondée uniquement sur la description locale du 
comportement. Il s’agit d’un des intérêts majeurs de ce type de modèle par rapport à des 
approches locales ‘classiques’ de la rupture. 
 

Perspectives 

Caractérisation expérimentale : 
 
La caractérisation expérimentale a porté sur plusieurs aspects (caractérisation 
microstructurale, comportement activé thermiquement, essais de traction, ténacité). 
Cependant, nous ne disposons pas d’un moyen de caractérisation efficace des hétérogénéités 
de champs locaux dans la microstructure. Des mesures de micro-extensométrie pourraient 
permettre de mesurer les distributions de déformation et de faire une comparaison avec les 
distributions obtenues numériquement. Ce type d’approche ne peut toutefois donner des 
résultats satisfaisants que si on modélise la microstructure expérimentale réelle en trois 
dimensions, ce qui reste très fastidieux à mettre en œuvre dans les aciers faiblement alliés. 
D’autres méthodes, comme les mesures d’énergie stockée, pourraient également constituer 
une alternative pour caractériser les hétérogénéités dans les aciers de cuve. 
 
Par ailleurs, il serait nécessaire de caractériser la fraction volumique et la morphologie des 
carbures dans notre matériau. On peut supposer que les distributions de tailles de carbures 
sont assez sensibles aux traitements thermiques de trempe et de revenu : la distribution de 
tailles de carbures proposée par Lee et al. [LEE02], bien qu’identifiée sur un acier de cuve de 
composition proche de notre matériau, est sans doute légèrement différente de la distribution 
réelle. 
 
 
Simulation numérique : 
 
Nous avons utilisé un modèle micromécanique dont les équations sont basées sur les 
mécanismes de plasticité à froid mis en évidence dans le fer-α (mécanisme de double 
décrochement, loi d’écrouissage ‘basse température’). Cependant, les mécanismes de 
production et d’annihilation des dislocations ne sont pas encore bien identifiés dans le régime 
de comportement ‘basse température’. Des hypothèses simplificatrices ont été émises pour 
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s’affranchir de ces difficultés. Afin de proposer une description plus ‘physique’ de ces 
mécanismes de déformation, il faudrait intégrer des informations provenant de l’échelle 
inférieure telles que des caractérisations au MET et des résultats de simulations en DDD. 
 
Par ailleurs, nous avons concentré les travaux de simulation numérique et de modélisation de 
la rupture fragile sur la microstructure bainitique. Cette approche pourrait être étendue à la 
martensite : on dispose de toutes les données expérimentales (essais mécaniques, mesures de 
ρ0, ΔG0) pour mener à bien l’identification des paramètres du modèle de comportement. 
L’étude EBSD montre également qu’une taille de domaine de 150x150 µm2 utilisée dans la 
bainite serait représentative cristallographiquement (cf. Barcelo et al. [BAR05]). 
 
Les calculs d’agrégats suggèrent que la microstructure bainitique de 200x200x3 µm3 est 
représentative vis-à-vis des distributions de σ1, mais que ce n’est plus le cas lorsqu’on étudie 
les distributions de σ{100}. Des simulations réalisées sur des agrégats de plus grande taille 
permettraient de juger de la possibilité de décrire les distributions de σ{100} par une fonction 
statistique de distribution de type Gumbel. 
 
D’autre part, des travaux ont montré la nécessité de réaliser des calculs de microstructure sur 
des agrégats tridimensionnels massifs [DIA05], surtout si l’on souhaite valider la 
modélisation par des mesures de micro-extensométrie réalisées en surface. La reconstruction 
d’une microstructure bainitique réelle reste un problème complexe : des travaux prometteurs 
visent aujourd’hui à reconstruire numériquement des microstructures bainitiques [OSI06]. 
 
Enfin, une des finalités de ce genre d’approche est de décrire le comportement du matériau à 
l’état irradié à l’échelle de la plasticité cristalline. La prise en compte de l’irradiation 
nécessiterait d’introduire l’effet des interactions dislocations-défauts d’irradiation dans la loi 
d’écrouissage. 
 
 
Modélisation de la rupture fragile : 
 
L’identification des distributions de tailles de carbures dans la bainite et la martensite 
permettrait d’améliorer la description de la microstructure et également d’étudier l’influence 
de la microstructure sur la dispersion des contraintes à rupture. Nous avons également rappelé 
dans l’étude bibliographique qu’il n’y avait aucun consensus sur les valeurs d’énergie de 
surface à considérer dans le critère de propagation : nous avons fait l’hypothèse d’une valeur 
d’énergie de surface constante et égale à l’énergie de cohésion atomique γs = 2 J.m-2. La 
plupart des valeurs de γs disponibles dans la littérature sont identifiées à partir des résultats 
macroscopiques. Il faudrait disposer d’informations provenant des échelles inférieures pour 
identifier précisément la valeur de γs et son éventuelle dépendance en température. Une étape 
préliminaire pourrait consister à réaliser une étude paramétrique sur l’influence de γs sur la 
probabilité de rupture du volume élémentaire. L’amélioration de la connaissance des 
initiateurs du clivage constitue également un élément indispensable au développement de ce 
type d’approche. 
 
L’application du modèle d’approche locale à des calculs numériques d’éprouvettes CT 
constituerait un autre développement intéressant à ces travaux. Ces résultats pourraient être 
comparés avec les dispersions expérimentales de ténacité mesurées sur des éprouvettes CT 
dans le chapitre III. 
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A.1 Présentation du modèle 

Ce modèle propose de prendre en compte tout un ensemble de mécanismes caractéristiques du 
comportement des matériaux de structure C.C. pour T < Ta : 
- mécanisme d’avancée des segments vis par doubles décrochements ; 
- prise en compte de l’écrouissage de type forêt ; 
- influence d’autres mécanismes tels que le glissement dévié sur la production et 

l’annihilation des dislocations. 
 
Cette description est basée sur le principe suivant : sur un système de glissement (s), la cission 
critique  est définie comme étant la somme de la contribution de la contrainte effective 
résultant de l’activation thermique d’une part et de l’écrouissage ‘forêt’ d’autre part. Tous ces 
mécanismes sont intégrés en utilisant une approche probabiliste, de sorte que cette 
décomposition de  n’apparaît jamais explicitement dans les équations du modèle. 

s
cτ

s
cτ

Ce modèle est très différent de tous ceux décrits jusqu’ici car il fait appel à des notions 
probabilistes pour prédire le mouvement de percolation des dislocations à travers une forêt 
d’obstacles. Dans un souci de clarté, nous avons choisi de conserver les notations introduites 
par les auteurs, tout en indiquant leur correspondance avec celles déjà utilisées dans d’autres 
modèles. 
 

A.1.a Mécanisme élémentaire de franchissement d’un obstacle 

Dans un premier temps, la démarche des auteurs consiste à exprimer la contrainte effective en 
se fondant sur le mécanisme de mobilité des dislocations vis par double décrochement, déjà 
décrit dans le chapitre II. 

 
 

Fig. A.1 : Principe du mécanisme de double décrochement [STA03] 
 
Si on considère, sur un système (s), un segment vis soumis à une cission effective τeff, 
l’enthalpie ΔG de formation d’un double décrochement (illustrée sur la figure A.1) vaut 
respectivement : 

p
kink

eff
kink lbLτEΔG −≈+      (nucléation dans le sens de τs)  (A.1) 
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peff
kinkkink lbLτEΔG +≈−    (nucléation dans le sens opposé) (A.2) 

Avec : 
- Ekink : hauteur de la barrière énergétique (correspond à ΔG0) 
- Lkink : longueur caractéristique du double décrochement (correspond à lc) 
- lp : distance séparant deux vallées de Peierls (du même ordre que b) 
 
En notant τp la contrainte de nucléation d’un double décrochement sans apport de l’activation 
thermique, on obtient une expression de la forme : 

⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛
≈±

p

effkink

τ
τ

1EΔG m      avec     
p

kink

kink

p lbL
E

τ =   (A.3) 

La vitesse moyenne des segments vis (dans le sens ‘+’) vaut alors : 

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡
−−

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡
−=

−+

kT
ΔG

expνl
kT
ΔG

expνlv DpDpm    (A.4) 

Par la relation d’Orowan, on en déduit la vitesse moyenne de glissement sur le système (s) : 

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡
−=

R

eff
kinkkink

kink
0 τ

τ
Tk

E
sinh

Tk
E

expγγ &&      avec Dp
skink

0 νlρb2γ =&  (A.5) 

On obtient finalement l’expression de la contrainte effective nécessaire au franchissement des 
barrières énergétiques que constituent les vallées de Peierls : 

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡
⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛
=

kT
E

exp
γ
γ

harcsin
E

Tk
τ
τ kink

kink
0

kink

kink
p

eff

&

&
   (A.6) 

 

 
 

Fig. A.2 : Mécanisme élémentaire de franchissement d’un obstacle par une dislocation 
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Les auteurs se fondent sur un mécanisme élémentaire de franchissement des obstacles (figure 
A.2) pour établir une expression de la probabilité de rencontrer un obstacle de résistance τ sur 
un système de glissement (s). 
 
Ils ont considéré un segment de dislocation ancré sur 2 arbres de la forêt et comportant une 
partie vis de longueur ls et une partie coin de longueur le. Lorsque la dislocation, sous l’effet 
d’une cission appliquée τ, avance d’une distance das suivant sa partie vis et dae suivant sa 
partie coin, l’énergie fournie pour franchir l’obstacle doit excéder le surcroît d’énergie relatif 
au franchissement des vallées de Peierls et à l’allongement du brin de dislocation : 

escrewsedgess
screw
effee

edge
effssee da2Uda2Udablτdablτdaτbldaτbl +++≥+   (A.7) 

edge
effτ  et  désignent les contraintes effectives liées au franchissement des vallées de 

Peierls pour les segments coin et vis respectivement, U

screw
effτ

edge et Uscrew désignant de manière 
analogue les énergies de ligne pour les deux configurations. La spécificité du glissement dans 
les métaux de structure C.C. conduit à faire l’hypothèse que les termes  et Uedge

pτ screw sont 

négligeables devant  et Uscrew
pτ edge. L’équation (A.8) se simplifie sous la forme : 

s

edge
screw
eff

s

bl
2U

τττ +=≥      (A.8) 

La cission appliquée τs se décompose en deux contributions, la contrainte effective liée au 
mécanisme de double décrochement, et un terme d’écrouissage qui dépend de la longueur de 
segment vis : ce dernier terme est donc fonction donc de la température et de l’écrouissage. Il 
s’agit d’un terme de tension de ligne qui dépend à la fois de l’activation thermique et de la 
densité d’obstacles (de dislocations ici). 
 
Dans ce modèle, l’écrouissage est décrit par une approche statistique. Les auteurs introduisent 
une variable aléatoire τ, qui correspond à la cission nécessaire pour qu’une dislocation 
franchisse un obstacle de type forêt. A partir de cette variable, on construit une fonction 
densité de probabilité fs(a,t) qui définit la fraction d’obstacles de cission critique a sur le 
système (s). La probabilité qu’un obstacle du système (s) ait une cission critique égale à τ vaut 
donc : 

( ) ( )daafτ,tP
τ

0

ss ∫=       (A.9) 

Le calcul de fs(t) et Ps(t) est explicité dans le sous chapitre-suivant. 
 

A.1.b Calcul de la probabilité PP

s(τ,t) 

Afin de calculer la probabilité fs(τ,t), les auteurs considèrent une fonction de répartition des 
obstacles, c'est-à-dire des arbres de la forêt de dislocations, sur le plan de glissement (s). 
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Cas des arbres de la forêt supposés de résistance infinie : 
 
Si on considère qu’un obstacle est constitué de deux arbres plus proches voisins et distants de 
r, la fonction de répartition )r,t(f s

0
~ de la distance entre 2 arbres d’un obstacle donné s’écrit : 

[ ]2sss
0 rπnexprn2π)r,t(f −=

~     (A.10) 

La probabilité  de trouver un arbre de la forêt dans un disque de rayon autour d’un 
arbre centré en r = 0 correspond alors à la probabilité de trouver un obstacle dans ce même 
disque : 

)r,t(dP s
0

[ ] dθdrrπnexprn)r,t(dP 2sss
0 −=     (A.11) 

En posant le changement de variable cosθRx =  et sinθRx =  , l’équation (A.11) peut 
s’exprimer en coordonnées cartésiennes dans le repère formé par les directions coin 
(abscisses) et vis (ordonnées) :  

( )[ ] dydxyxπnexpn)r,t(dP 22sss
0 +−=    (A.12) 

La probabilité de trouver un obstacle dont les 2 arbres de la forêt soient séparés par une 
distance ls dans la direction vis vaut par conséquent : 

( )[ ] [ ]s
ss2

s
2s

ss
s

0 lπnexpndxlxπnexpn2),tl(f −=+−= ∫
+∞

∞−

~   (A.13) 

La contrainte critique de franchissement de l’obstacle ne dépend que de ls d’après l’équation 
(I.88), ce qui amène tout naturellement à considérer le changement de variable suivant : 

s

edges
p bl

2U
ττ +=       (A.14) 

L’équation (I.A.4) peut donc s’exprimer comme étant fonction de la variable aléatoire τ : 
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La probabilité qu’un obstacle ait une cission critique de franchissement supérieure à τ est 
donc égale à : 

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
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−=
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b) Prise en compte de la résistance des arbres de la forêt : 
 
Les équations (A.15) et (A.16) ne sont valables que si l’on considère que τ peut prendre une 
valeur quelconque. En réalité il ne peut y avoir franchissement d’un obstacle qu’au dessus 
d’un seuil minimal. Plus précisément, le calcul de )τ,t(f α

0
~  suppose qu’il ne peut y avoir 

désancrage des jonctions avec les arbres de la forêt. Supposons maintenant que la dislocation 
peut se libérer d’un de ses points d’ancrage lorsque la cission appliquée dépasse une valeur 
critique τsu , (u) désignant le système auquel appartient la dislocation forêt considérée. Bien 
entendu, toutes les dislocations de type forêt n’interagissent pas de la même manière avec les 
dislocations du système (s). Soit )τ,t(f s~  l’expression de )τ,t(f α

0
~  dans le cas où les jonctions 

avec les arbres de la forêt peuvent se défaire : 

( ),tτ/τf)t(p)τ,t(f sus

us

sus ~~ ∑
≠

=     (A.17) 

La probabilité psu(t) que le point d’ancrage ‘le plus faible’ de l’obstacle soit une dislocation du 
système (u) est égale à : 

( )
⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛
+= ∑

> susu ττ
s

su

s

su

s

su
su

n
n

2
n
n

n
n

tp     (A.18) 

Avec : 
- nsu :densité d’obstacles sur le système (s) constitués par des dislocations du système (u) 
- ns : densité totale d’obstacles sur le système (s). ns vérifie la relation :   ∑=

u

sus nn

 
Supposons que l’un des deux points d’ancrage ne peut supporter une cission supérieure à τsu. 
Dans ce cas, si on fait appel à la notion de probabilités conditionnelles, la probabilité que 
l’obstacle cède pour une cission critique τ s’exprime : 

( )ττH(1
),tτ(P
),tτ/τ(f

),tτ/τ(f su
sus

0

sus
0sus −−= ~

~
~ )    (A.19) 

H(τ - τsu ) désigne la fonction Heaviside ( égale à 1 si τ > τsu et à 0 sinon). 
L’équation (A.19) traduit simplement le fait que la variable aléatoire τ ne peut être inférieure 
à une valeur critique τsu. Les équations (A.17) et (A.19) conduisent à l’expression suivante 
pour ),tτ(f s~   : 

( )
( ) (( )su

sus
0

sus
0

su

us

s ττH1
,tτP

,tτ/τf)t(p
)τ,t(f −−= ∑

≠

)
~

~   (A.20) 

Et la probabilité de rencontrer un obstacle de résistance inférieure ou égale à τ s’écrit : 
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( ) ( )
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(
⎥
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⎦

⎤

⎢
⎢
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≠
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0

su
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s
0 ττH

,tτP

ττH1
)t(p,tτP )   (A.21) 

Enfin, la densité d’obstacles sur le système (s) est reliée à toutes les densités de dislocations 
sur les systèmes latents par une matrice d’interaction asu dont les coefficients sont calculés à 
partir de considérations géométriques : 

ususu ρan =      avec     )mm(1
π
2aa us

0
su −=   (A.22) 

ms et mu définissent respectivement les normales unitaires aux plans de glissement (s) et (u). 
 
Quant au terme τsu, il est calculé à partir des énergies de formation de jonctions entre les 
dislocations appartenant aux différents systèmes : 

[ ]su
screw

su
jog θcosr1bUE −=  si les systèmes (s) et (u) sont colinéaires (A.23) 

[ ]sususu θcosrθcosr2bUE −−= screwjog  sinon    (A.24) 

r correspond au rapport Uedge / Uscrew et  à l’angle entre les vecteurs de Burgers bsuθ s et bu : 
ces énergies permettent de déduire τsu en considérant que le désancrage est un phénomène 
activé thermiquement : 
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Fig. A.3 : Illustration du phénomène de ‘franchissement’ d’une jonction 
 
 

c) Prise en compte de l’effet de la contrainte appliquée 
 
En réalité la fonction fs(τ,t) dépend de la contrainte appliquée sur le système (s), notée τs(t). 
En effet, la probabilité de trouver un obstacle ayant une cission critique inférieure à τs(t) est 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 248 - 



Annexe A : Approche probabiliste de l’écrouissage 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 

nulle car tous ces obstacles ont déjà été franchis avant l’instant t. La relation liant fs(τ,t) à 
)τ,t(f s~ est de la même forme que l’équation (A.19) : 

( ))t(ττH(1
)),tt(τ(P1

),tτ(f
)τ,t(f s

ss

s
s −−

−
= ~

~
)     (A.26) 

Cette dernière équation permet de connaître l’évolution de la matrice d’écrouissage donnée 
par l’équation (I.96) du chapitre I, ce qui permet de disposer de toutes les informations 
nécessaires afin d’intégrer les lois du modèle : 

( )
),t)t(τ(f

)),tt(τ(P1
)t(γ

1)t(h ss

ss

s
c

s −
=      (A.27) 

A.1.c Loi d’écrouissage : évolution de la cission τs au cours de la déformation 

Connaissant la fonction de répartition fs(τ,t) de la résistance τ des obstacles au glissement, les 
auteurs ont proposé l’écriture d’une loi d’écrouissage en utilisant la relation d’Orowan : 

(t))bt(ρ
dt

)t(dγ s
m

s
m

s

v=       (A.28) 

Dans laquelle )t(ρ s
m  désigne la densité de dislocations mobiles sur le système (s) et (t)s

mv  la 
vitesse de ces mêmes dislocations. La distance moyenne parcourue par des dislocations 
mobiles avant de s’ancrer à nouveau sur un obstacle vaut )t(l)t(N ss , d’où : 

dt
)t(l)t(N

)t(
ss

s
m =v       (A.29) 

Où )t(N s  correspond au nombre d’obstacles moyen que la dislocation franchit entre 2 phases 

d’arrêt, et )t(l la distance inter obstacles. Les auteurs postulent une fonction de répartition des 
obstacles sur le système (s), de sorte que )t(l s  vaut : 

(t)n2
1)t(l

s

s =       (A.30) 

De même, ils montrent par des considérations probabilistes que le nombre d’obstacles )t(N  
rencontrés par la dislocation avant immobilisation sur des arbres de la forêt dont la résistance 
est supérieure à τs(t + dt) vaut : 

)),tt(τ(P1
1)t(N ss

s ~−
=      (A.31) 
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D’autre part, il est possible d’exprimer )t(ρ s

m  à partir de la fonction densité de probabilité 
fs(τs(t),t), qui correspond par définition à la fraction de lignes de dislocations bloquées à 
l’instant t sur des obstacles de résistance τs(t). Par conséquent, une fraction dfs(τs(t),t) de 
lignes de dislocations va pouvoir se libérer de ces obstacles entre t et t + dt. En multipliant 
cette fraction par la densité de dislocations totale ρs(t), on obtient la densité de dislocations 
mobiles )t(ρ s

m   : 

)dtt(τ)t),t(τ(f)t(ρ)t),t(τ(fd)t(ρ)t(ρ ssssssss
m &==   (A.32) 

En y introduisant les équations (I.90) et (I.93), la relation d’Orowan devient : 

)t(l)t(N)t(τ)t),t(τ(fb)t(ρ
dt

)t(dγ ssss
s

&=     (A.33) 

En s’aidant des relations (I.91) et (I.92), l’équation (I.93) peut donc être réécrite sous la 
forme  avec : )t(γ)t(h)t(τ sss && =

( )
),t)t(τ(f

)),tt(τ(P1
)t(γ

1)t(h ss

ss

s
c

s −
=     (A.34) 

et )t(γ s
c  défini par: 

(t)n2

(t)ρb
)t(γ

s

s
s
c =       (A.35) 

 
Cette loi relie l’incrément de cission critique nécessaire pour activer le système (s) à 
l’écoulement sur ce même système. Les termes d’écrouissage latent sont donc nuls. On peut 
toutefois remarquer que la matrice d’écrouissage est fonction de la densité d’obstacles ns(t) 
qui dépend de l’activation des systèmes latents. 

A.1.d Loi d’évolution des densités de dislocations ρs 

Plusieurs mécanismes susceptibles de créer ou d’annihiler des dislocations sont considérés : 
- production de dislocations par double glissement dévié (CS : cross slip) 
- production de dislocations par sources de Frank Read (FR : Franck Read) 
- annihilation de dislocations de vecteur de Burgers opposés (PA : pair annihilation) 

 
L’évolution de ρs résulte de la combinaison entre ces 3 mécanismes élémentaires : 

s
PA

s
FR

s
CS

s ρρρρ &&&& ++=      (A.36) 

La production de dislocations par double glissement dévié est donnée par : 
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ss
CS

s
CS γρλρb && =      (A.37) 

Le terme λCS est activé thermiquement. Il s’écrit sous la forme : 

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡
−=

Tk
E

exp
L
L

λ
B

cross

cross

sat

CS     (A.38) 

Ecross désignant l’énergie d’activation du mécanisme de glissement dévié, Lsat la longueur de 
lignes de dislocations émises par chaque source jusqu’à saturation, et Lcross la longueur 
moyenne des segments déviés. 
 
La contribution des sources de Frank Read dans le terme de production de dislocations 
s’écrit : 

ss
FR

s
FR γρλρb && =      (A.39) 

Classiquement, le taux d’annihilation des dislocations suit un loi du type de celle proposée par 
Essman et Mughrabi : 

sss
PA γρκρb && −=      (A.40) 

La loi d’évolution de ρs est donc de la forme : 

sssss γρκγρλρb &&& −=     (A.41) 

On note qu’il n’y pas de couplage entre l’évolution des densités de dislocation sur le système 
considéré et les systèmes latents, ce qui se traduit par l’existence d’une valeur de saturation 
ρsat : 

2
sat

κ
λρ ⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
⎛=       (A.42) 

Cette saturation des densités de dislocations sur les systèmes actifs conduit bien entendu à une 
saturation de la matrice d’écrouissage, à la différence des modèles de type Tabourot et al., 
pour lesquels l’évolution de la densité de dislocations sur un système est couplée à la densité 
d’obstacles, et donc à la densité de dislocations sur tous les autres systèmes. 
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A.2 Similitudes entre l’approche probabiliste de Stainier et le modèle de 
Rauch 

L’objectif de ce sous-chapitre est de montrer qu’à partir de l’équation (A.9) du modèle de 
Stainier, on peut retrouver la loi d’écrouissage proposée dans le modèle de Rauch [RAU93], 
alors que les deux modèles font appel à des considérations différentes. 
L’équation (A.9) est rappelée ci-dessous : 

s

edge
screw
eff

s

bl
2U

τττ +=≥      (A.43) 

Cette équation exprime la cission appliquée comme étant la somme de la contrainte de Peierls 
et de la tension de ligne. En explicitant le terme de tension de ligne , on démontre que l’on 
retrouve l’expression de la loi d’écrouissage du modèle de Rauch, bien que les hypothèses 
formulées sur la configuration de la dislocation épinglée sur l’obstacle ne soit pas les mêmes. 
La cission critique τ, qui peut être vue comme la contrainte d’écoulement plastique à l’échelle 
d’un obstacle, ne dépend de l’écrouissage qu’à travers la longueur ls de dislocation vis 
séparant les deux points d’ancrage de l’obstacle : or cette distance correspond à L0 dans le 
modèle de Rauch, même si celui-ci considère non pas une partie vis et une partie coin, mais 
une partie vis et une partie mixte qui se courbe autour des points d’ancrage. 
Louchet et al. ont établi que l’aire balayée ls xc lors de l’avancée du segment vis par rapport à 
l’obstacle était reliée à la densité d’obstacles [LOU78], donc à ρF ≈ ρ par la relation : 

F
cs ρ

1xl =        (A.44) 

xc correspond à la distance critique d’avancée pour laquelle il y a franchissement de 
l’obstacle. On peut donc réécrire la cission critique t sous la forme : 

b
ρx2U

ττ c
edge

screw
eff +=       (A.45) 

Or si, comme pour le modèle de Rauch, on fait l’hypothèse de l’existence d’un segment mixte 
se courbant sous l’effet de la contrainte appliquée τ, le rayon critique de courbure Rc vaut : 

τ
μbRc =        (A.46) 

xc étant relié géométriquement à Rc via l’angle critique φ de courbure dessiné par le segment 
mixte juste avant le franchissement de l’obstacle : 

( )sinφ1Rx cc −=       (A.47) 

En intégrant les équations (A.46) et (A.47) dans la relation (A.45), on retrouve une expression 
de la forme : 
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( )
τ

ρsin1μU
ττ edgescrew

eff

ϕ−
+=

2      (A.48) 

En prenant la constante α égale à : 

( )
b

sin12U
α edge ϕ−

=       (A.49) 

L’équation (A.48) peut être ré-écrite sous la forme : 

τ
ρβματτ screw

eff +=       (A.50) 

Cette expression de τ  est presque identique à celle utilisée dans le modèle de Rauch. Seule 
l’expression du terme a diffère par rapport à celle établie par Rauch. La résolution de 
l’équation (A.50) conduit à l’expression de la contrainte d’écoulement τ : 

( ) ρβμα4τ
2
1

2
τ

τ 22screw
p

screw
p ++=     (A.51) 

Finalement, nous retrouvons bien l’expression (II.61) du modèle de Rauch donnant la cission 
d’écoulement en fonction de ρ et de la contrainte effective . Ce calcul suggère l’existence 
de points communs entre les 2 approches : celles-ci conduisent à des lois d’écrouissage très 
similaires, du moins à l’échelle de l’obstacle pris indépendamment. Toutefois, le modèle de 
Stainier et al. fait appel à une approche statistique pour passer du mécanisme élémentaire à 
l’écrouissage d’un élément de volume monocristallin. Cette démarche est très lourde et très 
consommatrice de paramètres matériau, ce qui la rend très difficile à utiliser dans le cadre de 
la simulation d’un polycristal. Le modèle de Rauch propose une description plus intuitive du 
mécanisme élémentaire d’écrouissage ainsi que de la transition ‘haute / basse’ température. Il 
n’intègre cependant pas autant d’informations en ce qui concerne le passage de l’échelle de la 
dislocation à celle du monocristal. 

screw
pτ
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B.1 Esais de traction simple 

B.1.a Montage 

 

 
 

Fig. B.1 : Schéma du montage de traction simple : vue d’ensemble 
 

 
 

Fig. B.2 : Montage de l’extensomètre sur l’éprouvette 
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B.1.b Courbes de traction simple à T=0°C, 25°C et 100°C 

 

T = 100 °C

T = 0 °C

14 s105ε −−=&

T = 25 °C

0

200

400

600

800

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3
ε = (L-L0)/L0

F/
S0

 (M
Pa

)

 
Fig. B.3 : Courbes de traction conventionnelles à 0°C, 25°C et 100°C (bainite) 
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Fig. B.4 : Courbes de traction conventionnelles à 0°C, 25°C et 100°C (bainite) 
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B.1.c Valeurs de Rp0,2, Rm, Ag, At 

 
n° eprouvette Tvisée (°C) Tmoy (°C) Rp0.2 (MPa) 

traverse
Rp0.2 (MPa) 

extensomètre Rm (MPa) Ag (%) At (%) φ0 mesuré 
(mm)

262--R16 -196 -189,7 977 973 1036 8,8 8,8 3,021
262--R17 -196 -189,6 978 976 1019 6,06 6,06 3,02
262--R11 -150 -150,4 723 721 855 11,5 22,8 3,017
262--R12 -150 -150,4 760 756 894 10,3 23 3,011
262--R13 -150 -150,5 730 729 862 11,5 22,7 3,009
262--R05 -90 -89,9 590 591 757 12,3 25,2 3,015
262--R06 -90 -89,8 591 591 753 12,5 27,3 3,012
262--R09 0 0,4 508 506 658 9,7 25 3,02
262--R10 0 0,4 509 507 658 9,5 22,1 3,015
262--R01 20 20,6 501 500 645 9,3 21,8 3,02
262--R02 20 20,8 499 498 643 9,5 22,7 3,019
262--R07 100 100,7 468 468 600 8 19,4 3,016
262--R08 100 100,7 471 469 603 8,2 19,6 3,013  

 

Tableau B.1 : Récapitulatif des essais de traction simple (bainite) 
 

n° eprouvette Tvisée (°C) Tmoy (°C) Rp0.2 (MPa) 
traverse

Rp0.2 (MPa) 
extensomètre Rm (MPa) Ag (%) At (%) φ0 mesuré 

(mm)
262--M35 -196 -189,8 1129 1128 1172 12,9 24,2 3,02
262--M36 -196 -189,5 1125 1125 1166 12,5 22,8 3,021
262--M31 -150 -150,3 892 892 1002 12,3 23,2 3,018
262--M32 -150 -151,2 893 881 1003 11,2 22,6 3,015
262--M24 -90 -90,5 782 781 916 10,3 22,3 3,02
262--M23 -90 -89,5 775 775 911 10,7 24,9 3,019
262--M29 0 0,4 693 692 811 8,2 20,7 3,02
262--M30 0 0,4 689 686 806 8,2 22,2 3,02
262--M21 20 21,3 690 689 801 7,3 18,2 3,015
262--M22 20 22,4 687 685 796 7 18,2 3,015
262--M27 100 100,7 661 659 764 6,4 17,3 3,019
262--M28 100 100,8 653 654 759 6,2 16,2 3,02  

 

Tableau B.2 : Récapitulatif des essais de traction simple (martensite) 
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Fig. B.5 : Evolution de l’allongement réparti Ag (%) en fonction de T dans la bainite et la 

martensite 
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Fig. B.6 : Evolution de l’allongement réparti Ag (%) en fonction de T dans la bainite et la 

martensite 

B.1.d Identification de relations Rp0,2 = f(T) et Rm = f(T) 

 

 
Fig. B.7 : Identification de  et E0

0Rp 2, 1 sur les valeurs expérimentales de Rp0,2

0
0Rp 2, = 393 MPa, E1 = 1,00 10-21 J (bainite) /  = 573 MPa, E0

0Rp 2, 1 = 7,27 10-22 J (martensite) 
 
L’évolution de la limite élastique à 0,2 % Rp0,2 et de la résistance à la traction Rm peuvent être 
décrites par une loi empirique du type : 
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Les résultats, résumés sur les 2 courbes ci-dessous, montrent que cette loi décrit l’évolution de 
Rp0,2 et Rm pour l’ensemble du domaine de température. 
 
 
 

 
Fig. B.8 : Identification de Rm

0 et E2 sur l’évolution des valeurs expérimentales de Rm
Rm

0 = 546 MPa, E2 = 7,19 10-22 J (bainite) / Rm
0 = 700 MPa, E2 = 5,70 10-22 J (martensite) 

 

B.1.e Courbes conventionnelles à T = 25°C, -90°C, -150°C et -196°C 
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Fig. B.9 : Courbes de traction rationnelles à T = 25°C, -90°C, -150°C et -196°C (bainite) 
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Fig. B.10 : Courbes de traction rationnelles à T = 25°C, -90°C, -150°C et -196°C (martensite) 
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B.1.f Etude fractographique 

Une macrographie a été réalisée afin de localiser le site d’amorçage de la rupture brutale par 
clivage dans l’éprouvette bainitique R16 (figure B.11). L’ensemble du faciès a ensuite été 
balayé avec un grandissement plus élevé. Les rivières de clivage semblent converger vers un 
point situé au bord de l’éprouvette (figure B.12). Une légère entaille à la surface de 
l’éprouvette (traces laissées par les pattes de l’extensomètre) semble être à l’origine de 
concentrations de contraintes qui ont permis l’amorçage de la rupture. 
 

 
 

Fig. B.11 : Macrographie de l’éprouvette bainitique rompue à -196°C 
 
 

 
 

Fig. B.12 : Localisation de l’amorçage de la rupture par clivage 
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Fig. B.13 : Bainite -196°C / réamorçage local sur une particule de MnS 
 
 

 
 

Fig. B.14 : Martensite -196°C / mise en évidence de la microstructure 
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Fig. B.15 : Martensite -196°C / mise en évidence de zones rompues par clivage 
 

 
 

Fig. B.16 : Martensite -196°C / présence de faciès de décohésion intergranulaire 
 
 
Les figures B.15 et B.16 montrent la présence à la fois de cupules traduisant une rupture 
ductile et de facettes caractéristiques d’une rupture par clivage, ce qui n’est pas observé sur le 
matériau bainitique à -196°C. La figure B.17 montre la présence assez localisée de faciès de 
décohésion intergranulaire qui sont reconnaissables à l’aspect irrégulier de la surface, à 
l’absence de rivières ainsi qu’à la présence de carbures laissant un relief à la surface 
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B.2 Essais de sauts de vitesse et sauts de température 

 

B.2.a Essais de sauts de vitesse 

a) Valeurs de Δσ 
 

2,5 % 5 % 7,5 % 10 % 12,5 % 15 % 17,5 % 20 %

293 9 9 11 11 11 9 14 12

213 18 19 16 17 17 15 16

183 18 19 19 20 17 17 18 18

123 31 26 27 28

T (K)

valeur de déformation ε = u/L0

 
 

Tableau B.3 : Amplitude des sauts Δσ (bainite) 
 

2,5 % 5 % 7,5 % 10 % 12,5 % 15 % 17,5 % 20 %

25 10 9 12 11 11 11 11

-90 20 18 22

-150 31 23 31 18 28 23 23 22

valeur de déformation ε = u/L0

T (°C)

 
 

Tableau B.4 : Amplitude des sauts Δσ (bainite) 
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Fig. B.17 : Evolution de Δσ en fonction de T pour différentes valeurs de ε (bainite) 
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Fig. B.18 : Evolution de Δσ en fonction de T pour différentes valeurs de ε (martensite) 
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Fig. B.19 : Evolution du volume d’activation V* en fonction de T pour différentes valeurs de ε 

(bainite) 
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Fig. B.20 : Evolution du volume d’activation V* en fonction de T pour différentes valeurs de ε 

(martensite) 
 

B.2.b Essais de sauts de température 

 

2,5 % 5 % 7,5 % 10 %

0 / 37 1,38 0,80 1,03 0,83

 -196 / -150 0,44 0,42 0,41 0,38

valeur de déformation ε = u/L0

T (°C)
 

 

Tableau B.5 : Valeurs de ΔG calculées à partir des sauts de vitesse et de température (bainite) 
 
 

2,5 % 5 % 7,5 % 10 %

0 / 37 1,39 0,97 1,22 1,08

 -196 / -150 0,42 0,45 0,34 0,55

valeur de déformation ε = u/L0

T (°C)
 

 

Tableau B.6 : Valeurs de ΔG calculées à partir des sauts de vitesse et de température 
(martensite) 
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C.1 Résultats des essais de ténacité 

C.1.a Schéma du montage 

 

Éprouvette 
Extensomètre 

Enceinte isotherme 

 
 

Fig. C.1 : Vue d’ensemble du montage des essais de ténacité 
 

amarrages 

Éprouvette Extensomètre 

Fig. C.2 : Montage de l’éprouvette et de l’extensomètre

Éprouvette 

Enceinte isotherme 

Extensomètre 
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C.1.b Mesures de a0 

 N° epr a1 a2 a3 a4 a5 a6 a7 a8 a9 a0 critère 1 :           
0,45 < a0/W < 0,70

critère 2 :           
max(ai) -1,1*a0 < 0

critère 3 :           
min(ai)-0,9*a0 > 0

critère 4 :           
min(ai) - (1,3+ae) > 0

N20-B 13,86 14,14 14,17 14,13 14,15 13,99 13,85 13,68 13,30 13,96 0,56 -1,19 0,73 2,05
N20-H 13,26 13,69 13,85 14,01 14,12 14,13 14,18 14,14 13,84 13,96 0,56 -1,17 0,70 2,01
N21-B 13,73 14,00 14,09 14,13 14,07 13,99 13,97 13,76 13,34 13,94 0,56 -1,21 0,79 2,09
N21-H 13,32 13,74 13,98 14,00 14,07 14,12 14,10 14,00 13,72 13,94 0,56 -1,22 0,77 2,07
N22-B 14,15 14,32 14,32 14,23 14,11 13,96 13,73 13,49 13,06 13,97 0,56 -1,05 0,49 1,81
N22-H 13,05 13,47 13,72 13,93 14,13 14,23 14,31 14,31 14,15 13,96 0,56 -1,05 0,48 1,80
N23-B 13,77 14,01 14,12 14,13 14,11 13,98 13,87 13,67 13,36 13,93 0,56 -1,19 0,82 2,11
N23-H 13,78 14,01 14,12 14,13 14,09 13,97 13,86 13,65 13,34 13,93 0,56 -1,19 0,81 2,09
N24-B 13,89 14,12 14,16 14,20 14,17 14,00 13,81 13,59 13,19 13,95 0,56 -1,15 0,64 1,94
N24-H 13,21 13,54 13,81 13,99 14,13 14,18 14,17 14,10 13,89 13,93 0,56 -1,14 0,67 1,96
N25-B 13,89 14,17 14,24 14,24 14,13 14,05 13,84 13,58 13,17 13,97 0,56 -1,13 0,59 1,92
N25-H 13,11 13,55 13,79 14,02 14,12 14,22 14,21 14,17 13,85 13,95 0,56 -1,12 0,56 1,86
N26-B 13,69 13,99 14,09 14,10 14,06 14,01 13,91 13,68 13,36 13,92 0,56 -1,22 0,83 2,11
N26-H 13,35 13,66 13,88 13,99 14,05 14,10 14,08 14,00 13,67 13,91 0,56 -1,20 0,83 2,10
N27-B 13,84 14,14 14,18 14,14 14,10 13,96 13,75 13,53 13,14 13,91 0,56 -1,12 0,62 1,89
N27-H 13,15 13,53 13,75 13,97 14,11 14,16 14,19 14,16 13,86 13,92 0,56 -1,12 0,62 1,90
N28-B 13,76 14,04 14,10 14,05 14,04 13,99 13,85 13,65 13,27 13,91 0,56 -1,19 0,76 2,02
N28-H 13,26 13,63 13,85 13,97 14,05 14,06 14,11 14,02 13,78 13,90 0,56 -1,18 0,75 2,01
N29-B 14,04 14,33 14,28 14,18 14,07 13,95 13,75 13,49 13,07 13,95 0,56 -1,02 0,51 1,82
N29-H 13,05 13,49 13,74 13,96 14,08 14,18 14,26 14,32 14,00 13,94 0,56 -1,02 0,50 1,80  

 
 

N° epr a1 a2 a3 a4 a5 a6 a7 a8 a9 a0 critère 1 :           
0,45 < a0/W < 0,70

critère 2 :           
max(ai) -1,1*a0 < 0

critère 3 :           
min(ai)-0,9*a0 > 0

critère 4 :           
min(ai) - ae > 1,3 validité

N30-B 13,90 14,22 14,25 14,19 14,10 13,97 13,80 13,57 13,19 13,95 0,56 -1,10 0,63 1,94 oui
N30-H 13,11 13,51 13,83 13,97 14,10 14,20 14,23 14,21 13,93 13,95 0,56 -1,11 0,56 1,86 a0 = 13,95
N31-B 13,08 13,51 13,81 13,93 14,06 14,16 14,17 14,08 13,75 13,89 0,56 -1,11 0,57 1,83 oui
N31-H 13,72 14,05 14,13 14,14 14,05 13,96 13,78 13,52 13,10 13,88 0,56 -1,13 0,61 1,85 a0 = 13,98
N32-B 13,25 13,60 13,80 13,98 14,08 14,18 14,20 14,12 13,92 13,94 0,56 -1,14 0,71 2,00 oui
N32-H 13,86 14,09 14,11 14,14 14,10 14,01 13,78 13,58 13,24 13,92 0,56 -1,18 0,71 1,99 a0 = 13,93
N33-B 13,72 14,08 14,13 14,10 14,06 14,02 13,90 13,71 13,44 13,95 0,56 -1,22 0,88 2,19 oui
N33-H 13,37 13,73 13,88 14,00 14,07 14,12 14,12 14,06 13,78 13,94 0,56 -1,22 0,82 2,12 a0 = 13,94  

 

_______________________________________________________________________________________________________________________________
Fig. C.3 : Mesure de a0 par la méthode des 9 points (bainite) 



Annexe C : essais de ténacité et analyse fractographique 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

- 273 - 

 
N° epr a1 a2 a3 a4 a5 a6 a7 a8 a9 a0 critère 1 :           

0,45 < a0/W < 0,70
critère 2 :           

max(ai) -1,1*a0 < 0
critère 3 :           

min(ai)-0,9*a0 > 0
critère 4 :           

min(ai) - (1,3+ae) > 0 validité

M50-B 13,86 14,14 14,17 14,13 14,15 13,99 13,85 13,68 13,30 13,96 0,56 -1,19 0,73 2,05 oui
M50-H 13,26 13,69 13,85 14,01 14,12 14,13 14,18 14,14 13,84 13,96 0,56 -1,17 0,70 2,01 a0 = 13,96
M51-B 13,73 14,00 14,09 14,13 14,07 13,99 13,97 13,76 13,34 13,94 0,56 -1,21 0,79 2,09 oui
M51-H 13,32 13,74 13,98 14,00 14,07 14,12 14,10 14,00 13,72 13,94 0,56 -1,22 0,77 2,07 a0 = 13,94
M52-B 14,15 14,32 14,32 14,23 14,11 13,96 13,73 13,49 13,06 13,97 0,56 -1,05 0,49 1,81 oui
M52-H 13,05 13,47 13,72 13,93 14,13 14,23 14,31 14,31 14,15 13,96 0,56 -1,05 0,48 1,80 a0 = 13,96
M53-B 13,77 14,01 14,12 14,13 14,11 13,98 13,87 13,67 13,36 13,93 0,56 -1,19 0,82 2,11 oui
M53-H 13,78 14,01 14,12 14,13 14,09 13,97 13,86 13,65 13,34 13,93 0,56 -1,19 0,81 2,09 a0 = 13,93
M54-B 13,89 14,12 14,16 14,20 14,17 14,00 13,81 13,59 13,19 13,95 0,56 -1,15 0,64 1,94 oui
M54-H 13,21 13,54 13,81 13,99 14,13 14,18 14,17 14,10 13,89 13,93 0,56 -1,14 0,67 1,96 a0 = 13,94
M55-B 13,89 14,17 14,24 14,24 14,13 14,05 13,84 13,58 13,17 13,97 0,56 -1,13 0,59 1,92 oui
M55-H 13,11 13,55 13,79 14,02 14,12 14,22 14,21 14,17 13,85 13,95 0,56 -1,12 0,56 1,86 a0 = 13,96
M56-B 13,69 13,99 14,09 14,10 14,06 14,01 13,91 13,68 13,36 13,92 0,56 -1,22 0,83 2,11 oui
M56-H 13,35 13,66 13,88 13,99 14,05 14,10 14,08 14,00 13,67 13,91 0,56 -1,20 0,83 2,10 a0 = 13,91
M57-B 13,84 14,14 14,18 14,14 14,10 13,96 13,75 13,53 13,14 13,91 0,56 -1,12 0,62 1,89 oui
M57-H 13,15 13,53 13,75 13,97 14,11 14,16 14,19 14,16 13,86 13,92 0,56 -1,12 0,62 1,90 a0 = 13,91
M58-B 13,76 14,04 14,10 14,05 14,04 13,99 13,85 13,65 13,27 13,91 0,56 -1,19 0,76 2,02 oui
M58-H 13,26 13,63 13,85 13,97 14,05 14,06 14,11 14,02 13,78 13,90 0,56 -1,18 0,75 2,01 a0 = 13,90
M59-B 14,04 14,33 14,28 14,18 14,07 13,95 13,75 13,49 13,07 13,95 0,56 -1,02 0,51 1,82 oui
M59-H 13,05 13,49 13,74 13,96 14,08 14,18 14,26 14,32 14,00 13,94 0,56 -1,02 0,50 1,80 a0 = 13,94  

 
 

N° epr a1 a2 a3 a4 a5 a6 a7 a8 a9 a0 critère 1 :           
0,45 < a0/W < 0,70

critère 2 :           
max(ai) -1,1*a0 < 0

critère 3 :           
min(ai)-0,9*a0 > 0

critère 4 :           
min(ai) - ae > 1,3 validité

M60-B 13,84 14,10 14,21 14,20 14,19 14,04 13,89 13,66 13,25 13,98 0,56 -1,17 0,67 2,00 oui
M60-H 13,20 13,62 13,88 13,99 14,16 14,24 14,22 14,12 13,86 13,97 0,56 -1,13 0,63 1,95 a0 = 13,97
M61-B 13,83 14,13 14,17 14,14 14,04 13,95 13,81 13,58 13,20 13,92 0,56 -1,14 0,67 1,95 oui
M61-H 13,13 13,54 13,80 13,93 14,03 14,15 14,16 14,15 13,83 13,90 0,56 -1,14 0,61 1,88 a0 = 13,91
M62-B 13,72 14,00 14,03 14,06 14,03 13,95 13,81 13,64 13,23 13,87 0,55 -1,20 0,74 1,98 oui
M62-H 13,23 13,62 13,83 13,97 14,04 14,09 14,06 14,01 13,75 13,89 0,56 -1,18 0,73 1,98 a0 = 13,88
M63-B 13,93 14,17 14,22 14,16 14,06 13,89 13,68 13,38 12,91 13,87 0,55 -1,04 0,42 1,66 oui
M63-H 12,92 13,38 13,66 13,89 14,06 14,17 14,22 14,20 13,92 13,88 0,56 -1,04 0,44 1,67 a0 = 13,87  

 

Fig. C.4 : Mesure de a0 par la méthode des 9 points (martensite) 
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C.1.c Courbes force / ouverture F =f(δ) 
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Fig. C.5 : Récapitulatif des courbes F = f(δ) pour l’ensemble des éprouvettes : (bainite en 
traits pleins et martensite en traits pointillés) 
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Fig. C.6 : Courbes F / δ à T = -60°C (bainite) 
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Fig. C.7 : Courbes F / δ à T = -90°C (bainite) 
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Fig. C.8 : Courbes F / δ à T = -120°C (bainite) 
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b) Martensite 
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Fig. C.9 : Courbes F / δ à T = -90°C (martensite) 
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Fig. C.10 : Courbes F / δ à T = -105°C (martensite) 
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Fig. C.11 : Courbes F / δ à T = -120°C (martensite) 
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Fig. C.12 : Courbes F / δ à T = -142°C (martensite) 
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C.1.d Calcul de KJC 

 
N° eprouvette Température (°C) B mesuré (mm) a0 (mm) KJC (MPa)

262--N26 -120 12,50 13,92 76,7

262--N27 -120 12,50 13,90 100,3

262--N28 -120 12,50 13,93 109,5

262--N32 -120 12,51 13,93 44,5

262--N20 -90 12,50 13,91 92,5

262--N21 -90 12,50 13,99 77,4

262--N22 -90 12,50 13,93 63,5

262--N30 -90 12,50 13,95 117,3

262--N31 -90 12,50 13,98 185,1

262--N33 -90 12,50 13,94 118,2

262--N23 -60 12,50 13,95 120,1

262--N24 -60 12,50 13,93 94,3

262--N25 -60 12,50 13,90 191,3

262--N29 -60 12,50 13,95 185,8  
 

Tableau C.1 : Tableau récapitulatif des valeurs de ténacité KJC mesurées dans la bainite 
 
 

N° eprouvette Température (°C) B mesuré a0 (mm) KJC (MPa)

262--M53 -90 12,50 13,93 197,9

262--M54 -90 12,50 13,94 224,2

262--M55 -90 12,50 13,96 193,5

262--M59 -90 12,50 13,94 129,7

262--M60 -105 12,51 13,97 170,4

262--M61 -105 12,51 13,91 132,6

262--M62 -105 12,50 13,88 105,8

262--M63 -105 12,50 13,87 140,9

262--M50 -120 12,50 13,96 137,1

262--M51 -120 12,50 13,94 92,0

262--M52 -120 12,50 13,96 87,4

262--M56 -142 12,50 13,91 64,1

262--M57 -142 12,50 13,91 92,8

262--M58 -142 12,50 13,90 79,0  
 

Tableau C.2 : Tableau récapitulatif des valeurs de ténacité KJC mesurées dans la martensite 
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C.2 Etude fractographique 

Cette partie a pour principal objectif la caractérisation des sites d’amorçage de la rupture 
fragile, et des particules à l’origine de la propagation instable du clivage. 

C.2.a Bainite / T = -60°C 

 
- Eprouvette N24 (KJC = 94 MPa m1/2) : 
 
- On observe l’amorçage du clivage sur un amas de MnS de taille 10µm environ (figure 

C.1). Des traces de laitier (Cu, Al, Mg) on également été retrouvées. 
 

 
 

Fig. C.13 : Amorçage de lu clivage sur un amas de MnS de taille ≈ 10 µm 
 
 
- Eprouvette N25 (KJC = 191 MPa m1/2) : 
 
- L’étude fractographique ne fait pas apparaître un site d’amorçage unique du clivage. 
 
- Il existe un grand nombre de sites d’amorçage local du clivage, se caractérisant par la 

convergence des rivières de clivage vers de multiples points situés en avant du front de 
fissure (cf. figure C.14). 

 
- On observe également un site d’amorçage local sur un amas de MnS qui ne semble 

cependant pas être la cause de la rupture de l’éprouvette. 
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Fig. C.14 : Macrographie de l’éprouvette N25 
 
 

C.2.b Bainite / T = -90°C 

 
- Eprouvette N22 (KJC = 63 MPa m1/2) : 
 
- Le site d’amorçage du clivage est identifié mais ne fait pas apparaître de particule de 

type MnS. Les rivières de clivage convergent vers une facette de clivage (figure C.15). 
 
- Il n’est pas possible de mettre en évidence formellement l’amorçage du clivage sur un 

carbure. 
 

 
 

Fig. C.15 : Site d’amorçage du clivage dans l’éprouvette N22 
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- Eprouvette N30 (KJC = 117 MPa m1/2) : 
 
- Le site d’amorçage du clivage est identifié mais ne présente aucune particule de type 

MnS. Les rivières de clivage convergent vers une facette de clivage (figure C.16). 
 
- Comme pour l’éprouvette N22, il n’est pas possible de mettre en évidence formellement 

l’amorçage du clivage à partir d’un carbure. 
 
 

 
 

Fig. C.16 : Site d’amorçage du clivage dans l’éprouvette N30 
 
 
 

C.2.c Bainite / T = -120°C 

 
- Eprouvette N27 (KJC = 100 MPa m1/2) : 
 
- On ne met pas en évidence un site unique d’amorçage du clivage. 
 
- Localement, on observe des sites d’amorçage du clivage sans particules (cf. figure 

C.18). 
 
- La figure C.17 montre une particule de MnS rompue de taille ≈ 10 µm, à l’origine de 

l’amorçage local du clivage. 
 
- De grandes fissures de clivages traversent l’éprouvette, mais sans converger vers un site 

unique (figure C.19). 
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Fig. C.17 : Site d’amorçage local du clivage sur un MnS dans l’éprouvette N27 
 

 
 

Fig. C.18 : Site d’amorçage local du clivage sans présence de MnS dans l’éprouvette N27 
 

 
 

Fig. C.19 : fissures de clivage et facettes caractéristiques orientées à 90° 
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C.2.d Martensite / T = - 90°C 

 
- Eprouvette M54 (KJC = 224 MPa m1/2) : 
 
- On identifie un site principal d’amorçage du clivage, qui présente de nombreux faciès de 

décohésion intergranulaire (surface irrégulière) : il n’est pas possible de déterminer si 
ces faciès constituent la cause ou une conséquence de la rupture par clivage. 

 
- Des zones de déchirure ductile sont observées en avant de la fissure de clivage (présence 

de cupules). 
 
- On observe la présence de quelques MnS dans la zone de déchirure ductile, mais sur la 

surface rompue par clivage. 
 

 
 

Fig. C.20 : Site d’amorçage du clivage dans l’éprouvette M54 
 
 
 
- Eprouvette M59 (KJC = 130 MPa m1/2) : 
 
- Il n’est pas possible d’identifier précisément un site principal d’amorçage du clivage. 
 
- La figure C.21 montre la présence de plusieurs faciès de décohésion intergranulaire, 

notamment à proximités des sites locaux d’amorçage. 
 
- On observe quelques cupules de rupture ductile sur le front de préfissuration 
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Fig. C.21 : Site local d’amorçage du clivage dans l’éprouvette M59 : présence de faciès de 
décohésion intergranulaire 

 

C.2.e Martensite / T = -120°C 

 
- Eprouvette M50 (KJC = 137 MPa m1/2) : 
 
- On identifie un site principal d’amorçage du clivage et plusieurs sites secondaires. Le 

site principal ne présente pas de particules de seconde phase apparentes. 
 
- Quelques faciès de décohésion intergranulaires sont observés 
 
- Le faciès de rupture par clivage s’accompagne de quelques ligaments de déchirure 

ductile. 
 

 
 

Fig. C.22 : Site d’amorçage local du clivage dans l’éprouvette M50 
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C.2.f Martensite / T = -142°C 

- Eprouvette M56 (KJC = 64,1 MPa m1/2) : 
 
- Le site d’amorçage du clivage est clairement identifié : convergence de l’ensemble des 

rivières de clivage vers un amas de MnS de taille ≈ 20 µm. 
 
- présence de faciès de clivage et décohésion intergranulaire. 
 
- On n’observe que très peu de déchirure ductile à proximité du front de préfissuration. 
 

 
 

Fig. C.23 : Amorçage du clivage sur une particule de MnS dans l’éprouvette M56 
 
 

- Eprouvette M57 (KJC = 92,8 MPa m1/2) : 
 

 
 

Fig. C.24 : Amorçage du clivage dans l’éprouvette M57 
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- On met en évidence un site d’amorçage principal du clivage (figure C.24) ainsi que 

plusieurs sites secondaires. 
 
- Des faciès de décohésion intergranulaire et quelques ligaments de déchirure ductile sont 

observés. 
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Différents états métallurgiques ont été observés, tant sur le matériau initial qu’après déformation 
en traction simple. Les échantillons déformés ont été réalisés à partir d’éprouvettes de traction 
simple de diamètre φ = 3,5 mm ayant servi à la caractérisation mécanique du comportement ( 
Rapport d’avancement n°1, chapitre II.2, mai 2005). Les lames minces sont prélevées dans la 
zone non strictionnée des éprouvettes, et le niveau moyen de déformation est donné par la 
déformation à striction mesurée lors de l’essai de traction instrumenté. 
 
 
- Bainite : 
 
- 2 lames minces à l’état non déformé (ε = 0 %) 
- 1 lame mince à l’état déformé à ε = 12 % et T = 293 K - éprouvette 262-R01. 
- 1 lame mince à l’état déformé à ε = 9 % et T = 77 K - éprouvette 262-R16. 
 
- Martensite : 
 
- 2 lames minces à l’état non déformé (ε = 0 %). 
 

D.1 Observations MET 

D.1.a Bainite : état non déformé (ε = 0 %) 

  
 

Fig. D.1     Fig. D.2 
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Fig. D.3     Fig. D.4 
 

  
 

Fig. D.5     Fig. D.6 
 
 
- Fig. D.5 : carbures regroupés en ‘amas’ aux joints de lattes: l’épaisseur apparente élevée des 
lames (plusieurs centaines de nm) serait due à l’inclinaison des joints de lattes par rapport à la 
surface de la lame. Ils apparaissent comme étant épais du fait de l’inclinaison. 
 
- Fig. D.6 : observation de dislocations ancrées sur un précipité de carbure de titane (forme 
cubique) 
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Fig. D.7     Fig. D.8 
 

  
 

Fig. D.9     Fig. D.10 
 
 
- Fig. D.7 : à l’intérieur des lattes, les dislocations sont condensées en amas et forment des joints 
de polygonisation: cette réorganisation peut s’expliquer par le traitement de revenu (20 heures à 
610°C). 
- Fig. D.8 : Les carbures sont de forme allongée et mesurent de200 à 300 nm de long. 
- Fig. D.9 : Forte courbure des dislocations vraisemblablement liée aux σ résiduelles. 
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Fig. D.11     Fig. D.12 
 

 
 

Fig. D.13 
 
 
- Fig. D.9, D.11 : Les bandes rectilignes et proches de l’horizontale semblent correspondre à des murs de 
dislocations. 
 
- Fig. D.12 : Observation de moirés de désorientation aux joints de lattes dus à la superposition de 2 
cristaux C.C. désorientés. Les moirés sont caractéristiques des faibles désorientations entre 2 lattes (à ne 
pas confondre avec les lignes de dislocations lors des mesures de ρ) 
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A.1.b Bainite : état déformé à ε = 12 % et T = 25 °C 

   
 

Fig. D.14     Fig. D.15 
 

   
 

Fig. D.16     Fig. D.17 
 
- Fig. D.14 : Début de formation de cellules de dislocations de taille 1 μm environ. 
 
- Fig. D.15: observation d’un contour d’inclinaison au bout d’une latte de forme pointue. Observation de 
carbures de 200 à 300 nm d’épaisseur et 1 μm de longueur. 
 
- Fig. D.16 : La fraction volumique de carbures est plus faible aux extrémités des lattes. 
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Fig. D.18     Fig. D.19 
 

  
 

Fig. D.20     Fig. D.21 
 
 
- Fig. D.19 : observation d’un joint de latte fortement incliné au centre de l’image, et d’un joint 
de flexion à droite. 
 
- Fig. D.20, D.21 : le plan de latte coïncide avec celui de la lame ce qui explique l’absence 
d’interfaces visibles 
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Fig. D.22     Fig. D.23 
 

  
 

Fig. D.24     Fig. D.25 
 
 
- Fig. D.22 : Observation de cellules et parois de dislocations, probablement initiées sur des joints de 
flexion. 
- Fig. D.23 : Présence de dislocations d’interface (sessiles ?) aux joints de lattes. Création d’un joint de 
flexion par émission de dislocations à partir de l’interface. 
- Fig. D.24 : Observation de 4 lattes successives,dont les interfaces sont continûment décorées par des 
carbures. La latte en bas du cliché semble beaucoup plus déformée. 
- Fig. D.24, D.25 : Les lattes qui apparaît avec une coloration sombre semblent nettement plus déformée 
que les autres lattes. 
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A.1.c Bainite : état déformé à ε = 9 % et T = -196 °C 

  
 

Fig. D.26     Fig. D.27 
 

   
 

Fig. D.28     Fig. D.29 
 
Observations générales (fig. D.26 à D.33) : 
 
- Les dislocations ont tendance à former des segments rectilignes qui ne sont pas observés à 25°C. Ces 
observations sont en accord avec celles de Robertson et al. [ROB05] mais doivent être validées en 
orientant la lame par rapport au réseau C.C. 
- Sur les segments rectilignes, des crans peuvent être observés. 
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Fig. D.30     Fig. D.31 
 

  
 

Fig. D.32     Fig. D.33 
 
Observations générales (fig. D.26 à D.33) :  
- On observe localement la présence de débris. Le mécanisme de ‘cross kink’ peut être invoqué pour 
interpréter ces observations. Ce mécanisme d’avancée des dislocations engendre des glissements déviés 
multiples le long d’un même segment vis. Les segments coins ainsi crées jouent le rôle d’ancrages et la 
dislocation vis avance en laissant des débris derrière elle (‘cross kink unzipping’). Ce mécanisme est 
caractéristique du glissement plastique C.C. sous forte contrainte [MAR04]. 
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A.1.d Martensite : état non déformé (ε = 0 %) 

  
 

Fig. D.34     Fig. D.35 
 

  
 

Fig. D.36     Fig. D.37 
 
Observations générales (fig. D.34 à D.45) : 
- Observation d’un réseau de dislocations très dense aux joints de lattes : suivant l’angle de tilt, on 
observe soit des moirés traduisant la superposition de 2 réseaux faiblement désorientés, soit des 
empilements de dislocations en joints de polygonisation formés lors du traitement de recuit. Aux 
interfaces, la densité de dislocations peut atteindre 1015 à 1016 m-2. 
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Fig. D.38     Fig. D.39 
 

  
 

Fig. D.40     Fig. D.41 
 
Fig. D.39, D.40 : 
- Le joint au milieu de l’image sépare 2 paquets de lattes voire 2 ex-grains γ (présence de moirés). Les 
lattes de l’entité de droite sont orientées de telle façon qu’on ne voit pas les interfaces et les carbures. A 
noter que les dislocations ont une configuration typique des réseaux C.C., ce qui avec le cliché de 
diffraction (Fig. n° 41), exclut qu’il s’agisse d’austénite résiduelle. La vitesse de refroidissement élevée 
ainsi que la teneur en C de 0,25% excluent également la formation de ferrite + perlite. 
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Fig. D.42     Fig. D.43 
 
 

  
 

Fig. D.44     Fig. D.45 
 
 
 
Fig. D.42 : observation de franges d’égale épaisseur en haut à droite de l’image. Ces franges ont été 
utilisées afin de mesurer l’épaisseur de la lame. 
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D.2 Mesures de densité moyenne de dislocations 

Des mesures ont été réalisées sur les 2 matériaux bainitique et martensitique, avant et après 
déformation. La méthode utilisée est celle décrite dans le chapitre II.2.a. du rapport. Pour chaque 
cliché MET, 5 à 6 segments sont tracés aléatoirement, ce qui permet de faire 5 à 6 mesures de ρ. 
Pour chaque cliché MET, la densité est ensuite calculée par une moyenne pondérée par la 
longueur de chaque segment (ρpondéré). 

lame

onsintersecti
0 eL

N2ρ =       (D.1) 

( ) ( )∑
=

=
1i tot

0
pondéré L
ρ

N iρiL      (D.2) 

Pour un état de déformation donné, la densité moyenne finale intègre les valeurs calculées sur 5 à 
7 clichés MET différents. Pour chaque cliché MET utilisé pour les mesures de ρ, on calcule les 
valeurs suivantes : 
 
- Lapparent : longueur apparente du segment (i) sur l’image MET (imprimée au format A4) 
- L : longueur du segment (i) convertie en nm 
- Nintersections : nombre d’intersections entre le segment et les lignes de dislocations 
- Pondération : longueur du segment (i) rapportée à la longueur totale de tous les segments. 
- ρ0 : valeur de ρ mesurée sur le segment (i) 
- ρpondéré : moyenne par cliché pondérée par la longueur de chaque segment (i). 
- ρmoyen : moyenne arithmétique sur tous les segments. 
 
A titre d’exemple, le tableau D.1 donne le nombre d’intersections par segment, les densités 
moyennes par segment et la densité totale (en m-2) pour tous les segments pour le cliché MET de 
la figure D.1 (bainite, ε =0%, T = 25°C). 
 

echelle nm - cm 200 1,15

L apparent (cm) L (nm) Nintersections pondération (L) rho0

21,3 3,70E+03 36 2,35E-01 2,59E+14

22,7 3,95E+03 22 2,50E-01 1,49E+14

17,8 3,10E+03 24 1,96E-01 2,07E+14

9,8 1,70E+03 18 1,08E-01 2,82E+14

9,7 1,69E+03 11 1,07E-01 1,74E+14

9,4 1,63E+03 12 1,04E-01 1,96E+14

L total (nm) rho pondéré rho moyen

1,58E+04 2,08E+14 2,11E+14

N° cliché 472956 (Fig. n°1)

 
 

Tableau D.1 : Mesure de la densité de dislocation moyenne par cliché MET 
 
Les mesures de densités de dislocations ont été réalisées dans les clichés MET suivants : 
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- Bainite / T =25°C / ε = 0% : figures D.1, D.2, D.4, D.10, D.11, D.12, D.13 
- Bainite / T = 25°C / ε =12% : figures D.14, D.15, D.16, D.17, D.18, D.19, D.20 
- Bainite / T = -196°C / ε = 9% : figures D.26, D.28, D.29, D.30, D.31, D.32 
- Martensite / T =25°C / ε = 0% : figures D.36, D.37, D.38, D.40, D.41, D.42, D.45 
 
Le tableau D.2 présente une synthèse des valeurs moyennes obtenues pour les 4 conditions 
expérimentales énoncées ci-dessus. 
 

 T = 25°C / ε = 0 % T = 25°C / ε = 12 % T = -196°C / ε = 9 % 

Bainite 2,8 1014 3,3 1014 3,5 1014

Martensite 3,5 1014   
 

Tableau D.2 : Récapitulatif des mesures de densités de dislocations dans la bainite et la 
martensite 

 
Les observations et les mesures nous permettent de conclure que les densités de dislocations, 
mesurées à l’intérieur des lattes, sont très proches entre bainite et martensite. Les mesures ne 
nous ont pas permis de mettre en évidence des hétérogénéités significative, ce qui nous conduit à 
faire, dans le modèle, l’hypothèse d’une densité de dislocation initiale homogène et de l’ordre de 
1014 m-2. Toutefois, les dislocations forment des structures très organisées et très denses aux 
joints de lattes, où la densité peut atteindre 1015 voire 1016 m-2. Or les interfaces sont beaucoup 
plus nombreuses dans la martensite que dans la bainite. Dans le cadre d’une étude ultérieure, il 
serait nécessaire de considérer le phénomène d’émission des dislocations à partir des interfaces. 
 
Nous ne constatons pas d’augmentation significative de la densité moyenne de dislocations avec 
le niveau de déformation. Pour interpréter ce résultat, on peut formuler l’hypothèse suivante : la 
densité initiale étant très élevée, les mécanismes d’annihilation compensent assez rapidement les 
sources de dislocations et la densité sature très rapidement. D’autre part, on peut également 
imaginer que le matériau contient suffisamment de dislocations pour accommoder la 
déformation, ce qui expliquerait la stagnation de la densité moyenne. D’autre part, il serait 
intéressant d’étudier la densité moyenne de dislocations prédite par le modèle micromécanique 
du chapitre V et de comparer son évolution avec les mesures expérimentales. 
 
Les observations réalisées sur le matériau bainitique déformé à -196°C montrent une légère 
tendance à la formation de segments vis rectilignes, mais pas à un comportement typique de 
celui rencontré à 77 K dans le Fer-α , et qui se caractérise par une disparition des segments 
mixtes. Cette particularité peut très bien résulter du glissement plastique sous forte contrainte, 
elle peut également s’expliquer par à un effet de taille de microstructure sur la courbure des 
dislocations. L’étude de la martensite déformée à 77 K serait susceptible de donner de nouveaux 
indices. 
 
Les observations montrent que les carbures mesurent environ 200 à 300 nm en moyenne (jusqu’à 
1 μm localement) et sont quasi-exclusivement concentrés aux joints de lattes, y compris dans la 
martensite. Dans le cadre de la compréhension des mécanismes d’amorçage de la rupture, il 
serait intéressant d’orienter les carbures par rapport au réseau cristallin de la matrice C.C, 
notamment afin d’étudier les relations d’orientations entre les carbures et les plans de clivage 
{100}. 
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E.1 Résultats de simulation numérique : cartographies 

Pour tous les résultats présentés dans le chapitre E.1 de l’annexe, les joints de désorientation 
(avec un angle de désorientation supérieur à 10°) sont superposés aux cartographies de 
contrainte principale maximale σ1, de déformation équivalente εeq et de contraintes de clivage 
σ{100}. 

E.1.a Cartographies de contraintes principales maximales 

 
a) Agrégat n°1 

 
Les contraintes principales σ1 sont essentiellement localisées à certains joints entre paquets de 
lattes. La température T et de la triaxialité χ influent sur l’intensité respective des zones de 
localisation de σ1, mais pas sur leur positionnement dans l’agrégat. Il faut nuancer cette 
remarque par le fait que les simulations sont réalisées à contraintes principales moyennes 
imposées et que les différentes cartographies peuvent correspondre à des niveaux de 
déformation très différents (de l’ordre de <εeq> = 5% à T = -196°C et χ =2,5 jusqu’à <εeq> = 
20 % pour T = -90°C et χ = 1,5) 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1250 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 1750 MPa} 
 

Fig. E.1 : Cartographie σ1 à T = -60°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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(a) :{χ = 1,5 , <σ1> = 1250 MPa}   (b) :{χ = 2,5 , <σ1> = 2000 MPa} 
 

Fig. E.2 : Cartographie σ1 à T = -90°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1500 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2250 MPa} 
 

Fig. E.3 : Cartographie σ1 à T = -150°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1750 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2500 MPa} 
 

Fig. E.4 : Cartographie σ1 à T = -196°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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b) Agrégat n°2 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1500 MPa}   (b) :χ = {2,5 , <σ1> = 2000 MPa} 
 

Fig. E.5 : Cartographie σ1 à T = -90°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1750 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2500 MPa} 
 

Fig. E.6 : Cartographie σ1 à T = -150°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
 

E.1.b Cartographies de déformation équivalente 

La déformation totale équivalente est une variable interne et elle est calculée en chaque point 
d’intégration du maillage par la relation suivante : 

ε:ε
3

2
εeq =        (E.1) 

où ε  désigne le tenseur des déformations locales. 
 

a) Agrégat n°1 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1250 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 1750 MPa} 
 

Fig. E.7 : Cartographie εeq à T = -60°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1250 MPa}  (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2000 MPa} 
 

Fig. E.8 : Cartographie εeq à T = -90°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1500 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2250 MPa} 
 

Fig. E.9 : Cartographie εeq à T = -150°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b). 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1750 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2500 MPa} 
 

Fig. E.10 : Cartographie σ1 à T = -196°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
 
 

b) Agrégat n°2 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1500 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2000 MPa} 
 

Fig. E.11 : Cartographie εeq à T = -90°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1500 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2500 MPa} 
 

Fig. E.12 : Cartographie εeq à T = -150°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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E.1.c Cartographies de contraintes de clivage σ{100} 

 
a) Méthode de calcul des contraintes de clivage σ{100} 

 
Le code ABAQUS nous donne en chaque élément le tenseur des contraintes σ et la contrainte 
principale maximale σ1. Mais d’un point de vue microscopique, cette dernière valeur n’a pas 
une grande signification, car la rupture par clivage est corrélée à l’orientation des plans de 
clivage dans chaque grain par rapport aux directions principales. Pour calculer les contraintes 
normales aux 3 plans de clivage (100), (010) et (001), il faut exprimer l’expression des 
vecteurs normaux unitaires  à ces trois plans dans le repère macroscopique lié à 
l’échantillon en utilisant la matrice de passage 

nr

R  du repère microscopique vers le repère 
macroscopique. On a la relation : 

micromacro nRn rr .1−=      (E.2) 

On en déduit l’expression du vecteur contrainte )n,M(T rr
 s’exerçant sur les plans de clivage 

dans ce repère : 

macron).M()n,M(T rrr
σ=      (E.3) 

Enfin sa composante dite normale au plan de clivage c’est à dire suivant  est donnée par : nr

}{
macron).n,M(T rrr

=Σ 100      (E.4) 

D’où : 

}{
macromacro

100 n(M).σ.nσ rr
=     (E.5) 

 
La procédure est automatisée. Toutes les données nécessaires (composantes de σ et R ) sont 
enregistrées pour chaque élément et stockées dans un fichier. Le calcul de Σ{100} est 
programmé en fortran et réalisé pour les trois plans (100), (010) et (001). La contrainte de 
clivage est égale à la plus grande de trois valeurs calculée en chaque élément. 
 
 

b) Cartographies de σ{100} dans l’agrégat n°1 
 
Comme les contraintes principales, les contraintes de clivage sont localisées à certains joints 
de paquets de lattes. On observe également un effet d’orientation des grains sur la valeur 
moyenne de σ{100} à l’intérieur des grains, ce qui n’était pas le cas pour les cartographies de 
σ1 : certains grains voient en moyenne une contrainte de clivage beaucoup plus élevée que 
d’autres. La température et la triaxialité ont un effet sur l’intensité des localisations, mais pas 
sur leur localisation, qui est surtout conditionnée par la microstructure. 
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      (a) :χ = 1,5 / <σ1> = 1250 MPa          (b) :χ = 2,5 / <σ1> = 1750 MPa 
 

Fig. E.13 : Cartographie σ{100} à T = -60°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
 

Σ1

Σ2

σ{100}

Ε2

Ε1
Ε3

Σ1

Σ2

σ{100}

Ε2

Ε1
Ε3

 
 

(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1500 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2250 MPa} 
 

Fig. E.14 : Cartographie σ{100} à T = -150°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
 
 

c) Cartographies de σ{100} dans l’agrégat n°2 
 
Les remarques sont les mêmes que pour l’agrégat n°1. On constate que les localisations de 
σ{100} sont situées surtout aux joints de paquets de lattes, et la comparaison avec l’agrégat n°1 
(T = -150°C) montre que ces localisation sont essentiellement conditionnées par la 
microstructure. Il faut noter que pour le calcul à T = -150°C / χ = 1,5, l’état de contraintes 
<σ1> = 1750 MPa est atteint uniquement avec l’agrégat n°2 (le calcul diverge avec l’agrégat 
n°1). 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1500 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2000 MPa} 
 

Fig. E.15 : Cartographie σ{100} à T = -90°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
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(a) : {χ = 1,5 , <σ1> = 1750 MPa}   (b) : {χ = 2,5 , <σ1> = 2500 MPa} 
 

Fig. E.16 : Cartographie σ{100} à T = -150°C : χ = 1,5 (a) et χ = 2,5 (b) 
 

E.2 Résultats de simulation numérique : histogrammes de distribution de 
σ1 et σ{100} 

Les cartographies de contrainte principale maximale σ1 ne permettant d’obtenir que des 
informations qualitatives, nous nous sommes basés sur les distributions de contraintes pour 
formuler un critère de description des hétérogénéités. Par la suite, tous les histogrammes sont 
réalisés de la façon suivante : le spectre des valeurs de σ1 est décomposé en 100 classes de 
valeurs. On compte le nombre d’éléments Nelt inclus dont la valeur est incluse dans chaque 
classe, puis on en déduit la fréquence v de chaque classe : 

tot

elt

N

N
=ν       (E.6) 

Où Ntot désigne le nombre total d’éléments dans l’agrégat. On fait l’hypothèse de conservation 
du volume des éléments au cours de la sollicitation, ce qui n’est pas rigoureusement valable 
en élasto-plasticité. Cependant, on fait l’hypothèse que les déformations élastiques restent 
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faibles devant les déformations plastiques. Les histogrammes de contraintes sont tracés pour 
les deux agrégats simulés numériquement ainsi que pour chaque étape du chargement. 

E.2.a Distribution des contraintes principales maximales σ1 

a) Distributions de σ1 dans l’agrégat n°1 
 
Quatre valeurs de température (T = -60°C, -90°C, -150°C et -196°C) ainsi que deux niveaux 
de triaxialité (χ = 1,5 et 2,5) sont étudiés. 
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Fig. E.17 : Histogramme σ1 à {T = -60°C  , χ = 1,5} 
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Fig. E.18 : Histogramme σ1 à {T = -60°C  , χ = 2,5} 
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Fig. E.19 : Histogramme σ1 à {T = -90°C  , χ = 1,5} 
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Fig. E.20 : Histogramme σ1 à {T = -90°C  , χ = 2,5} 

 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 316 - 



Annexe E : Simulation des hétérogénéités mécaniques 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 

 
 

0

0,04

0,08

0,12

0,16

900 1300 1700 2100
σ1 (MPa)

fr
éq

ue
nc

e 
: ν

 =
 N

el
t /

 N
to

t
<σ1> = 1000 MPa

<σ1> = 1250 MPa

<σ1> = 1500 MPa

 
Fig. E.21 : Histogramme σ1 à {T = -150°C  , χ = 1,5} 
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Fig. E.22 : Histogramme σ1 à {T = -150°C  , χ = 2,5} 
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Fig. E.23 : Histogramme σ1 à {T = -196°C  , χ = 1,5} 
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Fig. E.24 : Histogramme σ1 à {T = -196°C , χ = 2,5} 

 
Les résultats montrent que la largeur des distributions à mi-hauteur augmente avec le 
chargement. Globalement, on atteint un niveau d’hétérogénéités plus grand pour les 
simulations à χ = 1,5. Par contre, les histogrammes ne permettent pas de conclure à un effet 
évident de la température sur les distributions de σ1 : il faudrait en effet découpler l’influence 
des divers paramètres de chargement (<εeq>, ,T, χ). 
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b) Distributions de σ1 dans l’agrégat n°2 

 
Pour l’agrégat n°2, deux valeurs de T (-90°C et -150°C), ainsi que deux niveaux de triaxialité 
(χ = 1,5 et 2,5) sont étudiés. 
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Fig. E.25 : Histogramme σ1 à {T = -90°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.26 : Histogramme σ1 à {T = -90°C  , χ = 2,5} 
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Fig. E.27 : Histogramme σ1 à {T = -150°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.28 : Histogramme σ1 à {T = -150°C , χ = 2,5} 

 
Les remarques sont les mêmes que pour l’agrégat n°1 quant à l’effet du chargement sur les 
distributions de σ1. La comparaison des distributions obtenues pour les agrégats n°1 et n°2 , 
qui fait l’objet du paragraphe E.2.d, a pour objectif d’apporter des éléments sur la notion de 
taille d’agrégat représentative vis-à-vis de l’étude des distributions de σ1. 
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E.2.b Distribution des contraintes de clivage σ{100} 

La même démarche a été appliquée pour obtenir les histogrammes de contraintes de clivage 
σ{100} dans chaque agrégat. 
 
 

a) Distributions de σ{100} dans l’agrégat n°1 
 
Il était nécessaire de définir σ{100} en tant que variable d’état du modèle, et donc de reprendre 
les simulations numériques d’agrégat pour étudier spécifiquement les distributions de σ{100}. 
C’est pour cette raison que seules deux valeurs de température sont étudiées (T = -90°C et -
150°C). Les deux niveaux de triaxialité (χ = 1,5 et 2,5) sont traités. 
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Fig. E.29 : Histogramme σ{100} à {T = -60°C , χ = 1,5} (agrégat n°1) 
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Fig. E.30 : Histogramme σ{100} à {T = -60°C , χ = 2,5} (agrégat n°1) 
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Fig. E.31 : Histogramme σ{100} à {T = -150°C , χ = 1,5} (agrégat n°1) 
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Fig. E.32 : Histogramme σ{100} à {T = -150°C , χ = 1,5} (agrégat n°1) 

 
 
Les distributions de σ{100} sont plus ‘bruitées’ que celles de σ1. Cet effet est lié à la prise en 
compte des orientations cristallines lors du calcul de σ{100}. On note toutefois que le caractère 
erratique des valeurs de σ{100} tend à s’estomper lorsque la déformation augmente. 
On constate également un décalage des distributions de σ{100} vers les valeurs de contraintes 
plus faibles par rapport aux distributions de σ1. Pour interpréter ce décalage, on peut invoquer 
l’explication suivante  σ{100} est égale à σ1 si l’un des 3 plans de clivage coïncide avec la 
direction principale. En somme, seule une petite fraction des paquets de lattes soumis à de 
fortes valeurs de σ1 va être orientée favorablement par rapport au clivage. Une comparaison 
des histogrammes de σ{100} et σ1 est présentée plus loin dans le chapitre E.2.c. 
 
 

b) Distributions de σ{100} dans l’agrégat n°2 
 
 
Les histogrammes de σ{100} ont également été tracés pour l’ensemble des simulations 
numériques réalisées avec la microstructure d’agrégat n°2 ( T = -90°C et -150°C / χ = 1,5 et 
2,5). 
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Fig. E.33 : Histogramme σ{100} à {T = -90°C , χ = 1,5} (agrégat n°2) 
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Fig. E.34 : Histogramme σ{100} à {T = -90°C , χ = 2,5} (agrégat n°2) 

 
 

_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 - 324 - 



Annexe E : Simulation des hétérogénéités mécaniques 
_______________________________________________________________________________________________________________________________________________________ 

 

 
 

0

0,04

0,08

0,12

0,16

600 1000 1400 1800 2200 2600
σ{100} (MPa) 

fr
éq

ue
nc

e 
: ν

 =
 N

el
t /

 N
to

t

<σ1> = 1000 MPa

<σ1> = 1500 MPa

<σ1> = 1750 MPa

<σ1> = 1250 MPa

 
Fig. E.35 : Histogramme σ{100} à {T = -150°C , χ = 1,5} (agrégat n°2) 
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Fig. E.36 : Histogramme σ{100} à {T = -150°C , χ = 2,5} (agrégat n°2) 

 
 

Les remarques formulées en ce qui concerne l’agrégat n°1 sont ici toujours valables. L’effet 
de la microstructure sur les distributions de σ{100} est étudié dans le chapitre E.2.d, afin de 
discuter de la représentativité vis-à-vis des distributions de σ{100} d’un agrégat de taille 
200x200 µm2. 
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E.2.c Comparaison σ1 / σ{100} 

 
a) Comparaison σ1 / σ{100} dans l’agrégat n°1 
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Fig. E.37 : Comparaison σ1 / σ{100} à {T = -60°C , χ = 1,5} (agrégat n°1) 

 
 

0

0,04

0,08

0,12

0,16

700 1100 1500 1900 2300 2700
σ (MPa) 

fr
éq

ue
nc

e 
: ν

 =
 N

el
t /

 N
to

t

σ1

σ{100}

σ1

σ{100}

<σ1> = 1000 MPa

<σ1> = 1250 MPa

<σ1> = 1500 MPa

<σ1> = 1750 MPa

<σ1> = 2000 MPa

 
Fig. E.38 : Comparaison σ1 / σ{100} à {T = -60°C , χ = 2,5} (agrégat n°1) 
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Fig. E.39 : Comparaison σ1 / σ{100} à {T = -150°C , χ = 1,5} (agrégat n°1) 
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Fig. E.40 : Comparaison σ1 / σ{100} à {T = -150°C , χ = 2,5} (agrégat n°1) 

 
Même pour les états très hétérogènes (les plus sollicités), les queues de distributions de σ{100} 
présentent un aspect très différent de celles de σ1. Non seulement, il y a un décalage entre les 
valeurs de σ1 et celles de σ{100}, mais l’allure de la fonction de distribution de σ{100} reste assez 
erratique. 
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b) Comparaison σ1 / σ{100} dans l’agrégat n°2 
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Fig. E.41 : Comparaison σ1 / σ{100} à {T = -90°C , χ = 1,5} (agrégat n°2) 
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Fig. E.42 : Comparaison σ1 / σ{100} à {T = -90°C , χ = 2,5} (agrégat n°2) 
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Fig. E.43 : Comparaison σ1 / σ{100} à {T = -150°C , χ = 1,5} (agrégat n°2) 

 
 
 
 

0

0,04

0,08

0,12

0,16

600 1000 1400 1800 2200 2600
σ (MPa) 

fr
éq

ue
nc

e 
: ν

 =
 N

el
t /

 N
to

t

<σ1> = 1000 MPa σ1

σ{100}

σ1

σ{100}

<σ1> = 1500 MPa

<σ1> = 1750 MPa

<σ1> = 1250 MPa

 
Fig. E.44 : Comparaison σ1 / σ{100} à {T = -150°C , χ = 2,5} (agrégat n°2) 

 
Les conclusions sont les mêmes pour l’agrégat n°2 : les distributions de σ1 et σ{100} sont très 
différentes En faisant une comparaison à T et χ fixés, on note que les histogrammes de 
contrainte de clivage σ{100} sont très différents entre les agrégats n°1 et n°2 pour les états peu 
sollicités. Une comparaison des distributions de σ{100} est proposée dans le chapitre E.2.d. 
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E.2.d Comparaison agrégat n°1 / agrégat n°2 

 
a) Comparaison des distributions de σ1 
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Fig. E.45 : Comparaison des histogrammes de σ1 pour {T = -90°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.46 : Comparaison des histogrammes de σ1 pour {T = -90°C , χ = 2,5} 
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Fig. E.47 : Comparaison des histogrammes de σ1 pour {T = -150°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.48 : Comparaison des histogrammes de σ1 pour {T = -150°C , χ = 2,5} 

 
La comparaison des agrégats n°1 et n°2 montre que, qualitativement, les queues de 
distributions de σ1 sont très proches, sauf dans le cas de figure T = -150°C / χ = 2,5 et pour 
des états fortement déformés. Cette comparaison suggère que la taille d’agrégat de 200x200 
μm2 est cristallographiquement représentative vis-à-vis des distributions de σ1. On peut 
néanmoins nuancer cette affirmation par le fait que les simulations numériques n’ont pas été 
réalisées sur des agrégats 3D massifs mais dans des conditions de déformation plane. 
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b) Comparaison des distributions de σ{100} 

 
Les cas de figure T = -150°C et χ = 1,5 ou 2,5 sont les seuls permettant de réaliser une 
comparaison des distributions de contraintes de clivage entre les deux agrégats. 
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Fig. E.49 : Comparaison des histogrammes de σ{100} pour {T = -150°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.50 : Comparaison des histogrammes de σ{100} pour {T = -150°C , χ = 2,5} 

 
Il apparaît que les histogrammes de σ{100} sont très sensibles à la microstructure, ce qui résulte 
dans de fortes disparités entre les agrégats n°1 et n°2. Toutefois, ces disparités sont moins 
marquées lorsque le chargement mécanique s’accroît, tout spécialement en ce qui concerne les 
queues de distribution. Il serait intéressant de mener une étude quantitative des queues de 
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distributions de σ{100}, afin de savoir si la démarche adoptée pour les distributions de σ1 peut 
être étendue aux contraintes de clivage. 
 

E.3 Etude qualitative de l’évolution des hétérogénéités de contraintes 
principales maximales σ1 

 
Dans un premier temps les hétérogénéités de σ1 ont été étudiées à partir de l’écart relatif sur la 
variable σ1, noté δ(σ1), qui est défini par le quotient entre l’écart type Δ(σ1) et la contrainte 
moyenne <σ1> : 

( ) ( )
><

=
1

1
1

σ

σΔ
σδ      (E.7) 

Il faut noter que la contrainte principale moyenne de <σ1> est recalculée et sauvegardée à 
chaque étape du calcul. Pour certains états fortement déformés, les valeurs de <σ1> peuvent 
être légèrement différentes des valeurs de contraintes normales <σn> imposées aux bords de 
l’agrégat . La distorsion des surfaces initialement planes peut engendrer une différence entre 
les valeurs de <σn> et <σ1>. Toutefois les tableaux  et  montrent que les valeurs recalculées 
de <σ1> demeurent très proches des valeurs de imposées <σn>. 
 

E.3.a Evolution de δ(σ1) dans l’agrégat n°1 

 
<σ1> <σmises> <ε_eq> δ (σ1) <σ1> <σmises> <ε_eq> δ (σ1)

1250 711 0,004 0,000 1750 805 0,005 0,008

1501 829 0,005 0,034 2000 859 0,006 0,018

1758 936 0,021 0,090 2251 907 0,008 0,029

2028 1075 0,101 0,119 2505 949 0,016 0,052

1000 569 0,003 0,000 1500 677 0,004 0,012

1251 683 0,005 0,048 1751 713 0,006 0,024

1512 796 0,033 0,103 2004 757 0,012 0,050

2262 823 0,038 0,070

1000 569 0,003 0,000 1250 558 0,004 0,014

1262 659 0,032 0,107 1501 583 0,006 0,034

1481 804 0,209 0,154 1757 642 0,020 0,064

2020 729 0,073 0,083

750 427 0,002 0,000 1000 462 0,003 0,007

1003 534 0,007 0,073 1250 512 0,004 0,018

1270 666 0,072 0,127 1504 561 0,010 0,051

1763 638 0,040 0,077

2003 738 0,177 0,104

-60

-150

-90

χ = 1,5 χ = 2,5

-196

Température (°C)

 
 

Tableau E.1 : Valeurs de <σ1>, <σmises>, <εeq>, et d’écart type relatif δ(σ1) (agrégat n°1) 
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Fig. E.51 : Evolution de l’écart type relatif δ(σ1) en fonction de la contrainte principale 

moyenne <σ1> (agrégat n°1) 
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Fig. E.52 : Evolution de l’écart type relatif δ(σ1) en fonction de la contrainte équivalente 

moyenne <σmises> (agrégat n°1) 
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Fig. E.53 : Evolution de l’écart type relatif δ(σ1) en fonction de la déformation équivalente 

moyenne <εeq> (agrégat n°1) 
 

E.3.b Evolution de δ(σ1) dans l’agrégat n°2 

 
 

<σ1> <σmises> <ε_eq> δ (σ1) <σ1> <σmises> <ε_eq> δ (σ1)
1000 569 0,003 0,000 1500 666 0,004 0,015

1252 668 0,008 0,071 1751 682 0,007 0,037

1517 797 0,048 0,125 2005 737 0,018 0,066

1648 867 0,166 0,158 2267 817 0,053 0,086

2536 915 0,124 0,096

1000 555 0,003 0,019 1250 550 0,004 0,016

1262 656 0,039 0,122 1502 562 0,006 0,047

1535 810 0,162 0,149 1758 629 0,015 0,075

2020 721 0,039 0,093

-150

-90

χ = 1,5 χ = 2,5
Température (°C)

 
 

Tableau E.2 : Valeurs de <σ1>, <σmises>, <εeq>, et d’écart type relatif δ(σ1) (agrégat n°2) 
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Fig. E.54 : Evolution de l’écart type relatif δ(σ1) en fonction de la contrainte principale 

moyenne <σ1> (agrégat n°2) 
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Fig. E.55 : Evolution de l’écart type relatif δ(σ1) en fonction de la contrainte équivalente 

moyenne <σmises> (agrégat n°2) 
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Fig. E.56 : Evolution de l’écart type relatif δ(σ1) en fonction de la déformation équivalente 

moyenne <εeq> (agrégat n°2) 
 

E.4 Etude quantitative des distributions de contraintes principales σ1 dans 
la microstructure 

E.4.a Choix des fonctions de distributions étudiées 

Dans le cadre de la prévision de la rupture, il semble naturel de s’intéresser aux valeurs de 
contraintes les plus élevées dans l’agrégat. Plutôt que de décrire la distribution de tout le 
spectre de valeurs de σ1, on s’intéresse uniquement aux valeurs extrêmes. 
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Fig. E.57 : Intérêt de l’étude des queues de distributions dans le cadre de la modélisation de la 

rupture fragile par une approche locale 
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Plusieurs fonctions de distributions mathématiques sont couramment  utilisées pour 
représenter la distribution des valeurs extrêmes d’une population. Nous avons retenu deux 
fonctions citées dans [CAR98], les fonctions de Gumbel de première et seconde espèce. 
D’après la distribution de Gumbel de première espèce, la probabilité P(σ1<σ) que la 
contrainte principale σ1 soit inférieure à une valeur σ vaut : 

( ) ⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛
⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛ −
−−=<

B

Aσ
expexpσσP 1     (E.8) 

où σ désigne la variable aléatoire, A et B étant deux paramètres à identifier. A et B sont reliés 
à la contrainte moyenne <σ1> par la relation : 

( )1ΓBAσ '
1 −=><       (E.9) 

La distribution de Gumbel de seconde espèce correspond à une expression de P(σ1<σ) 
légèrement différente, faisant intervenir deux paramètres A et m : 
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1
σ

A
expσσP      (E.10) 

Les paramètres des deux fonctions de distribution sont identifiés sur les hétérogénéités de σ1 
dans les deux agrégats étudiés. L’objectif est de déterminer si une de ces fonctions de 
distributions permet de représenter les hétérogénéités de σ1, et éventuellement de déterminer 
laquelle est la plus pertinente. Nous testons également une fonction de distribution de type 
Weibull afin de juger de la pertinence de l’utilisation de fonctions de distribution de valeurs 
extrêmes : 
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σ
exp1σσP     (E.11) 

E.4.b Identification d’une fonction de type Gumbel de première espèce à partir des 
hétérogénéités de σ1 dans l’agrégat polycristallin 

En toute rigueur, la fonction de Gumbel de première espèce ne comporte qu’un seul paramètre 
indépendant à identifier, A et B étant reliés directement à la contrainte principale moyenne 
<σ1>. Nous avons toutefois identifé A et B indépendamment, et ensuite testé la validité de 
l’équation (E.9). En utilisant l’équation (E.8), on peut montrer que : 

( )[ ][ ]
B

Aσ
σσPLnLn 1

−
−=<−     (E.12) 

Par conséquent, en exprimant le terme Ln(-Ln(P(σ1<σ))) en fonction de s, on devrait obtenir 
une droite de pente -1/B et d’ordonnée à l’origine A/B, ce qui permet d’identifier A et B. Cette 
démarche a été d’abord été appliquée à tous les calculs numériques réalisés sur l’agrégat n°1 
(8 calculs EF en tout). 
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a) Cas de l’agrégat n°1 

 
On donne les courbes Ln(-Ln(P(σ1<σ))) =f(σ) pour l’ensembles des valeurs de température (T 
= -60°C, -90°C, -150°C et -196°C), ainsi que pour les deux niveaux de triaxialité (χ = 1,5 et 
2,5). La fonction de Gumbel n’est identifiée que sur les queues de distribution, plus 
précisément pour P(σ1<σ) > 0,66. Le tableau récapitulatif des valeurs de A et B identifiées par 
régression linéaire d’après ces courbes est fourni à la fin. 
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Fig. E.58 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -60°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.59 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -60°C , χ = 2,5} 
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Fig. E.60 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -90°C , χ = 1,5} 
 
 
 
 

<σ1> = 1250 MPa
<σ1> = 1500 MPa
<σ1> = 1750 MPa
<σ1> = 2000 MPa

y = -9,62E-03x + 2,00E+01
R2 = 9,99E-01

y = -3,11E-02x + 4,89E+01
R2 = 9,99E-01

y = -1,39E-02x + 2,52E+01
R2 = 9,99E-01

y = -9,30E-02x + 1,23E+02
R2 = 9,85E-01

-12

-10

-8

-6

-4

-2

0

2

1000 1500 2000 2500 3000
σ (MPa)

Ln
(-L

n(
P(

σ1
<σ

))

 
Fig. E.61 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -90°C , χ = 2,5} 
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Fig. E.62 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -150°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.63 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -150°C , χ = 2,5} 
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Fig. E.64 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -196°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.65 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -196°C , χ = 2,5} 
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<σ1> A B <σ1> A B

1250 1750 1726 8,4

1501 1475 29,4 2000 1988 17,7

1758 1697 100,3 2251 2226 37,5

2028 1952 157,2 2505 2452 82,7

1000 1500 1474 11,3

1251 1223 35,5 1751 1728 23,0

1512 1454 100,3 2004 1963 62,5

2262 2228 87,7

1000 1250 1323 10,8

1262 1204 88,5 1501 1572 32,2

1481 1433 145,8 1757 1813 71,9

2020 2079 104,0

750 1000 971 5,4

1003 964 48,1 1250 1225 15,9

1270 1235 100,5 1504 1457 52,2

1763 1707 86,7

2003 1930 138,3

χ = 1,5 χ = 2,5

-196

Température (°C)

-60

-150

-90

 
 

Tableau E.3 : Valeurs de A et B identifiées d’après les simulations réalisées sur l’agrégat n°1 
 
 

b) Cas de l’agrégat n°2 
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Fig. E.66 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°2 {T = -196°C , χ = 2,5} 
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Fig. E.67 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°2 {T = -196°C , χ = 2,5} 
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Fig. E.68 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°2 {T = -196°C , χ = 2,5} 
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Fig. E.69 : Identification des paramètres A et B de la fonction de Gumbel de première espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°2 {T = -196°C , χ = 2,5} 
 
 

<σ1> A B <σ1> A B

1000 1500 1478 11

1252 1197 60 1751 1695 46

1517 1462 115 2005 1949 82

1648 1586 160 2267 2212 117

2536 2465 154

1000 975 11 1250 1229 10

1262 1212 93 1502 1453 49

1535 1483 139 1758 1708 80

2020 1967 114

χ = 1,5 χ = 2,5

-150

-90

Température (°C)

 
 

Tableau E.4 : Valeurs de B identifiées d’après les simulations réalisées sur l’agrégat n°2 
 

E.4.c Paramétrisation de la constante A associée à la distribution de Gumbel de 
première espèce en fonction de <σ1> 

Les paramètres A et B étant identifiés indépendamment, nous avons vérifié la validité de la 
relation liant les deux paramètres dans l’expression de la fonction de Gumbel : 

( )1ΓBAσ '
1 −=><       (E.13) 

L’expression A –B Γ’(1) a été tracée en fonction de <σ1> pour chacune des valeurs de <σ1>, 
T et χ et pour chacun les deux agrégats étudiés. 
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a) Cas de l’agrégat n°1 

 
La figure (E.71) montre que la relation (E.13) est bien vérifiée pour l’agrégat n°1. On 
remarque toutefois que quelques points s’écartent de la droite de régression linéaire, 
notamment pour les tous les états de chargement correspondant à T = -150°C et χ = 2,5. 
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Fig. E.70 : Représentation de la grandeur A –B Γ’(1) en fonction de <σ1> (agrégat n°1) 
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Fig. E.71 : Vérification de la relation entre A et <σ1> : A –B Γ’(1) = <σ1> (agrégat n°1) 
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b) Cas de l’agrégat n°2 

 
La relation (E.13) est également valable pour l’agrégat n°2 (figure E.73). La simulation à T = 
-150°C / χ =2,5 ne pose plus de problème particulier. Cependant, la régression linéaire est 
effectuée à partir de 4 simulations numériques (au lieu de 8 pour l’agrégat n°1). 
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Fig. E.72 : Représentation de la grandeur A –B Γ’(1) en fonction de <σ1> (agrégat n°2) 
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Fig. E.73 : Vérification de la relation entre A et <σ1> : A –B Γ’(1) = <σ1> (agrégat n°2) 
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E.4.d Paramétrisation de la constante B associée à la distribution de Gumbel de 
première espèce en fonction de <σ1>, <εeq> et <σmises> 

 
a) Evolution de B en fonction de <σ1> 

 
Les courbes décrivant l’évolution de B en fonction de la contrainte principale moyenne <σ1> 
sont données ci-après. 
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Fig. E.74 : Evolution de B en fonction de <σ1> (agrégat n°1) 
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Fig. E.75 : Evolution de B en fonction de <σ1> (agrégat n°2) 
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Il ne semble pas possible de corréler ces deux paramètres : tout au plus peut on suggérer une 
relation linéaire entre B et <σ1>, mais dont la pente dépendrait du niveau de triaxialité χ. 
<σ1> ne semble pas être le paramètre le plus pertinent pour décrire l’évolution de B. Or, deux 
valeurs de χ sont étudiées, ce qui ne permet pas d’identifier l’influence de ce paramètre de 
manière quantitative. 
 
 

b) Paramétrisation de B en fonction de <σmises> 
 
Le paramètre B est directement relié au niveau d’hétérogénéité de σ1 dans l’agrégat. Or 
l’évolution des hétérogénéités doit en principe être corrélée avec le niveau de déformation 
moyen. En conséquence, nous avons également tenté de corréler la contrainte équivalente 
moyenne dans l’agrégat <σmises> avec B. 
 
- Agrégat n°1 : 
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Fig. E.76 : Evolution de B en fonction de <σmises> (agrégat n°1) 

 
La figure E.77 montre que, pour une température donnée les points s’alignent sur une même 
droite, et ce quel que soit le niveau de triaxialité. De plus, le coefficient directeur de la droite 
est assez peu sensible à la température. Toutefois, Il apparaît qu’une variation de T a pour 
effet de décaler l’ordonnée à l’origine de cette droite. 
Contrairement à <σ1>, <σmises> semble être un bon indicateur pour caractériser l’évolution 
du paramètre B. On propose la relation suivante : 

( ) ( )Tβσα,TσB misesmises +><=     (E.14) 

α et β sont deux paramètres à identifier. α n’est pas rigoureusement indépendant de T, mais il 
peut être fixé en première approximation. Quand à β, il dépend fortement de T. Ces deux 
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paramètres sont d’abord identifiés sur les résultats numériques de l’agrégat n°1(figure E.77 et 
tableau E.5) , puis sur ceux de l’agrégat n°2 (figures E.78 et tableau E.6). 
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Fig. E.77 : Identification d’une relation de type de B = α <σmises>+β (agrégat n°1) 

 
 
 
 

T (K) α β R2

-196 0,567 -453 0,98 

-150 0,557 -360 0,87 

-90 0,525 -273 0,96 

-60 0,485 -221 0,98 
 

Tableau E.5 : Identification des paramètres α et β pour l’agrégat n°1 
 
 
 
- Agrégat n°2 : 
 
 
La même démarche a été entreprise sur l’agrégat n°2. 
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Fig. E.78 : Evolution de B en fonction de <σmises> (agrégat n°2) 

 
 
 
 

T (K) α β R2

-150 0,528 -313 0,91 

-90 0,482 -238 0,90 
 

Tableau E.6 : Identification des paramètres α et β pour l’agrégat n°1 
 
 
Les valeurs de α et β identifiées à -150°C et -90°C sur le second agrégat sont légèrement 
différentes de celles identifiées sur le premier, et on peut remarquer que la corrélation est 
moins bonne notamment pour les états peu déformés. Toutefois, si on identifie a et β sur 
l’ensemble des données dont on dispose à -90°C et -150°C (figure E.78 et tableau E.6), la 
corrélation entre B et <σmises> reste assez bonne. De plus, les valeurs de α et β ainsi obtenues 
sont très proches de celles obtenues avec le premier agrégat. 
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- Compilation des résultats obtenus pour les agrégats n°1 et n°2 : 
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Fig. E.79 : Evolution de B en fonction de <σmises> : compilation des résultats obtenus sur les 

agrégats n°1 et n°2 
 

T (°C) α β R2

-196 0,567 -453 0,98 

-150 0,562 -349 0,84 

-90 0,528 -271 0,93 

-60 0,485 -221 0,98 
 

Tableau E.7 : Compilation des valeurs de α et β obtenues pour les agrégats n°1 et n°2 
 
Pour expliquer les différences d’un agrégat à l’autre, on peut invoquer l’effet de 
microstructure, la taille d’agrégat étant inférieure à la taille minimale de microstructure 
cristallographiquement représentative. Toutefois, cette taille de 200x200x3 µm3 peut être 
considérée comme suffisante du point de vue des hétérogénéités de contraintes principales. 
Ainsi, il n’y a pas de différence significative entre les valeurs de α et β identifiées sur 
l’agrégat n°1 et celles identifiées sur l’ensemble des deux microstructures. D’après la figure 
E.79, on peut supposer que la prise en compte de plusieurs réalisations de microstructure va 
surtout affecter la dispersion des valeurs de B autour de la moyenne. Cette hypothèse 
mériterait d’être vérifiée en réalisant d’autres simulations numériques sur d’autres 
microstructures. 
 
La valeur B = 0 doit en principe correspondre à la limite d’élasticité σy de l’agrégat 
polycristallin : en effet, on néglige l’anisotropie de déformation élastique, et les contraintes 
principales sont homogènes dans l’agrégat tant que σy n’est pas atteinte. D’après l’équation 
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(E.8), le paramètre B vaut 0 lorsque <σmises> = σy. Cela nous permet de calculer une valeur 
approchée de σy: 

α

β
σY −=        (E.15) 

Dans ce cas, la relation entre B et <σmises> peut être exprimée très simplement (<σmises> > 
σy) : 

( )Ymises σσαB −><=       (E.16) 

Le tableau E.8 montre la comparaison des valeurs de σy calculée numériquement à partir de a 
et b avec les valeurs expérimentales obtenues en traction simple à différentes températures. A 
-196 et -150°C, il est impossible de mesurer précisément la limite d’élasticité, du fait de la 
présence de paliers de Lüders sur les courbes expérimentales. A -90 et -60°C, les valeurs de 
σy sont très basses par rapport aux valeurs de limite d’élasticité. 
 

T (K) σY σYexpérience

-196 934  

-150 661  

-90 482 590 

-60 390 550 
 

Tableau E.8 : Calcul de σY = - β/α et comparaison avec les valeurs expérimentales de limite 
d’élasticité 

 
C’est notamment pour cette raison que nous n’avons pas exprimé B comme étant fonction de 
la limite d’élasticité macroscopique σy. Toutefois, on peut faire l’hypothèse que la 
dépendance β(T) résulte de la diminution de la limite d’élasticité en température. Cette 
décroissance étant de nature exponentielle, on propose une loi de type Arrhénius pour β(T) : 

( )
⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
−=

Tk

E
expβTβ

B

a
0      (E.17) 

Une identification des paramètres a été réalisée à partir des valeurs de β dont on dispose à T = 
-60°C, -90°C, -150°C et  -196°C. En toute rigueur, il faudrait disposer de plus de valeurs de T 
pour identifier β0 et Egc. On trouve β0 = 170 MPa et Egc = 6,19 10-3 eV (figure E.80). 
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Fig. E.80 : Identification des paramètres β0 et Egc

 
 

c) Paramétrisation de B en fonction de <εeq> 
 
Compte tenu des résultats intéressants obtenus en exprimant B comme fonction de <σmises>, il 
a également été envisagé d’étudier l’effet de la déformation moyenne <εeq>. Il reste 
néanmoins difficile de paramétriser l’évolution de B en fonction de <εeq> (figure E.81). 
 
 
- Agrégat n°1 : 
 
Dans une première approche et pour l’agrégat n°1, nous avons corrélé les valeurs de B à celles 
de <εeq> par une loi de type logarithmique unique (figure E.82). La fonction est du type : 

( ) βεLnαB eq +><=      (E.18) 
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Fig. E.81 : Paramètre B exprimé en fonction de <εeq> (agrégat n°1) 

 
 
L’identification d’une telle fonction n’est pas satisfaisante : certains points sont très éloignés 
de la courbe identifiée, surtout pour les états les plus déformés (lorsque <εeq> excède 5 %). 
Or, dans le cadre de l’étude de la rupture fragile, les états les plus chargés sont ceux qui nous 
intéressent le plus. De plus, ce type d’approche ne permet pas d’introduire un effet de la 
température. Cette paramétrisation universelle a donc été abandonnée. 
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Fig. E.82 : Identification d’une fonction logarithmique universelle du type B = α 

Ln(<εeq>)+β (agrégat n°1) 
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Par la suite la même démarche a été appliquée mais séparément pour chaque température. La 
corrélation est alors beaucoup plus satisfaisante (figure E.83), et ce pour quelle que soit la 
température.  
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Fig. E.83 : Identification d’une fonction logarithmique du type B = α Ln(<εeq>)+β pour 

chaque valeur de T (agrégat n°2). 
 

D’autre part, il apparaît clairement que la courbe B = f(T) est située d’autant plus haut sur le 
graphique que T est faible. Cette corrélation montre que les paramètres α et β doivent être 
dépendants de T. α est une fonction croissante de T, tandis que β décroît lorsque T augmente 
(tableau E.9). 

 
T (°C) α  (MPa) β (MPa) 

-196 49,3 278 

-150 36,4 217 

-90 32,3 195 

-60 30,1 187 
 

Tableau E.9 : Loi B = α Ln(<εeq)+β : identification de α et β  (agrégat n°1) 
 
 
- Agrégat n°2 : 
 
Même si la paramétrisation B = f(<εeq>) n’a pas été retenue pour des raisons d’ordre pratique, 
nous avons étendu la validité de ce type de paramétrisation sur les résultats obtenus avec 
l’agrégat n°2. On peut formuler les mêmes remarques que pour l’agrégat n°1 : une loi 
universelle ne peut pas convenir (figure E.85). L’identification de α et β à T = -90°C et -
150°C conduit à des valeurs légèrement différentes de celles obtenues pour le premier 
agrégat. 
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 Le problème reste de trouver une fonction pour corréler ces valeurs de α et β en température, 
mais les résultats montrent cependant la faible influence de la microstructure sur ce type de 
paramétrisation B = f(<εeq>). 
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Fig. E.84 : Paramètre B exprimé en fonction de <εeq> (agrégat n°2) 

 
 

y = 3,62E+01Ln(x) + 2,23E+02
R2 = 9,65E-01

0

40

80

120

160

0 0,05 0,1 0,15 0,2

<εeq> 

B
 (M

Pa
)

 
Fig. E.85 : Identification d’une fonction logarithmique universelle du type B = α 

Ln(<εeq>)+β (agrégat n°2) 
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Fig. E.86 : Identification d’une fonction logarithmique du type B = α Ln(<εeq)+β pour 

chaque valeur de T (agrégat n°2) 
 
 

T (°C) α β 

-150 38,2 232 

-90 33,6 209 
 

Tableau E.10 : Loi B = α Ln(<εeq>)+β : identification de α et β  (agrégat n°2) 
 
 
- Compilation des résultats obtenus pour les agrégats n°1 et n°2 : 
 
Si on compile les données correspondants aux agrégats n°1 et n°2, on constate toujours qu’il 
est préférable d’identifier la loi B =f(<εeq>) séparément pour chaque valeur de T (cf. figures 
E.87 et E.88). La comparaison des tableaux E.9 E.10 et E.11 montre que l’identification de α 
et β est assez peu sensible à l’effet de la microstructure. Le seul problème consiste à décrire 
l’évolution de α et β en température : c’est pourquoi nous avons gardé une loi en contrainte B 
= f(<σmises>), plus facile à identifier. 
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Fig. E.87 : Identification d’une fonction logarithmique universelle du type B = α 

Ln(<εeq>)+β ( agrégats n°1 et n°2) 
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Fig. E.88 : Identification d’une fonction logarithmique du type B = α Ln(<εeq)+β pour 

chaque valeur de T (agrégats n°1 et n°2) 
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T (°C) α β 

-196 49,3 278 

-150 38,8 231 

-90 32,5 201 

-60 30,1 187 
 

Tableau E.11 : Loi B = α Ln(<εeq)+β : identification de α et β  (agrégat n°1 et n°2) 
 
 
 
 

E.4.e Tentative d’identification d’une fonction de distribution de type Gumbel de 
deuxième espèce sur les hétérogénéités de σ1 

 
 
La fonction de Gumbel de deuxième espèce est donnée par l’équation (E.10) et elle fait 
intervenir deux paramètres indépendants, la constante A et l’exposant m. A partir de cette 
équation, on peut écrire le terme Ln(-Ln(P(σ1<σ))) comme une fonction linéaire de Ln(σ) : 
 

( )[ ][ ] ( ) ( )[ ]ALnσLnmσσPLnLn 1 −=<−    (E.19) 

 
Cette relation permet d’identifier A et m : m est donné par la pente de la droite et m Ln(A) 
correspond à l’ordonnée à l’origine. Seuls quelques cas de figures sont présentés à titre 
d’exemple : l’équation (E.19) est d’autant mieux vérifiée que la déformation est faible : à T = 
-150°C ou -196°C et pour χ = 2,5 (figures E.91 et E.92). Par contre l’accord est moins 
satisfaisant à T = 60°C ou -90°C et χ =1,5, surtout si on considère les états les plus déformés 
(figures E.89 et E.90). Globalement, il semble que la fonction de Gumbel de seconde espèce 
décrit moins bien les hétérogénéités de contraintes principales que la fonction de première 
espèce. 
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Fig. E.89 : Identification des paramètres A et m de la fonction de Gumbel de seconde espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -60°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.90 : Identification des paramètres A et m de la fonction de Gumbel de seconde espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -90°C , χ = 2,5} 
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Fig. E.91 : Identification des paramètres A et m de la fonction de Gumbel de seconde espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -150°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.92 : Identification des paramètres A et m de la fonction de Gumbel de seconde espèce 

sur les résultats de l’agrégat n°1 {T = -150°C , χ = 2,5} 
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L’ensemble des valeurs de A et m obtenues par régression linéaire sont données dans le 
tableau E.12 ci-dessous : 

 

<σ1> A m <σ1> A m

1250 1750 1726 225

1501 1484 56 2000 1990 121

1758 1735 22 2251 2234 65

2028 2008 16 2505 2470 34

1000 1500 1471 133

1251 1236 40 1751 1736 82

1512 1490 19 2004 1977 37

2262 2250 30

1000 1250 1327 126

1262 1250 19 1501 1581 55

1481 1519 14 1757 1831 30

2020 2123 25

750 1000 974,5 180

1003 981 25 1250 1226 82

1270 1275 17 1504 1467 33

1763 1727 24

2003 1962 17

χ  = 2,5

-60

-150

-90

-196

Température (°C)
χ  = 1,5

 
 

Tableau E.12 : Valeurs de A et m identifiées d’après les simulations réalisées sur l’agrégat 
n°1 

 
 

a) Paramétrisation de A en fonction de <σ1> 
 
Comme pour la fonction de Gumbel de première espèce, nous avons cherché à relier le 
paramètre A à la contrainte principale moyenne <σ1> dans l’agrégat n°1. Les figures E.93 et 
E.94 montrent que A est identifiable à <σ1>, et ce avec un excellent coefficient de corrélation. 

800

1200

1600

2000

2400

2800

500 1000 1500 2000 2500 3000

<σ1> (MPa)

A
 (M

Pa
)

T = -60°C 

T = -90°C 

T = -150°C

T = -196°C

χ = 1,5

χ = 2,5

T = -60°C 

T = -90°C 

T = -150°C

χ = 1,5

χ = 2,5

T = -196°C

 
Fig. E.93 : Evolution de A en fonction de <σ1> (agrégat n°1) 
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Fig. E.94 : Vérification de la loi A = <σ1> (agrégat n°1) 

 
 

b) Paramétrisation de m en fonction de <σ1>, <σmises> et <εeq> 
 
Dans la fonction de Gumbel de seconde espèce, le paramètre m traduit le niveau 
d’hétérogénéité. Il a d’abord été représenté en fonction de <σ1> (figure E.95). Il n’y a pas de 
relation évidente entre m et <σ1>. Contrairement à la fonction de Gumbel de première espèce, 
la contrainte équivalente moyenne <σmises> ne décrit pas de manière satisfaisante l’évolution 
de m. L’utilisation de fonctions de corrélation de type linéaire, exponentielle, logarithmique 
ou puissance n’aboutissent pas à un résultat concluant (figures E.96 et E.97). Il n’est ainsi pas 
possible d’appliquer au paramètre m la paramétrisation B = f(<σmises>) qui est proposée pour 
la fonction de première espèce. 
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Fig. E.95 : Evolution du paramètre m en fonction de <σ1> (agrégat n°1) 
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Fig. E.96 : Evolution du paramètre m en fonction de <σmises> (agrégat n°1) 
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Fig. E.97 : Identification d’une loi de type puissance m = α <σmises>-β (non concluant) 

 
Nous avons également étudié la corrélation entre m et la déformation équivalente <εeq> 
(figure E.98). On montre qu’il est possible de relier m à <εeq> par une relation de type 
puissance (figures E.99 et E.100). Cependant, les résultats suggèrent que cette relation ne 
semble pas faire intervenir la température. 
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Cela implique que la description des hétérogénéités ne serait alors fonction de la température 
que par l’intermédiaire de <σ1> : 
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avec : 

( ) β
eqεαm −

><=       (E.21) 

L’identification de la loi de type puissance (équation (E.21)) demeure cependant assez 
aléatoire (cf. figures E.99 et E.100) compte tenu du nombre restreint d’états fortement 
déformés dont on dispose. 
D’autre part, il faut souligner que la fonction de Gumbel de deuxième espèce n’est pas 
toujours en accord avec les distributions simulées numériquement, et que l’identification des 
paramètres A et m reste justement sujette à caution pour les états fortement déformés. C’est 
pour ces raisons que ce type de distribution n’a pas été exploité dans le cadre de l’approche 
locale de la rupture par clivage.  
 
Toutefois, sous réserve de résolution des problèmes cités plus haut, ce type de description 
paramétrique assez simple pourrait offrir une alternative intéressante à celle qui a été adoptée. 
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Fig. E.98 : Evolution du paramètre m en fonction de <εeq> (agrégat n°1) 
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Fig. E.99 : Identification d’une loi de type puissance m = α <εeq>-β indépendamment pour 

chaque valeur de T (agrégat n°1) 
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Fig. E.100 : Identification d’une loi de type puissance universelle m = α <εeq>-β quelle que 

soit T (agrégat n°1) 
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<σ1> <ε_eq> <σmises> m <σ1> <ε_eq> <σmises> m

1250 0,004 711 1750 0,005 805 225

1501 0,005 829 56 2000 0,006 859 121

1758 0,021 936 22 2251 0,008 907 65

2028 0,101 1075 16 2505 0,016 949 34

1000 0,003 569 1500 0,004 677 133

1251 0,005 683 40 1751 0,006 713 82

1512 0,033 796 19 2004 0,012 757 37

0,193 2262 0,038 823 30

1000 0,003 569 1250 0,004 558 126

1262 0,032 659 19 1501 0,006 583 55

1481 0,209 804 14 1757 0,020 642 30

2020 0,073 729 25

750 0,002 427 1000 0,003 462 180

1003 0,007 534 25 1250 0,004 512 82

1270 0,072 666 17 1504 0,010 561 33

1763 0,040 638 24

2003 0,177 738 17

χ = 2,5χ = 1,5

-60

-150

-90

-196

Température (°C)

 
 

Tableau E.13 : Récapitulatif de l’évolution des valeurs de m en fonction de <σ1>, <σmises> 
et <εeq> (agrégat n°1) 

 

E.4.f Identification d’une fonction de type Weibull 

La fonction de Weibull (équation (E.11)) fait intervenir deux paramètres : l’exposant de 
Weibull m et la contrainte de normalisation σu. m traduit l’hétérogénéité de la distribution, 
tandis que σu correspond à la contrainte principale moyenne. Afin de tester la validité d’une 
fonction de type Weibull et d’identifier m et su, on linéarise l’équation (E.11) : 

( )( )
m

u

1
σ

σ
σσP1Ln

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
−=<−      (E.22) 

D’où l’expression : 

( )[ ][ ] ( ) ( )u1 σLnmσLnmσσP1LnLn −=<−−   (E.23) 

 
Si la distribution des contraintes principales dans l’agrégat suit bien une distribution de type 
Weibull, la fonction Ln(-Ln(1-P(σ1<σ))) doit dépendre linéairement de Ln(σ). Le coefficient 
directeur de la droite vaut alors m Ln(σ) et l’ordonnée à l’origine est donnée par m Ln(σu), ce 
qui permet d’identifier m et σu. 
 
Les figures E.101 et E.102 montrent que la dépendance n’est pas linéaire, tout du moins pas 
pour les queues de distribution de σ1. Par contre, ce type de fonction décrit de manière 
satisfaisante la distribution des valeurs minimales de σ1 dans l’agrégat. Les figures E.103 et 
E.104 montrent qu’il n’est pas possible d’identifier les paramètres m et σu du fait de la non 
linéarité constatée pour les fortes valeurs de σ1. 
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Fig. E.101 : Représentation de la fonction Ln(-Ln(1-P(σ1<σ))) = f(Ln(σ)) pour T = -60°C et χ 

= 1,5 (agrégat n°1) 
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Fig. E.102 : Représentation de la fonction Ln(-Ln(1-P(σ1<σ))) = f(Ln(σ)) pour T = -60°C et χ 

= 2,5 (agrégat n°1) 
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Fig. E.103 : Tentative d’identification de la fonction de Weibull {T = -60°C , χ = 1,5} 
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Fig. E.104 : Tentative d’identification de la fonction de Weibull {T = -60°C , χ = 2,5} 

 
 

Ce résultat confirme qu’il est absolument nécessaire de faire appel à des distributions de type 
‘valeurs extrêmes’ pour décrire les valeurs de contrainte principale dans l’agrégat, et que la 
fonction de distribution de type Weibull n’est pas pertinente. 
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F.1 Quelques modèles d’approche locale de la rupture 

Cette partie présente une revue de quelques modèles d’approche locale de la rupture : ces 
modèles font appel à d’autres hypothèses que celles utilisées dans le modèle de Beremin et 
dérivés ou dans le modèle WST. Ces modèles proposent notamment différentes approches 
permettant de prendre en compte  la nucléation des défauts de clivage sous l’effet du 
chargement mécanique. 

F.1.a Le modèle de Margolin 

Il s’agit d’une modélisation basée sur la théorie du maillon le plus faible [MAR98]. Dans 
chacun des maillons, deux conditions portant sur la contrainte principale σ1 doivent être 
remplies pour qu’il y ait rupture : 

( ) dYeqTε1 σσσmσ ≥−+      (F.1) 

( )pC1 εSσ ≥        (F.2) 

L’équation (F.1) correspond à la condition de nucléation des micro-défauts. La constante σd 
désigne la résistance des particules. σeq et σy désignent respectivement la contrainte 
équivalente et la limité d’élasticité et mTε est un paramètre dépendant à la fois de la 
température et de la déformation. 
L’équation (F.2) décrit la condition de propagation instable sur un micro-défaut déjà nucléé. 
Le terme SC correspond à la contrainte critique d’instabilité du défaut et son expression est 
définie par : 

( ) ( )[ ] 1/2eq
pd

*
2

*
1pC dεAexpCCεS

−

∫−+=    (F.3) 

Où ,  et A*
1C *

2C d désignent des constantes matériau. 
La distribution des valeurs de σd  suit une loi de Weibull, ce qui permet  d’introduire un 
caractère probabiliste dans le modèle. La probabilité de trouver une particule de résistance 
inférieure ou égale à σd est donnée par la relation : 

( )
⎥
⎥

⎦

⎤

⎢
⎢

⎣

⎡

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
−−=

η

d

d
d

σ

σ
exp1σP ~      (F.4) 

Le paramètre dσ~  représente la contrainte de normalisation et η l’exposant de Weibull. 
Dans le volume élémentaire (i), notons  la contrainte définie par : i

nucσ

( )i
Y

i
eq

i
Tε

i
1

i
nuc σσmσσ −+=      (F.5) 
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Dès lors que , alors la condition de nucléation (F.1) est vérifiée dans le maillon (i). 
Sachant que la condition de propagation (F.2) doit elle aussi être vérifiée, la probabilité de 
rupture dans un volume élémentaire s’exprime finalement : 

d
i
nuc σσ =

⎥
⎥

⎦

⎤

⎢
⎢

⎣

⎡

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
−−=

η

d

i
nuci

R0
σ

σ
exp1P

~  si ( )i
pC

i
1 εSσ ≥   (F.6) 

0Pi =R0  sinon      (F.7) 

Par une approche de type maillon le plus faible, la probabilité de rupture dans un volume 
constitué de k volumes élémentaires.  

( )
( )

⎥
⎥

⎦

⎤

⎢
⎢

⎣

⎡
−−= ∑

=

k

1i

ηi
nucηi

d

R σ
σ

1
exp1P ~

~     (F.8) 

Pour tous les volumes élémentaires ne vérifiant pas la condition ( )i
pC

i
1 εSσ ≥ , on prend 

. 0σ i
nuc =

F.1.b Le modèle de Kroon, Faleskog et Örberg 

Ce modèle fait également intervenir deux mécanismes fondamentaux pour prédire l’amorçage 
du clivage : la nucléation des micro-défauts sur des précipités et la propagation instable sous 
l’effet d’une contrainte critique. Les auteurs utilisent également la théorie du maillon le plus 
faible tout en introduisant un caractère non local dans le mécanisme de propagation instable. 
La probabilité élémentaire de rompre un volume dV s’exprime : 

( )
0

1
p
eqR

V

dV
σεhdP ,=       (F.9) 

La fonction h est le produit de deux composantes h1 et h2, qui correspondent respectivement 
aux contributions à la rupture des phénomènes de nucléation et de propagation des 
microdéfauts : 

( ) ( ) ( )12
p
eq11

p
eq σhεh,σεh =      (F.10) 

La fonction h1 dépend essentiellement de la déformation plastique équivalente : 

( ) p
eq1

p
eq1 εc,σεh =       (F.11) 

Le paramètre c est toutefois fonction de la température. Le terme h2 est fonction de 1σ  qui 
désigne un indicateur de contrainte non local : 
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( ) ( 2

2

1

th
1

p
eq2 ηexp

σ

ση
exp,σεh −−

⎥
⎥

⎦

⎤

⎢
⎢

⎣

⎡

⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
−= )   (F.12) 

σth et η étant des paramètres matériau. 
 

 
 

Fig. F.1 : Introduction d’une grandeur non locale pour le calcul d’une contrainte principale 
moyennée  1σ

 
L’indicateur de contrainte 1σ  est défini comme étant la moyenne de la plus grande contrainte 
principale dans une sphère de rayon L  (cf. figure F.1): 

( ) ( )∫ −=
LV

1

L

1 VdXXσ
V

1
Xσ ˆˆ      (F.13) 

L est également un paramètre matériau comparable au volume élémentaire V0 dans le modèle 
de Beremin. X désigne la distance du centre de la sphère par rapport à la pointe de fissure. En 
intégrant l’équation (F.11), la probabilité de rupture PR dans le volume V s’écrit : 

( ) ( )( )[ ]
⎟
⎟

⎠

⎞

⎜
⎜

⎝

⎛
−−= ∫

0V
1

p
eqtR

V

dV
Xσ,XεhMaxexp1P   (F.14) 

Pour le calcul de PR, il faut prendre en compte le maximum de la fonction h au cours du 
chargement. Ce modèle a été appliqué à un acier de cuve A508 et il est en accord avec les 
données expérimentales obtenues à partir des essais Charpy. Le paramètre non local L peut 
être considéré comme constant quel que soit l’essai modélisé, tandis que les constantes 
matériau σth et η dépendent de T. 

F.1.c Le modèle EOH 

Ce modèle est une extension du modèle Ortner-Hippsley [ORT96]. Il s’appuie également sur 
la théorie du maillon le plus faible. Pour déclencher, le clivage, il faut à la fois vérifier une 
condition de nucléation de défauts et de propagation du défaut. 
La nucléation des micro-défauts est ici supposée résulter de la rupture des carbures au cours 
de la déformation. Il y a rupture des carbures si ceux-ci sont déformés élastiquement au delà 
d’une valeur critique : 
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p
matrix

matrix

matrixp
matrix

e
matrix

e
particle ε

E
εεε +=+= 11σ

   (F.16) 

 
 
La condition de propagation instable est donnée par le critère de Griffith. Le défaut se 
propage si sa taille est supérieure à une valeur critique r0 : 

( ) 2
matrix11

2

eff
0

σν1π

γE2
r

−
=       (F.17) 

Il est alors possible de calculer la probabilité de propagation P(r > r0) en introduisant une 
distribution des tailles critiques de défauts, par exemple celle proposée par Ortner et al. 
[ORT05] : 

( )
⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡

⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛
−−=>

−2,7

0
0

0.036

r
exp1rrP     (F.18) 

La probabilité de rupture cumulée s’écrit en fonction de la distance X par rapport au front de 
fissure : 

( )( ) ( )( )[ ]∏
=

≥−≥−−=
X

0X

e
particle

e
particle0R

min
εεP1rrP11P   (F.19) 

 
 

F.2 Critère d’amorçage du clivage prenant en compte les défauts et les 
hétérogénéités de champs mécaniques 

Cette partie présente quelques résultats complémentaires de ceux présentés dans le paragraphe 
D.3 du chapitre VI. 

F.2.a Etude à <εp
eq> fixée : évolution de la fonction dPR0 = f(rc) en fonction de T et χ 

a) Courbes dPR0 = f(rc) 
 
Les courbes dPR0 = f(rc) sont déjà données à T = -60°C et -196°C / c = 1,5 et 2,5 dans le 
chapitre VI. 
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Fig. F.2 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de <εp

eq> pour {T = -90°C , χ =1,5} et 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 
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Fig. F.3 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de <εp

eq> pour {T = -90°C , χ =3,5} et 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 
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Fig. F.4 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de <εp

eq> pour {T = -150°C , χ =1,5} et 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 
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Fig. F.5 : Evolution de dPR0(rc) en fonction de <εp

eq> pour T = -150°C et χ =2,5 / 
comparaison avec la fonction de distribution de tailles de carbures f(rc) 
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b) Evolution de la probabilité de rupture du maillon PR0 en fonction de <εp

eq> 
Le tableau F.1 récapitule l’ensemble des valeurs de PR0 calculées par intégration des courbes 
dPR0 = f(rc) pour T = -60°C, -90°C, -150°C et -196°C et χ = 1,5, 2,5. 
 

 <εp
eq> = 2% <εp

eq> = 4% <εp
eq> = 6% <εp

eq> = 8% <εp
eq> = 10%

T = -60°C 
χ = 1,5 

7,54 10-5 6,00 10-4 1,56 10-3 2,79 10-3 4,19 10-3

T = -60°C 
χ = 2,5 

1,24 10-2 3,26 10-2 5,17 10-2 6,88 10-2 8,42 10-2

T = -90°C 
χ = 1,5 

6,36 10-5 6,80 10-4 1,89 10-3 3,50 10-3 5,38 10-3

T = -90°C 
χ = 2,5 

1,57 10-2 4,05 10-2 6,34 10-2 8,38 10-2 1,02 10-1

T = -150°C 
χ = 1,5 

5,82 10-4 3,22 10-3 7,00 10-3 1,12 10-2 1,56 10-2

T = -150°C 
χ = 2,5 

5,29 10-2 9,93 10-2 1,35 10-1 1,63 10-1 1,86 10-1

T = -196°C 
χ = 1,5 

1,48 10-2 3,14 10-2 4,54 10-2 5,75 10-2 6,80 10-2

T = -196°C 
χ = 2,5 

2,04 10-1 2,71 10-1 3,13 10-1 3,43 10-1 3,67 10-1

 

Tableau F.1 : Evolution de PR0 en fonction <εp
eq> pour T = -60°C, -90°C, -150°C et -196°C / 

χ =1,5 et 2,5 
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