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Résumé — L’objectif de l’étude est de proposer une confrontation modèle/simulation sur un jeu de 
données expérimental riche [3] incluant essai in-situ, HR-DIC et EBSD-3D. Afin de reproduire la forte 
localisation sous forme de bandes de glissement, des simulations de grande taille sont réalisées à l’aide 
du code FFT massivement parallèle AMITEX. Le modèle de plasticité cristalline en densité de 
dislocation ne reproduisant pas ces bandes, un modèle simple prenant en compte une distribution 
aléatoire de cissions critiques [7], permet d’obtenir une bien meilleure représentation de ce phénomène.   
Mots clefs — polycristaux, bandes de glissement, AMITEX, FFT, Corrélation d’images numérique, 
INCONEL718 

1. Contexte 

L’homogénéisation numérique du comportement mécanique des matériaux, vise à simuler la réponse 
mécanique d’un agrégat polycristallin en termes de réponse macroscopique mais également de 
distribution spatiale de quantités locales (champ de contrainte, de déformation, déformation plastique 
etc… pouvant par exemple être utilisés comme données d’entrée de modèles de mécanique de la rupture 
ou de fatigue). Les données d’entrée sont une image 3D d’un polycristal, supposée être la plus réaliste 
et représentative du matériau étudié, et une loi de comportement représentative du comportement 
plastique du grain monocristallin.  

La validation, ou le recalage de certains paramètres de la loi de plasticité cristalline, peut s’envisager 
assez simplement par comparaison avec des réponses macroscopiques expérimentales (sur des essais de 
traction uniaxiaux par exemple). En revanche, cette confrontation ne permet pas de valider la réponse 
locale du modèle et une démarche doit être développée afin de valider le modèle sur des champs mesurés 
expérimentalement révélant des hétérogénéités inter- et intra- granulaires. Initié dans les années 2000 
[6] [10] [9], le développement de cette démarche est encore à ce jour un axe de recherche actif qui 
bénéficie des progrès continus des techniques aussi bien expérimentales que numériques.  

Du point de vue numérique, le développement de codes massivement parallèles, comme le code 
AMITEX [8], permet d’envisager des simulations numériques avec des résolutions jusqu’ici 
inenvisageables pour des codes standards, généralistes, basés sur les éléments-finis (EF), dont les limites 
en termes de taille et/ou de temps de calcul étaient souvent atteintes. 

Du point de vue expérimental, les techniques de dépôt de mouchetis à l’échelle nanométrique, associées 
à des techniques de corrélation d’images numériques obtenues par microscopie électronique à balayage, 
donnent accès à des mesures à haute résolution des hétérogénéités de déformation se développant à la 
surface des échantillons [1][15]. Combinées à des images EBSD 2D et désormais 3D, elles donnent 
accès à des jeux de données d’une grande richesse [3] auxquelles doivent se confronter les outils de 
simulation [5]. On pourra également signaler les techniques de diffraction-tomographie permettant 
d’obtenir des informations directement en volume. Ainsi, les techniques de 3DXRD ou encore de 
scanning 3DXRD ont été utilisées dans le cadre de la thèse de Daria Mesbah [13] [4].  
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Cette étude se focalise sur la simulation de la localisation de la déformation plastique sous forme de 
bandes de glissement intense telles qu’observées dans les matériaux durcis, par précipitation comme 
l’Inconel 718 [3] ou encore par irradiation comme dans les alliages de zirconium [15]. La modélisation 
de ce phénomène est encore une question ouverte et sa prise en compte dans les simulations nécessite 
une résolution spatiale très fine rendant la question inaccessible à de nombreux code EF, notamment en 
3D. L’utilisation d’un code FFT parallèle permet d’envisager cette question. Deux pistes sont 
actuellement explorées à l’aide du code AMITEX :  

- L’utilisation de comportements adoucissants dont on a pu montrer au cours de la thèse d’Aldo 
Marano qu’elle devait s’accompagner d’une modélisation non-locale de la plasticité cristalline 
(modèle à gradient) [11] [12],  

- L’emploi de champs de cissions critiques hétérogènes, aléatoires par couche, visant à simuler 
une distribution aléatoire de sources de plasticité, proposé par l’auteur [7], qui permet également 
d’introduire un effet de taille de grain dans les simulations numériques de polycristaux.  

 
L’objectif est ici d’évaluer l’aptitude de cette seconde proposition à reproduire les résultats 
expérimentaux, en termes de réponse macroscopique et, surtout, de champs de déformation, mis à 
disposition par J.C. Stinville et M.A. Charpagne (Université d’Illinois, Urbana Champaign, USA) [3]. 

2. Jeu de données expérimental [3] 

Les données mises à disposition [3] ont été obtenues à partir d’un essai de traction in-situ MEB réalisé 
sur une éprouvette d’INCONEL718 durci par nano-précipitation. Les données sont constituées : de la 
réponse macroscopique du matériau, de différentes cartographies de champs de déformation obtenues 
par corrélation d’images numériques à haute résolution (HR-DIC) à différents niveaux de chargement, 
et d’une image 3D du champ d’orientations cristallines sous-jacent obtenu par EBSD-3D après essai. 
L’ensemble de ces résultats est regroupé dans la figure 1. On peut remarquer sur les champs de 
déformation la présence de bandes de glissement intense, véritable challenge pour la simulation 
numérique des polycristaux. 

Ce jeu de données expérimental, unique en son genre, offre la possibilité de confronter directement les 
champs de déformation mesurés et simulés en surface en utilisant la microstructure 3D sous-jacente. 

3. Modèles de plasticité cristalline 

3.1. Modèle en densité de dislocation 

Le modèle de plasticité cristalline utilisé ici est identique à celui utilisé dans l’article [3] pour réaliser 
des simulations sur l’agrégat caractérisé par EBSD. Le modèle est formulé en grandes transformations, 
la loi d’écoulement est de type Norton, l’écrouissage de chaque système dépend des densités de 
dislocations sur les différents systèmes selon une matrice d’interaction, et l’évolution de la densité de 
dislocations obéit à une loi de Kocks-Mecking avec un terme de multiplication et un terme de 
restauration. La loi et les paramètres associés sont identiques à ceux décrits dans [3].  
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Figure 1 : réponse macroscopique (haut-gauche), cartographie 3D d’orientation cristalline obtenue par 
EBSD-3D (549x420x526 voxels, avec une taille de voxel de 1 µm) (haut-droit), champs de déformation 
axiale obtenus par HR-DIC, à deux étapes successives (bas) [3]. 

 

3.2. Modèle à cissions critiques aléatoires [7] 

A l’inverse de la loi en densité de dislocation présentée ci-dessus, relativement complexe, on se propose 
d’utiliser une loi de plasticité cristalline très simple, sans écrouissage et quasi-indépendante du temps. 
Pour justifier ce choix, on insiste sur le fait que pour ces matériaux fortement durcis (ici par 
précipitation), les dislocations sont fortement ancrées, et que le paramètre important à considérer au 
premier ordre est la cission critique permettant d’activer la plasticité. 

On retient une loi d’écoulement viscoplastique de type Norton à seuil dont les paramètres 𝐾 et 𝑛 (10 
MPa.s-1 et 4) sont choisis de façon à réduire la sensibilité à la vitesse de déformation (écart relatif 
inférieur à 1% pour deux vitesses de sollicitation (10-2 s-1 et 10-6 s-1) encadrant la vitesse de déformation 
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macroscopique utilisée dans les simulations (10-4 s-1)). Les équations de la loi de comportement sont 
données ci-dessous.     

𝜎 = 𝑪: (𝜀 − 𝜀௣) (1) 

𝜀̇௣ =෍𝛾௦̇𝜇௦

ே

௦ୀଵ

 (2) 

𝛾௦̇ = 𝑠𝑖𝑔𝑛(𝜏௦) ቆ
|𝜏௦| − (𝜏௉ + 𝜏௦

௙
)

𝐾
ቇ
ା

௡

 (3) 

La contrainte, 𝜎 est reliée à la déformation 𝜀 et à la déformation plastique 𝜀௣, par la loi d’élasticité dont 
le tenseur de rigidité est noté 𝑪.  La cission 𝜏௦ sur le système 𝑠 est 𝜏௦ = 𝜎: 𝜇௦ avec 𝜇௦ = (𝑚௦ ⊗𝑛௦)

௦௬௠, 

où 𝑚௦ et 𝑛௦ sont la direction de glissement et la normale au plan de glissement. La cission critique est 
ici séparée en deux termes 𝜏௉ et 𝜏௦

௙, le premier sera considéré dans la suite comme homogène et le 
second fluctuant de manière aléatoire et homogène par couche. Afin de réduire les temps de simulation, 
la loi de comportement est ici formulée dans le cadre des petites déformations. Cette approximation 
semble ici raisonnable étant données les niveaux de chargement envisagés (déformation macroscopique 
inférieure à 1.8%).  

Pour chaque système de glissement (parmi les 12 possibles de la maille CFC de l’INCONEL718), 
chaque grain est découpé en couches fines parallèles au plan de glissement du système. Pour chaque 
couche, une cission critique aléatoire est attribuée selon une loi de Weibull, selon la méthode détaillée 
dans [7]. Cette modélisation repose sur deux idées : les sources de dislocation activables sont réparties 
aléatoirement avec une contrainte d’activation également aléatoire, lorsqu’une source de dislocation 
s’active, en cisaillant les précipités qui l’ancrent, les dislocations peuvent traverser l’ensemble du grain. 
La figure 2 présente deux exemples de champs de cission critique correspondant à deux systèmes de 
glissement (parmi les 12 à générer comme donnée d’entrée de la simulation). 

On notera que ce type de modèle engendre une localisation en bandes de glissement intense, un effet de 
taille de grain, un phénomène de microplasticité correspondant à l’apparition de premières bandes de 
glissement sans effet prononcé sur la réponse macroscopique (qui demeure quasi-élastique).  

On notera que ce modèle, volontairement simple, ne comprend que 3 paramètres à identifier : la cission 
critique homogène 𝜏௉ et les deux paramètres de la loi de Weibull. En supposant une dépendance à la 
taille de grain en 𝑑ିଵ/ଶ, l’exposant de la loi de Weibull peut être estimé. L’identification du modèle est 
ensuite réalisée en ajustant les deux paramètres libres sur la réponse macroscopique. 
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Figure 2: Exemple de deux champs de cissions critiques aléatoires par couche (parmi les 12 champs 
correspondant aux 12 systèmes de glissement de la maille CFC).  
 

 

4. Simulation et réponse macroscopique 

Les simulations sont réalisées sur l’agrégat polycristallin présenté à la Figure 1, en utilisant directement 
le champ d’orientations cristalline mesuré expérimentale par EBSD-3D, discrétisé sous la forme d’une 
grille de 549x420x526 voxels (soit ~121millions de voxels). L’utilisation d’un code FFT imposant 
implicitement des conditions aux limites périodiques, il est nécessaire de rajouter une couche de voxels 
de propriété nulle afin de représenter la condition de surface libre. 

La Figure 3 propose une comparaison de la réponse macroscopique expérimentale et des réponses 
obtenues avec le modèle en densité de dislocation ou le modèle à cissions critiques aléatoires. On 
constate que les deux modèles donnent des réponses tout à fait satisfaisantes. 

 

Figure 3 : Comparaison de la réponse macroscopique expérimentale (courbe rouge) à la réponse simulée 
avec le modèle de plasticité cristallin en densité de dislocation (courbe verte, droite), et à celle simulée 
avec le modèle à cissions critiques aléatoires (courbe verte, gauche). La courbe bleue obtenue sou 
l’hypothèse des petites perturbations illustre le faible effet de cette hypothèse pour le chargement étudié.  
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5. Champs de déformation 

La comparaison directe des champs de déformation axiale mesurés et simulés, avec les deux modèles, 
est présentée à la Figure 4. On observe que le modèle en densité de dislocation ne présente pas de bandes 
de glissement intenses, contrairement au modèle à cissions critiques aléatoires. Sur ce dernier, il est clair 
que pour une majorité des grains, les plans de glissement activés sont cohérents avec ceux observés 
expérimentalement. On peut toutefois observer des différences notables sur l’activité plastique de 
certains grains (entourés en rouge), plus ou moins marquée dans l’expérience que dans la simulation. 
On peut ajouter qu’une analyse des facteurs de Schmit maximum est en accord avec les prévisions de la 
simulation. Enfin, cet écart est observé de manière similaire sur le modèle en densité de dislocation. 
L’origine de cet écart reste une question ouverte. 

 

 

Figure 4 : comparaison des champs de déformation axiale mesurés et simulés, à l’étape de chargement 
3, avec le modèle en densité de dislocation ou avec le modèle à cissions critiques aléatoires. Pour 
chaque figure, l’échelle de couleur est fixée à la valeur moyenne plus ou moins deux écart-types. 

 

 

 

Expérience 

Modèle à cissions critiques aléatoires 

Modèle en densité de dislocations 
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6. Conclusion et perspectives 

En conclusion, une comparaison directe entre champs de déformation mesurés en surface et champs 
simulés a pu être mise en œuvre à l’aide du code FFT massivement parallèle. L’utilisation d’un modèle 
d’inspiration physique, basé sur les densités de dislocation, utilisé dans [3], ne permet pas de reproduire 
les bandes de glissement intenses mises en évidence expérimentalement. Afin de mieux reproduire ces 
observations, un modèle simple s’appuyant sur une distribution aléatoire de cissions critiques par couche 
est utilisé [7]. Avec trois paramètres, dont l’un fixé sur des considérations relatives aux effets de taille 
de grain, et les deux autres calibrés sur la réponse macroscopique, on montre que ce modèle permet de 
reproduire la réponse macroscopique et fournit une bien meilleure représentation des champs de 
déformations mesurés. On notera toutefois l’existence d’écarts simulation/expérience sur certains 
grains, observés de manière similaire sur les deux modèles. L’origine de ces écarts demeure une question 
ouverte. 

Les résultats obtenus démontrent le fort potentiel du modèle à cissions critiques aléatoires [7]. 
Volontairement adossé à de la plasticité parfaite, pour commencer, ce modèle pourra être enrichi par 
des lois de comportement prenant en compte de manière plus riche les interactions entre systèmes de 
glissement et d’éventuels phénomènes d’adoucissement. Par ailleurs, l’utilisation de ce modèle, et de 
son implémentation au sein du code AMITEX, appliquée à l’étude du comportement en fatigue est 
d’ores et déjà en cours dans différents laboratoires (ONERA, thèse de M. Musy—Haspel [14] et ENSTA 
Brest, thèse de A. Calazans [2]). 
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