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INTRODUCTION ET CONTEXTE 
 

Le renforcement continu des exigences en matière de sureté nucléaire entraîne un besoin 

croissant de justification mécanique des composants qui impose aux acteurs du secteur 

d’anticiper et de prendre en compte l’ensemble des problèmes pouvant survenir. La 

justification, vis-à-vis du phénomène de fatigue, de la présence d’imperfections surfaciques 

pouvant apparaître sur certains composants fait partie des enjeux soulevés par ces nouvelles 

exigences. Les anomalies de surface considérées dans ce cadre peuvent résulter d’opérations de 

fabrication (parachèvements, marquages, contrôles non destructifs) ou d’étapes de 

manutention. En effet, lors de ces opérations, des défauts de surface, de quelques dixièmes de 

millimètres de profondeur, peuvent être générés lors d’évènements inattendus comme des 

chutes ou frottements d’outils, ou lors d’opérations requises et maitrisées, comme le 

positionnement d’élingues.  

Malgré un retour d’expérience positif, le besoin d’une ré-analyse de la tenue en fatigue des 

composants nucléaires en présence d’imperfections surfaciques apparaît aujourd’hui dans le 

cadre générique des examens visuels finaux. En effet, des règles de bonne pratique existent 

pour détecter puis éliminer toute imperfection jugée potentiellement nocive à l’intégrité du 

composant en service. Cependant, c’est cette notion de nocivité, basée sur des calculs de durées 

d’amorçage, qui se trouve être questionnée à nouveau. C’est dans ce contexte que s’inscrit cette 

thèse expérimentale et numérique.  

La tenue en fatigue de composants métalliques en présence d’anomalies surfaciques a fait 

l’objet d’un nombre relativement important d’études dans le cadre de la fatigue à grands 

nombres de cycles. Cependant, les dommages pouvant survenir sur les composants considérés 

dans cette étude relèvent également de la fatigue oligocyclique. En effet, outre les fluctuations 

thermiques qui interviennent en conditions normales de fonctionnement et qui sont associées à 

des contraintes inférieures à la limite de fatigue du matériau, des sollicitations plus importantes 

ont lieu lors des transitoires. Ces derniers, qui correspondent à des changements de puissance 

ou à des arrêts/redémarrages de tranche, peuvent engendrer des chocs thermiques associés à des 

amplitudes de déformation plastique.  

Les travaux présentés ici ont donc pour objectif premier d’étudier l’influence de la présence 

d’imperfections surfaciques sur la tenue en fatigue oligocyclique de matériaux utilisés dans 

l’industrie nucléaire. Le second axe de cette étude consiste à suivre l’évolution des fissures 

pouvant émaner de ces imperfections afin de déterminer les cinétiques d’amorçage et de 

propagation associées. Enfin, le dernier point, et véritable enjeu, est de parvenir à prédire les 

cinétiques de fissuration à partir des défauts initiaux en s’appuyant sur des outils pertinents dans 

un champ de plasticité généralisée. 

Afin de répondre à cette problématique, des campagnes d’essais de fatigue uni-axiale effectuées 

en contrôle de déformation totale ont été menées sur deux matériaux. Le premier matériau 
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étudié, qui constitue le cœur de cette thèse, est un acier inoxydable austénitique de type 304L, 

utilisé pour la fabrication des tuyauteries du circuit primaire des centrales nucléaires françaises. 

Le second matériau est un acier faiblement allié de type 18MND5. Ce dernier est notamment 

utilisé pour la fabrication des viroles des générateurs de vapeur (figure ci-après). 

 

 

Principe de fonctionnement d’une centrale nucléaire française (source internet : 

www.irsn.fr) 

La présente étude a été réalisée au sein du département de physique et mécanique des matériaux 

de l’Institut Pprime, en étroite collaboration avec l’entreprise Framatome. Les travaux présentés 

dans ce manuscrit font l’objet de cinq chapitres distincts. 

Dans le premier chapitre, une présentation des principaux éléments, nécessaires à la 

compréhension des développements effectués au cours de cette étude, est proposée au travers 

d’une revue bibliographique. Un état de l’art concernant les principaux axes d’étude est par 

ailleurs réalisé. Ainsi, après une description générale des aciers inoxydables austénitiques et de 

leur comportement en fatigue, une revue des études concernant l’influence de la présence 

d’imperfections surfaciques sur la tenue en fatigue est présentée. Les phases d’amorçage et de 

propagation de fissures sur ces aciers sont par ailleurs évoquées, ainsi que les mécanismes sous-

jacents associés. Les différents paramètres couramment utilisés pour représenter la force 

motrice de propagation sont ensuite rappelés. Enfin, les principales techniques de calibration 

de la méthode « Direct Current Potential Drop » recensées dans la littérature sont présentées en 

vue de sa mise en œuvre dans les chapitres suivants. 

Le chapitre II de ce manuscrit est un condensé des techniques expérimentales et numériques 

utilisées au cours de cette étude. Après une rapide description du principal matériau d’étude 

(304L), les conditions d’essais retenues pour la campagne expérimentale sont détaillées et les 

équipements employés sont présentés. Les procédés d’usinage des imperfections de surface 

sélectionnés dans le cadre de cette étude sont ensuite évoqués. Les défauts introduits par ces 

techniques font par ailleurs l’objet d’une caractérisation, d’un point de vue géométrique 

essentiellement. Les moyens mis en œuvre afin de suivre l’amorçage et la propagation à partir 
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des entailles sont d’autre part décrits. Enfin, une présentation des modèles numériques 

développés en parallèle et en soutien des actions expérimentales est effectuée. 

Les résultats expérimentaux issus de la campagne d’essais menés sur l’acier 304L sont 

présentés au cours du chapitre III. Le comportement cyclique de cet acier en présence et en 

l’absence d’imperfections de surface y est notamment reporté. L’influence de ces dernières sur 

la tenue en fatigue est par ailleurs évoquée au travers d’un bilan sur les durées de vie obtenues 

pour chacun des niveaux de sollicitation étudiés. L’amorçage et la propagation des fissures à 

partir des défauts sont ensuite décrits d’un point de vue qualitatif au travers d’observations 

menées en microscopie optique et électronique. Dans l’objectif d’une exploitation des données 

expérimentales dérivant de l’application de la méthode « Direct Current Potential Drop » au 

cours des essais de fatigue, une calibration de la méthode est proposée. Deux types de 

calibrations ont été réalisées, une première basée sur une modélisation numérique de l’évolution 

du potentiel électrique au sein des éprouvettes et une seconde, s’appuyant sur les marquages 

expérimentaux effectués au cours des essais de fatigue. De plus, une confrontation de ces deux 

approches est réalisée. L’évolution du suivi de potentiel issue des essais est finalement 

présentée, brute dans un premier temps, puis exploitée à partir d’une calibration adaptée.  

Dans le chapitre IV de ce manuscrit, les résultats expérimentaux exposés au cours du chapitre 

III sont analysés et discutés en lien avec la littérature. D’autre part, en s’appuyant sur l’outil 

numérique, une partie de ces résultats est exploitée au travers d’approches de type ingénieur. 

La première partie du chapitre est consacrée aux cinétiques de propagation dérivées de 

l’exploitation des mesures expérimentales de potentiel. Ces vitesses sont ensuite analysées puis 

exploitées par l’intermédiaire de plusieurs paramètres mécaniques recensés dans la littérature 

comme étant représentatifs de la force motrice de propagation. Enfin, une analyse des durées 

de vie en fatigue en présence d’imperfections est réalisée. La part d’amorçage est d’abord 

examinée puis les durées de vie sont étudiées dans leur globalité. Enfin, une approche 

prédictive, basée sur un paramètre permettant de décrire la propagation des fissures dans le 

contexte de plasticité étendue inhérent à cette étude, est proposée pour clôturer ce chapitre. 

Le cinquième et dernier chapitre propose d’étendre la démarche entreprise sur l’acier 304L à 

un deuxième matériau, l’acier faiblement allié 18MND5. L’objectif de ce chapitre consiste à 

reprendre les outils développés pour l’acier 304L pour les appliquer au 18MND5. Après une 

rapide présentation du matériau, son comportement ainsi que sa tenue en fatigue en présence 

d’imperfections sont étudiés. Par la suite, les phases d’amorçage et de propagation des fissures 

à partir des imperfections sont décrites en s’appuyant sur la méthode du suivi de potentiel. Les 

différentes approches précédemment développées et mises en œuvre sur l’acier 304L sont 

finalement reprises puis évaluées. 

Un bilan est enfin proposé à la fin de ce document. Les principaux points marquants de chaque 

chapitre y sont retranscrits. Par ailleurs, les principales perspectives soulevées par ces travaux 

sont énoncées.
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I. Bibliographie 

I.1. Généralités sur les aciers inoxydables austénitiques 

I.1.1 Composition chimique 

L’acier compte parmi les alliages métalliques les plus connus et les plus utilisés à travers le 

monde. Sa production représentait plus de 1,6 milliards de tonnes en 2017. L’acier est à la base 

un mélange de fer et de carbone, toutefois, en fonction des applications pour lesquelles il est 

utilisé, sa composition chimique peut sensiblement varier. Ainsi la plupart des aciers sont 

constitués d’éléments additionnels en plus du fer et du carbone. La nature et la teneur des 

éléments d’alliages vont en effet conditionner les propriétés physico-chimiques et mécaniques 

de l’acier et le rendre apte pour une application donnée. Classiquement, on distingue 3 familles 

d’acier : 

- Les aciers non-alliés 

- Les aciers faiblement alliés 

- Les aciers fortement alliés 

Chacune de ces familles se décompose en différentes sous-catégories. La famille des aciers 

fortement alliés, caractérisée par la présence d’un élément d’addition dépassant les 5% en 

masse, regroupe par exemple les aciers multiphasés et les aciers inoxydables. C’est cette 

dernière sous-catégorie, celle des aciers inoxydables, qui est au cœur de cette étude. 

Les aciers inoxydables peuvent également se décliner en plusieurs sous-familles, cependant, 

tous ont en commun une présence élevée de l’élément chrome (seuil minimal de 10,5% 

massique) qui leur confère la propriété d’inoxydabilité. En fonction de la teneur en chrome et 

des traitements thermiques subis, les aciers inoxydables présentent un large éventail de 

propriétés chimiques, physiques et mécaniques. La principale caractéristique commune est 

l’excellente résistance à la corrosion liée à une présence importante de chrome qui permet 

l’activation du phénomène de passivité. La présence d’un film très mince, appelé couche 

passive, protège l’alliage des agents agressifs du milieu environnant tels que l’oxygène. Cette 

couche passive est auto régénérative et permet à l’alliage de conserver sa propriété de résistance 

à la corrosion dans de nombreux milieux même en cas d’endommagement accidentel (de type 

rayure par exemple).  

Les différentes catégories d’aciers inoxydables qu’il est possible de répertorier sont les 

suivantes : 

- Aciers inoxydables martensitiques 

- Aciers inoxydables ferritiques 

- Aciers inoxydables austénoferritiques 

- Aciers inoxydables à durcissement par précipitation 

- Aciers inoxydables austénitiques 
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Le matériau étudié dans cette thèse appartient à cette dernière catégorie, il s’agit de l’acier 

inoxydable austénitique 304L dont la  composition est reportée dans le tableau I.1  

 C Cr Ni Si Mn P S Cu 

Composition (% massique) ≤0.03 17 - 20 8 - 12 ≤1.00 ≤2.00 ≤0.045 ≤0.03 ≤1 

 

Tableau I.1 - Composition chimique enveloppe de l’acier inoxydable austénitique 304L selon la norme 

française RCC-M 220 

D’une manière générale, les aciers inoxydables austénitiques présentent des teneurs moyennes 

en chrome et en nickel de l’ordre de 18% et 10% respectivement. La forte concentration en 

chrome permet de faire face aux problèmes de corrosion les plus courants. Par ailleurs, la 

présence importante de nickel, qui est un élément gammagène, a pour rôle de stabiliser 

l’austénite à température ambiante. Dans le cas du 304L, le taux de carbone est maintenu en 

dessous de 0,03% afin d’éviter la précipitation de carbures de chrome aux joints de grains qui 

peut générer une sensibilisation à la corrosion inter-granulaire. D’autres éléments peuvent 

également être recensés tels que le manganèse, l’azote, le soufre ou encore le molybdène. 

Chacun possède un rôle spécifique, l’azote permet par exemple de freiner la diffusion du 

carbone limitant ainsi la formation et la coalescence de carbures néfastes à la résistance 

mécanique et à la corrosion. Le manganèse est ajouté comme élément gammagène et accroît 

également la solubilité de l’azote.  

I.1.2 Structure cristallographique 

La cristallisation de l’austénite dans le système cubique face centrée confère aux aciers 

inoxydables austénitiques une ductilité remarquable. La phase austénitique de ces aciers est 

stable à haute température, quelle que soit la composition chimique. En refroidissant le métal 

suffisamment rapidement depuis des températures comprises entre 1000 et 1100°C, il est 

possible de conserver la phase austénitique à température ambiante. Ce type de traitement 

thermique est appelé traitement d’hypertrempe et permet l’obtention d’une phase homogène où 

tous les éléments, en particulier le carbone et l’azote, se trouvent en solution solide.  

La phase austénitique à température ambiante peut être dans un état qualifié de métastable ou 

thermodynamiquement stable en fonction de la nuance considérée. Suivant son degré de 

stabilité, l’austénite γ (CFC) peut se transformer partiellement en martensite α’ sous l’effet d’un 

écrouissage important ou d’un abaissement de température. La martensite α’ est une phase 

métastable, ferromagnétique, issue de la transformation sans diffusion de l’austénite. Lors de 

sa formation, le réseau cubique face centrée évolue généralement vers une structure quadratique 

suite à la distorsion du réseau cristallin causée par une sursaturation en atomes de carbone. Dans 

le cas du 304L, la martensite α’ possède une structure cubique centrée comparable à celle de la 

ferrite car la teneur en carbone est trop faible pour engendrer une distorsion du réseau cristallin.  

Sous l’effet d’une déformation plastique ou d’un abaissement significatif de la température, une 

troisième phase peut également apparaître, il s’agit de la martensite ε. Cette phase est 

paramagnétique et possède une structure cristalline hexagonale compacte.  
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I.2. Comportement en fatigue des aciers inoxydables austénitiques  

Le phénomène de fatigue des matériaux se caractérise par une modification des propriétés du 

matériau due à l’application d’un chargement répété. L’accumulation au cours du temps de 

sollicitations, mêmes inférieures à la limite d’élasticité, peut conduire à un endommagement 

progressif puis à la ruine du matériau. La prise en compte de ce phénomène constitue donc un 

enjeu majeur pour de nombreux industriels qui se doivent de garantir l’intégrité de leurs 

produits et structures sur toute leur durée d’utilisation.  

Par ailleurs, le développement d’approches de type tolérance aux dommages, qui considèrent 

la présence initiale d’une fissure, nécessite une compréhension des mécanismes 

d’endommagement en fatigue de plus en plus fine afin de pouvoir prédire la durée de vie des 

composants ou planifier des opérations de maintenance au moment opportun. 

I.2.1 Généralités sur la fatigue 

En fatigue, on distingue généralement 3 domaines dépendant du niveau de sollicitation 

appliqué. La représentation sous forme de courbe du niveau de chargement considéré en 

fonction de la durée de vie, plus connue sous le nom de diagramme de Wöhler, permet de mettre 

en évidence ces 3 domaines. Ces derniers sont illustrés sur la figure I.1 et définis comme suit 

(Hénaff and Morel, 2005) : 

- Le premier domaine est celui de la fatigue oligocyclique. Comme son nom l’indique, 

elle se caractérise par des durées de vie à très faibles nombres de cycles. Les contraintes mises 

en jeu sont élevées et sont souvent associées à une déformation plastique généralisée. Dans le 

cadre de cette étude, tous les essais réalisés relèvent de la fatigue oligocyclique.  

- La deuxième partie de la courbe correspond au domaine d’endurance limitée où le 

nombre de cycles à rupture croît rapidement lorsque l’on abaisse l’amplitude de contrainte. 

- La dernière partie de la courbe correspond au domaine d’endurance dite illimitée. Cette 

région est associée aux faibles niveaux de contraintes et se caractérise par des durées de vie à 

très grands nombres de cycles. 
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Figure I.1 - Diagramme de Wöhler (Hénaff and Morel, 2005) 

 

I.2.2 Comportement cyclique en fatigue oligocyclique des aciers inoxydables 

austénitiques 

La réponse cyclique d’un matériau peut être mise en évidence à l’aide d’essais de fatigue pilotés 

en déformation totale imposée. Les phénomènes de durcissement et d’adoucissement cyclique 

apparaissent alors sur la courbe d’évolution de la contrainte maximale en fonction du nombre 

de cycles. L’utilisation d’une échelle logarithmique permet de mieux observer l’évolution des 

contraintes au cours des premiers cycles.  

 

Figure I.2 – Évolution de la contrainte maximale selon l’amplitude de déformation et la température – 

Acier 304L - sous air, dε/dt = 0,4%.s-1 (de Baglion, 2011) 
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Le comportement cyclique des aciers inoxydables peut être décomposé en 3 phases distinctes 

que l’on peut observer sur la figure I.2 montrant des essais réalisés sur un acier 304L. Dans un 

premier temps on observe un durcissement cyclique qui se traduit par une augmentation des 

contraintes et une baisse de la déformation plastique. Cette phase s’étend sur quelques dizaines 

de cycles au maximum et est rapidement suivie d’un adoucissement cyclique, caractérisé par 

une baisse des contraintes et une augmentation de la déformation plastique. Il s’ensuit une 

troisième phase, dite de stabilisation, durant laquelle les contraintes ainsi que la déformation se 

stabilisent. Cette phase représente généralement la majeure partie de la durée de vie en fatigue.  

On peut dans certains cas observer une quatrième phase dite de durcissement secondaire. En 

effet, un léger durcissement secondaire est observable à 300°C pour un essai mené à Δεt/2 = 

0,3% (de Baglion, 2011). Une autre étude sur le 304L (Poulain, 2015) met également en 

évidence la présence d’un durcissement secondaire à la fin de plusieurs essais menés sous vide. 

D’une manière plus générale, les différentes phases du comportement cyclique dépendent des 

conditions de température, d’environnement et de sollicitation. Le niveau de déformation influe 

par exemple sur les taux de durcissement et d’adoucissement cyclique. 

L’ensemble de ces phénomènes de consolidation et déconsolidation est à relier à l’évolution 

des structures de dislocations au cours des cycles de déformation (Belamri, 1986), (Gerland et 

al., 1989). Ainsi, la multiplication et l’arrangement des dislocations au cours des premiers 

cycles sont responsables de la phase de consolidation. Les phénomènes de déconsolidation et 

de stabilisation peuvent quant à eux être attribués au réarrangement des dislocations en 

structures complexes qui seront abordées plus en détails dans la section suivante.  

I.2.3 Mécanismes de déformation dans les aciers inoxydables austénitiques 

En fatigue oligocyclique, trois mécanismes de déformation sont principalement recensés dans 

la littérature afin d’expliquer la déformation permanente des aciers inoxydables austénitiques : 

- Le glissement des dislocations 

- La transformation martensitique 

- Le maclage 

Ces mécanismes entrent en compétition et interagissent entre eux afin d’accommoder la 

déformation au sein des grains. Ils sont contrôlés par de nombreux paramètres tels que la 

composition chimique, le niveau de déformation, la vitesse de déformation ou encore la 

température. 

I.2.3.1 Glissement des dislocations 

Dans les aciers inoxydables austénitiques et dans les métaux de manière plus générale, la 

déformation plastique est liée au glissement des dislocations. De nombreuses études ont été 

menées pour comprendre la relation entre la réponse cyclique en contrainte-déformation et l’état 

structural des dislocations au sein des aciers inoxydables. On peut notamment citer les travaux 

de Obrtlik (Obrtlík et al., 1994) sur les structures de dislocations au sein de l’acier inoxydable 

austénitique 316L et leur évolution en fonction du régime de sollicitation. 
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L’arrangement des dislocations en fatigue est fortement lié à l’énergie de faute d’empilement 

(E.F.E.). Une E.F.E. élevée va favoriser la formation de structures tridimensionnelles de type 

veines, murs ou cellules, alors qu’une faible E.F.E. sera associée à des structures planaires. 

L’acier 316L, tout comme le 304L, présente des E.F.E. intermédiaires qui rendent possible les 

glissements planaires et déviés. Toutefois, l’E.F.E. n’est pas le seul paramètre conditionnant 

l’arrangement des dislocations au sein des aciers inoxydables austénitiques. En effet, les 

structures de dislocations vont également dépendre du niveau de déformation plastique, de la 

température ainsi que du taux d’interstitiels. Dans son étude sur le 316L, Obrtlik (Obrtlík et al., 

1994) met en évidence la dépendance au niveau de déformation plastique et distingue trois 

structures de dislocations de base en fonction du niveau de déformation appliqué noté εap. 

Comme le montre la figure I.3, pour les déformations les plus faibles (εap < 110-4), les 

structures de dislocations sont planaires. Lorsque la déformation augmente (110-4<εap < 110-

3), des structures imparfaites de type veines apparaissent ainsi que des bandes de glissement 

permanentes. Au-delà d’un certain seuil (εap > 110-3), les dislocations évoluent vers des 

structures de types cellules et murs (figure I.3). Gerland et al. (Gerland et al., 1989), dans leurs 

travaux menés sous vide sur du 316L, observent également une forte dépendance des structures 

au niveau de déformation plastique. Ils notent également que les structures cellulaires sont 

associées aux fortes amplitudes. 

Obrtlik (Obrtlík et al., 1994) et Gerland (Gerland et al., 1997) remarquent par ailleurs que la 

proportion et le type de ces structures varient en fonction du nombre de cycles réalisés. Obrtlik 

montre que l’évolution des structures de dislocations avec le nombre de cycles suit la même 

tendance qu’avec une augmentation du niveau de déformation plastique. Pour les déformations 

les plus faibles, la proportion de structures planaires augmente avec le nombre de cycles. Aux 

niveaux de déformation intermédiaires, les structures planaires interagissent et évoluent en 

veines et murs. Enfin, quand la déformation atteint un niveau élevé, les structures murs se 

transforment en cellules.  

    

 

Figure I.3 - Structures de dislocations dans le 316L en fonction de la déformation appliquée – a) εap = 

510-5 - Structures planaires ; b) εap = 5x10-3 – Structure cellules avec bandes de glissement permanentes 

(Obrtlík et al., 1994) 

 

a) b) 
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Dans une plage de température variant de 200 à 500°C, Gerland (Gerland et al., 1997), a par 

ailleurs montré, à l’aide d’essais sous vide, que des structures spécifiques de type corduroy 

peuvent se développer (figure I.4). Dans cette gamme de température, l’auteur attribue le 

durcissement secondaire à ce type de structures. 

 

Figure I.4 – Structure corduroy généralisée après 135 000 cycles à 400°C (Gerland et al., 1997) 

Notons que la plupart des observations précédemment évoquées sont réalisées à rupture et 

représentent, de ce fait, un instantané de la structure au moment où l’éprouvette rompt. 

I.2.3.2 Déformation par transformation martensitique 

Les aciers inoxydables austénitiques sont principalement constitués d’austénite à température 

ambiante. La présence de cette phase à faible température est rendue possible par la composition 

chimique du matériau mais également grâce à un traitement d’hypertrempe, tous deux évoqués 

précédemment. Toutefois, l’austénite, dans ce domaine de température (proche de l’ambiante) 

se trouve le plus souvent dans un état qualifié de métastable et a tendance à évoluer vers un état 

thermodynamique plus stable. Sous l’effet d’une contrainte, d’une déformation plastique ou 

encore d’un refroidissement, l’austénite peut partiellement se transformer en martensite.  

La transformation martensitique est une transformation displacive caractérisée par un 

déplacement collectif d’atomes sur de courtes distances. Les changements structuraux induits 

par ce type de transformation s’accompagnent généralement de modifications importantes des 

propriétés du matériau sur les plans mécanique et physique. Cette transformation constitue par 

ailleurs un autre mode de déformation pour les aciers inoxydables austénitiques. 

La transformation martensitique d’origine thermique ne sera pas détaillée ici car elle intervient 

à des températures inférieures à la température d’étude. Lorsque la température est supérieure 

au seuil de transformation martensitique, il est malgré tout possible d’observer une formation 

de martensite. En effet, sous l’effet d’une contrainte ou d’une déformation plastique, l’austénite 

γ de structure cubique à face centrée (CFC) peut évoluer en martensite ε et α’, respectivement 

hexagonale compacte (HC) et cubique centrée (CC).  
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La formation de martensite induite par la déformation plastique va fortement dépendre de la 

composition chimique du matériau considéré, de la température et du niveau de déformation. 

Beaudry et Pineau (Baudry and Pineau, 1977) ont notamment étudié l’influence de la 

température et de l’amplitude de déformation sur la formation de martensite au sein d’un acier 

inoxydable austénitique (Fe-18Cr-6.5Ni-0.19C). Les auteurs ont montré que le niveau de 

déformation critique, à partir duquel la martensite se forme, augmente avec la température. 

D’autres auteurs (Bayerlein et al., 1989; Krupp et al., 2001) ont mis en évidence des niveaux 

de déformation seuil à partir desquels la transformation martensitique devient effective. Sur 

l’acier AISI 301 considéré dans ses travaux, Krupp identifie ce seuil à Δεpl,th/2 ≈ 0,3% en accord 

avec les conclusions de Bayerlein sur un acier AISI 304L. Il évalue par ailleurs l’évolution de 

la fraction de martensite en fonction du nombre de cycles pour plusieurs niveaux de sollicitation 

(figure I.5). 

 

Figure I.5 - Évolution de la fraction volumique de martensite α’ en fonction du nombre de cycles pour 

différentes amplitudes de déformation (Krupp et al., 2001) 

Notons que la présence de martensite α’ peut être facilement décelée du fait de son caractère 

ferromagnétique. Des mesures expérimentales du magnétisme permettent d’accéder à la 

fraction volumique de martensite au sein des échantillons.  

I.2.3.3 Déformation par maclage 

A l’image du glissement des dislocations et de la transformation martensitique décrits 

précédemment, les macles constituent un autre mécanisme de déformation qui peut, dans 

certaines conditions, entrer en compétition avec les deux processus précités. Dans les cristaux 

cubiques à faces centrées, les macles peuvent apparaître au cours de la solidification depuis 

l’état liquide, lors d’un recuit sur des matériaux déformés à froid ou encore sous l’effet d’une 

déformation plastique. Les macles induites lors d’une déformation plastique sont appelés 

macles de déformation. Ce sont ces dernières qui seront décrites ici car elles sont susceptibles 

d’apparaître dans le cadre de cette étude contrairement aux macles thermiques. 

La nature cristallographique des macles de déformation est illustrée sur la figure I.6. Dans les 

aciers inoxydables austénitiques, les macles de déformation apparaissent sous forme de très 

fines plaques dont l’épaisseur est souvent inférieure à 100 nm.  
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Figure I.6 – Représentation schématique du maclage dans les métaux cubiques à faces centrées (Meyers et 

al., 2001) 

Les mécanismes de déformation plastique associés aux macles de déformation sont très 

différents de ceux inhérents au glissement des dislocations (Meyers et al., 2001). Par ailleurs, 

la contrainte nécessaire pour activer le maclage est généralement plus élevée que celle liée au 

glissement. Cette contrainte est d’autre part moins sensible à la température. La déformation 

par maclage intervient généralement quand la contrainte est élevée du fait de l’écrouissage et 

apparaît principalement aux basses températures. Notons que dans les métaux cubiques à faces 

centrées le mécanisme de déformation par maclage n’est pas prépondérant. 

I.2.4 Principaux facteurs pouvant influencer la tenue en fatigue des aciers 

inoxydables austénitiques 

La durée de vie des aciers inoxydables austénitiques peut être influencée par un certain nombre 

de paramètres comme la composition chimique, l’état de surface ou encore les conditions de 

température et d’environnement.  

I.2.4.1 Composition chimique et microstructure 

Des aciers possédant la même dénomination, à l’image de ceux composant la famille des 304L 

peuvent avoir des comportements mécaniques différents en fonction de leur composition 

chimique. Un auteur (Le Roux, 2004) a par exemple montré que le comportement cyclique 

pouvait différer en fonction de la nuance d’acier 304L considérée. Ainsi, parmi les nuances 

étudiées, deux présentaient un durcissement secondaire marqué contrairement à la troisième. 

Dans le cas de l’acier 304L, Rho et al (Rho et al., 2000) ont montré que la présence de ferrite 

résiduelle pouvait générer des sites d’amorçage préférentiels et par conséquent affecter la durée 

de vie en fatigue. Cet effet est attribué aux interfaces ferrite/matrice qui sont des lieux qui 

accommodent mal la déformation et agissent alors comme concentrateurs de contraintes. Les 

auteurs notent par ailleurs une influence du taux de ferrite sur la tenue en fatigue et constatent 

une diminution de cette dernière avec l’augmentation de la teneur en ferrite résiduelle. D’autre 

part, l’orientation de la ferrite par rapport à l’axe de sollicitation joue également un rôle. Ainsi, 

le cas le plus défavorable en terme d’amorçage des fissures et de durée de vie est associé à une 

configuration où l’interface ferrite/austénite est perpendiculaire à l’axe de sollicitation. Les 

auteurs concluent que la durée de vie en fatigue peut être améliorée en diminuant le taux de 

cette phase. 
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D’autres paramètres, intervenant à l’échelle microstructurale, tels que les défauts de 

solidification, vont également influer sur le comportement et la tenue en fatigue. Ainsi, un 

auteur (Murakami, 1989) a montré que la présence de ce type de défauts ou d’inclusions 

pouvaient fortement affecter la durée de vie en fatigue. Il fait par ailleurs état d’une taille 

critique des défauts à partir de laquelle leur présence devient nocive et évoque une dépendance 

de cette taille à la dureté. D’autre part, il note que les inclusions situées en surface s’avèrent 

plus néfastes que celles présentes à l’intérieur du matériau. 

I.2.4.2 Conditions de sollicitation 

La manière dont est sollicité un matériau va également modifier son comportement et par 

conséquent sa tenue en fatigue. La fréquence d’essai et/ou la vitesse de déformation jouent par 

exemple un rôle non négligeable sur la tenue en fatigue des aciers inoxydables austénitiques. 

Des auteurs (Shih and Chen, 1999) ont notamment cherché à rendre compte de l’effet de la 

fréquence de chargement sur la vitesse de propagation d’un acier inoxydable de type 304 en 

proposant une équation basée sur la formule mise en place par Forman (Forman and Mettu, 

1990). Leur modèle s’avère être en bon accord avec les données expérimentales, qui laissent 

apparaître une légère augmentation de la vitesse de propagation quand la fréquence de 

chargement diminue (en dessous d’une valeur critique). L’existence d’une valeur seuil, à partir 

de laquelle l’effet d’un changement de fréquence devient effectif sur la propagation, a par 

ailleurs été mis en évidence sur un acier inoxydable ferritique par Makhlouf et Jones (Makhlouf 

and Jones, 1993). 

L’effet de la vitesse de déformation sur la durée de vie en fatigue de l’acier 304L a été étudié à 

300°C par plusieurs auteurs (de Baglion, 2011; Poulain, 2015). Dans les gammes de vitesse 

étudiées (de 0,001 à 0,4%.s-1), une augmentation des niveaux de contrainte ainsi qu’une légère 

réduction de la durée de vie sont observées quand la vitesse de déformation diminue. Cet effet 

est lié à l’accélération de l’amorçage et de la propagation des fissures suite à l’augmentation de 

l’irréversibilité du glissement et l’intervention d’autres mécanismes de déformation. 

Une autre étude sur le 304L (Ould Amer, 2014) souligne par ailleurs la sensibilité de ce matériau 

face à des chargements en fatigue à amplitudes variables. Un effet mémoire de l’amplitude de 

déformation imposée est notamment mis en évidence ainsi qu’une influence des séquences de 

chargement sur le comportement cyclique. Toutefois, en ce qui concerne l’évolution des 

fissures de fatigue, ces dernières semblent peu affectées par l’effet de séquence de chargement. 

I.2.4.3 Température et environnement  

La température a un impact sur la durée de vie en fatigue des aciers austénitiques. L’effet 

intrinsèque de cette dernière a notamment été mis en évidence au cours d’une étude sur un acier 

316L sollicité sous vide (Belamri, 1986). L’auteur constate que la durée de vie augmente à 

300°C mais diminue à 600°C. L’effet bénéfique de la température, à 300°C, sur la tenue en 

fatigue sous vide, est confirmé par l’étude de de Baglion (de Baglion, 2011) sur un acier 304L. 

Dans ces conditions, l’augmentation de la durée de vie est attribuée à une modification du mode 

de déformation qui devient davantage planaire et réversible, permettant un ralentissement de 

l’endommagement. Sous air et à cette même température, cet effet bénéfique disparaît en raison 

d’une aggravation des effets d’environnement tels que l’oxydation et la vapeur d’eau. 
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Figure I.7 – Effets de la température et de l’environnement sur la tenue en fatigue d’un acier 316L 

(Mendez, 1999) 

D’autres études mettent également en évidence les effets d’environnement et de température 

sur la tenue en fatigue. Mendez (Mendez, 1999) a par exemple montré les différences de 

comportement d’un acier 316L sous vide et sous air entre 20 et 600°C (figure I.7). A 

température ambiante (20°C), il observe que la durée de vie est plus importante sous vide que 

sous air. Les plus faibles durées de vie constatées sous air par rapport au vide sont dues à 

l’influence de l’air sur l’endommagement. Les phases d’amorçage et plus particulièrement de 

propagation sont en effet fortement affectées par l’environnement (vapeur d’eau) et cela 

indépendamment de la température considérée.  

I.2.4.4 État de surface 

En fonction des procédés d’usinage mis en œuvre (électroérosion, tournage, fraisage…), les 

caractéristiques des états de surface peuvent différer sur le plan métallurgique, mécanique et 

topographique. Ainsi, selon les travaux de Murakami (Murakami, 2019), quatre facteurs relatifs 

à l’état de surface peuvent influer sur la durée de vie en fatigue : la rugosité, les contraintes 

résiduelles, l’écrouissage en surface et les changements de microstructures dus à la déformation 

plastique. L’effet de la rugosité ainsi que celui des contraintes résiduelles sont abordés dans 

cette partie. 

I.2.4.4.1. Rugosité 

Quel que soit le procédé de fabrication utilisé, une surface n’est jamais parfaitement lisse et 

présente toujours de nombreuses irrégularités dont l’importance dépend à la fois du matériau et 

de la technique d’usinage mis en œuvre. Ces irrégularités sont définies par comparaison avec 

une ligne moyenne et leur ensemble représente la rugosité. Cette dernière est communément 

définie par des paramètres tels que Ra et Rt qui représentent respectivement les hauteurs du 

profil de surface moyennes et maximales.  

Un auteur (Petitjean, 2003) a étudié l’influence de l’état de surface sur la tenue en fatigue d’un 

acier 304L au travers d’essais menés sur des surfaces polies, meulées, sablées ou encore 

tournées. Ses travaux mettent en évidence un impact significatif de l’état de surface sur le 

comportement en fatigue. Les résultats obtenus peuvent néanmoins être nuancés en fonction 

des conditions de chargement et des états de surface considérés. Petitjean met notamment en 

avant l’influence prépondérante du profil de rugosité sur la tenue en fatigue et évoque la 
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concentration de contraintes générée par la rugosité comme facteur pouvant induire une 

réduction de la phase d’amorçage et par conséquent de la durée de vie. 

Les travaux de Poulain (Poulain, 2015) sur des éprouvettes en acier 304L présentant un état de 

surface meulé confirment l’influence de l’état de surface sur la tenue en fatigue. Quelles que 

soient les conditions de sollicitation considérées, l’auteur constate une réduction des durées de 

vie sur les éprouvettes meulées par rapport aux éprouvettes présentant un état poli miroir. La 

rugosité apparaît comme étant un facteur important et notamment le paramètre Rt. Par ailleurs, 

l’auteur montre que la forme particulière des fissures émanant des facettes de meulage affecte 

fortement la propagation jusqu’à des profondeurs importantes. La diminution des durées de vie 

observée en présence d’un état de surface meulé est donc liée, d’une part, à la réduction de la 

phase d’amorçage et d’autre part, à l’accélération de la phase de micro propagation. 

I.2.4.4.2. Contraintes résiduelles 

La présence de contraintes résiduelles peut également affecter la résistance en fatigue d’un acier 

inoxydable. Ces contraintes, souvent liées aux procédés d’obtention du matériau, peuvent être 

de compression ou de traction. Il est principalement admis que la présence de contraintes 

résiduelles de traction est généralement nocive vis-à-vis de la tenue en fatigue contrairement 

aux contraintes résiduelles de compression qui tendent à ralentir l’apparition de fissures.  

Cependant, les contraintes résiduelles ne sont pas exclusivement liées aux procédés de 

fabrication des matériaux. En effet, d’autres circonstances peuvent conduire à la formation de 

ces contraintes à la surface d’un matériau. Ainsi, des études (Doremus et al., 2015; Gourdin et 

al., 2017) menées sur un superalliage base nickel ont montré que des défauts surfaciques créés 

lors de chocs étaient aussi associés à ce type de contraintes. Les auteurs montrent que ces 

contraintes influent sur l’amorçage de fissure et modifient l’aspect du front de fissure. Ils 

confirment par ailleurs l’effet positif des contraintes résiduelles de compression qui tendent à 

retarder l’amorçage et à ralentir la propagation dans la zone affectée par ces dernières. Une 

autre étude (Courtin, 2004), menée sur un acier faiblement allié utilisé pour la fabrication de 

vilebrequins et présentant des contraintes résiduelles de compression générées par galetage, 

parvient à des conclusions similaires.  

L’influence des contraintes résiduelles en présence d’imperfections de surface est abordée de 

manière plus détaillée dans la partie suivante.  
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I.3. Influence d’imperfections surfaciques sur la tenue en fatigue  

A l’image de la rugosité qui génère des concentrations de contraintes néfastes à la tenue en 

fatigue, les imperfections de surface peuvent également influer sur la durée de vie en fatigue. 

Dans cette partie, l’effet des rayures et chocs, principales imperfections surfaciques pouvant 

être rencontrées en milieu industriel, est abordé dans un premier temps. L’influence des 

contraintes résiduelles associées à ces défauts de surface est ensuite traitée. Enfin, des études 

préliminaires, menées sur le 304L en présence d’imperfections surfaciques, sont évoquées. 

I.3.1 Rayures et chocs 

Les rayures et les chocs font partie des défauts de surface pouvant être introduits de manière 

fortuite au cours des opérations de fabrication, de maintenance ou encore de manutention de 

nombreux composants. Un nombre relativement important de travaux sur divers matériaux 

métalliques a été consacré à leur influence sur la tenue en fatigue. Les résultats de ces études 

montrent que, d’une manière générale, la présence de défauts de surface de type rayure est 

néfaste à la tenue en fatigue des matériaux considérés. 

Dans leurs travaux, Inchekel et Talia (Inchekel and Talia, 1994) étudient l’effet de la présence 

de rayures sur le comportement d’un alliage Al-Li. Deux types d’échantillons, avec et sans 

entailles, sont étudiés. Des rayures sont introduites de part et d’autre de la partie utile des 

échantillons sans entailles et sur toute la largeur entre les entailles sur les échantillons en 

comportant (figure I.8).  

 

Figure I.8 – Géométrie des éprouvettes : a) éprouvette ordinaire ; b) éprouvette entaillée ; c) Profil général 

de rayure (Inchekel and Talia, 1994) 

Les échantillons subissent ensuite des essais de fatigue à R = 0.1 à température ambiante. Les 

résultats montrent une influence significative de la présence de rayures sur la durée de vie en 

fatigue qui peut être réduite de 90% par rapport à la durée de vie de l’éprouvette sans rayure. 

Un effet important de la profondeur des rayures est aussi mis en évidence (figure I.9). De plus, 

il est montré dans cette étude que le rayon en fond ( sur la figure I.8) influence dans une 

moindre mesure la durée de vie en fatigue. En effet, une diminution de  conduit à une réduction 

de la durée de vie 
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Figure I.9 – Nombre de cycles à rupture en fonction de la profondeur de rayure sur les éprouvettes en 

alliage Al-Li testées à la contrainte maximale de : a) 310 MPa ; b) 172 MPa (Inchekel and Talia, 1994) 

D’autres auteurs, Cini et Irving (Cini and Irving, 2010), ont aussi cherché à évaluer l’impact de 

rayures sur les propriétés en fatigue. Dans leurs travaux, des rayures présentant des profondeurs 

variant de 50 à 180 µm, sont introduites sur des feuilles d’aluminium 2024-T351 de 2 mm 

d’épaisseur. Différents rayons en fond de rayure sont également investigués.  

Quelle que soit la géométrie de rayure considérée, on note systématiquement une diminution 

de la durée de vie par rapport aux échantillons « sains ». Une nouvelle fois, la diminution est 

d’autant plus forte que la rayure est profonde. La profondeur demeure le paramètre influant à 

l’ordre un. Cependant, le rayon en fond joue également un rôle non négligeable, les rayons les 

plus faibles s’avérant être de nouveau les plus néfastes.  

Dans ses travaux de thèse portant sur un superalliage base nickel, Doremus (Doremus, 2014) 

cherche également à évaluer l’influence de la présence d’anomalies surfaciques sur le 

comportement en fatigue. Trois types d’anomalies sont considérés dans cette étude : les rayures, 

les chocs et des défauts semi-elliptiques générés sans introduction de contraintes résiduelles. 

Sur les anomalies de type rayure, Doremus évalue l’influence de la profondeur (3 profondeurs 

testées : 25, 50 et 150 µm) pour différents types de chargement (contraintes maximales de 800 

et 1050 MPa associées à des rapports de charge de 0,05 et - 0,25 et des températures variant de 

200 à 550°C). Les résultats qu’il obtient confirment l’influence prépondérante de la profondeur 

des anomalies sur la tenue en fatigue. L’auteur remarque cependant que les anomalies de 

profondeur 25µm n’entrainent pas de réduction de la durée de vie et identifie la profondeur de 

50 µm comme étant le seuil de nocivité.  
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Pour les défauts de type choc, deux profondeurs ont été testées : 100 et 200 µm. L’influence de 

la profondeur est ici plus limitée, toutefois l’impact sur les durées de vie reste important. La 

comparaison entre les différents types de défauts montre que les chocs sont légèrement moins 

nocifs que les rayures bien que les durées de vie soient comparables pour des profondeurs 

analogues. La comparaison avec les défauts de type semi-elliptique et semi-circulaire laisse 

apparaître une nocivité plus importante pour les défauts semi-elliptiques. La durée de vie en 

présence d’un défaut semi-elliptique de 100 µm est deux fois inférieure à celle des rayures de 

150 µm ou des chocs de 200 µm. Ces résultats laissent entrevoir une influence du type de défaut. 

Cette influence peut être liée à la géométrie du défaut et à ses conséquences sur l’état de 

contrainte, au mode d’introduction du défaut avec son impact sur l’état d’écrouissage et sur la 

microstructure. Concernant l’impact de la contrainte appliquée, une augmentation de 800 à 

1050 MPa conduit à une réduction de durée de vie d’un facteur 4 pour les rayures de 150 µm 

et jusqu’à un facteur 25 pour les rayures de 50 µm. Pour les chocs de 200 et 100 µm on constate 

également une chute de la durée de vie avec l’augmentation de la contrainte maximale. 

Une étude comparable (EROMDAT, 2012) a été réalisée dans le cadre du programme 

EROMDAT sur deux alliages : l’INCO 718 et le WASPALLOY. Deux types de défauts ont 

également été étudiés : les rayures et les chocs. L’étude conclut, à l’instar des précédents 

résultats, que l’influence sur la durée de vie en fatigue des défauts de type rayure est plus 

importante que celle des défauts de type choc. 

I.3.2 Influence de la présence de contraintes résiduelles générées par les imperfections  

Les études précédemment évoquées mettent en évidence une nocivité moindre des anomalies 

surfaciques de type choc comparées aux autres types de défauts. L’influence du champ de 

contraintes résiduelles, généré par l’introduction des défauts de type chocs, est souvent mise en 

avant afin d’expliquer cette différence de nocivité. Le secteur aéronautique, confronté à la 

problématique de potentielles collisions d’objets à haute vitesse, a généré un nombre important 

d’études sur le sujet (Doremus et al., 2015; Fleury et al., 2019; Frankel et al., 2012; Gourdin et 

al., 2017; Nowell et al., 2003). De nombreux travaux ont été menés afin de caractériser ces 

champs de contraintes et d’évaluer leur influence sur l’amorçage et la propagation de fissure et 

par conséquent sur la durée de vie en fatigue.  

A l’aide d’un traitement thermique spécifique sur un superalliage base nickel, Doremus parvient 

à relaxer le champ de contraintes résiduelles associé aux anomalies. Ainsi, il peut évaluer l’effet 

intrinsèque de ces contraintes sur la tenue en fatigue. Lorsque les contraintes résiduelles sont 

relaxées, l’auteur montre que la durée de vie en fatigue est réduite d’un facteur 2 pour les 

échantillons avec rayures et d’un facteur 2,4 pour ceux comportant des chocs. D’autre part, le 

champ de contraintes résiduelles influence fortement l’amorçage et la propagation des fissures. 

En effet, les temps à l’amorçage sont modifiés avec une tendance différente en fonction du type 

d’anomalie considéré. Par ailleurs, l’évolution du front de fissure au cours de la propagation est 

fortement dépendante du champ de contraintes résiduelles (figure I.10). Ainsi, en présence de 

ces dernières (figure I.10.a et I.10.b), la fissuration est perturbée par le champ de contraintes 

résiduelles de compression localisé en fond d’entaille. Ces contraintes résiduelles (de 

compression) tendent à ralentir la propagation de la fissure dans le fond de l’anomalie ce qui 

conduit à la forme de front de fissure présentée sur la figure I.10.a. Quand les contraintes 
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résiduelles de compression sont relaxées (figure I.10.c et I.10.d), le front de fissure adopte une 

forme de front de type semi-elliptique. 

 

Figure I.10 – Influence des contraintes résiduelles sur l’évolution du front de fissure – a) et b) Avec 

contraintes résiduelles ; c) et d) Sans contraintes résiduelles (Doremus et al., 2015) 

D’autres études (Fleury et al., 2019; Nowell et al., 2003), menées également sur des 

superalliages base nickel, confirment l’influence des contraintes résiduelles de compression sur 

le comportement en fatigue et notamment leur effet bénéfique sur la durée de vie en fatigue. 

Dans ses travaux, Fleury, qui cherche à évaluer et modéliser l’impact d’imperfections 

surfaciques sur la durée de vie en fatigue, souligne la nécessité de prendre en compte ce type 

de contraintes. 

I.3.3 Précédentes études sur le comportement du 304L face à la présence 

d’imperfections surfaciques  

Deux précédentes études ont été menées sous air et à 300°C sur le même acier que celui utilisé 

au cours de cette thèse. Dans la première étude (de Baglion, 2011), l’influence de la présence 

d’une imperfection sous un chargement en contrôle de déformation a été testée. Les anomalies 

considérées représentent une longueur d’environ 1 mm pour une profondeur d’environ 30 

micromètres. Des essais interrompus montrent qu’une fissure s’amorce en fond de défaut puis 

se propage. Toutefois, ce n’est pas cette fissure qui conduit à la rupture de l’éprouvette mais 

une autre fissure localisée à un autre endroit sur le fût de l’éprouvette. 

Poulain (Poulain, 2015), quant à lui, a montré l’influence de la présence d’une anomalie de 

surface initiale sur le comportement en fatigue. L’auteur a réalisé un essai de fatigue en contrôle 

de déformation sur une éprouvette comportant un défaut obtenu par électroérosion et présentant 

une profondeur d’environ 200 µm. L’auteur constate que la présence du défaut réduit fortement 
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la multi fissuration sur le fût de l’éprouvette, ceci pouvant potentiellement être attribué au fait 

que la rupture intervient avant qu’un dommage important ne se développe en surface. La fissure 

principale s’est rapidement amorcée sur le défaut et présente une forme de front de fissure de 

type semi-elliptique. 
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I.4. Paramètres représentant la force motrice de propagation en élasto-

plasticité 

La prédiction de la durée de vie en fatigue revêt une importance capitale pour de nombreux 

projets d’ingénierie afin d’assurer la sécurité et la fiabilité des composants soumis à des 

sollicitations cycliques. Le développement d’approches de type tolérance aux dommages, 

basées sur l’existence d’un défaut ou d’une fissure préexistante, impose une connaissance 

précise des cinétiques de propagation de fissures. En effet, dans ce type d’approche, il faut être 

capable d’estimer la durée de vie résiduelle des composants, qui correspond au temps de 

propagation que mettra une fissure préexistante avant d’atteindre un seuil critique. La 

mécanique élastique linéaire de la rupture fournit les outils nécessaires pour répondre à cette 

problématique. Toutefois, comme son nom l’indique, la théorie de la mécanique élastique de la 

rupture est limitée à des conditions de chargement relevant de l’élasticité linéaire. Bien que 

cette théorie puisse s’étendre à un certain nombre de situations associées à une présence de 

plasticité (non linéarité), cette dernière doit néanmoins rester confinée et la zone concernée doit 

avoir une taille négligeable vis à vis des dimensions du composant. 

Quand la plasticité est généralisée à l’échelle du composant ou qu’elle ne peut plus être 

négligée, la mécanique linéaire de la rupture ne peut plus s’appliquer et il convient, dès lors, 

d’adopter d’autres outils afin de décrire la propagation des fissures en fatigue. La mécanique 

non linéaire de la rupture propose différents concepts permettant de pallier ce problème.  

Après quelques rappels concernant le facteur d’intensité de contraintes, seront présentés dans 

cette partie plusieurs paramètres se voulant représentatifs de la force motrice de propagation 

dans des conditions de plasticité généralisée. Ainsi, l’intégrale J, qui permet de décrire l’état en 

pointe de fissure dans un cadre non linéaire, sera d’abord évoquée, puis, le facteur d’intensité 

de déformation ΔKε. Enfin, l’ouverture en pointe de fissure, Crack Tip Opening Displacement, 

connue sous le sigle CTOD, fera l’objet d’une dernière sous-partie. 

I.4.1 Facteur d’intensité des contraintes ΔK  

Rappelons, en préalable à l’introduction du facteur d’intensité des contraintes, que la 

propagation des fissures en fatigue peut s’effectuer selon différents modes de propagation qui 

sont représentés sur la figure I.11. Le mode le plus répandu et le plus dangereux est le mode I. 

Il est associé à une fissuration s’effectuant perpendiculairement à l’axe de sollicitation. Les 

autres modes, II et III, représentant respectivement un glissement dans et hors plan, peuvent 

également intervenir, parfois de manière combinée. 
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Figure I.11 – Modes d’ouverture de fissure – a) Mode I, ouverture en traction ; b) Mode II, glissement en 

cisaillement dans le plan ; c) Mode III, glissement en cisaillement hors plan (Hénaff and Morel, 2005) 

Introduit en 1957 par George R. Irwin, le facteur d’intensité des contraintes K est un paramètre 

fondamental en mécanique linéaire élastique de la rupture du fait de sa capacité à décrire l’état 

de contraintes en pointe de fissure. Il peut être utilisé pour caractériser la résistance d’un 

matériau face à la propagation brutale de fissures et représente, par ailleurs, un outil essentiel 

pour décrire la vitesse de propagation des fissures en élasticité linéaire. 

Dans une plaque infinie comportant une fissure de longueur 2a et soumise en mode I à une 

contrainte σꝏ à l’infini, l’expression du champ de contraintes en pointe de fissure peut 

s’exprimer comme suit avec l’équation I.1 : 

                                                  𝜎𝑖𝑗(𝑟, 𝜃) =
𝐾𝐼

√2𝜋𝑟
𝑓𝑖𝑗(𝜃) + 𝑂 (𝑟

1

2) + ⋯                      (I.1)             

Avec KI = σꝏ√𝜋𝑎 le facteur d’intensité des contraintes en mode I, r et 𝜃 les coordonnées 

polaires d’un point près de la pointe de fissure. Lorsque r tend vers 0, l’équation I.1 peut être 

simplifiée en se réduisant à son seul premier terme : 

                                                        𝜎𝑖𝑗(𝑟, 𝜃) =
𝐾𝐼

√2𝜋𝑟
𝑓𝑖𝑗(𝜃)                                        (I.2)             

En s’approchant de la pointe de fissure, r tend vers 0 et les contraintes tendent vers l’infini ce 

qui n’est physiquement pas possible. En réalité, il y a activation de la plasticité dans un volume 

entourant l’ensemble du front de fissure. L’équation I.2 reste valable dans des conditions où la 

zone plastique reste confinée autour de la pointe de fissure et avec des dimensions petites 

comparées à celles de l’échantillon. 

Sous chargement monotone et dans des conditions de plasticité confinée, la force motrice de 

propagation peut alors être définie par l’équation I.3 : 

                                                            𝐾𝑚𝑎𝑥 = 𝑌𝜎𝑚𝑎𝑥√𝜋𝑎                                        (I.3)             

Avec Y un facteur de correction géométrique, 𝜎𝑚𝑎𝑥 la contrainte maximale et a la longueur de 

fissure. 

a) b) c) 
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L’usage de la mécanique élastique linéaire de la rupture et du paramètre K a été étendu aux 

conditions de chargement cyclique par Paris et Erdogan (Paris and Erdogan, 1963) qui ont 

défini l’amplitude du facteur d’intensité de contraintes ΔK selon la relation I.4 suivante : 

                                                             ∆𝐾 =  𝐾𝑚𝑎𝑥 − 𝐾𝑚𝑖𝑛                                     (I.4)             

L’analyse de la vitesse de propagation des fissures longues au travers de l’amplitude du facteur 

d’intensité des contraintes ΔK, sur un graphique de type log-log, fait généralement apparaître 

trois régimes de propagation distincts, illustrés sur la figure I.12 : 

1) Un régime seuil durant lequel les vitesses de propagation tendent vers 0 et sont 

asymptotiques à la valeur seuil ΔKseuil. 

2) Un régime linéaire durant lequel les vitesses de propagation évoluent selon la relation 

I.5 établie par Paris (Paris and Erdogan, 1963) : 

                                                      
𝑑𝑎

𝑑𝑁
= 𝐶. ∆𝐾𝑛                                           (I.5)             

où C et n sont constants. 

3) Un régime d’accélération de la vitesse de propagation qui devient asymptotique à la 

valeur de ténacité KIC. 

 

Figure I.12 – Représentation schématique des différents régimes de propagation sur un graphe log da/dN 

=  log ΔK (Hénaff and Morel, 2005) 

L’utilisation du facteur d’intensité des contraintes s’avère pertinente pour réconcilier les 

résultats issus de conditions d’essais différentes (géométries, chargements…). Toutefois, pour 

une même valeur de l’amplitude du facteur d’intensité des contraintes ΔK, les vitesses de 

propagation peuvent différer en fonction du rapport de charge. Ce dernier est défini comme 

étant le rapport Kmax/Kmin. Elber (Elber, 1971) a été le premier à corréler les effets du rapport 

de charge au phénomène de fermeture de fissure, qui peut être induit par la plasticité, la rugosité 
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ou encore l’oxydation. Cela a conduit à l’introduction de l’amplitude du facteur des contraintes 

effective notée ΔKeff et définie par la relation I. 6 suivante : 

                                                          ∆𝐾𝑒𝑓𝑓 = 𝑌∆𝜎𝑒𝑓𝑓√𝜋𝑎                                       (I.6) 

Avec ∆𝜎𝑒𝑓𝑓 = 𝜎𝑚𝑎𝑥− 𝜎𝑜𝑝 et 𝜎𝑜𝑝 la contrainte à l’ouverture de fissure. L’introduction de ce 

paramètre permet alors de prendre en compte les effets de fermeture de fissure et de réconcilier 

les essais présentant des rapports de charge différents.  

Comme évoqué précédemment, l’utilisation du facteur d’intensité des contraintes est restreinte 

au domaine de l’élasticité linéaire ou quasi linéaire (plasticité confinée en pointe de fissure). 

Or, dans le cadre de ces travaux de thèse, les conditions de plasticité confinée ne sont pas 

respectées, il convient dès lors de s’appuyer sur des paramètres adaptés tels que le ΔJ ou encore 

l’étendue de variation du facteur d’intensité de déformation ΔKε qui sont décrits dans les 

sections suivantes. 

I.4.2 Paramètre ΔJ  

Un autre paramètre est régulièrement cité dans la littérature afin de prendre en compte le 

comportement non linéaire lié à la plasticité, il s’agit de l’intégrale J introduite par Rice (Rice, 

1968) en 1968. Elle s’exprime sous la forme suivante (équation I.7) :  

                                                           𝐽 =  ∫ (𝑊𝑑𝑦 − 𝑇.
𝜕𝑢

𝜕𝑥
𝑑𝑠)

Γ
                                (I.7) 

Avec W la densité d’énergie de déformation, Ti, les composantes du vecteur de traction T, ui, 

les composantes du vecteur de déplacement u et ds, l’incrément de longueur le long du contour 

Γ. Un exemple de contour autour d’une entaille est donné sur la figure I.13. 

 

Figure I.13 - Exemple de contour sur une entaille dans un champ de déformation en 2D (les contraintes 

dépendent seulement de x et y) ; Γ est un contour quelconque entourant l’entaille et Γ représente la 

courbure en fond d’entaille (Rice, 1968) 

Le concept d’intégrale J est une approche énergétique analogue au taux de restitution d’énergie 

G défini selon la formule I.8 : 

                                                                     𝐺 = −
𝜕𝑉

𝜕𝐴
                                               (I.8) 

Avec V la variation de l’énergie potentielle totale et A la surface de fissure. Cependant, G est 

défini dans le cadre élastique linéaire contrairement à l’intégrale J qui est basée sur l’élasticité 

non linéaire. Notons que dans le cas particulier de l’élasticité linéaire, l’intégrale J peut 
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s’apparenter au taux de restitution d’énergie G. L’intégrale J peut alors être reliée au facteur 

d’intensité des contraintes au travers des relations suivantes (en mode I pur) : 

                                                        𝐽 =  
𝐾𝐼

𝐸

2
𝑒𝑛 𝑐𝑜𝑛𝑡𝑟𝑎𝑖𝑛𝑡𝑒𝑠 𝑝𝑙𝑎𝑛𝑒𝑠                        (I.9) 

                                                   𝐽 =  
1−𝜈²

𝐸
𝐾𝐼

2 𝑒𝑛 𝑑é𝑓𝑜𝑟𝑚𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛𝑠 𝑝𝑙𝑎𝑛𝑒𝑠                (I.10) 

L’intégrale J permet d’étendre le concept de restitution d’énergie lors de la propagation d’une 

fissure aux matériaux ayant un comportement non linéaire. Le caractère non linéaire de 

l’intégrale J présente l’intérêt de pouvoir approcher le comportement élasto-plastique des 

matériaux. Néanmoins, associé à la plasticité, J ne doit plus être considéré comme représentant 

le taux de restitution d’énergie face à l’avancée de fissure mais plutôt comme une mesure de 

l’intensité du champ de déformation en pointe de fissure. 

L’utilisation de J dans un contexte de plasticité non confinée est restreinte par un certain nombre 

de limitations. La principale restriction à sa mise en œuvre dans un tel contexte provient du fait 

que le domaine de validité de l’intégrale J est défini dans le cadre élastique non linéaire. Par 

conséquent, en situation élasto-plastique, son utilisation devrait se limiter aux sollicitations 

monotones et sans déchargement. En effet, la présence de plasticité n’autorise pas de 

déchargement. Ce dernier devrait s’effectuer selon le même chemin que celui suivi lors du 

chargement, ce qui n’est pas réaliste. 

Des développements spécifiques sont donc nécessaires afin de pouvoir obtenir la valeur de ce 

paramètre dans des conditions de chargement cycliques. Dans la littérature, différentes 

formulations de l’intégrale J sont proposées sous la forme d’un ΔJ applicable aux sollicitations 

de type cyclique. Généralement, l’expression de ΔJ est divisée en une partie élastique et une 

partie plastique (Chen et al., 1997; Dowling, 1976; Tanaka et al., 1984).  

Dowling (Dowling, 1976) suggère, sur la base de résultats expérimentaux, que ΔJ est un 

paramètre permettant de corréler les vitesses de propagation de différents essais dans le 

domaine élasto-plastique. Des éprouvettes en acier A533B de types CC et CT sont utilisées 

pour les essais. ΔJ est calculé en sommant un terme élastique correspondant à G (taux de 

restitution d’énergie) et un terme plastique obtenu à partir de boucles représentant l’évolution 

de la charge en fonction de la déflection. Ces boucles sont tracées à différents nombre de cycles 

afin de prendre en compte leur évolution au cours de l’essai. La partie plastique de ΔJ est 

évaluée à partir de l’aire de ces boucles (figure I.14). 

 

Figure I.14 – Méthode d’évaluation de ΔJ à partir des boucles d’évolution de la charge en fonction de la 

déflection (Dowling, 1976) 
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La fermeture de fissure est prise en compte en ne considérant que l’aire correspondant à la partie 

symétrique des boucles, la part asymétrique étant liée aux effets de fermeture. ΔJ est ensuite 

évalué pour l’ensemble des essais puis corrélé avec les vitesses de propagation. Les résultats 

issus des différents types d’éprouvettes se rassemblent sur une même bande de dispersion 

(figure I.15). L’utilisation du facteur ΔJ s’avère pertinente pour corréler les résultats d’essais 

issus de géométries différentes dans le domaine élasto-plastique. 

 

Figure I.15 – Vitesses de propagation exprimées en fonction du paramètre ΔJ pour différentes géométries 

(Dowling, 1976) 

Une autre méthode d’évaluation de ΔJ est proposée dans les travaux de Tanaka et al. (Tanaka 

et al., 1984) où trois matériaux (cuivre, acier bas carbone et acier inoxydable 304) sont étudiés 

sur la base d’essais de fatigue menés en contrôle de charge et de déformation. L’intégrale ΔJ 

est évaluée ici en s’appuyant sur des travaux de Hoshide (Hoshide et al., 1982) à partir des 

équations suivantes : 

                                                             ∆𝐽 =  
∆𝐾∗2

𝐸
+

𝑆∗

𝑡(𝑊−𝑎)
                                     (I.11) 

Avec E le module d’Young, S* l’aire calculée selon la figure I.16 et ΔK* l’amplitude du facteur 

d’intensité des contraintes calculée selon la relation I.12 suivante : 

                                                  ∆𝐾∗ = (
∆𝑃∗

2𝑡𝑊
) √𝜋𝑎[sec (

𝜋𝑎

2𝑊
)]

1

2                                (I.12) 
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L’auteur note que, pour un matériau donné, l’expression des vitesses de propagation en fonction 

de ∆𝐽 est indépendante des conditions de chargement. Les données ainsi exprimées se 

regroupent selon une même tendance, qui peut être approchée par l’équation I.13 : 

                                                                
𝑑𝑎

𝑑𝑁
= 𝐶𝑗(∆𝐽)𝑚𝑗                                           (I.13) 

Avec Cj et mj les coefficients dépendants du matériau considéré. L’auteur remarque une 

diminution de mj avec l’augmentation de la limite élastique des matériaux étudiés  

Tanaka utilise ensuite ∆𝐽 pour le calcul d’un second paramètre, le ∆𝐶𝑇𝑂𝐷. Ce dernier sera 

évoqué plus en détails dans la partie I.4.4 de ce chapitre. 

 

Figure I.16 – Boucles d’hystérésis de la charge en fonction de l’ouverture de fissure au centre (Tanaka et 

al., 1984) 

Le paramètre ΔJ s’avère également pertinent pour réconcilier les données d’essais de fatigue 

menés à haute température sur un acier inoxydable SUS 304 (Chen et al., 1997). Dans cette 

étude, les températures d’essais varient de l’ambiante à 500°C avec systématiquement deux 

rapports de charge testés, R = 0 et R = -1. Le ΔJ est une nouvelle fois évalué à partir de deux 

composantes, une élastique et une autre plastique. La composante élastique est de nouveau 

définie par le ratio de l’amplitude du facteur d’intensité des contraintes ΔK au carré sur le 

module d’Young. La partie plastique est quant à elle obtenue selon une approche différente de 

celles évoquées précédemment. Contrairement aux auteurs précédents, le ΔJ plastique n’est pas 

directement calculé à partir des boucles d’évolution de la charge en fonction de l’ouverture de 

fissure. Le calcul s’appuie ici sur une formule faisant appel à la densité d’énergie de 

déformation et à un coefficient d’écrouissage n’ et une fonction dépendante de ce paramètre. 

Le schéma de calcul de ΔJ mis en œuvre se résume ainsi : 

                                                              ∆𝐽 =  ∆𝐽𝑒 + ∆𝐽𝑝                                           (I.14) 

                                                         ∆𝐽𝑒 =
∆𝐾2

𝐸
= 2𝜋∆𝑊𝑒𝑏𝐹2                                  (I.15) 

                                                         ∆𝐽𝑝 = 2𝜋𝑓(𝑛′)∆𝑊𝑝𝑏𝐹2                                   (I.16) 

Avec b la profondeur de fissure, We et Wp les densités d’énergie de déformation élastique et 

plastique, f(n’) une fonction dépendant du coefficient d’écrouissage et F un facteur de forme 

basé sur les résultats numériques de Shiratori et al (Shiratori et al., 1987). 
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La plage totale de chargement est considérée dans les calculs de ΔJe et ΔJp ce qui permet de 

prendre également en compte la partie compression (Romanoski, 1990). L’analyse des vitesses 

de propagation au travers du paramètre ΔJ permet un regroupement des données expérimentales 

(figure I.17) issues des différentes conditions d’essais en température et rapport de charge. 

 

Figure I.17 – Relation entre le ΔJ et les vitesses de propagation (Chen et al., 1997) 

Bien qu’il soit difficile de le définir rigoureusement au regard des limitations inhérentes au 

domaine de définition de l’intégrale J, les différentes approches de calcul de ΔJ présentées dans 

cette partie démontrent que ce paramètre peut être considéré comme un outil pertinent en élasto- 

plasticité.  

I.4.3 Facteur d’intensité de déformation ΔKε 

Dans le domaine de fatigue oligocyclique, les niveaux de déformation mis en jeu sont bien 

souvent associés à une plasticité non confinée en pointe de fissure, ce qui rend l’utilisation du 

facteur d’intensité des contraintes caduque. Dans ce domaine, la relation de Manson-Coffin 

(équation I.17) relie la déformation plastique et la durée de vie pour de nombreux métaux et 

alliages.  

                                                                  𝑁𝑛. 𝜀𝑃 = 𝐶                                             (I.17) 

En effet, dans des conditions de plasticité non confinée, il semblerait que la durée de vie en 

fatigue corrèle mieux avec le niveau de déformation plutôt qu’avec le niveau de contraintes 

notamment dans le cas des aciers inoxydables (Kamaya, 2017, 2015; Kamaya and Kawakubo, 

2012). Dès lors, il semble pertinent de faire apparaître le niveau de déformation dans un 

paramètre ayant pour vocation de représenter la force motrice de propagation dans ces 

conditions de plasticité généralisée.  

Sur la base d’essais de fatigue oligocylique menés sur différents matériaux, Boettner (Boettner, 

1965) montre qu’il est en effet possible de décrire la propagation de fissures à l’aide d’un 

paramètre basé sur la déformation. Considérant que la déformation en pointe de fissure 

gouverne la propagation, Boettner estime qu’il est raisonnable d’admettre que la déformation 

en pointe de fissure est fonction de la déformation totale imposée. Les travaux de Laird et Smith 
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(Laird and Smith, 1962), qui établissent, pour de nombreux matériaux, une corrélation entre le 

nombre de cycles et les stries de fatigue, confirment cette hypothèse.  

En se basant sur le facteur d’intensité des contraintes, l’auteur introduit le concept de facteur 

d’intensité de déformation qu’il définit comme étant le produit de la déformation plastique et 

de la racine carrée de la longueur de fissure (𝜀𝑃√ℓ). L’auteur émet ensuite l’hypothèse que la 

déformation en pointe de fissure et, par conséquent la vitesse de propagation, est reliée à ce 

paramètre par l’intermédiaire d’une fonction de type puissance, à l’image de l’approche basée 

sur le facteur d’intensité de contraintes. Ainsi, il propose la relation I.18 suivante : 

                                                             
𝑑𝑎

𝑑𝑁
= 𝐴. (𝜀𝑃 × √ℓ)𝑛                                     (I.18) 

Avec A une constante et n l’exposant qu’il évalue à une valeur de 2 en s’appuyant sur deux 

essais réalisés sur du cuivre et dont les vitesses de propagation sont exploitées à l’aide du 

nouveau paramètre précédemment défini (figure I.18). 

 

Figure I.18 – Vitesse de propagation exprimée en fonction du paramètre 𝜺𝑷√𝓵 (Boettner, 1965) 

L’intégration de l’équation précédente, avec n évalué à 2 donne la relation I.19 : 

                                                             𝑁. 𝜀𝑃 =
1

√(2𝐴×ln (
ℓ𝐹
ℓ0

))
                                     (I.19) 

Avec ℓ0 la longueur de fissure initiale et ℓF la longueur à rupture. En considérant que le nombre 

de cycles à rupture est peu dépendant de ℓF et que ℓ0 est approximativement identique pour 

toutes les conditions, Boettner démontre que l’équation précédente peut s’apparenter à la loi de 

Coffin. L’auteur propose ainsi une base de compréhension de la loi empirique de Coffin et 

introduit une version « primitive » du facteur d’intensité de déformation. 
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Le paramètre « amplitude du facteur d’intensité de déformation », noté ∆Kε, prend notamment 

en compte le niveau de déformation et est défini comme suit (équation I.20) : 

                                                   ∆𝐾𝜀 = 𝐹(𝑎) × ∆𝜀 × √(𝜋 × 𝑎)                              (I.20) 

Ici, F(a) représente un facteur géométrique, ∆ε la plage totale de déformation et a la profondeur 

de fissure. Le facteur de forme F(a) se calcule de la même manière que celui utilisé avec le 

paramètre ∆K. Il existe différentes formulations pour le calculer, on peut notamment citer les 

équations définies par Carpinteri, Murakami (Carpinteri, 1993; Murakami, 1987) ou encore 

celles de Shih et Chen (Shih and Chen, 2002). Les équations utilisées dans le cadre de cette 

étude sont celles de Carpinteri. Elles sont détaillées dans le tableau I.2 en fonction de la forme 

du front de fissure (caractérisée par le rapport a/b) et de la position sur le front de fissure (figure 

I.19). 

 

Figure I.19 – Paramètres géométriques d’un front de fissure de type semi-elliptique 

 

Rapport a/b Expression de F(a) au point A (selon figure I.19) 

0 
𝐹(𝑎) = 0,9556 + 1,6117 (

𝑎

𝐷
) − 4,9012 (

𝑎

𝐷
)

2

+ 17,166 (
𝑎

𝐷
)

3

 

0,2 
𝐹(𝑎) = 0,8843 + 1,4822 (

𝑎

𝐷
) − 3,3427 (

𝑎

𝐷
)

2

+ 14,34 (
𝑎

𝐷
)

3

 

0,4 
𝐹(𝑎) = 0,8473 + 1,31 (

𝑎

𝐷
) − 3,32055 (

𝑎

𝐷
)

2

+ 13,954 (
𝑎

𝐷
)

3

 

0,6 
𝐹(𝑎) = 0,8175 + 1,2585 (

𝑎

𝐷
) − 3,029 (

𝑎

𝐷
)

2

+ 11,684 (
𝑎

𝐷
)

3

 

0,8 
𝐹(𝑎) = 0,7605 + 1,1383 (

𝑎

𝐷
) − 3,2445 (

𝑎

𝐷
)

2

+ 9,467 (
𝑎

𝐷
)

3

 

1 
𝐹(𝑎) = 0,643 + 0,986 (

𝑎

𝐷
) − 1,357 (

𝑎

𝐷
)

2

+ 4,172 (
𝑎

𝐷
)

3

 

 

Tableau I.2 - Facteur de forme F(a) en fonction du rapport a/b et de la position sur le front de fissure 

(Carpinteri, 1993) 

Plusieurs études (Hatanaka et al., 1986; Kamaya, 2015; Kitagawa et al., 1979; Poulain, 2015) 

ont montré que l’utilisation du facteur d’intensité de déformation ∆Kε permettait de corréler les 

vitesses de propagation de fissure pour différents matériaux et différentes conditions d’essais 

malgré un contexte de plasticité généralisée. 
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Dans ses travaux sur un acier inoxydable de type 316, Kamaya (Kamaya, 2015), a montré que 

le paramètre ∆Kε permettait de réconcilier sur une même bande de dispersion les vitesses de 

propagation issues d’essais réalisés dans des conditions de chargement différentes et sur 

plusieurs géométries d’éprouvettes.  

A partir d’éprouvettes rectangulaires d’épaisseur 6 mm et de largeur 15 mm, l’auteur a réalisé 

des essais de fatigue contrôlés soit en charge soit en déformation à un rapport de charge constant 

R = -1. Les échantillons étudiés subissent au préalable des essais une pré-fissuration sur 0,5 

mm, effectuée par électroérosion. Une jauge de déformation est ensuite placée de part et d’autre 

de la pré-fissure afin de déterminer l’avancée et la fermeture de fissure (méthode de la variation 

de complaisance) au cours des essais. L’auteur parvient ainsi à déterminer les vitesses de 

propagation pour chaque essai qu’il exploite dans un premier temps à l’aide du paramètre ΔK 

(figure I.20.a) puis de ΔKε (figure I.20.b). Des résultats issus d’autres campagnes d’essais sont 

également comparés sur ces figures. 

    

Figure I.20 – Evolution de la vitesse de propagation pour différentes conditions d’essais en fonction : a) de 

l’amplitude du facteur d’intensité des contraintes effective ; b) de l’amplitude du facteur d’intensité de 

déformation effective (Kamaya, 2015) 

Dans cette étude, le facteur de forme f associé aux formules de ΔK et ΔKε est calculé à l’aide 

d’une relation polynomiale (Tada et al., 2000) faisant apparaitre la longueur de fissure et la 

largeur des échantillons (respectivement a et W) : 

                            𝑓 = 0,265 . (1 −
𝑎

𝑊
)4 + (0,857 + 0,265 .  

𝑎

𝑊
) .  (1 −

𝑎

𝑊
)−

3

2       (I.21) 

Sur l’acier inoxydable 316 considéré ici, le paramètre ΔKε permet de rationnaliser à la fois 

l’effet du niveau et du type de chargement (pilotage en charge ou déformation) et celui de la 

géométrie d’éprouvette (barre, CT, éprouvette rectangulaire). Les travaux de Kamaya montrent 

donc la pertinence de l’utilisation de l’amplitude du facteur d’intensité de déformation ΔKε pour 

représenter la force motrice de propagation. 

L’auteur rappelle cependant que le sens physique du facteur d’intensité de déformation fait 

toujours l’objet de débat. En effet, s’il est admis que le facteur d’intensité des contraintes 

représente l’état de contraintes près de la pointe de fissure, il est plus difficile d’associer le 

facteur d’intensité de déformation à la singularité de déformation en pointe de fissure. 

a) b) 
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Toutefois, l’auteur montre que, dans des conditions entièrement plastiques, ΔKε peut 

s’apparenter au déplacement en pointe de fissure. 

Une autre étude (Poulain, 2015), réalisée sur un acier inoxydable austénitique de type 304L, 

souligne également l’intérêt du facteur d’intensité de déformation ΔKε pour représenter la force 

motrice de propagation. Sur la base d’essais menés en milieu REP (Réacteur à Eau Pressurisée), 

l’auteur propose une loi de propagation reliant la vitesse de propagation (obtenue via des 

mesures d’inter-stries) et le facteur d’intensité de déformation. Les durées de vie, calculées à 

l’aide de la loi de propagation ainsi proposée, montrent un bon accord avec les durées de vie 

obtenues expérimentalement. L’auteur note cependant que cette démarche n’est pas adaptée 

aux essais réalisés en milieu air. En effet, d’importantes disparités entre les durées de vie 

calculées et expérimentales sont constatées dans cet environnement. Ces différences sont dues 

au fait que les stries de fatigue, sous air, ne peuvent pas être directement assimilées à l’avancée 

sur un cycle (de Baglion, 2011), (Dhahri, 2019). 

D’autres auteurs ont également tenté de prédire la durée de vie en fatigue en s’appuyant sur le 

facteur d’intensité de déformation ΔKε (Chen et al., 1997; Zhang et al., 2017). Sur la base d’une 

série d’essais réalisés en contrôle de charge à R = -1 sur des éprouvettes cylindriques en acier 

inoxydable 316, Zhang démontre la pertinence de l’utilisation du facteur d’intensité de 

déformation face à celle du facteur d’intensité de contraintes. L’auteur montre dans un premier 

temps que le facteur d’intensité des contraintes ne permet pas de rationnaliser l’effet du niveau 

de chargement dans les conditions d’essais testées. En effet, alors même que le rapport de 

charge est identique pour les différents essais, les données expérimentales présentent une 

importante dispersion en fonction du niveau de chargement considéré. Dans un deuxième 

temps, l’auteur s’appuie sur le facteur d’intensité de déformation et, afin de déterminer le niveau 

de déformation nécessaire au calcul de ΔKε, il utilise une relation de type Ramberg-Osgood qui 

lui permet de relier la contrainte appliquée à la déformation. A l’aide du paramètre ΔKε ainsi 

calculé, les données expérimentales issues des différents essais se rassemblent autour d’une 

même droite avec une dispersion très limitée (figure I.21). 

 

Figure I.21 – Vitesse de propagation en fonction de l’amplitude du facteur d’intensité de déformation ΔKε 

(Zhang et al., 2017) 
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L’auteur utilise ensuite l’équation proposée par Newman dans laquelle il remplace ΔK par ΔKε. 

En considérant le rapport de charge R = -1 et en intégrant cette équation il obtient alors : 

                                                       𝑁 = ∫
1

𝐶∆𝐾𝜀
𝑛(1−

∆𝐾𝜀 𝑡ℎ
∆𝐾𝜀

)

𝑎𝑐

𝑎𝑖
𝑑𝑎                                  (I.22) 

Les durées de vie prédites à partir de ce modèle, basé sur le facteur d’intensité de déformation, 

s’avèrent être en bon accord avec les durées de vie expérimentales (figure I.22). La même 

méthode est ensuite appliquée sur un alliage de magnésium AZ31 avec des résultats une 

nouvelle fois proches des durées de vie expérimentales. 

 

Figure I.22 – Comparaison entre les durées de vie prédites par les modèles ΔK et ΔKε et les durées de vie 

expérimentales (Zhang et al., 2017) 

I.4.4 Ouverture en pointe de fissure CTOD 

Dans la littérature, un autre paramètre est régulièrement évoqué afin de décrire la propagation 

des fissures en fatigue, il s’agit de l’ouverture en pointe de fissure plus communément connue 

sous le sigle CTOD (Crack Tip Opening Displacement) (Antunes et al., 2016; Dong et al., 2019; 

Tanaka et al., 1984). Ce paramètre, à l’image de ceux décrits précédemment, peut 

potentiellement représenter une alternative à l’amplitude du facteur d’intensité des contraintes, 

ΔK, dans des contextes où la mécanique élastique linéaire de la rupture n’est plus applicable. 

Le CTOD (ΔCTOD  en conditions cycliques) est un des outils de la mécanique élasto-plastique 

de la rupture. Il possède un sens physique assez immédiat puisqu’il peut être directement relié 

au déplacement des lèvres de fissures au cours d’un chargement. Le paramètre trouve son 

origine dans le modèle d’émoussement en pointe de fissure initialement proposé par Laird et 

Smith (Laird and Smith, 1962).  

Dans ses travaux sur un acier AH32, Dong (Dong et al., 2019) montre que le ΔCTOD peut 

permettre de caractériser et corréler les vitesses de propagation dans un contexte de plasticité 

généralisée. Les essais sont réalisés en contrôle de charge, sur des éprouvettes CT, sous air et à 

température ambiante. Des surcharges sont ponctuellement appliquées au cours des essais. Le 

ΔCTOD est déterminé analytiquement à l’aide d’une expression (équation I.23) faisant appel 

au paramètre ΔJ.  



Chapitre I – Bibliographie 

45 

 

                                                              ∆𝐶𝑇𝑂𝐷 = 𝑑𝑛′
∆𝐽

𝜎′𝑦
                                        (I.23) 

Avec 𝜎′𝑦 la limite élastique cyclique et 𝑑𝑛′ une caractéristique de l’écrouissage du matériau. 

L’analyse des vitesses de propagation au regard du CTOD met en évidence l’impact important 

des surcharges qui génèrent systématiquement un effet retard. Pour les différentes séries 

d’essais réalisées dans cette étude, le CTOD s’avère pertinent pour corréler la propagation de 

fissure. 
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I.5. Amorçage et propagation de fissures en fatigue oligocyclique dans les 

aciers inoxydables austénitiques  

Sous l’action de chargements répétés, les matériaux se déforment et développent 

progressivement des modifications microstructurales irréversibles. L’accumulation de ces 

transformations irréversibles au sein du matériau va conduire à l’apparition de microfissures. 

Ces dernières vont ensuite coalescer pour former une fissure principale qui mènera, si le 

chargement continue, à la ruine du matériau.  

Les différentes phases d’endommagement, ainsi que les mécanismes associés, intervenant dans 

les aciers inoxydables austénitiques et plus particulièrement dans l’acier 304L seront décrits 

dans cette partie. L’amorçage sera évoqué dans un premier temps puis la phase de propagation. 

Cette deuxième partie inclura la micro-propagation avec l’aspect fissures courtes ainsi que la 

phase de propagation de la fissure principale et ses mécanismes associés.  

I.5.1 Amorçage 

I.5.1.1 Généralités sur l’amorçage 

Sous l’effet d’un chargement cyclique, les matériaux subissent une accumulation de micro 

déformations irréversibles qui vont progressivement induire un endommagement du matériau. 

Ces micro-déformations apparaissent généralement dans des sites associés à des concentrations 

de contraintes importantes. Dans les métaux ductiles, ces sites sont souvent représentés par les 

bandes de glissement permanentes développées au cours du chargement. Ces dernières génèrent 

en effet des intrusions et des extrusions en surface du matériau qui vont créer des zones locales 

de concentration de contraintes et favoriser l’amorçage de fissures. Les joints de grains 

constituent également des sites d’amorçage privilégiés sur un nombre important de matériaux. 

L’amorçage peut par ailleurs s’effectuer à partir de défauts de types métallurgiques ou 

surfaciques. Ainsi, les défauts internes tels que les inclusions non-métalliques, les pores et 

autres hétérogénéités au sein d’un matériau constituent autant de sites de concentration de la 

déformation pouvant conduire à l’amorçage de micro fissures. Les défauts de type surfacique 

tels que les rayures, la rugosité ou encore les piqures de corrosion représentent également de 

potentiels sites d’amorçage. Notons ici qu’en présence de ces défauts, internes ou externes, les 

temps d’amorçage peuvent être considérablement réduits par rapport à ceux associés aux 

matériaux « sains ».  

La nature et la rapidité d’amorçage d’une fissure va d’autre part fortement dépendre de 

paramètres tels que le niveau de sollicitation, la température et l’environnement. Ces différents 

paramètres peuvent en effet avoir une influence notable sur l’amorçage sur les plans quantitatif 

et qualitatif. Ainsi, en fonction des conditions d’environnement et de sollicitation, la densité de 

fissures amorcées pourra fortement varier tout comme la nature des sites d’amorçage. 

Notons finalement que la notion d’amorçage est très subjective puisqu’elle dépend de nombreux 

facteurs et peut sensiblement différer d’un matériau à un autre. Dans cette partie, l’amorçage 

est entendu comme la création et éventuellement la propagation d’une fissure à l’échelle du 
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grain métallurgique. Une définition plus précise de l’amorçage, dans le cadre de cette étude, 

sera proposée dans le chapitre III. 

I.5.1.2 Amorçage de fissure sur l’acier 304L 

Sur l’acier inoxydable austénitique 304L, de Baglion (de Baglion, 2011) a identifié trois 

principaux sites d’amorçage de fissures : 

- Les bandes de glissement 

- Les joints de grain 

- Les joints de macles 

L’auteur souligne que ces résultats sont indépendants de l’environnement considéré ainsi que 

de la température (20°C et 300°C). 

D’autres auteurs (Lehericy, 2007; Ould Amer, 2014), ont également étudié l’amorçage de 

fissure sur le 304L et parviennent à des conclusions similaires. Dans ses travaux réalisés sous 

air à température ambiante, Ould Amer montre par exemple que l’amorçage intervient au niveau 

des bandes de glissement, des joints de grains ou des joints de macles (figure I.23). Ce constat 

est effectué pour les quatre niveaux de déformation étudiés variant entre Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2 

= 0,6%. 

 

Figure I.23 – Exemple d’amorçage à Δεt/2 = 0,3%  sur : a) joint de grains ; b) joint de macles ; c) bande de 

glissement (Ould Amer, 2014) 
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L’auteur a par ailleurs réussi à quantifier l’amorçage pour les différents niveaux de déformation 

étudiés. Il définit deux seuils d’amorçage notés a50 et a100, respectivement associés à des 

longueurs de fissures en surface de 50 et 100 µm, puis Na50 et Na100 les nombres de cycles 

nécessaires pour atteindre ces longueurs. Il rappelle par ailleurs le nombre de cycles à rupture, 

noté N25 et associé à une longueur de fissure de 12,5 mm. Un récapitulatif des résultats qu’il 

obtient est donné dans le tableau I.3 :  

Δεt/2 (%) N25  Na50 (cycles) Na100 (cycles) 

0,6 5 849 112 483 

0,6 7 654 478 1 067 

0,45 11 443 643 2 921 

0,3 57 302 12 048 17 735 

0,3 57 231 11 624 17 000 

0,2 141 599 31 435 44 737 

 

Tableau I.3 – Nombre de cycles à rupture et à l’amorçage défini pour deux seuils sur un acier 304L en 

fatigue oligocyclique à différentes amplitudes de déformation totale (Ould Amer, 2014) 

Ould Amer met ainsi en évidence l’évolution du nombre de cycles à l’amorçage avec le niveau 

de déformation et montre que l’augmentation de ce dernier conduit à une diminution 

significative de la durée d’amorçage. A titre d’exemple, Na50 représente 31 435 cycles à Δεt/2 

= 0,2% (soit 22% de N25) contre 478 cycles au plus à Δεt/2 = 0,6% (6% de N25). 

I.5.1.3 Amorçage à partir d’entailles 

L’amorçage de fissures de fatigue à partir d’entailles a été étudié par Maiya (Maiya, 1979) sur 

un acier 304 sollicité en fatigue oligocyclique à 593°C. Dans ses travaux, Maiya évalue 

l’influence, sur l’amorçage, d’entailles associées à différents niveaux de concentration de 

contraintes. L’amorçage est défini dans cette étude comme étant le nombre de cycles nécessaire 

à la propagation d’une fissure de 0,1 mm. La méthode employée pour déterminer l’amorçage 

est basée sur l’analyse des stries de fatigue sur les faciès de rupture. 

Les résultats obtenus mettent en avant l’influence sur l’amorçage de la présence d’entailles et 

plus spécifiquement une sensibilité à la géométrie de ces dernières, caractérisée par le facteur 

de concentration de contrainte Kt. Ainsi, plus la valeur de Kt est élevée, plus l’amorçage 

intervient de manière précoce (figure I.24).  
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Figure I.24 – Amplitude de déformation plastique en fonction de la fraction de durée de vie à l’amorçage 

(Maiya, 1979) 

Notons par ailleurs que, en s’appuyant sur la méthode de Neuber (Neuber, 1961) pour la 

détermination de la déformation locale, l’auteur parvient à prédire avec succès la durée de vie 

à l’amorçage des échantillons entaillés. 

I.5.2 Propagation de fissures sur l’acier inoxydable austénitique 304L 

I.5.2.1 Généralités sur la propagation de fissures dans les métaux polycristallins 

Après la phase d’amorçage décrite dans la section précédente, s’ensuit une phase de micro 

propagation dont l’avancement est très dépendant de la microstructure. Cette phase est 

communément qualifiée de stade I de propagation dans les métaux ductiles polycristallins. 

Après avoir franchi les premières barrières microstructurales et généralement plusieurs grains, 

la fissure entre dans le stade II de propagation. Cette phase de propagation est alors considérée 

comme indépendante de la microstructure environnante. Ces deux stades de propagation sont 

illustrés sur la figure I.25. 

 

Figure I.25 – Propagation en stade I et II (Chowdhury and Sehitoglu, 2016) 
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Lors du stade I, la fissure peut se propager selon une combinaison des modes I, II et III de 

fissuration, le mode II étant prépondérant à l’échelle du grain. Elle évolue le long des systèmes 

de glissement ayant la contrainte de cisaillement résolue la plus élevée, ces derniers étant 

différents d’un grain à l’autre, le chemin de fissuration est alors très accidenté. La vitesse de 

propagation est par ailleurs très fluctuante du fait des multiples obstacles que la fissure peut 

rencontrer à cette échelle. Le stade I de propagation est souvent associé à l’effet de fissure 

courte. Ce phénomène est décrit plus en détails dans la partie suivante en se focalisant plus 

spécifiquement sur le cas du 304L. 

Après cette première phase de micro propagation, l’évolution de la fissure s’effectue, comme 

évoqué précédemment, sans dépendance à la microstructure et se poursuit jusqu’à la rupture 

finale. Lors de la propagation en stade II, la zone plastique en pointe de fissure s’étend sur une 

multitude de grains et contribue à l’effet de non sensibilité de la fissure aux obstacles micro 

structuraux. La force de propagation est alors seulement gouvernée par des paramètres 

mécaniques. 

Plusieurs auteurs (Laird, 1967; McEvily and Boettner, 1963; Neumann, 1969) ont proposé des 

modèles décrivant les mécanismes de propagation en stade II. Le modèle de Laird est par 

exemple basé sur un processus impliquant des « émoussements » et « aiguisements » 

intervenant de manière alternative en pointe de fissure. Notons que ce modèle est cohérent avec 

l’apparition des stries de fatigue lors de la propagation. McEvily propose quant à lui un modèle 

basé sur l’activation du glissement en pointe de fissure le long de deux systèmes alternant d’un 

cycle à l’autre (figure I.26). Selon un principe analogue, Neumann propose un modèle de 

propagation s’appuyant sur deux systèmes de glissement différents. Un système ne présentant 

pas d’écrouissage et considéré comme réversible et un second, écroui et irréversible. Ces 

systèmes s’activent de façon alternative durant les phases de traction et compression et 

entraînent la propagation de la fissure du fait de l’irréversibilité du glissement dans le système 

écroui. 

 

Figure I.26 – Illustration schématique du modèle de propagation en stade II de McEvily (McEvily and 

Boettner, 1963) 

I.5.2.2 Effet fissure courte 

Le comportement des fissures dites courtes a été largement étudié par de nombreux auteurs et 

pour un nombre important de matériaux. L’effet fissure courte se caractérise généralement par 

des vitesses de propagation plus élevées que celles prévues en extrapolant la courbe de 

propagation des fissures longues (courbe basée sur l’amplitude du facteur d’intensité des 

contraintes ΔK) (Suresh and Ritchie, 1984). Dans ce domaine, les vitesses de propagation 
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peuvent varier assez fortement car la fissure est très dépendante des caractéristiques 

microstructurales du matériau. 

Le comportement des fissures courtes est par ailleurs très lié aux effets de fermeture de fissure 

(Suresh and Ritchie, 1984). En effet, ces derniers sont généralement considérés comme étant 

plus faibles pour ce type de fissures, ce qui contribue, comme évoqué précédemment, à 

l’observation de vitesses de propagation plus élevées que celles que l’on obtiendrait pour des 

fissures longues à ΔK équivalent. 

Vor et al. (Vor, 2009; Vor et al., 2013) ont notamment étudié les effets de fermeture sur les 

fissures courtes dans un acier inoxydable 304L et ont mis en évidence, dans le cadre de leurs 

essais, une dépendance du niveau de fermeture à la longueur du sillage plastique. La figure I.27 

montre l’évolution du facteur d’intensité des contraintes à l’ouverture (Kop) en fonction de la 

longueur de fissure pour différentes amplitudes de ΔK. Les lignes pointillées représentent la 

limite du domaine associé aux fissures courtes. 

 

Figure I.27 – Évolution de Kop en fonction de la longueur de fissure à différentes amplitudes de ΔK, les 

symboles ■ représentent la limite du domaine ‘’fissure courtes’’ (Vor, 2009) 

L’effet fissure courte a également été mis en évidence par Ould Amer (Ould Amer, 2014) lors 

d’essais de fatigue réalisés en contrôle de déformation sur un acier inoxydable austénitique de 

type 304L. L’auteur distingue deux stades d’évolution des fissures courtes : la propagation 

microstructurale (Microstructural Short Crack) et la propagation physique (Physically Short 

Crack), le troisième stade étant celui des fissures longues (Long Crack). Ces différents stades 

sont représentés sur la figure I.28. 
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Figure I.28 - Vitesse de propagation des fissures sur un acier 304L en fonction de la longueur mesurée en 

surface sous air à température ambiante (Ould Amer, 2014) 

Le stade d’évolution microstructurale des fissures courtes est décrit comme étant associé à une 

augmentation de la vitesse de propagation suivie d’une forte baisse. L’auteur avance des effets 

de microstructures pour expliquer ce comportement et notamment des barrières 

microstructurales qui seraient à l’origine de la baisse observable de la vitesse de propagation. 

Dès que la fissure a dépassé une certaine profondeur (plus ou moins associée à la taille de grain 

du matériau selon l’auteur), le stade d’évolution microstructurale prend fin pour laisser place 

au stade d’évolution physique des fissures courtes. La vitesse de propagation peut alors 

présenter des fluctuations importantes mais continue à augmenter avec la profondeur. Les 

éventuels ralentissements sont une nouvelle fois associés au franchissement de barrières 

microstructurales, notamment aux joints de grains austénitiques. 

I.5.2.3 Propagation de fissure dans l’acier inoxydable 304L 

Dès que la fissure dépasse une certaine profondeur, sa propagation devient insensible aux effets 

microstructuraux évoqués dans la partie décrivant les fissures courtes. La propagation s’effectue 

en stade II et son évolution peut être décrite, dans le cadre de l’élasticité linéaire, à l’aide de 

l’amplitude du facteur d’intensité des contraintes ΔK présentée dans la section I.4 de ce 

chapitre. Rappelons que la validité de ce paramètre est restreinte au cas où la plasticité est 

confinée en pointe de fissure et par conséquent négligeable. Dès lors, la propagation de la fissure 

dépend seulement de paramètres mécaniques comme l’amplitude de contrainte Δσ ou encore la 

profondeur de fissure. 

Dans ses travaux de thèse menés sur l’acier 304L, Vor (Vor, 2009) a notamment étudié la 

propagation des fissures longues sur différentes géométries d’éprouvettes en s’appuyant sur 

l’amplitude du facteur d’intensité des contraintes ΔK. Sur la figure I.29, l’auteur compare, à 

l’aide de ce paramètre, les vitesses de propagation issues d’échantillons de types CT et SENT 

avec des résultats issus de la littérature. Malgré des différences notables près du seuil, les 

vitesses de propagation restent dans une même bande de dispersion (I.29.a). La prise en compte 

des effets de fermeture par le biais du paramètre ΔKeff (I.29.b) permet de réduire les écarts entre 

les différentes courbes. 

PS

C 
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Figure I.29 – Courbes de fissuration de fissures longues sur l’acier inoxydable 304L à R = 0,1 sous air à 

température ambiante sur éprouvettes CT et SENT : a) ΔK ; b) ΔKeff 

Dans le domaine de fatigue oligocyclique, les niveaux de déformation imposés sont 

généralement élevés et associés à une plasticité généralisée. Cela est particulièrement vrai pour 

les matériaux ductiles comme le 304L. Dans ce contexte, l’utilisation du facteur d’intensité des 

contraintes n’est plus pertinente et il devient nécessaire de s’appuyer sur d’autres paramètres 

tels que ceux évoqués dans la partie I.4. Rappelons par exemple que, dans ses travaux sur le 

304L, Poulain (Poulain, 2015) a utilisé le facteur d’intensité de déformation ΔKε avec pour 

objectif de rationaliser les effets d’amplitude et de vitesse de déformation. 

I.5.2.4 Propagation de fissure à partir d’entailles 

La propagation de fissure, sous chargement cyclique uni-axial, à partir d’imperfections 

surfaciques a été modélisée par Carpinteri (Carpinteri, 1993) sur des barreaux cylindriques. A 

partir d’un modèle éléments finis, l’évolution du facteur d’intensité des contraintes est calculée 

le long du front de fissure. L’auteur postule ensuite que la propagation s’effectue selon une loi 

de type Paris-Erdogan. Il obtient alors l’évolution théorique du front de fissure pour différentes 

configurations initiales associées à des imperfections surfaciques dont la géométrie varie. Les 

résultats obtenus sont présentés sur la figure I.30. Les valeurs entre parenthèse sur cette figure 

désignent respectivement la profondeur de fissure normalisée a/D et le rapport d’ellipticité a/b, 

tous deux définis selon le formalisme de la figure I.19.  

a) b) 
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Figure I.30 – Évolution de la forme du front de fissure lors de la propagation à partir de différentes 

imperfections de surface (Carpinteri, 1993) 
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I.6. Suivi de la propagation de fissure par le potentiel électrique 

La technique de suivi de l’évolution de la différence de potentiel électrique, également connue 

sous le sigle DCPD (Direct Current Potential Drop), est une méthode expérimentale permettant 

de suivre l’avancée en temps réel d’une fissure au cours d’un essai de fatigue sur un matériau 

conducteur. Les aspects expérimentaux de la méthode, utilisée dans le cadre de cette étude pour 

suivre l’amorçage et la propagation des fissures à partir des imperfections de surface, seront 

présentés plus en détails dans le chapitre II – Matériau, méthodes expérimentales et numériques.  

I.6.1 Principe 

Le principe de la méthode du suivi de potentiel électrique repose sur la modification du champ 

de potentiel électrique lors de la propagation d’une fissure. Dans la pratique, un courant 

électrique constant et continu est introduit au sein d’une éprouvette puis l’évolution de la 

différence de potentiel est mesurée de part et d’autre d’une fissure. Au cours de la propagation, 

la section de l’éprouvette va progressivement diminuer, ce qui va entraîner, à courant constant, 

une augmentation de la différence de potentiel. La variation du potentiel peut ainsi être reliée à 

la profondeur de fissure. 

Cette méthode est très largement répandue pour suivre la propagation des fissures car elle 

présente de nombreux avantages. En effet, la technique est applicable à de nombreuses 

géométries, sa mise en œuvre est relativement simple et économique et elle permet d’obtenir 

des mesures fiables et précises. Le principal inconvénient de cette méthode est qu’elle nécessite 

la détermination préalable d’une courbe de calibration permettant de relier l’évolution du 

potentiel électrique à la profondeur de fissure. La fiabilité de la méthode DCPD va alors 

fortement dépendre de la qualité de la calibration.   

De nombreuses techniques existent pour calibrer l’évolution de la différence de potentiel 

électrique au cours de la propagation d’une fissure. Celles recensées dans la littérature peuvent 

être regroupées dans quatre catégories distinctes : analytique, analogique, numérique et 

expérimentale. 

I.6.2 Calibration par méthode analytique 

La mise en œuvre des méthodes de calibration de type analytique implique la résolution de 

l’équation de Laplace avec les conditions aux limites associées à la géométrie d’éprouvette 

considérée. 

Équation de Laplace : 

                                                           ∇2𝑉 = 0                                                 (I.24) 

Avec V le potentiel électrique en régime permanent. 

Des auteurs, (Clark and Knott, 1975; Johnson, 1965), ont obtenu des solutions pour des 

géométries simples en utilisant les techniques de transformation conforme. Ainsi, Clark et Knott 

proposent des solutions analytiques pour des fissures en bordure et des entailles (circulaire, 

semi-elliptique et en forme de V) dans des plaques semi-infinies. Dans le cas des entailles, 
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plusieurs solutions sont proposées en fonction de la forme ou de l’angle. Sur la figure I.31, une 

comparaison entre les solutions analytiques obtenues pour des entailles en forme de V 

présentant un angle de 45° et des résultats expérimentaux issus de la littérature montre une 

bonne corrélation entre les différentes approches. La figure représente l’évolution du potentiel 

électrique normalisé Φ/ Φ0 en fonction du rapport (a + s)/a, avec a la profondeur d’entaille et s 

la profondeur de fissure à partir du fond d’entaille. 

 

Figure I.31 - Comparaison des courbes de calibration théorique et expérimentale sur éprouvette avec 

entaille en V à 45° (Clark and Knott, 1975) 

I.6.3 Calibration par méthodes analogiques 

Les méthodes analogiques peuvent représenter une alternative aux formules analytiques, 

particulièrement quand ces dernières sont inadaptées à la géométrie du problème. Les méthodes 

analogiques consistent à reproduire de façon alternative le problème électrique représenté par 

la fissuration d’une éprouvette soumise à un courant constant. Différentes techniques peuvent 

être employées, on peut notamment citer les utilisations d’une cuve rhéoélectrique, de papier 

graphite (Clark and Knott, 1975) ou encore de cire (Smith and Cameron, 1984).  

I.6.4 Calibration numérique du suivi de potentiel électrique 

La méthode de calibration que l’on retrouve communément dans la littérature est la calibration 

de type numérique. En effet, elle présente de nombreux avantages qui expliquent la 

prééminence du numérique par rapport aux autres techniques. Ainsi, elle peut s’appliquer à 

toutes les géométries d’éprouvettes contrairement aux méthodes analytiques qui sont limitées à 

quelques cas particuliers. D’autre part, la mise en œuvre d’une calibration numérique est 

relativement aisée et peu coûteuse comparée aux techniques analogiques évoquées 

précédemment. 

I.6.4.1 Exemples de calibration numérique dans la littérature 

Ritchie et Bath (Ritchie and Bathe, 1979) proposent une calibration numérique du suivi de 

potentiel électrique pour des géométries d’éprouvettes de type CT et SEN. Les deux types 

d’éprouvettes sont modélisés en 2D à l’aide d’éléments iso paramétriques à nombre de nœuds 

variables. Le nombre d’éléments est augmenté près des entailles afin d’améliorer la précision 
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des résultats pour les fissures courtes. Les auteurs comparent ensuite les solutions obtenues 

numériquement pour la CT et le SEN à des résultats issus de la littérature. Les solutions 

associées aux éprouvettes CT sont comparées à des calibrations expérimentales et celles 

associées aux éprouvettes SEN à des calibrations expérimentales, analogiques et analytiques. 

Dans les deux cas, la calibration numérique est en bon accord avec les autres types de calibration 

(figure I.32). 

 

Figure I.32 – Comparaisons des résultats numériques aux résultats expérimentaux, analogiques et 

analytiques issus de la littérature (Ritchie and Bathe, 1979) 

D’autres auteurs, Gandossi et al. (Gandossi et al., 2001), mettent également en œuvre une 

calibration numérique de la méthode DCPD. Dans leurs travaux, le choix d’une calibration 

numérique permet notamment de pallier les problèmes de géométries complexes des 

composants considérés (cylindre creux à parois épaisses et section de tube). L’outil numérique 

est par ailleurs utilisé afin d’optimiser la méthode de suivi du potentiel, notamment la position 

des sondes.  

Le matériau étudié est un acier inoxydable austénitique de type 316L soumis à de la fatigue 

thermique et du fluage. L’étude est réalisée à partir de cylindres creux comportant une entaille 

externe centrale sur toute la circonférence. L’entaille a pour vocation d’engendrer l’amorçage 

de fissures. Des sondes de potentiel sont positionnées de part et d’autre de l’entaille tout autour 

du cylindre en respectant un espacement de 60° entre les sondes. Des modèles numériques 2D 

et 3D sont réalisés à l’aide du code de calcul Abaqus® afin d’établir des courbes de calibration 

de la méthode DCPD dans le cas du chargement en fatigue thermique. Les symétries du 

problème permettent de ne modéliser qu’un quart de la pièce. Des éléments linéaires à 4 et 8 

nœuds associés aux calculs électrique et thermique (DC2-D4 et DC3-D8) sont utilisés 

respectivement pour les modèles 2D et 3D. Le nombre d’éléments est augmenté autour et dans 

le sillage de l’entaille (figure I.33). 
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Figure I.33 – Illustration du modèle numérique 3D (Gandossi et al., 2001) 

Pour le modèle 3D, des courbes de calibration sont réalisées en différents points sur la 

circonférence du quart de pièce modélisé. Pour chacune des calibrations, une vingtaine de 

calculs sont effectués en faisant varier la profondeur de fissure. Les résultats ainsi obtenus sont 

ensuite comparés à la courbe expérimentale construite à partir de plusieurs séries d’essais 

menées sur les pièces en 316L équipées des sondes de potentiel précédemment décrites. La 

comparaison entre les prédictions numériques et les données expérimentales est effectuée sur 

la figure I.34. Les données expérimentales corrèlent bien avec la courbe de calibration issue du 

modèle 3D. Par contre, la courbe associée au modèle numérique 2D surestime la profondeur de 

fissure de 15 à 30%. L’analogie électrique conduit également à une surestimation. L’auteur 

tente de plus une approche analytique basée sur la formule de Johnson (Johnson, 1965). Les 

résultats s’avèrent légèrement meilleurs que ceux obtenus à partir du modèle 2D, toutefois, la 

profondeur de fissure demeure surestimée. 

 

Figure I.34 – Comparaison entre différentes méthodes de calibration (Gandossi et al., 2001) 
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La non correspondance des courbes de calibration peut avoir des origines multiples. Doremus 

(Doremus, 2014) a étudié finement les paramètres influant sur les résultats numériques. Les 

résultats de ses travaux sont décrits dans les sous chapitres suivants qui répertorient les 

paramètres en deux catégories : ceux ayant une influence faible à limitée et ceux ayant une forte 

influence. 

I.6.4.2 Paramètres présentant une influence limitée  

Le maillage peut légèrement affecter la différence de potentiel estimée. En effet, la taille des 

éléments en pointe de fissure a une influence, mais dans le cas étudié par Doremus, une taille 

d’éléments (DC3D4E) de 0,4 mm en pointe de fissure semble suffisante pour atteindre une 

stabilisation. L’auteur considère le résultat comme stable quand la différence entre les mesures 

n’excède pas 1,5%. Par ailleurs, la taille des éléments au niveau des « sondes » n’influence pas 

particulièrement la mesure de potentiel, ainsi, une maille grossière de 1 mm à cet endroit est 

suffisante.  

La surface des points de mesure (estimée à 100 µm de rayon par Doremus, ce qui correspond à 

deux fois le rayon des fils de potentiel qu’il a utilisés) n’a que peu d’impact puisqu’une variation 

de ce rayon de 100 à 800 µm n’entraine qu’une variation de 2% sur la mesure du potentiel. 

L’influence de la forme de la surface de mesure n’a cependant pas été étudiée. En effet, elle est 

considérée circulaire alors que dans la réalité, l’écrasement du fil donne plutôt lieu à des formes 

de type elliptique.  

Enfin, la position des points d’introduction du courant peut également affecter la mesure de 

potentiel. C’est pourquoi ces derniers doivent être suffisamment éloignés du plan de 

propagation afin de ne pas perturber le potentiel dans cette zone. Dans le cadre de la 

configuration de Doremus, une distance de 6 mm est suffisante. Cette distance dépend 

néanmoins de la taille de la zone d’introduction du courant, plus cette dernière est importante 

plus elle aura de l’influence et par conséquent plus les points d’introduction du courant devront 

être éloignés (figure I.35). 

 

Figure I.35 – Influence de la position des points d’entrée du courant (Doremus, 2014) 
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I.6.4.3 Paramètres considérés comme influents  

La géométrie de l’éprouvette peut affecter significativement la mesure du potentiel électrique. 

Par ailleurs, les anomalies de surface modifient sensiblement le potentiel de référence et par 

conséquent la courbe de calibration associée. Selon certains travaux (Ritchie and Bathe, 1979), 

la modélisation de l’anomalie par une simple fissure de profondeur équivalente ne conduit pas 

aux bons résultats il y a donc une nécessité de modéliser la géométrie réelle du défaut. 

La position des points de mesure joue également un rôle important sur la sensibilité de la 

mesure. Un positionnement idéal des sondes de potentiel doit allier une sensibilité maximale à 

une bonne précision et reproductibilité. Doremus (Doremus et al., 2015), a étudié l’influence 

de la position des points de mesure et a montré que la sensibilité est accrue lorsque l’on 

rapproche les points de mesure de la fissure (figure I.36). Toutefois un léger décalage vertical 

(diminution ou augmentation de la distance entre les points de mesure) peut aussi engendrer 

une erreur non négligeable, 15% sur des fissures longues (> 3 mm) dans le cas d’un décalage 

de l’ordre de 100 µm (Doremus et al., 2015). Gandossi (Gandossi et al., 2001) évalue également 

l’influence d’un décalage de la position des sondes sur la prédiction de la profondeur de fissure. 

Il montre, dans sa configuration d’étude, qu’une déviation de plus ou moins 1 mm de la position 

des sondes par rapport à l’écartement de référence de 10 mm entraine au maximum une erreur 

légèrement inférieure à 10%. Notons par ailleurs que la dissymétrie de positionnement des 

sondes ainsi que leur décalage horizontal ne modifient que très peu la mesure. 

 

Figure I.36 – Influence de la position des points de mesure et de la forme du front de fissure (Doremus et 

al., 2015) 

D’autre part, la forme du front de fissure peut revêtir une influence significative sur l’évolution 

du potentiel. Pour une même profondeur, des rapports c/a différents (c étant le demi grand axe 

de l’ellipse formée par le front de fissure et a la profondeur de cette dernière – cf. Figure I.36) 

donneront lieu à des potentiels différents. Plus la surface fissurée est élevée, plus elle 

occasionne une grande différence de potentiel. Pour une même surface fissurée, ce sont les 

rapports c/a les plus faibles (profondeur>demi-longueur) qui engendrent les plus grandes 

différences de potentiel.  
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Le tableau I.4 récapitule le rôle des différents paramètres influençant la mesure de potentiel : 

Paramètres Influence 

Position des points de mesure Importante 

Géométrie de l’éprouvette Forte 

Forme du front de fissure Moyenne 

Maillage Faible 

Surface des points de mesure Faible 

Points d’introduction du courant Faible 

Dissymétrie des points de mesure Négligeable 

 

Tableau I.4 – Récapitulatif de l’influence de paramètres clés sur le suivi de potentiel électrique 

I.6.5 Calibration expérimentale du suivi de potentiel électrique 

La calibration expérimentale du suivi de potentiel électrique peut être réalisée en complément 

de la calibration numérique. Différentes techniques de calibration expérimentale peuvent être 

recensées dans la littérature, toutefois, la plupart de ces méthodes sont basées sur des 

observations des faciès de rupture ou sur des mesures optiques de suivi de la propagation 

(Doremus, 2014; Enmark et al., 1992; Ikeda et al., 1991).  

On peut par exemple citer la mise en œuvre de marquages thermiques des fronts de fissure par 

Doremus qui utilise cette méthode afin de calibrer expérimentalement l’évolution du potentiel 

au cours de ses essais. L’auteur obtient différentes courbes de calibration expérimentale en 

fonction des différents types de défauts introduits sur ses éprouvettes. La calibration 

expérimentale obtenue pour les défauts de type rayure ainsi que la calibration numérique 

réalisée par ce même auteur sont présentées sur la figure I.37.  

 

Figure I.37 – Comparaison des calibrations expérimentale et numérique du suivi de potentiel électrique 

pour les défauts de type rayures (Doremus, 2014) 
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Des différences apparaissent entre les deux types de calibration sous la forme d’une erreur 

résiduelle. L’auteur attribue les écarts constatés sur la figure I.37 aux effets de plasticité en 

pointe de fissure. Il propose alors de les intégrer à la courbe de calibration en augmentant 

artificiellement la profondeur de fissure afin de simuler la présence d’une zone plastifiée qu’il 

évalue à partir de la formule d’Irwin : 

                                                                 𝑟𝑍𝑃 =
1

6𝜋
(

𝐾

𝜎𝑦
)2                                          (I.25) 

La correction appliquée à partir de cette démarche permet de réduire significativement les 

écarts. L’auteur relativise cependant cette méthode car elle s’applique de la même manière aux 

différents niveaux de chargement appliqués dans le cadre de ses travaux. Or, les tailles de zones 

plastifiées en pointe de défaut étant différentes en fonction du niveau de chargement, les 

corrections à appliquer devrait être dépendantes de ce paramètre, ce qui n’est pas le cas dans 

cette étude. 

Les éventuels effets liés à la plasticité sur la mesure de potentiel sont discutés plus en détails 

dans la partie suivante avec une focalisation sur le contexte de plasticité non confinée en pointe 

de fissure. 

I.6.6 Influence de la déformation et de la plasticité sur la mesure de potentiel 

électrique 

La mise en œuvre de la technique du suivi de potentiel électrique est basée sur le principe simple 

que la propagation d’une fissure au sein d’une éprouvette soumise à un courant continu va 

engendrer une hausse de la différence de potentiel de part et d’autre de cette fissure. Dans la 

pratique, d’autres effets, en plus de la propagation d’une fissure peuvent affecter le champ de 

potentiel et par conséquent la mesure de la différence de potentiel. 

Bien que limitée pour les essais associés à une plasticité confinée en pointe de fissure selon 

Richie et Bath (Ritchie and Bathe, 1979), l’influence sur le suivi de potentiel de paramètres 

autres que la propagation d’une fissure peut s’avérer importante dans un contexte de plasticité 

généralisé (Ljustell, 2013, 2011). Dans ce cadre, deux paramètres sont principalement suspectés 

comme pouvant être à l’origine d’une éventuelle erreur sur la mesure de la différence de 

potentiel : la déformation et la plasticité.  

Dans son étude menée sur des éprouvettes de type CT et SENT (en acier inoxydable de type 

316H), Tarnowski (Tarnowski et al., 2017, 2015) note par exemple que, sous l’effet de la 

déformation, la mesure de la propagation de fissures par la méthode du suivi du potentiel 

électrique peut donner lieu à des erreurs relativement importantes. En effet, alors qu’aucune 

fissure n’est encore physiquement présente, le suivi du potentiel électrique peut, dans la 

configuration la plus défavorable de leur étude, prédire des propagations allant jusqu’à un 

millimètre. L’auteur souligne par ailleurs l’importance du positionnement des sondes de mesure 

du potentiel et note qu’un placement optimal de ces dernières contribue à limiter les erreurs de 

mesure. 

Un autre auteur (Ljustell, 2011) a étudié, sur un acier inoxydable 316L, les effets de la 

déformation et de la plasticité sur la méthode du suivi du potentiel électrique. L’auteur démontre 
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que c’est la déformation, et ses conséquences sur la géométrie de l’éprouvette, qui influence 

principalement la mesure de résistance électrique. Les effets liés aux changements de résistivité 

dans le matériau sont limités selon l’auteur. Dans cette étude, la plasticité ne semble donc pas 

modifier notablement les propriétés électriques du matériau. Saint-Sulpice (Saint-Sulpice et al., 

2014) parvient à des conclusions similaires dans son étude menée sur un acier 301L. En étudiant 

l’effet de différents paramètres sur la résistivité, l’auteur montre également que la plasticité ne 

conduit pas à des modifications de la résistivité. Ce dernier met cependant en évidence un effet 

de la température et de la transformation martensitique.  
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Synthèse de la revue bibliographique 

Après un rappel des principales propriétés inhérentes aux aciers inoxydables austénitiques, une 

revue bibliographique du comportement de ces derniers, axée sur le comportement cyclique et 

les mécanismes de déformation, a été proposée. 

Ainsi, les aciers inoxydables austénitiques, et plus particulièrement le 304L, présentent 

habituellement trois phases d’évolution quand ils sont sollicités en fatigue. Après une première 

phase de consolidation, un adoucissement cyclique intervient rapidement puis s’ensuit une 

longue phase de stabilisation précédant la rupture du matériau. Concernant les modes de 

déformation au sein de ces alliages, trois principaux mécanismes sont identifiés. Le glissement 

des dislocations constitue le mode de déformation prépondérant, il peut toutefois entrer en 

compétition avec deux autres mécanismes que sont le maclage et la transformation 

martensitique. 

Les principaux facteurs pouvant influencer la durée de vie en fatigue des aciers inoxydables 

austénitiques ont ensuite été évoqués. Les effets de l’environnement, de la température ou 

encore des conditions de sollicitation ont par exemple été cités. L’influence de l’état de surface 

sur la durée de vie a également été abordée et notamment l’impact des imperfections de surface.  

L’influence de la présence de défauts sur la tenue en fatigue a été traitée plus en détails dans 

une troisième partie. D’une manière générale, la présence d’imperfections de surface est néfaste 

à la durée de vie en fatigue. Les réductions de durées de vie peuvent être conséquentes et sont 

souvent dépendantes d’un certain nombre de paramètres, tels que la géométrie des entailles ou 

encore les contraintes résiduelles les entourant. 

La quatrième partie de cette revue bibliographique s’est intéressée aux paramètres pouvant 

représenter la force motrice de propagation dans un contexte où la plasticité n’est pas confinée 

en pointe de fissure. Après un rappel concernant l’amplitude du facteur d’intensité des 

contraintes ΔK, trois paramètres, l’amplitude de variation de l’intégrale J (ΔJ), l’amplitude du 

facteur d’intensité de déformation ΔKε et le déplacement en pointe de fissure CTOD, ont été 

présentés. Ces derniers ont été utilisés dans de nombreuses études et représentent souvent une 

bonne alternative au paramètre ΔK dans des contextes se situant hors du cadre élastique linéaire.  

Les aspects amorçage et propagation de fissure ont ensuite été abordés en détails dans la 

cinquième partie de ce premier chapitre. Les principales caractéristiques de l’amorçage sur 

l’acier 304L ont ainsi été mises en évidence. Les mécanismes de propagation dans les métaux 

ductiles ont ensuite été rappelés, puis, un rapide focus a été effectué sur la propagation de fissure 

au sein de l’acier 304L. Les études évoquées ont notamment mis en relief les différents stades 

de propagation pouvant intervenir au sein de cet alliage. 

Enfin, la dernière partie, consacrée au suivi de fissure par l’intermédiaire de la technique DCPD, 

a permis de mettre en lumière les principaux facteurs pouvant influencer les mesures de 

potentiel. Différentes techniques de calibration ont par ailleurs été présentées. La technique de 

calibration numérique apparaît comme étant la plus simple à mettre en œuvre. En outre, cette 

méthode donne généralement de bons résultats malgré quelques différences par rapport à 

l’expérimental.



Chapitre II : Matériau, méthodes expérimentales et numériques 

65 

 

CHAPITRE II : MATERIAU, METHODES 

EXPERIMENTALES ET NUMERIQUES 
 

 

 

  



Chapitre II : Matériau, méthodes expérimentales et numériques 

66 

 

  



Chapitre II : Matériau, méthodes expérimentales et numériques 

67 

 

Introduction 

Les principales caractéristiques microstructurales et mécaniques de l’acier inoxydable 

austénitique 304L étudié sont présentées dans un premier temps. Une description de la 

géométrie d’éprouvette utilisée est ensuite réalisée, puis, la procédure de préparation des 

échantillons est détaillée. Enfin, les essais de fatigue ainsi que leurs conditions associées sont  

décrits. 

Dans la seconde partie de ce chapitre, les deux procédés utilisés afin d’introduire 

artificiellement des imperfections surfaciques sur les échantillons sont présentés.  

Le troisième point propose la caractérisation géométrique des défauts introduits artificiellement 

après une brève présentation des dispositifs de mesure mis en œuvre pour cela. L’étude 

systématique des caractéristiques spécifiques des imperfections permet de réaliser une 

comparaison des deux procédés d’usinage. 

Les méthodes expérimentales de suivi de la propagation des fissures adoptées au cours de cette 

étude font l’objet d’une quatrième partie. La technique des marquages à l’encre y est notamment 

évoquée ainsi que la méthode du suivi de potentiel électrique. Cette dernière a été 

prioritairement employée dans le cadre de cette étude afin de suivre l’évolution des fissures de 

fatigue se développant à partir des défauts de surface. 

Enfin, une dernière partie est consacrée à la description des méthodes numériques utilisées en 

appui et en complément de la démarche expérimentale. 

Les méthodes expérimentales et numériques détaillées dans ce chapitre sont également 

applicables à l’acier faiblement allié 18MND5 qui a été étudié en complément du 304L. Les 

résultats associés à ce second matériau sont présentés au cours du chapitre V.  
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II. Matériau, méthodes expérimentales et numériques 

II.1. Matériau, essais de fatigue et imperfections surfaciques 

Deux aciers ont été étudiés au cours de ces travaux de thèse, un acier inoxydable austénitique 

de type 304L sur lequel s’appuie l’essentiel des travaux réalisés et un acier faiblement allié de 

type 18MND5 dont l’étude sera développée au chapitre V. L’objet de cette première partie est 

de décrire les principales caractéristiques microstructurales et mécaniques du 304L. Les 

opérations d’usinage communes aux deux aciers seront précisées dans le texte. Les conditions 

des essais de fatigue, de réalisation des imperfections surfaciques ainsi que les méthodes de 

suivi de propagation des fissures seront également décrites dans ce chapitre. 

II.1.1 Acier inoxydable austénitique 304L 

Le principal matériau d’étude est un acier inoxydable austénitique de type 304L (désignation 

EN : X2CrNiN18-10), utilisé pour les tuyauteries des circuits primaires des centrales nucléaires 

Françaises. Il a été élaboré par l’entreprise Creusot-Loire Industrie (CLI) à partir de la coulée 

XY182. Les éprouvettes ont été prélevées sur des coupons issus d’une tôle obtenue par 

laminage. Cette dernière a subi un traitement thermique d’hypertrempe (mise en solution à 

1100°C suivie d’une trempe à l’eau) afin de garantir l’homogénéité de la phase austénitique à 

température ambiante. Des coupons issus de cette tôle ont été utilisés précédemment au 

laboratoire, notamment dans le cadre des thèses de Petitjean (Petitjean, 2003), Lehericy 

(Lehericy, 2007), de Baglion (de Baglion, 2011), Huin (Huin, 2013) et Poulain (Poulain, 2015).  

II.1.1.1 Composition chimique 

Les résultats de l’analyse chimique de la tôle, réalisée par le département ‘‘Étude des 

matériaux’’ d’E.D.F.(Akamatsu and Chevalier, 2001), sont répertoriés dans le Tableau II.1 et 

sont comparés aux spécifications de la norme française RCC-M 220 pour les composants de 

centrale nucléaire. 

Élément C Cr Ni Si Mn S P Mo Cu N 

RCC-M ≤ 0,03 17 - 20 8 - 12 ≤ 1 ≤ 2 ≤ 0,03 ≤ 0,045 - ≤ 1 - 

Coulée 

XY 182 
0,029 18,00 10,0 0,37 1,86 0,004 0,029 0,04 0,02 0,056 

 

Tableau II.1 - Composition chimique de l’acier 304L (% massique) coulée XY 182 (Akamatsu and 

Chevalier, 2001) et norme RCC-M220 

II.1.1.2 Microstructure 

La mise en évidence de la microstructure de l’acier inoxydable 304L peut être obtenue par une 

attaque chimique à l’eau régale (4HCl+3HN03+4H20) après un polissage préalable à l’état « 

miroir ». La microstructure est constituée d’une matrice austénitique parsemée de chapelets de 

ferrite résiduelle orientés dans le sens de laminage et dont la teneur est de l’ordre de 3%. 
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Figure II.1 - Microstructure de l’acier 304L (Lehericy, 2007) 

La figure II.1 met également en évidence la présence d’inclusions réparties de manière aléatoire 

au sein de la matrice austénitique. Des analyses réalisées par microscopie électronique à 

balayage (Petitjean, 2003) indiquent que ces inclusions sont formées d’oxydes de chrome, de 

manganèse, de titane et d’aluminium. 

Des analyses EBSD (figure II.2) réalisées dans le cadre des thèses de Poulain (Poulain, 2015) 

et de de Baglion (de Baglion, 2011) ont permis d’évaluer la taille de grain moyenne qui est 

d’environ 80 µm. La détermination des indices de texture de 1,37 (Poulain, 2015) et 1,9 (de 

Baglion, 2011) démontre qu’il n’y a pas de texture marquée malgré l’opération de laminage.  

 

Figure II.2 – Cartographie EBSD réalisée dans le tiers de l’épaisseur de la tôle 304L CLI (Poulain, 2015) 

II.1.1.3 Propriétés mécaniques 

II.1.1.3.1. Propriétés monotones 

Les caractéristiques mécaniques de la coulée XY 182 ont été déterminées dans le cadre de la 

thèse de Petitjean (Petitjean, 2003). Les éprouvettes, de diamètre 10 mm, ont été prélevées dans 

les directions de laminage et transverses. Des essais de traction ont été menés pour une vitesse 

de déplacement de la traverse de 2 mm/min à température ambiante et à 300°C. Les valeurs 

obtenues sont reportées dans le Tableau II.2. σe, σmax, A% et Z%  représentent respectivement 

la limite d’élasticité à 0,2%, la résistance maximale, l’allongement à rupture et la striction. 
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Sens du laminage Sens transversal 

25°C 300°C 25°C 300°C 

σe (0,2%) (MPa) 214 130 224 133 

σmax (MPa) 592 414 593 409 

A (%) 57 39 57 39 

Z (%) 84 78 81 75 

 

Tableau II.2 - Propriétés mécaniques en traction de l’acier 304L, coulée XY 182 (Petitjean, 2003) 

On note une nette diminution des propriétés mécaniques à 300°C par rapport à celles obtenues 

à température ambiante, la limite d’élasticité se trouvant principalement affectée. Le sens de 

prélèvement ne semble pas influencer les propriétés mécaniques.  

II.1.1.3.2. Propriétés cycliques 

A température ambiante, les propriétés mécaniques cycliques de l’acier 304L utilisé au cours 

de ces travaux de thèse ont été étudiées par EDF (Le Roux, 2004) à partir d’essais de fatigue 

menés en déformation totale imposée. Les limites d’élasticité cyclique YS’ et de résistance en 

fatigue σd ont notamment été évaluées ainsi que d’autres coefficients inhérents à la loi de 

comportement cyclique du matériau. Les valeurs numériques de l’ensemble de ces paramètres 

sont reportées dans le tableau II.3. 

La loi de comportement cyclique en contrainte déformation de ce matériau est décrite à partir 

de l’équation II.1 suivante : 

                                                            
∆𝜀𝑡

2
=

∆𝜎

2𝐸
+ (

∆𝜎

2𝐾′
)

1

𝑛′                                          (II.1) 

K’ est le coefficient de résistance cyclique et n’ l’exposant de durcissement cyclique. Cette 

relation sera notamment utilisée dans le cadre des calculs numériques (réalisés avec le logiciel 

Cast3m®) qui seront détaillés dans les prochains chapitres. Le modèle numérique associé est 

décrit à la fin de ce chapitre. 

 Δσ/2 ≤217 MPa Δσ/2 > 217 MPa 

Coefficient de résistance cyclique K’ (MPa) 400 4742 

Exposant de durcissement cyclique n’ 0,098 0,512 

Limite d’élasticité cyclique YS’ (MPa) 217 

Résistance en fatigue (à 106 cycles) σd (MPa) 192 

 

Tableau II.3 – Propriétés mécaniques cycliques du 304L à température ambiante (Le Roux, 2004) 

II.1.2 Géométrie et préparation des éprouvettes 

II.1.2.1 Géométrie 

Les éprouvettes ont été prélevées sur des coupons d’acier inoxydable 304L issus d’une tôle 

laminée et sur des coupons d’acier 18MND5 provenant d’un quart de virole de générateur de 

vapeur.  
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Le prélèvement s’effectue à l’aide d’une machine d’électroérosion à fil et de telle manière que 

l’axe longitudinal des éprouvettes soit confondu avec la direction de laminage pour la tôle en 

acier 304L et avec l’axe central de la virole pour le 18MND5. 

Les éprouvettes, usinées à l’aide d’un tour à commande numérique, ont une forme cylindrique 

de diamètre 9 mm et présentent une partie utile de 13,5 mm. Les opérations de tournage 

génèrent une couche écrouie en surface dont l’épaisseur a été évaluée à 200 µm par Petitjean 

(Petitjean, 2003) sur des éprouvettes de diamètre 6 mm. Poulain (Poulain, 2015) obtient des 

valeurs similaires sur ses éprouvettes (diamètre 9 mm) en estimant que la profondeur de la zone 

écrouie varie entre 150 et 200 µm. 

Au total, près de cinquante éprouvettes, en acier inoxydable 304L, ont été usinées à partir des 

coupons prélevés sur la tôle CLI et selon la géométrie définie sur la figure II.3. 

 

Figure II.3 – Géométrie des éprouvettes 

II.1.2.2 Polissage 

Après la phase d’usinage, chaque éprouvette subit systématiquement plusieurs étapes de 

polissage jusqu’à l’obtention d’un état dit « poli-miroir » afin de s’affranchir de la rugosité 

inhérente au procédé d’usinage. En effet, bien qu’elle soit relativement faible, la rugosité des 

éprouvettes brutes de tournage reste cependant suffisamment élevée pour induire un amorçage 

prématuré sur la surface. La phase de polissage vise également à s’affranchir d’éventuelles 

rayures qui peuvent constituer des sites potentiels d’amorçage. Ainsi, l’obtention de l’état de 

surface « miroir » garantit l’étude de l’impact du défaut seul sans que l’état de surface ne joue 

un rôle. 

Le polissage s’effectue à l’aide de papiers abrasifs présentant une granulométrie de plus en plus 

faible (de 320 à 4000). La première partie du polissage est semi-automatisée grâce à un 

dispositif développé par l’Institut Pprime (figure II.4). Les dernières étapes, permettant 

l’obtention d’une surface dite polie miroir, sont réalisées manuellement à l’aide d’un tour 

d’horloger et via l’utilisation de poudres diamantées 3 et 1 µm. 

L’ensemble des étapes de polissage conduit à un enlèvement de matière de l’ordre de 50 µm. 

Une mesure du diamètre final réel des éprouvettes après polissage est systématiquement réalisée 
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à l’aide d’un profilomètre. Cette mesure est importante car elle conditionne le calcul de la 

contrainte réellement appliquée.  

 

Figure II.4 – Dispositif de polissage semi-automatisé développé par l’Institut Pprime 

II.1.3 Essais de fatigue oligocyclique 

II.1.3.1 Conditions d’essais et équipements utilisés 

L’ensemble des essais réalisés a été mené à température ambiante sous air. Les essais sont 

pilotés en déformation totale imposée avec un rapport de charge Rε = -1. Trois niveaux de 

déformation ont été testés (Δεt/2 = 0,2%, Δεt/2 = 0,3% et Δεt/2 = 0,6%) pour l’acier inoxydable 

304L et deux pour l’acier 18MND5 (Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2 = 0,6%). Notons que ces conditions 

de chargement se veulent représentatives des sollicitations réellement subies par les composants 

nucléaires. Ces derniers sont en effet soumis, lors des transitoires, à une multitude de cycles de 

chargement thermique présentant des amplitudes très variables. Les trois niveaux de 

déformation étudiés ne couvrent toutefois pas l’intervalle de sollicitation que les pièces peuvent 

rencontrer en service. 

Tous les essais sont menés sur une machine de fatigue électromécanique de la marque Instron 

(Figure II.5). La machine est dotée d’un vérin d’une capacité de 100 kN et est équipée d’une 

cellule de force adaptée à des variations de charge entre -50 et 50 kN en dynamique. Son 

utilisation est limitée à des fréquences faibles ne dépassant pas quelques Hertz au maximum. 

Les fréquences mises en œuvre au cours des essais débutent à moins de 0,2 Hz et atteignent 0,5 

Hz au maximum. La vitesse de déformation appliquée à l’ensemble des essais est constante et 

fixée à 0,4%.s-1.  
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Figure II.5 - Machine de fatigue électromécanique Instron 1362A 

Le pilotage de la déformation est effectué à l’aide d’un extensomètre déporté à tiges en 

céramique (Figure II.6) pour le 304L et à l’aide d’un extensomètre à couteaux pour le 18MND5. 

L’utilisation de l’extensomètre à tiges céramiques pour le 304L est liée à l’éventualité d’essais 

en température envisagée initialement sur ce matériau et aussi au caractère isolant des tiges 

céramiques face à la mise en œuvre du suivi de potentiel électrique. Aucun essai en température 

n’étant prévu sur l’acier 18MND5, il a été décidé d’utiliser un extensomètre à couteaux pour 

les tests sur ce matériau. Ce type d’extensomètre présente en effet une meilleure précision et 

son installation est plus aisée. De plus, des tests réalisés sur le 18MND5 ont montré que la 

technique du suivi de potentiel était aussi compatible avec ce type d’extensomètre. 

 

Figure II.6 - Utilisation d’un extensomètre à tiges en céramique 

Une majeure partie des essais a été réalisée sur des éprouvettes contenant une imperfection 

surfacique (la procédure d’introduction de ces imperfections est détaillée dans la partie 

suivante). Une seule et unique imperfection a été introduite par éprouvette (Figure II.7). 

L’imperfection a systématiquement été placée au centre de la partie utile de l’éprouvette et 

perpendiculairement à l’axe de sollicitation afin de se placer dans une configuration de 

fissuration en mode I qui est reconnu comme étant le cas le plus défavorable. 
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Figure II.7 - Illustration du placement des imperfections au centre des éprouvettes 

II.1.3.2 Critère de fin d’essai en fatigue 

Les essais de fatigue réalisés au cours de cette étude ne sont pas menés jusqu’à rupture complète 

des éprouvettes. Ils sont en effet arrêtés selon un critère de chute de charge. Le critère retenu 

ici correspond à une chute de la charge maximale d’environ 25% par rapport à la charge 

stabilisée. Sur la géométrie d’éprouvette utilisée dans le cadre de cette étude (diamètre 9 mm), 

ce pourcentage de chute de charge peut être associé à des fissures dont la profondeur est de 

l’ordre de 3 mm (Nureg). 

Après les essais de fatigue oligocyclique, les éprouvettes sont systématiquement rompues afin 

de permettre l’observation des faciès de rupture. La rupture des éprouvettes en 304L est obtenue 

à l’aide d’un cyclage réalisé en contrôle de charge à rapport de charge positif (généralement R 

= 0,3) afin de ne pas mater les faciès. La charge appliquée est fixée à 80% de la charge maximale 

mesurée en fin d’essai. Les fréquences mises en œuvre sont supérieures à celles des essais et 

varient entre 0,5 et 1 Hz. 

Du fait de la présence d’une transition ductile/fragile sur l’acier faiblement allié (contrairement 

à l’acier inoxydable austénitique), les éprouvettes en 18MND5 ont été rompues selon une autre 

méthode. Après les essais de fatigue, les éprouvettes sont placées dans un bain d’azote liquide 

pendant plusieurs minutes puis sont rapidement fixées dans un étau où elles sont rompues 

manuellement à l’aide d’un bras de levier. L’abaissement extrême de la température des 

éprouvettes obtenu par l’intermédiaire du bain d’azote rend en effet le matériau très fragile ce 

qui permet une séparation manuelle de l’éprouvette. 

  

Défaut 
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II.2. Procédure de réalisation des imperfections de surface 

Actuellement, il n’existe pas de réelle base de données concernant la géométrie précise des 

défauts pouvant survenir lors des opérations de maintenance ou de fabrication sur les 

composants considérés dans cette étude. Il s’agit en effet de pièces de grandes dimensions qui 

représentent des surfaces très importantes, la recherche d’imperfections dont les profondeurs 

sont de l’ordre du dixième de millimètre est par conséquent difficile à mettre en œuvre. 

Quelques observations d’imperfections de surface ont néanmoins été réalisées par l’industriel 

et donnent une idée de la géométrie des imperfections qui peuvent être rencontrées sur les 

composants considérés. 

La recherche des imperfections surfaciques précédemment évoquées s’effectue généralement 

en fin de fabrication et lors de la livraison des composants dans le cadre d’une procédure 

appelée « Examen Visuel Final » (EVF). Les pièces sont examinées à l’aide de panoplies 

représentatives de différents états de surface (meulés, stries d’usinage…). Les contrôleurs 

vérifient alors la conformité des composants vis-à-vis de ces panoplies. Si une imperfection 

s’écarte des standards autorisés, une procédure de justification mécanique est déclenchée afin 

de valider ou non la conformité de la pièce contrôlée. Dans ce contexte, l’étude de l’influence 

des imperfections de surface sur la tenue en fatigue, au cœur de la présente étude, prend alors 

tout son sens. 

Les imperfections artificiellement introduites dans le cadre de cette étude couvrent une gamme 

de profondeurs s’étendant de 100 à 350 µm environ. Le choix de cet intervalle de profondeur 

est notamment lié aux limites inhérentes aux moyens de contrôle précédemment cités qui ne 

permettent pas de détecter des imperfections de quelques dizaines de micromètres seulement, 

justifiant que les profondeurs de cet ordre ne soient pas investiguées. Notons néanmoins qu’au 

cours de l’étude, deux essais ont été menés avec des imperfections dont les profondeurs 

s’écartent de l’intervalle précédemment évoqué (100-350 µm), avec des valeurs de 50 et 640 

µm. 

Dans un souci de conservatisme, il a été décidé de ne pas tirer bénéfice, sur l’endommagement 

et plus précisément la durée de vie, des éventuelles contraintes résiduelles de compression qui 

peuvent se créer à la suite d’un choc ou d’une rayure (cf. Chapitre I). Ainsi, les procédés utilisés 

pour l’introduction des imperfections devront limiter fortement la création de ce type de 

contraintes résiduelles.  

Afin d’étudier l’influence d’imperfections de surface, la première étape a été de les introduire 

artificiellement sur nos échantillons. Pour cela, nous nous sommes appuyés sur deux dispositifs 

disponibles à l’Institut Pprime : le procédé d’électroérosion par enfonçage et la « fissureuse », 

système développé au sein du laboratoire et qui sera présenté plus en détails par la suite. Ces 

dispositifs ont déjà été employés dans le cadre d’études précédentes (de Baglion, 2011; 

Doremus, 2014; Poulain, 2015). 

Le choix de ces deux dispositifs a été motivé par la volonté d’obtenir des imperfections proches 

de la réalité dans la mesure du possible, à savoir peu profondes et relativement longues avec 

une acuité assez faible (rayon en fond d’entaille assez grand). Les procédés retenus devaient 
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par ailleurs permettre de réaliser des défauts dont les caractéristiques géométriques soient les 

plus reproductibles possibles. 

Précisons ici que, les imperfections surfaciques seront également qualifiées de défauts ou 

encore d’entailles dans la suite de ce manuscrit. 

II.2.1 Usinage des imperfections surfaciques par électroérosion 

II.2.1.1 Principe 

L’électroérosion est un procédé d’usinage moderne basé sur le phénomène d’érosion induit par 

des décharges électriques. Cette technique est applicable à tous les matériaux conducteurs de 

l’électricité. Le procédé présente de nombreux avantages. En effet, il n’est pas limité par la 

dureté du matériau à usiner contrairement aux techniques d’usinage classiques, il permet 

d’obtenir de nombreuses géométries et est particulièrement adapté à la réalisation de cavités de 

formes variées (carrée, triangulaire ou encore en hélice). Le procédé permet par ailleurs 

d’atteindre une précision d’usinage proche du micron et de très bons états de surfaces (en 

fonction des paramètres d’usinage). 

L’Institut Pprime dispose de deux machines d’électroérosion représentatives des deux variantes 

du procédé, l’électroérosion à fil et l’électroérosion par enfonçage. C’est ce deuxième dispositif 

qui a été mis en œuvre pour la réalisation des défauts. Comme l’illustre la figure II.8, le principe 

de l’électroérosion par enfonçage est basé sur l’utilisation d’une électrode (en cuivre dans notre 

cas) possédant une géométrie complémentaire à celle du défaut à usiner. Cette électrode, 

plongée dans un liquide diélectrique, va venir usiner la matière par application de décharges de 

courant successives conduisant à un échauffement local puis à un arrachement de petites 

quantités de matière. 

 

Figure II.8 – Principe de l’électroérosion par enfonçage 

II.2.1.2 Géométrie de l’électrode 

En électroérosion par enfonçage, la forme de l’électrode conditionne la géométrie du défaut à 

réaliser. La géométrie d’électrode a donc été choisie en conséquence.  

Afin d’obtenir des résultats plus conservatifs, il a été décidé d’accroitre l’acuité des défauts par 

rapport à ce qui pourrait être réellement observé dans un contexte industriel. Ainsi, la géométrie 

des électrodes a été pensée pour obtenir des angles d’ouverture aigus et des rayons en fond 

relativement faibles, dans les limites permises par le procédé. On cherche notamment à générer, 

Électrode en cuivre 

Diélectrique 
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Décharges 

électriques 
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lors des sollicitations cycliques, des déformations en fond d’entaille plus importantes que celles 

qui seraient associées aux imperfections surfaciques générées en milieu industriel. 

Dès lors, il a été décidé de s’orienter vers des électrodes présentant un profil en forme de V.  

  

Figure II.9 - Exemple d’électrode en cuivre (angle 15°) utilisée dans cette étude 

Le choix de cette géométrie doit permettre de réaliser des défauts présentant une acuité 

relativement forte. Afin de le vérifier, différents angles d’ouverture (60°, 30° et 15°) ont été 

testés et l’angle de 15° a finalement été retenu (Figure II.9). Par ailleurs, les paramètres 

d’usinage de l’électrode (réalisée par électroérosion à fil) conditionnent la qualité de la pointe 

de l’électrode. Dans la pratique, même en optimisant ces paramètres d’usinage, la pointe de 

l’électrode reste légèrement émoussée. Dès lors, les géométries de défauts obtenues par ce 

procédé seront quelque peu différentes de celles idéalement souhaitées. Ce phénomène peut 

éventuellement contribuer à limiter la reproductibilité de la méthode.  

Le problème de l’érosion progressive des électrodes s’est également posé de manière plus 

sévère. En effet, lors de la descente dans l’éprouvette, l’électrode s’érode continuellement et 

plus particulièrement au centre (du fait du profil cylindrique de l’éprouvette). Ceci a pour 

conséquence l’obtention de défauts à fond convexe (Figure II.10). 

 

Figure II.10 - Illustration du phénomène d’érosion de l’électrode entraînant des profils de fond de défaut 

convexes 

Étant donné que l’amorçage des fissures a lieu le plus souvent au centre des défauts, cette 

géométrie de défaut, contre nature, aurait eu tendance à retarder l’amorçage voire la propagation 

d’une fissure à partir de ce fond d’anomalie surfacique. Afin d’éviter cette convexité en fond 
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de défaut, une modification de la procédure d’usinage a été mise en place. Dès lors, l’usinage 

des défauts s’est fait par translation horizontale et continue de l’électrode à travers l’éprouvette. 

La longueur des électrodes a par ailleurs été augmentée afin de compenser l’usure progressive 

de ces dernières lors de l’usinage. La figure II.11 schématise la procédure mise en œuvre. 

 

Figure II.11 - Schématisation de la procédure d'introduction des défauts pour l'obtention de fonds plats 

 

II.2.2 Usinage des imperfections surfaciques à la fissureuse 

La fissureuse (figure II.12) est un dispositif qui a été développé au sein de l’institut Pprime et 

qui a été utilisé dans le cadre de précédentes thèses (de Baglion, 2011; Doremus, 2014; Poulain, 

2015). Des améliorations ont été apportées au cours des dernières années, notamment l’ajout 

d’une colonne permettant une descente automatisée du système. 

  

Figure II.12 – Illustration du dispositif d’usinage des imperfections surfaciques de type « fissureuse » 

Le principe de la fissureuse consiste en un enlèvement progressif de matière par abrasion à 

l’aide d’un disque en céramique (Zircone) et d’un abrasif à base de poudre diamantée. 

L’usinage s’effectue via la mise en rotation du disque sur lequel on injecte continuellement, 

goutte à goutte, de l’abrasif. La vitesse de rotation du disque est contrôlée par l’intermédiaire 

d’un potentiomètre gérant la tension appliquée au moteur électrique. Afin d’éviter un 

échauffement de la matière, la vitesse de rotation est maintenue à un niveau relativement faible. 

La descente du disque est également contrôlée et s’effectue progressivement à un taux de 1 µm 
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toutes les 5 minutes. L’usinage des imperfections au sein des éprouvettes à l’aide de cette 

méthode peut s’apparenter à un polissage.  

La réalisation de défauts à la fissureuse nécessite l’affûtage du disque céramique préalablement 

à l’usinage. Dans le cadre de cette étude, l’affûtage du disque est effectué de manière à conférer 

au disque un angle d’ouverture de 20°. Afin de préserver une acuité relativement importante 

des défauts (angles aigus et rayons en fond faibles), l’opération d’affûtage doit être effectuée 

régulièrement et surtout anticipée du fait de l’érosion du disque au cours de l’usinage. Malgré 

tout, l’émoussement en continu du disque conduit à l’obtention de géométries toujours moins 

sévères que celles que devrait théoriquement générer le disque ainsi affûté. Ainsi, l’angle 

d’ouverture des défauts sera systématiquement supérieur aux 20° du disque affûté.  

De par sa nature, la fissureuse est un procédé chronophage. A titre indicatif, une entaille de 300 

µm de profondeur nécessite près de 40 heures d’usinage. Ces temps d’usinage relativement 

longs contribuent à l’usure du disque en céramique au cours de la réalisation d’un défaut. Ainsi, 

la profondeur programmée doit être supérieure à celle réellement désirée afin d’anticiper 

l’érosion progressive de l’outil. Cette dernière peut toutefois faire l’objet de prédictions 

relativement précises ce qui permet d’atteindre les profondeurs souhaitées. Une évaluation de 

l’usure du disque au cours du temps (par heure) a en effet été réalisée permettant d’estimer, 

pour une profondeur cible, l’usure totale et par conséquent le surplus de profondeur à ajouter 

pour atteindre cette profondeur cible. Ce taux d’usure est fortement lié aux conditions 

d’usinage. Sa justesse varie d’une imperfection à l’autre, notamment du fait de l’affûtage 

préalable qui peut introduire un certain biais. 
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II.3. Caractérisation des imperfections surfaciques 

Les imperfections surfaciques réalisées à l’aide des deux procédés présentés dans la partie 

précédente ont systématiquement fait l’objet d’une caractérisation géométrique. La longueur, 

la largeur et la profondeur maximale ainsi que le rayon en fond ont ainsi été mesurés sur chacune 

des imperfections. La caractérisation a principalement été réalisée au moyen de deux dispositifs 

optique, Zeiss et Alicona, et a été complétée par des observations effectuées en microscopie 

électronique à balayage (MEB).  

II.3.1 Dispositifs de mesures utilisés 

II.3.1.1 Microscope optique Zeiss 

L’appareil utilisé est un microscope Axio imager vario de la marque Zeiss®. Cet appareil 

permet la réalisation de topographies en 3 dimensions (figure II.13) d’une surface via un 

système d’empilement d’images obtenues pour différentes mises au point. La précision de la 

mesure va alors dépendre de la profondeur de champ. La précision est d’autant plus importante 

que le grandissement est élevé. Cependant, plus le grandissement est important, plus la zone 

d’analyse est faible, il est donc nécessaire de trouver un compromis afin d’optimiser les 

analyses. 

 

Figure II.13 – Défauts réalisés à la fissureuse : a) exemple de topographie obtenue par empilement 

d’images à l’aide du microscope optique Zeiss® ; b) Rendu surfacique 

Des mesures ont également été réalisées sur les premiers défauts à l’aide d’un microscope 

confocal interférométrique (Talysurf Taylor-Hobson®). Le procédé permet d’atteindre une 

meilleure précision de mesure mais n’est toutefois pas adapté aux faibles angles d’ouverture. 

Les mesures réalisées par ce biais ont cependant permis de confirmer la validité des premières 

analyses effectuées au Zeiss®. 

II.3.1.2 Alicona Infinite Focus  

L’Alicona® Infinite Focus (figure II.14) a été utilisé en complément du microscope Optique 

Zeiss® pour l’analyse géométrique des imperfections surfaciques mais également pour 

l’analyse des faciès de rupture. L’Alicona® Infinite Focus est un système de mesure 3D qui 

combine précision et rapidité. Il permet d’obtenir des mesures 3D de forme et de rugosité sur 

des géométries complexes et possède une résolution verticale de 10 nm. Ainsi, il est possible 

de reconstituer les imperfections surfaciques et d’accéder à toutes les informations utiles (profil, 

longueur, rayon en fond…) à l’aide d’un logiciel de post-traitement associé à l’appareil.  

 
a) b) 
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Figure II.14 – Dispositif d’observation en microscopie optique (Alicona® Infinite Focus) 

 

II.3.2 Géométrie des imperfections surfaciques  

II.3.2.1 Géométrie des imperfections de type « fissureuse » 

L’essentiel des imperfections surfaciques introduites sur les éprouvettes a été réalisé à l’aide de 

la fissureuse. Chacune des imperfections a fait l’objet d’une caractérisation à l’aide de l’un des 

dispositifs présentés précédemment. Les mesures de la profondeur, de la largeur, du rayon en 

fond et de l’angle d’ouverture sont systématiquement effectuées au centre des défauts à partir 

de profils extraits de ces derniers. Un exemple de profil est présenté sur la figure II.15. 

                                              

 

Figure II.15 – Exemple de profil extrait au centre d’une imperfection surfacique réalisée à la fissureuse 

Les principales caractéristiques géométriques moyennes des imperfections de type fissureuse 

sont retranscrites dans le tableau II.4 en fonction de la gamme de profondeur considérée (100 à 

Rayon 

en fond 

Largeur 

Profondeur 

11° 14° 
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150 µm, 150 à 250 µm ou 250 à 350 µm). Les quelques imperfections dont les profondeurs 

n’entrent pas dans ces intervalles ne sont pas considérées ici pour le calcul des caractéristiques 

moyennes. Les caractéristiques géométriques de l’ensemble des imperfections sont proposées 

en annexe 1. 

  Intervalles de profondeurs (µm) 

100 - 150 150 - 250 250-350 

(7 éprouvettes) (3 éprouvettes) (5 éprouvettes) 

Longueur (mm) 1,9 − 0,2
+ 0,1

 2,3 − 0,1
+ 0,1

 2,9 − 0,2
+ 0,2

 

Largeur maximale (µm) 250 − 45
+ 40 270 − 20

+ 20 350 − 50
+ 50 

Rayon en fond (µm) 79 − 34
+ 61 

Angle d’ouverture (°) 42 − 17
+ 13 

 

Tableau II.4 – Caractéristiques moyennes des imperfections de type fissureuse pour les différents 

intervalles de profondeurs étudiées 

L’érosion du disque au cours des usinages oblige à réaffuter régulièrement le disque en 

céramique selon les conditions décrites précédemment. Du fait de l’érosion et de cette opération 

d’affutage, des disparités géométriques peuvent apparaître d’un défaut à l’autre malgré les 

efforts consentis pour les limiter. L’angle d’ouverture, dont la valeur moyenne est de 42° (toutes 

profondeurs confondues), peut ainsi varier d’une imperfection à l’autre. On observe également 

des variations au niveau de la valeur du rayon en fond d’entaille qui oscille généralement entre 

70 et 90 µm pour ce procédé, avec quelques cas pouvant s’écarter sensiblement de ces valeurs 

moyennes, ce qui explique les importants écarts à la moyenne reportés dans le tableau II.4. 

Notons que la mesure des rayons en fond d’entaille est affublée d’une incertitude non 

négligeable du fait de la faible zone de forme circulaire en fond de défaut.  

La longueur ainsi que la largeur maximale des entailles dépendent quant à elles de la profondeur 

de ces dernières. Pour les profondeurs les plus faibles (autour de 100 µm), la longueur est proche 

de 1,9 mm et la largeur de 250 µm. Pour des profondeurs plus importantes (environ 300 µm), 

la longueur peut dépasser 3 mm et la largeur 350 µm. 

Par ailleurs, du fait de l’utilisation d’un disque en descente verticale lors de l’usinage, le fond 

des entailles présente un profil circulaire (figure II.16) avec un rayon de courbure proche de 14 

mm, ce qui correspond bien au rayon du disque utilisé. 
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Figure II.16 – Exemple de profil en fond d’imperfection obtenu à l’aide de la fissureuse 

II.3.2.2 Géométrie des imperfections de type électroérosion 

De manière systématique ou presque, les profondeurs des défauts introduits par électroérosion 

ne correspondent pas aux consignes machine. Un écart plus ou moins important a en effet été 

régulièrement constaté. Cette déviation est assez difficile à anticiper et pose le problème de la 

maîtrise des profondeurs à atteindre avec ce procédé. 

Les autres caractéristiques géométriques du défaut introduit souffrent également d’un manque 

de reproductibilité qui est en partie lié à l’utilisation d’une électrode neuve par défaut. Ces 

observations ont contribué au fait que le procédé d’électroérosion a été utilisé pour un nombre 

relativement limité d’imperfections surfaciques comparé à la fissureuse. 

Un exemple de profil d’imperfection réalisée par électroérosion est présenté sur la figure II.17. 

 

Figure II.17 – Exemple de profil d’imperfection obtenue par électroérosion par enfonçage (et translation 

de l’électrode) 
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Les caractéristiques géométriques associées à cette imperfection surfacique sont données dans 

le tableau suivant : 

 Valeur 

Consigne profondeur machine 300 µm 

Profondeur mesurée (au centre) 370 µm 

Rayon en fond de défaut 60 µm 

Largeur en surface (au centre) 330 µm 

Longueur totale en surface 3650 µm 

Angle du défaut 30° 

 

Tableau II.5 – Caractéristiques géométriques d’un défaut obtenu par électroérosion 

Globalement, la géométrie des imperfections obtenues par électroérosion est assez proche de 

celle associée à la fissureuse. Ainsi, le rayon en fond de défaut se situe autour de 60 µm mais 

peut dans certains cas dépasser cette valeur. L’angle d’ouverture du défaut varie entre 30 et 50° 

et présente dans certains cas une dissymétrie importante. La largeur maximale varie entre 300 

et 400 µm environ pour des défauts ayant une profondeur maximale d’environ 300 µm. Enfin, 

contrairement à la fissureuse, le fond des entailles obtenues par ce procédé est rectiligne (en 

lien avec la méthode mise en place pour réaliser ces défauts). 

II.3.3 Comparatif entre les deux méthodes 

Les deux types de défaut diffèrent principalement par leurs profils en fond d’entaille. Comme 

évoqué précédemment, ces derniers seront plats dans le cas de défauts obtenus par 

électroérosion et circulaires dans le cas de défauts obtenus par l’intermédiaire de la fissureuse. 

Les différences entre les imperfections surfaciques issues de ces deux procédés ne sont pas 

seulement d’ordre géométrique. En effet, chacune des méthodes mises en œuvre interagit 

différemment avec la matière. L’impact sur le matériau va alors dépendre de la méthode utilisée. 

Ainsi, le procédé d’électroérosion entraîne une modification locale de la microstructure via la 

création d’une zone affectée thermiquement qui peut influencer le comportement à l’amorçage. 

Par ailleurs, l’utilisation d’une électrode en cuivre peut générer une contamination de la zone 

usinée par des particules de cuivre. Des analyses MEB réalisées en mode BSE (Back Scattered 

Electrons) n’ont toutefois pas mis en évidence de présence d’un composé de nature différente 

que l’alliage de base dans le fond des entailles. Cependant, l’impact d’une potentielle présence 

de cuivre au sein du défaut reste difficile à évaluer. L’utilisation de la fissureuse n’entraîne pas 

de modification microstructurale, l’usinage se faisant à basse température. 

D’autre part, la mise en œuvre de ces deux procédés conduit à l’obtention de surfaces usinées 

différentes comme le montre la figure II.18. Dans le cas de l’électroérosion, les surfaces 

présentent une rugosité relativement importante (liée notamment à l’arrachement de matière 

inhérent au procédé). A contrario, les surfaces de défauts réalisés à la fissureuse ont une 

apparence très lisse. Ces différences en termes de rugosité peuvent éventuellement jouer un rôle 

lors de l’amorçage des fissures. 
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Figure II.18 – Images MEB des flancs d’imperfections obtenus par électroérosion (à gauche) et fissureuse 

(à droite) 

Du fait de sa meilleure reproductibilité par rapport au procédé d’électroérosion mais également 

parce qu’elle n’engendre pas de zone affectée thermiquement ni d’éventuelle contamination 

chimique (cuivre pour l’électroérosion), la fissureuse a été privilégiée au cours de cette étude. 

C’est pourquoi, la majorité des imperfections surfaciques réalisées l’ont été via ce procédé. Les 

résultats provenant des deux types de défauts pourront cependant être pris en compte dans cette 

étude car l’analyse des durées de vie en fonction du type de défaut montre que l’influence du 

procédé est relativement faible (annexe 2). 
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II.4. Suivi expérimental de la propagation des fissures 

Le suivi de la propagation de fissures fait l’objet d’une attention particulière au cours de cette 

étude. En effet, ce suivi sera indispensable pour parvenir à identifier la phase d’amorçage dans 

un premier temps, puis pour mesurer les cinétiques de fissuration lors des phases de micro et 

macro propagation. Des méthodes numériques et expérimentales ont été mises en œuvre afin 

d’atteindre ces objectifs. Le principal outil utilisé au cours de cette étude pour suivre l’évolution 

des fissures est la méthode du suivi du potentiel. En parallèle de l’utilisation de cette méthode, 

des techniques de marquage du front de fissure ont été utilisées afin d’obtenir des informations 

complémentaires sur la propagation, notamment sur l’évolution du front de fissure au cours des 

essais de fatigue. Les marquages expérimentaux ont ainsi permis de vérifier la pertinence des 

résultats acquis via le suivi de potentiel. 

II.4.1 Marquages à l’encre 

Dans un premier temps, la technique des marquages thermiques a été mise en œuvre. Cette 

méthode a notamment été utilisée au cours des travaux d’Ould Amer (Ould Amer, 2014) sur un 

acier 304L afin de marquer le front de fissure. Toutefois, dans le cadre de la présente étude, la  

distinction des fronts de fissure marqués à l’aide de cette technique ne s’est pas avérée très 

nette. De plus, l’éventuelle influence de la température (marquages réalisés à 300°C) sur la suite 

des essais a conduit à s’orienter vers une autre technique de marquage.  

La technique des marquages à l’encre a ainsi été testée puis adoptée. En effet, cette technique 

présente plusieurs avantages, elle est peu coûteuse, facile à mettre en œuvre et elle donne des 

résultats satisfaisants pour nos conditions d’étude (essais sous air à température ambiante). Le 

principe de cette méthode consiste à appliquer une encre, directement sur le fût de l’éprouvette 

et sur toute la longueur de la fissure, à l’aide d’un pinceau brosse. Cette opération  très rapide 

est suivie d’une phase d’enlèvement de l’encre en excès en surface. Les encres utilisées sont de 

type acrylique à séchage rapide et sont achetées dans le commerce.  

Les marquages sont appliqués au cours des essais, sans interruption de ces derniers, permettant 

ainsi une meilleure pénétration de l’encre lors de la phase d’ouverture de la fissure. L’opération 

est effectuée sur quelques cycles seulement et le séchage rapide de l’encre permet de limiter la 

propagation de cette dernière après son application. 

L’utilisation de couleurs d’encre différentes permet de cumuler plusieurs marquages (figure 

II.19) dans la limite de 3 marquages maximum. En effet, au-delà, la distinction devient plus 

compliquée. La reproductibilité de la technique a été éprouvée via la réalisation de plusieurs 

marquages similaires. 



Chapitre II : Matériau, méthodes expérimentales et numériques 

87 

 

 

Figure II.19 – Exemple de deux marquages à l’encre (Δεt/2 = 0,2%) ; marquage vert réalisé à 13 330 

cycles, profondeur 1,45 mm ; marquage jaune réalisé à 15 960 cycles, profondeur 2,2 mm. 

 

II.4.2 Suivi optique de l’amorçage et de la propagation (Questar) 

Un microscope à longue distance focale a été utilisé lors de plusieurs essais de fatigue afin 

d’observer les premières phases de propagation d’une fissure à partir des défauts introduits 

artificiellement. Les observations réalisées par l’intermédiaire de ce dispositif sont uniquement 

qualitatives.  

Le microscope mis en œuvre dans le cadre de cette étude est de marque Questar® et porte la 

référence QM100. L’intérêt de ce dispositif (figure II.20) réside dans sa capacité à observer, 

avec un grandissement relativement important, le fond des imperfections lors des essais de 

fatigue. Malgré une profondeur de champ assez limitée, il est possible d’observer les tous 

premiers stades de fissuration. Les informations collectées à l’aide de ce dispositif, bien que 

seulement qualitatives, ont permis d’améliorer la compréhension de l’amorçage de fissure à 

partir des défauts et ont également permis de confirmer la pertinence des données issues du 

suivi de potentiel, notamment lors de l’amorçage. 

 

Figure II.20 - Essai de fatigue avec utilisation du microscope à longue distance focale 
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II.4.3 Méthode du suivi de la différence de potentiel électrique 

II.4.3.1 Rappel du principe 

Au cours de cette étude, la méthode de mesure de différence du potentiel a été exploitée afin de 

suivre la propagation de fissures de fatigue durant les essais. L’emploi de cette technique est ici 

rendu possible par la présence d’imperfections surfaciques. En effet, la mise en œuvre du suivi 

de potentiel nécessite de connaître à l’avance le lieu d’amorçage et de propagation de la fissure 

principale. Or, dans le cadre de cette étude, la fissure principale s’est systématiquement amorcée 

à partir des défauts de surface artificiellement introduits. 

La technique consiste à faire passer un courant continu au travers d’une éprouvette et à mesurer 

l’évolution du potentiel de part et d’autre de la fissure. Au cours de la phase de propagation, la 

résistance électrique augmente et provoque, en accord avec la loi d’Ohm, une augmentation de 

la différence de potentiel entre les points de mesure. Il est alors possible de suivre en temps réel 

l’évolution d’une fissure. Cette technique nécessite toutefois de disposer d’une courbe de 

calibration reliant la profondeur de fissure à la différence de potentiel. Ceci a été rendu possible 

grâce à la mise au point d’un calcul numérique sous Abaqus ainsi que la réalisation de 

marquages expérimentaux. La calibration du suivi de potentiel électrique sera présentée dans le 

chapitre III. 

II.4.3.2 Mise en œuvre de la méthode 

Les éprouvettes faisant l’objet d’essais avec suivi de potentiel subissent au préalable un 

marquage par indentation. Cette opération, réalisée à l’aide d’un appareil de mesure de dureté 

de type Vickers, permet de marquer la surface de l’éprouvette aux endroits précis où les fils de 

potentiel doivent être soudés (à 1 mm de part et d’autre du centre du défaut). Cette étape est 

rendue indispensable par l’influence que peut avoir le positionnement des fils sur la mesure de 

potentiel (cf. Chapitre I). Une charge de 4 kg est appliquée sur la surface de l’éprouvette par 

l’intermédiaire de la pointe en diamant de l’appareil de dureté Vickers, ce qui génère une 

empreinte d’environ 0,2 mm. La dimension de ces empreintes étant négligeable comparée à la 

taille des défauts introduits sur les éprouvettes, on considère que leur présence n’affecte pas le 

déroulement des essais. Cette hypothèse a été validée jusqu’à présent par le fait que, sur 

l’ensemble des essais menés, aucune fissure ne s’est amorcée sur les empreintes. 

 

Figure II.21 – Illustration des empreintes de part et d’autre d’une imperfection 

2 mm 
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La tension électrique est mesurée par l’intermédiaire de fils en platine de diamètre 0,1 mm. 

Ceux-ci sont soudés par point de part et d’autre du défaut au niveau des empreintes décrites 

précédemment. Le soudage s’effectue à l’aide d’un « crayon » en cuivre aiguisé manuellement 

afin d’augmenter la précision de positionnement. Les soudures sont réalisées à une puissance 

de 7 W.s. Notons que la qualité de la soudure dépend d’un bon compromis entre la puissance 

de soudure et la force exercée (réglable) à l’aide du « crayon ». 

Un courant est introduit dans l’éprouvette au moyen de fils reliés à la ligne d’amarrage. Les 

lignes ont été isolées du reste du bâti de la machine par l’intermédiaire de feuilles isolantes afin 

d’éviter toute interférence électrique et de limiter ainsi le bruit de mesure. Pour ne pas échauffer 

l’éprouvette par effet joule, ce qui pourrait influencer la mesure de potentiel, le courant est 

introduit par créneau (Imin=0 et Imax), à une fréquence de 100 Hz. Imax a été fixé à 1 ampère pour 

le 304L et 2,5 A pour le 18MND5.   

La mesure de l’évolution de la différence de potentiel au cours d’un essai s’effectue par 

l’intermédiaire d’un dispositif (figure II.22.b) qui récupère les valeurs de différence de potentiel 

en temps réel et les envoie vers un ordinateur. On obtient alors, en temps réel, et donc au fur et 

à mesure de l’avancée de l’essai une courbe d’évolution du potentiel en fonction du temps ou 

du nombre de cycles (figure II.23). 

       

Figure II.22 – a) Montage expérimental avec fils de suivi de potentiel; b) Suiveur électrique de fissure 

L’évolution de la différence de potentiel V au cours des essais est normalisée par une valeur de 

référence notée V0. La normalisation de la différence de potentiel permet de s’affranchir de la 

valeur d’entrée du courant ainsi que des propriétés électriques du matériau. La valeur de 

référence V0 considérée dans le cadre de cette étude est la valeur de la différence de potentiel 

mesurée pour un courant Imax, au cours du premier cycle quand l’éprouvette est sous 

déformation maximum +t/2. L’intérêt d’utiliser cette valeur de potentiel maximale est 

double : en effet, elle permet de tenir compte de la déformation géométrique de l’éprouvette qui 

peut jouer un rôle important sur le potentiel (cf. Chapitre I), mais également de s’assurer de 

l’ouverture complète de la fissure et d’accéder ainsi à sa valeur de profondeur maximale. 

Notons que V est toujours mesurée au maximum du cycle, pour les raisons précitées et pour 

être cohérent avec V0. 

a) b) 
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Figure II.23 – Exemple d’évolution de la différence normalisée du potentiel électrique au cours d’un essai 

de fatigue oligocyclique 

L’évolution de la différence de potentiel normalisée présentée sur la figure II.23 nécessite d’être 

exploitée par l’intermédiaire d’une calibration adaptée afin de lui associer une profondeur de 

fissure. La démarche entreprise pour calibrer le suivi de potentiel électrique au cours de cette 

étude est détaillée dans le chapitre III. 
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II.5. Appui du numérique 

En parallèle de l’expérimental, l’outil numérique a été mis en œuvre afin, d’une part, d’apporter 

un complément aux données expérimentales, et, d’autre part, d’étendre les perspectives 

d’analyses. Un premier modèle, réalisé sous Abaqus®, a notamment eu pour vocation de 

calibrer numériquement la méthode du suivi de potentiel électrique. Le second modèle, 

implémenté sur Cast3m, a permis d’approfondir l’exploitation des résultats expérimentaux (cf. 

Chapitre IV). Une présentation de ces deux modèles est proposée dans cette partie. 

II.5.1 Modèle numérique Abaqus® 

II.5.1.1 Description du modèle numérique 

Le modèle numérique mis en place se limite exclusivement à la modélisation du comportement 

électrique et de l’influence d’une fissure sur ce dernier. Le comportement mécanique ainsi que 

la propagation de la fissure au sein de l’éprouvette ne sont pas simulés ici. De même, les 

éventuels effets de plasticité, de micro endommagement en pointe et le long de la fissure ainsi 

que la déformation géométrique de l’éprouvette, pouvant chacun affecter le potentiel, ne sont 

par exemple pas pris en compte. Ces aspects seront évoqués plus en détails au cours du chapitre 

III. 

La prise en compte des symétries du problème permet de ne modéliser qu’une seule moitié de 

l’éprouvette. Cette moitié d’éprouvette est elle-même modélisée en une partie inférieure et une 

partie supérieure. Des éléments tétraédriques de type DC3D4E (éléments linéaires à 4 nœuds 

associés aux calculs électrique et thermique) sont utilisés pour le maillage. La taille des 

éléments est de 0,5 mm pour l’ensemble de l’éprouvette à l’exception de la pointe de fissure et 

des alentours du défaut où la taille des mailles est raffinée à 0,1 mm. 

 

Figure II.24 – Maillage du modèle numérique réalisé sous Abaqus® 

Les points d’introduction du courant sont situés aux deux extrémités de l’éprouvette dans des 

zones semi-circulaires. En tête d’éprouvette, un courant de surface est appliqué et une mise à la 

masse (potentiel nul imposé) est effectuée à la base de l’éprouvette. Les points d’introduction 

du courant sont volontairement éloignés du plan de propagation afin d’éviter toute modification 

intempestive du champ de potentiel autour de la fissure (Doremus, 2014). 
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II.5.1.2 Mesure de la différence de potentiel 

Deux « sondes » sont modélisées de part et d’autre du défaut afin de pouvoir mesurer la 

différence de potentiel associée aux différentes profondeurs de fissure. Chaque « sonde » est 

positionnée à une distance de 1 mm du centre du défaut. La valeur du potentiel est ensuite 

récupérée sur un certain nombre de nœuds à l’intérieur de chaque zone définie par les demi-

cercles représentant les sondes de potentiel (Figure II.25). On obtient alors une valeur 

moyennée du potentiel de part et d’autre du défaut et l’on accède ainsi à la différence de 

potentiel par simple différence entre les valeurs moyennées haute et basse du potentiel. 

 

Figure II.25 – Modélisation numérique d’une imperfection et des sondes de potentiel électrique 

Le respect de l’écartement entre les sondes de potentiel fait l’objet d’une attention particulière 

lors des essais. En effet, la position des sondes peut avoir une influence significative sur la 

mesure du potentiel (Clark and Knott, 1975; Doremus, 2014; Gandossi et al., 2001). Cependant, 

malgré les précautions prises lors du soudage des sondes, il est parfois difficile d’atteindre avec 

exactitude l’écartement souhaité. Une simulation numérique de l’influence de l’écartement des 

sondes de mesure du potentiel dans les conditions de cette étude a été réalisée sur Abaqus® et 

a démontré que, dans l’intervalle de dispersion de l’écartement constaté expérimentalement, 

l’influence sur la courbe de calibration numérique est limitée voire négligeable. Cet aspect est 

discuté plus en détails dans la partie III.4.3.2 du chapitre suivant. 

II.5.1.3 Modélisation des imperfections et des fronts de fissure 

Une imperfection de 100 µm de profondeur est modélisée au centre de la partie utile. Les autres 

caractéristiques géométriques de cette imperfection sont similaires à celles observées en 

pratique sur une imperfection de type électroérosion (largeur 200 µm, angle d’ouverture 70°, 

rayon en fond 60 µm, fond de défaut plat). Le plan de propagation est situé au centre de 

l’imperfection et correspond à la jonction des deux parties du modèle. 

Les fronts de fissure sont successivement modélisés tous les 0,1 mm de profondeur jusqu’à 1 

mm de profondeur totale (profondeur à partir de la surface) puis tous les 0,2 mm jusqu’à une 

profondeur totale de 4,8 mm. Les fronts de fissure sont modélisés sous forme semi-elliptique 

avec des rapports d’ellipticité a/b variant entre 0,2 et 0,8. L’historique de propagation modélisé 

numériquement est représenté sur la figure II.26. Il est basé sur l’historique de propagation 

déterminé expérimentalement qui sera présenté au cours du chapitre III. 

Points de mesure 

du potentiel 
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Figure II.26 – Modélisation numérique des fronts de fissures successifs au cours de la propagation 

 

II.5.2 Modèle numérique Cast3m® 

En parallèle des travaux expérimentaux, un autre modèle numérique a été mis en place afin de 

compléter les analyses expérimentales. Ce dernier a été implémenté par Framatome (O. 

Ancelet) à l’aide du code de calcul Cast3m®. Le principal objectif de ce modèle est de pouvoir 

simuler le comportement mécanique d’éprouvettes présentant des entailles similaires à celles 

obtenues expérimentalement. Les développements relatifs à ces calculs numériques concernent 

à la fois l’amorçage et la propagation de fissure à partir d’une entaille. Les résultats obtenus 

seront présentés dans le chapitre IV. 

II.5.2.1 Description du modèle 

Le modèle numérique simule la présence d’une entaille sur une éprouvette ayant une géométrie 

identique à celle des éprouvettes utilisées expérimentalement. Du fait des symétries du 

problème, seul un quart de la partie utile des éprouvettes est modélisé (figure II.27). Le maillage 

est réalisé à partir d’éléments volumiques quadratiques de type Cu20. Des coutures sont 

utilisées pour raffiner le maillage en pointe de fissure. La taille des mailles à cet endroit est 

proche de 10 µm. 

Modélisation sur 

une profondeur 

totale de 4,8 mm 

Imperfection 100 µm 
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Figure II.27 – Illustration du maillage du modèle numérique implémenté sous Cast3m 

L’entaille ainsi modélisée est paramétrable, ce qui permet de prendre en compte les différentes 

profondeurs de défauts rencontrées expérimentalement. L’angle ainsi que le rayon en fond des 

défauts sont maintenus constants avec des valeurs respectives de 25° et 0,1 mm. Ces valeurs ne 

sont pas représentatives de l’ensemble des géométries de défauts observées, toutefois une étude 

de sensibilité a montré que, dans l’intervalle des écarts constatés expérimentalement, 

l’influence de ces paramètres sur les résultats est limitée. 

Le front de fissure est modélisé à l’aide de semi-ellipses dont le centre est situé au milieu des 

entailles et en surface d’éprouvette selon le même formalisme que celui adopté par Carpinteri 

(Carpinteri, 1993) (cf. figure I.19). Le rapport a/b (a étant le demi petit axe et b le demi grand 

axe) caractérisant les ellipses est par ailleurs paramétrable. Cela permet de modéliser différentes 

formes et profondeurs de fissure afin d’étudier la phase de propagation. Les formes de fissures 

modélisées sont basées sur des résultats expérimentaux qui seront présentés dans le chapitre III. 

II.5.2.2 Chargement et conditions aux limites 

L’historique de chargement n’est pas pris en compte par le modèle. En effet, ce dernier est 

appliqué de manière indépendante pour les différentes configurations de propagation (sans 

fissure ou avec une fissure ayant une profondeur et un front de fissure donnés). Le chargement 

s’effectue selon la méthode numérique simplifiée dite méthode « quart de cycle » applicable 

aux chargements cycliques.  Son principe repose sur l’utilisation de la courbe de consolidation 

cyclique comme loi de comportement et consiste à réaliser un calcul mécanique analogue à 

celui effectué pour un chargement monotone. Le chargement correspond alors à la variation 

entre le minimum et le maximum du chargement cyclique, ou, en d’autres termes, à l’amplitude 

totale de déformation Δεt. Dans notre cas, le chargement appliqué correspond en réalité à la 

demi-amplitude de déformation Δεt/2 du fait de la prise en compte d’une loi de comportement 

cyclique réduite (figure II.29). La partie compression n’est donc pas directement prise en 

compte avec ce mode de calcul, néanmoins, du fait de la symétrie des chargements, elle pourra 

éventuellement être considérée en appliquant un facteur 2.  
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Les différents niveaux de chargement appliqués sont les mêmes que ceux opérés 

expérimentalement : Δεt/2 = 0,2%, Δεt/2 = 0,3% et Δεt/2 = 0,6%. 

Les conditions aux limites du modèle sont les suivantes : 

- Blocage des déplacements selon l’axe z sur tout le ligament 

- Blocage des déplacements selon l’axe x sur le plan de symétrie yz 

- Blocage du déplacement selon l’axe y d’un point situé au niveau de l’axe central virtuel de 

l’éprouvette 

Remarque : l’axe z est confondu avec l’axe longitudinal de l’éprouvette. Le système d’axe 

associé au modèle numérique est schématisé sur la figure II.28. 

 

Figure II.28 – Système d’axes associé au modèle Cast3m 

 

II.5.2.3 Loi de comportement utilisée et détails sur la construction de la courbe 

Les propriétés matériaux utilisées dans le modèle numérique implémenté sous Cast3m sont 

celles présentées précédemment dans la partie II.1.1.3.2 de ce chapitre. Les caractéristiques 

mécaniques cycliques considérées pour les calculs numériques sont retranscrites dans le tableau 

II.6. Ces données sont utilisées au travers de l’équation II.1 décrivant le comportement cyclique.  

Module d’Young à 20°C 192 000 MPa 

Limite d’élasticité 150 MPa 

Coefficient de résistance cyclique K’ 400 si Δσstab/2 < 217 MPa ; 4742 sinon 

Coefficient de durcissement cyclique n’ 0,098 si Δσstab/2 < 217 MPa ; 0,512 sinon 
 

Tableau II.6 – Caractéristiques mécaniques utilisées dans le modèle numérique 
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Figure II.29 – Loi de comportement cyclique réduite du 304L implémentée dans le modèle numérique 

La courbe d’évolution précédente (figure II.29) s’appuie sur les coefficients et équations 

présentés précédemment. Les points expérimentaux (issus de la thèse de L. de Baglion et de la 

présente étude) sont intégrés à cette courbe pour pallier le saut à 217 MPa (YS’) (cf. Tableau 

II.3) et être ainsi au plus près possible du comportement réel du matériau. Afin de prendre en 

compte les déformations locales qui peuvent atteindre des pourcentages élevés, une 

extrapolation de la courbe a été effectuée. 

Notons ici que les niveaux de contraintes pris en compte pour la construction de la courbe 

correspondent aux contraintes maximales stabilisées. 
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Synthèse du chapitre 

Les principales caractéristiques du matériau au cœur de cette étude, l’acier inoxydable 

austénitique 304L, ont été présentées au cours de ce chapitre. Cet acier a fait l’objet d’un 

nombre important d’études qui ont servi de support à la description de ses propriétés 

métallurgiques et mécaniques. Ce dernier est notamment caractérisé par une microstructure 

austénitique dans laquelle peuvent apparaître des chapelets de ferrite résiduelle ainsi que des 

inclusions de diverses natures. La taille de grain moyenne est de l’ordre de 80 µm. Du point de 

vue de ses propriétés mécaniques, l’acier 304L se distingue par sa ductilité, avec un allongement 

à rupture en traction pouvant atteindre 57%.   

L’ensemble des essais de fatigue menés sur cet acier sont effectués sur une machine 

électromécanique dans des conditions de température et d’environnement similaires, à savoir, 

sous air et à l’ambiante. Les essais sont pilotés en déformation à Rε = -1 et sont donc associés 

à de la traction-compression. La vitesse de déformation est par ailleurs conservée d’un essai à 

l’autre et s’établit à 0,4%.s-1. Trois niveaux de sollicitation sont étudiés, de Δεt/2 = 0,2% à 0,6%,  

avec et sans présence d’imperfections de surface. La gamme de profondeur d’entaille étudiée 

varie de 100 à 300 µm environ. 

Les imperfections sont introduites au moyen de deux procédés, l’électroérosion par enfonçage 

et la fissureuse, chacun ayant fait l’objet d’une description au cours de ce chapitre. Du fait des 

avantages qu’elle présente par rapport au procédé d’électroérosion, l’emploi de la fissureuse est 

privilégié au cours de cette étude. Toutes les imperfections introduites ont par ailleurs été 

analysées en microscopie optique afin d’évaluer leurs caractéristiques géométriques. Les 

différences entre les deux types d’imperfections apparaissent comme limitées. 

D’autre part, les méthodes de suivi expérimental de la propagation mises en œuvre au cours de 

l’étude ont été présentées, à l’image de la technique du suivi de potentiel électrique. Cette 

dernière est systématiquement utilisée lors des essais de fatigue en présence d’imperfection. 

Les résultats dérivant de sa mise en œuvre seront décrits au cours des prochains chapitres. 

Enfin, dans la dernière partie de ce chapitre, une présentation des modèles numériques a été 

réalisée. Les principales caractéristiques associées à chacun d’entre eux y ont été détaillées ainsi 

que les données d’entrée utilisées. Les modèles développés ont été exploités en soutien ou en 

complément des actions expérimentales. Les calculs effectués sur chacun d’entre eux sont 

décrits dans les chapitres III, IV et V. 

Pour rappel, l’ensemble des procédures et techniques décrites dans ce chapitre sont également 

valables pour l’acier 18MND5 qui fait l’objet du chapitre V.



 

98 

 

 
 

 

 

 

 

  



Chapitre III : Résultats expérimentaux et calibration du suivi de potentiel électrique 

99 

 

CHAPITRE III : RESULTATS EXPERIMENTAUX 

ET CALIBRATION DU SUIVI DE POTENTIEL 

ELECTRIQUE 
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Introduction 

Les résultats expérimentaux relatifs aux essais de fatigue menés au cours de cette étude seront 

détaillés dans ce chapitre. 

Dans un premier temps, un bilan de l’ensemble des essais réalisés est proposé. Une analyse du 

comportement cyclique inhérent à ces essais est ensuite effectuée. Les courbes d’évolution de 

la contrainte maximale au cours des essais sont notamment examinées pour chacun des niveaux 

de déformation étudiés. L’influence des imperfections de surface sur la durée de vie en fatigue 

est ensuite abordée sous la forme de graphes d’évolution de la durée de vie en fonction de la 

profondeur des défauts. 

Une troisième partie est consacrée à la description des phases d’amorçage et de propagation de 

fissures à partir de ces imperfections surfaciques. Des observations réalisées en microscopies 

optique et électronique sont notamment proposées. 

Enfin, une dernière partie se focalise sur les résultats bruts issus du suivi de potentiel électrique 

réalisés au cours de certains essais. La démarche de calibration du suivi de potentiel électrique 

y est par ailleurs détaillée. De plus, une analyse des résultats associés à cette calibration est 

effectuée. Une première exploitation des données expérimentales issues du suivi de potentiel 

électrique à l’aide de la méthode de calibration mise en place est finalement proposée. 
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III. Résultats expérimentaux et calibration du suivi de 

potentiel électrique 

III.1. Bilan des éprouvettes testées en fatigue  

III.1.1 Dénomination des éprouvettes 

Afin de simplifier la dénomination des éprouvettes, un code reprenant les principales 

caractéristiques des essais réalisés a été défini. Le code est constitué d’une première partie 

renseignant sur le type de défaut (SD = sans défaut, E = électroérosion, F = fissureuse), de deux 

chiffres donnant l’amplitude de déformation (02 = 0,2%, 06 = 0,6% …), puis de la lettre (P) 

pour ‘profondeur’ suivie d’un nombre correspondant à la profondeur maximale en µm du défaut 

initial considéré. Ainsi, le code des éprouvettes sans défaut n’intègre ni la lettre P ni le nombre 

associé à la profondeur. Une lettre A, B, C… finale peut éventuellement être ajoutée afin de 

différencier deux éprouvettes dont les caractéristiques sont similaires. 

Par exemple, une éprouvette dont la dénomination est E02P320 correspond à un essai avec un 

défaut usiné par électroérosion pour une déformation Δεt/2 = 0,2% et présentant une profondeur 

maximale de défaut de 320 µm. Une éprouvette désignée par SD02B sera associée au deuxième 

essai sans présence de défaut en contrôle de déformation à Δεt/2 = 0,2%. 

Notons par ailleurs qu’un code couleur a été adopté au cours de cette étude lors de la 

comparaison sur une même courbe des différents niveaux de déformation. Le niveau de 

sollicitation associé à une déformation Δεt/2 = 0,2% est ainsi associé au vert, les deux autres 

niveaux, Δεt/2 = 0,3 et 0,6% sont représentés, respectivement, par les couleurs bleue et rouge. 

III.1.2 Bilan des essais de fatigue sur l’acier inoxydable austénitique 304L 

Le tableau III.1 répertorie les essais réalisés au cours de cette étude en accord avec la matrice 

expérimentale définie initialement. Rappelons que tous les essais ont été effectués sous air à 

température ambiante, à une vitesse de 0,4%.s-1 et pour Rε = -1. 

Δεt 
Désignation 

éprouvette 
Type défaut 

Profondeur 

défaut (µm) 

±0,2% 

SD02B N/A N/A 

SD02C N/A N/A 

F02P100 Fissureuse 110 

E02P100 Électroérosion 110 

F02P320 Fissureuse 320 

E02P320 Électroérosion 320 

F02P120 Fissureuse 120 

F02P220 Fissureuse 220 

F02P640 Fissureuse 640 

±0,3% 

SD03A N/A N/A 

F03P140 Fissureuse 140 

F03P150 Fissureuse 150 
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F03P180 Fissureuse 180 

F03P350 Fissureuse 350 

F03P120 Fissureuse 120 

±0,6% 

SD06J N/A N/A 

F06P200 Fissureuse 200 

F06P110 Fissureuse 110 

F06P290 Fissureuse 290 

E06P170 Électroérosion 170 

E06P310 Électroérosion 310 

F06P280 Fissureuse 280 

E06P280 Électroérosion 280 

 

Tableau III.1 – Récapitulatif des essais (exploitables) menés sur l’acier austénitique inoxydable 304L 

Au total, 34 essais de fatigue menés en contrôle de la déformation totale ont été effectués sur 

l’acier inoxydable austénitique 304L permettant d’investiguer 3 niveaux de déformation (Δεt/2 

= 0,2% ; Δεt/2 = 0,3% ; Δεt/2 = 0,6%) ainsi que des profondeurs d’imperfections variant de 100 

à 350µm. Seuls les 23 essais ayant fait l’objet d’exploitations sont répertoriés dans le tableau 

III.1. En effet, environ un tiers des essais n’a pas pu être mis à profit suite à des problèmes 

récurrents dans le pilotage de la déformation, notamment des glissements intempestifs de 

l’extensomètre mais également des cas de fissuration hors couteaux. 

Sur le total des essais effectués, 14 ont été réalisés sur des éprouvettes polies miroir sans 

présence d’imperfection surfacique (état de référence) et les 20 autres ont été menés sur des 

éprouvettes comportant une imperfection surfacique. Ces derniers ont systématiquement fait 

l’objet d’un suivi du potentiel électrique. Sur ces 20 essais, 15 comportaient des anomalies 

introduites au moyen de la fissureuse contre 5 à l’électroérosion. 

L’analyse détaillée des résultats de ces essais est présentée dans les parties qui suivent. 
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III.2. Comportement cyclique et durées de vie en fatigue en présence 

d’imperfections surfaciques 

Dans un premier temps, le comportement cyclique de l’acier 304L avec ou sans présence 

d’imperfections surfaciques est présenté pour chaque niveau de déformation étudié. L’influence 

de ce dernier sur le comportement cyclique est notamment évaluée. Trois paramètres seront 

utilisés afin de décrire le comportement cyclique des éprouvettes : 

- σini : contrainte maximale lors du premier cycle 

- σpic : contrainte maximale au pic de consolidation  

- σstab : contrainte maximale stabilisée 

Dans un second temps, l’influence des imperfections surfaciques sur la durée de vie en fatigue 

est abordée, les résultats sont présentés pour chaque niveau de déformation. 

Notons que les durées de vie considérées par la suite sont les durées de vie N5 qui correspondent 

à une chute de 5% de la contrainte maximale stabilisée. La contrainte stabilisée est définie dans 

cette étude comme étant la contrainte moyenne sur la partie « stabilisée » de la courbe σmax = 

f(N). La partie stabilisée de la courbe est calculée en dérivant la courbe σmax = f(N) et en 

moyennant l’ensemble des valeurs (hors domaine de consolidation cyclique) correspondant à 

une pente de moins de 0,1% en valeur absolue.  

Le choix d’utiliser la durée de vie N5 comme référence est lié au souci de cohérence avec les 

précédentes études sur le 304L (de Baglion, 2011; Poulain, 2015) ce qui permettra de comparer 

les résultats obtenus. A noter que les différences entre les durées de vie N5, N25 ou encore Nf (à 

rupture) sont relativement limitées (Ould Amer, 2014). En effet, la chute de charge intervenant 

en fin d’essai est rapide, ce qui limite le nombre de cycles entre les différentes durées de vie de 

référence précitées. 

III.2.1 Boucles d’hystérésis 

Les boucles d’évolution de la charge en fonction de la déformation sont présentées ici pour les 

trois niveaux de déformation étudiés. Chaque boucle d’hystérésis exposée ici se veut 

représentative du niveau de déformation auquel elle est associée. Les différentes boucles ont 

été extraites dans une phase des essais correspondant à la phase d’adoucissement cyclique. 

Notons ici que, quel que soit le niveau de déformation considéré, les boucles d’hystérésis issues 

d’essais avec éprouvettes entaillées ne diffèrent pas de celles des éprouvettes « saines » (sans 

imperfection surfacique).  



Chapitre III : Résultats expérimentaux et calibration du suivi de potentiel électrique 

105 

 

  

 
 

Figure III.1 – Boucles d’évolution de la charge en fonction de la déformation : a) Δεt/2= 0,2% (F02P100 

cycle 1000) ; b) Δεt/2= 0,3% (F03P150 cycle 500) ; c) Δεt/2= 0,6% (F06P280 cycle 100) 

La figure III.1.a, présentant l’évolution de la charge en fonction de la déformation associée au 

niveau de déformation le plus faible (Δεt/2 = 0,2%), met en évidence l’importante plasticité déjà 

présente à ce niveau de chargement. Ce comportement est typique de l’acier inoxydable 

austénitique 304L. 

Les boucles d’hystérésis données sur les figures III.I.b et III.1.c et respectivement associées aux 

niveaux de déformation Δεt/2 = 0,3% et Δεt/2 = 0,6% montrent l’accroissement de la plasticité 

avec l’augmentation de la charge.  

Les charges extrêmes en traction et en compression sont analogues quel que soit le niveau de 

déformation pris en compte. 

III.2.2 Comportement cyclique de l’acier inoxydable austénitique 304L  

III.2.2.1 Δεt/2 = 0,2% 

Afin d’obtenir une valeur de référence, deux essais à Δεt/2 = 0,2% de déformation ont été 

réalisés sur des éprouvettes polies miroir sans présence de défaut. Sur la figure III.2, l’évolution 

de la contrainte maximale au cours de l’un de ces essais (l’autre essai présente une évolution 

a) b) 

c) 
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analogue) est retranscrite (en noir) et est comparée aux évolutions de contraintes maximales des 

autres essais avec présence d’imperfection surfacique.  

 

Figure III.2 – Évolution de la contrainte maximale au cours des essais réalisés à Δεt/2 = 0,2% 

L’analyse du comportement cyclique sur ce graphique révèle un durcissement cyclique lors des 

premiers cycles, rapidement suivi par un adoucissement cyclique puis éventuellement une phase 

de stabilisation pour les éprouvettes avec défaut, et finalement une chute de la contrainte 

maximale associée à un endommagement important de l’éprouvette. Ce comportement cyclique 

est caractéristique de ce matériau et la présence de défaut ne semble affecter ni la phase de 

durcissement ni celle d’adoucissement cyclique. La présence de défaut engendre toutefois une 

chute prématurée de la contrainte maximale par rapport à l’essai de référence. D’autre part, on 

n’observe pas de réelle phase de stabilisation de la contrainte maximale sur les essais présentant 

des imperfections surfaciques à la différence des essais correspondant aux éprouvettes saines 

pour lesquels une phase de stabilisation est clairement visible. En effet, en présence d’entaille, 

la phase qualifiée de stabilisée correspond plus à une période de diminution très faible des 

contraintes plutôt qu’à une réelle stabilisation. Cela est dû à la « rupture » (chute de charge 

associée à la fin d’essai) précoce des échantillons qui intervient avant que les contraintes aient 

réellement pu atteindre un état stationnaire. 

Référence 

essai 

Profondeur 

défaut (µm) 

σini 

(MPa) 

σpic 

(MPa) 

σstab 

(MPa) 

Durcissement 

(%) 

SD02C N/A 251,0 258,2 205,1 3 

F02P110 100 254,3 260,0 207,4 2 

E02P110 100 257,2 262,8 211,6 2 

F02P220 220 242,0 265,6 210,8 9 

F02P320 320 256,2 260,2 213,4 2 

E02P320 320 262,2 262,1 207,6 0 

Valeurs moyennes 253,8 261,5 209,3 3 

 

Tableau III.2 – Récapitulatif des niveaux de contrainte et de durcissement des essais menés à Δεt/2 = 0,2% 

Δεt/2= 0,2% 
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L’analyse des niveaux de contraintes rencontrés au cours des essais à Δεt/2 = 0,2% laisse 

apparaître un pic de contrainte maximale moyenne de 261,5 MPa et une contrainte stabilisée 

moyenne de 209,3 MPa avec des dispersions relativement faibles (les écarts maximaux 

constatés entre les valeurs de contraintes maximale et stabilisée sont respectivement de 3% et 

4%). Le durcissement cyclique observé est relativement faible et s’établit en moyenne à 3% de 

la contrainte initiale. 

III.2.2.2 Δεt/2 = 0,3% 

Suivant la même logique que pour les essais à Δεt/2 = 0,2%, un essai de référence (en noir) sans 

présence de défaut a été réalisé en préalable des autres essais (avec présence d’imperfection) au 

niveau de déformation Δεt/2 = 0,3%. Les mêmes observations qu’à Δεt/2 = 0,2% peuvent être 

faites à ce niveau de déformation. Le comportement cyclique demeure inchangé en présence 

d’imperfection surfacique, mis à part une chute prématurée de la contrainte maximale à l’instar 

de ce qui avait été observé à Δεt/2 = 0,2%. 

 

Figure III.3 – Évolution de la contrainte maximale au cours des essais réalisés à Δεt/2 = 0,3% 

Les niveaux de durcissement et d’adoucissement cycliques observés à ce niveau de déformation 

sont toutefois légèrement supérieurs à ceux obtenus à Δεt/2 = 0,2%. Le niveau de durcissement 

constaté à Δεt/2 = 0,3% est d’environ 7% en moyenne contre 3% environ à Δεt/2= 0,2%. 

Référence 

essai 

Profondeur 

défaut (µm) 

σini 

(MPa) 

σpic 

(MPa) 

σstab 

(MPa) 

Durcissement 

(%) 

SD03A N/A 260,7 277,2 228,7 6 

F03P120 120 257,7 276,7 229,9 7 

F03P150 150 254,7 271,7 227,3 7 

F03P180 180 244,6 265,6 220,3 9 

F03P350 350 248,2 268,7 231,3 8 

Valeurs moyennes 253,2 272,0 227,5 7,4 

 

Tableau III.3 – Récapitulatif des niveaux de contrainte et de durcissement des essais menés à Δεt/2= 0,3% 

Δεt/2 = 0,3% 
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III.2.2.3 Δεt/2 = 0,6% 

Toujours dans l’optique d’obtenir un état de référence, plusieurs essais ont été menés sur des 

éprouvettes ne comportant pas d’imperfection surfacique. Or, pour ce niveau de déformation,  

un problème récurrent de glissement d’extensomètre ou de fissuration hors des couteaux de 

l’extensomètre s’est produit. C’est pourquoi l’état de référence pris en compte pour les essais à 

Δεt/2= 0,6% est basé sur un essai réalisé par L. de Baglion lors de son étude de thèse (de 

Baglion, 2011) sur le même matériau avec la même géométrie d’éprouvette et dans des 

conditions de température et d’environnement similaires. 

 

Figure III.4 – Évolution de la contrainte maximale au cours des essais réalisés à Δεt/2 = 0,6% 

Les mêmes observations que pour les deux niveaux de déformation précédents peuvent être 

faites : l’allure des courbes d’évolution de la contrainte maximale en fonction du nombre de 

cycles n’est pas affectée par la présence d’imperfection surfacique à l’exception d’une chute de 

contrainte précoce vis-à-vis de l’essai de référence (sans défaut). Une nouvelle fois le 

durcissement et l’adoucissement cyclique sont plus marqués que pour les niveaux de 

déformation précédents avec un durcissement observable de l’ordre de 15% en moyenne ce qui 

représente environ 50 MPa. L’augmentation des niveaux de durcissement et d’adoucissement 

cyclique avec le niveau de déformation constatée ici est en accord avec les analyses de Ould 

Amer (Ould Amer, 2014) et de Baglion (de Baglion, 2011) sur le même matériau. 

Référence 

essai 

Profondeur 

défaut (µm) 

σini 

(MPa) 

σpic 

(MPa) 

σstab 

(MPa) 

Durcissement 

(%) 

F06P110 110 284,8 331,7 311,7 16 

E06P170 170 282,5 330,1 303,6 17 

F06P280 280 288,0 337,9 314,9 17 

E06P280 280 321,7 338,8 316,3 5 

F06P290 290 287,4 334,6 312,0 16 

E06P310 310 286,1 335,0 314,6 17 

Valeurs moyennes 291,8 334,7 312,2 14,7 

 

Tableau III.4 – Récapitulatif des niveaux de contrainte et de durcissement des essais menés à Δεt/2= 0,6% 

Δεt/2 = 0,6% 
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Le pic de contrainte maximale moyenne observé à Δεt/2 = 0,6% est de 334,7 MPa et la 

contrainte stabilisée moyenne s’élève à 312,2 MPa avec des dispersions relativement faibles. 

Les écarts maximaux constatés entre les valeurs de contraintes maximales et stabilisées sont 

respectivement de 2,5% et 4%. 

III.2.3 Bilan des durées de vie en fatigue 

L’analyse des courbes d’évolution de la contrainte maximale en fonction du nombre de cycles 

indique une influence significative de la présence d’imperfections surfaciques sur la durée de 

vie en fatigue. Dans cette partie, une analyse de l’évolution des durées de vie en fonction de la 

profondeur de défaut initiale est proposée. 

III.2.3.1 Évolution de la durée de vie N5 en fonction de la profondeur 

d’imperfection 

L’évolution de la durée de vie en fatigue N5 en présence d’imperfection à Δεt/2 = 0,2% est 

représentée sur la figure III.5 en fonction de la profondeur d’imperfection. Les symboles pleins 

sont associés à des défauts réalisés à la fissureuse et les vides à l’électroérosion. 

 

Figure III.5 – Évolution de la durée de vie N5 en fonction de la profondeur des imperfections surfaciques à 

Δεt/2= 0,2% 

La présence d’une imperfection, même de faible profondeur (110 µm dans le cas présent) 

provoque une importante réduction de la durée de vie. Avec l’augmentation de la profondeur 

de défaut initiale, la réduction de durée de vie se poursuit mais de manière plus modérée.  

Des différences (limitées) de durées de vie peuvent être constatées pour une même profondeur 

d’imperfection sur la figure III.5. Plusieurs paramètres peuvent être à l’origine de ces 

différences. En effet, pour les profondeurs de 110 et 320 µm, deux moyens d’introduction des 

défauts ont été utilisés (électroérosion et fissureuse). Pour chacune de ces deux profondeurs, le 

type et la géométrie des imperfections diffèrent ce qui peut partiellement expliquer (hors 

dispersion naturelle des résultats) les différences de durées de vie observées. Un examen plus 

approfondi de l’effet des imperfections en fonction de leur nature (électroérosion ou fissureuse) 

est notamment proposé en annexe 2. Il en ressort que, pour une même profondeur, les 

imperfections introduites par électroérosion sont légèrement plus nocives que celles réalisées 

avec la fissureuse. 
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A l’instar des observations faites à Δεt/2= 0,2%, la présence d’imperfections surfaciques génère 

également une réduction significative de la durée de vie en fatigue à Δεt/2 = 0,3% et 0,6%. A 

ces niveaux de déformation, les chutes de durée de vie observées sont une nouvelle fois 

considérables même pour les plus faibles profondeurs étudiées (120 µm et 110 µm 

respectivement) et elles dépendent toujours de la profondeur considérée. Les évolutions des 

durées de vie N5 en fonction la profondeur d’imperfection pour ces deux niveaux de sollicitation 

sont reportées sur les figures III.6.a et III.6.b. 

      

Figure III.6 – Évolution de la durée de vie N5 en fonction de la profondeur des imperfections surfaciques – 

a) à Δεt/2 = 0,3% ; b) à Δεt/2 = 0,6% 

Finalement, quel que soit le niveau de déformation considéré, la profondeur de défaut apparaît 

comme étant le paramètre influençant la durée de vie en fatigue à l’ordre 1. Les autres 

paramètres géométriques, tels que le rayon en fond ou l’angle d’ouverture, qui peuvent 

potentiellement varier d’une entaille à l’autre, ne semblent pas affecter significativement la 

tenue en fatigue. Ces résultats sont cohérents avec la littérature (Cini, 2010; Inchekel, 1994) qui 

atteste de l’effet dominant de la profondeur par rapport aux autres paramètres géométriques. 

D’autre part, le mode d’introduction des défauts semble n’avoir qu’une influence limitée, 

comme en témoignent les observations faites à Δεt/2= 0,2% pour des imperfections de 

profondeurs identiques. 

III.2.3.2 Facteur de réduction de la durée de vie en fatigue en présence 

d’imperfection 

Un récapitulatif des facteurs de réduction (N5_sain/N5_avec_imperfection) de la durée de vie en 

présence d’imperfection surfacique par rapport à la durée de vie d’une éprouvette saine est 

proposé dans le tableau III.5. 

 

 

 

 

a) b) 
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Référence 

éprouvette 

Profondeur 

défaut 
Δεt/2 DDV N5 

Facteur de réduction de la DDV 

(par rapport à l’état de référence) 

SD02C Sans défaut 

0,2% 

116 100 N/A 

F02P110 110 27 300 4,3 

E02P110 110 19 100 6,1 

F02P220 220 16 610 7 

F02P320 320 12 000 9,7 

E02P320 320 10 200 11,4 

     

SD03A Sans défaut 

0,3% 

27 600 N/A 

F03P120 120 7 710 3,6 

F03P150 150 7 420 3,7 

F03P180 180 7 550 3,7 

F03P350 350 3 800 7,3 

     

[de Baglion] Sans défaut 

0,6% 

4 840 N/A 

F06P110 110 1 750 2,8 

E06P170 170 1 500 3,2 

F06P280 280 970 5 

E06P280 280 910 5,3 

F06P290 290 910 5,3 

E06P310 310 840 5,8 
 

Tableau III.5 – Récapitulatif des facteurs de réduction de la durée de vie en fatigue pour chaque niveau de 

déformation 

Dans le domaine des profondeurs étudiées à Δεt/2= 0,2%, le facteur de réduction de la durée de 

vie en fatigue varie de 4,3 à 11,4 pour la profondeur de défaut la plus importante. Au niveau de 

sollicitation supérieur (Δεt/2= 0,3%), ce facteur évolue de 3,6 à 7,3 pour des imperfections dont 

les profondeurs respectives sont de 120 et 350 µm. A Δεt/2= 0,6%, l’évolution observée oscille 

entre 2,8 et 5,8. 

Notons ici que, d’une manière générale, les facteurs de réduction des durées de vie en présence 

de défaut par rapport à l’état de référence constatés à Δεt/2= 0,6% sont inférieurs, à profondeurs 

comparables, aux facteurs de réduction constatés pour les niveaux de déformation plus faibles 

(à Δεt/2= 0,2% et Δεt/2= 0,3%). La différence est particulièrement marquée avec le niveau de 

déformation le plus faible. En effet, dans le cas le plus défavorable, la réduction de durée de vie 

par rapport à l’état « sain » (sans défaut initial) est de 5,8 à Δεt/2 = 0,6% contre 11,4 à Δεt/2 = 

0,2% pour des profondeurs de défaut similaires. L’impact de la présence d’imperfections 

surfaciques sur les durées de vie semble être influencé par le niveau de sollicitation. Cet effet 

sera discuté plus en détails dans le chapitre IV. 
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III.3. Description de l’amorçage et de la propagation de fissures en 

fatigue à partir d’imperfections surfaciques 

Afin de caractériser l’amorçage puis la propagation de fissures de fatigue à partir des 

imperfections surfaciques, plusieurs techniques expérimentales ont été mises en œuvre. La 

méthode principalement utilisée dans le cadre de cette étude est celle des marquages à l’encre 

décrite dans le chapitre II. En complément, des observations en microscopie optique et 

électronique ont été réalisées sur les surfaces après rupture mais aussi en cours d’essai. Les 

résultats obtenus sont présentés dans cette partie avec pour objectif de décrire, de façon 

principalement qualitative, les phases d’amorçage et de propagation des fissures sur l’acier 

inoxydable austénitique 304L en présence d’imperfections surfaciques. 

Notons qu’ici que la notion d’amorçage n’est pas définie quantitativement. Dans cette partie, 

cette phase est assimilée aux premiers instants de propagation sans que soit définie une valeur 

seuil d’amorçage. Une analyse quantitative de l’amorçage sera proposée dans la partie IV.3.1. 

III.3.1 Amorçage de fissures à partir des imperfections surfaciques 

III.3.1.1 Observations locales ciblées sur les imperfections 

Lors des essais de fatigue menés sur des éprouvettes comportant des imperfections de surface, 

l’amorçage de la fissure principale s’est systématiquement produit à partir des imperfections. 

Plus spécifiquement, quels que soient le niveau de déformation ou la profondeur d’imperfection 

considérés, des observations locales (focalisées sur le fond des défauts), effectuées par 

l’intermédiaire d’un microscope à longue distance focale, ont mis en évidence un amorçage 

systématique au centre et dans le fond des défauts. Ces zones correspondent à la profondeur 

maximale des entailles et sont associées à d’importantes concentrations de déformations. La 

figure III.7 présente un exemple d’amorçage de fissure dans le fond d’une imperfection ainsi 

que son évolution au cours de l’essai. 

 

Figure III.7 – Suivi optique (Questar®) de l’amorçage d’une fissure en fond d’imperfection surfacique 

(F03P120) 

État initial 

Fissure amorcée  ≈ 1500 cycles 

 

Fissure propagée  ≈ 6000 cycles 
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Dans quelques cas, de la multi-fissuration a été observée avec la formation de fissures sur 

plusieurs plans. Cependant, la coalescence de ces microfissures intervient rapidement et l’on 

assiste ensuite à la propagation d’une seule et même fissure sur toute la longueur de 

l’imperfection. La figure III.8 montre un exemple de multi-amorçage en fond d’imperfection 

avec l’apparition de deux fissures situées sur deux plans parallèles. Ce phénomène, qui n’a pas 

pu être relié à un état de surface particulier, demeure relativement limité. En effet, sur 

l’ensemble des essais ayant fait l’objet d’un suivi optique de la propagation, la fissure principale 

s’est, la plupart du temps, amorcée sur un seul et même plan. 

 

Figure III.8 – Suivi optique (Questar®) de l’amorçage d’une fissure sur deux plans de propagation en 

fond d’imperfection surfacique (F06P280) 

III.3.1.2 Analyse des marquages sur les faciès de rupture 

L’exploitation des faciès de rupture comportant des marquages à l’encre réalisés au cours des 

premiers stades de propagation a permis d’apporter des informations complémentaires sur 

l’amorçage des fissures à partir des imperfections de surface. La figure III.9 présente plusieurs 

exemples de ces marquages. Les marquages représentés ici et délimités à l’aide de lignes 

pointillées sont associés à des profondeurs de fissures proches ou inférieures à 100 µm.  

 

 
Figure III.9 – Exemples de marquages représentant l’amorçage d’une fissure dans le centre 

d’imperfections surfaciques – a) F02P640 ; b) F03P180 ; c) E06P280 

L’analyse de ces marquages montre que la propagation ne s’effectue pas de manière homogène 

sur toute la longueur du défaut. En effet, l’amorçage, qui peut être multiple, semble intervenir 

sur différentes zones dans le fond des entailles avant de s’étendre progressivement sur toutes 

leurs longueurs. Les extrémités des imperfections n’apparaissent pas comme des lieux 

Apparition de 2 fissures 

parallèles en fond de 

défaut (≈ 150 cycles) 

a) b) 

c) 
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privilégiés d’amorçage. Le caractère irrégulier de l’avancée de fissure est très probablement lié 

aux effets de concentration de la déformation induits par l’imperfection et à la microstructure 

qui peut influer localement sur l’avancée de fissure. 

III.3.1.3 Observations des faciès de rupture (microscopie électronique à balayage) 

En complément des marquages, des observations ont été effectuées en microscopie électronique 

à balayage. D’une manière générale, les rivières présentes sur les lèvres de fissure confirment 

les précédentes observations, à savoir que l’amorçage a systématiquement lieu sur les défauts 

et plus précisément dans le fond de ces derniers. Il est toutefois difficile d’identifier la zone 

exacte d’origine de l’amorçage. En effet, les lignes de rivières ne convergent pas vers un point 

précis mais sont issues de différentes positions dans le fond des défauts. Ceci semble confirmer 

que l’amorçage peut intervenir dans différentes zones situées sur la longueur des entailles, à 

l’exception des extrémités qui ne constituent pas des zones d’amorçage comme cela a été 

montré précédemment. Ces observations sont cohérentes avec les précédentes analyses 

effectuées sur les marquages à l’encre qui suggèrent un multi-amorçage en fond de défaut 

évoluant rapidement vers une unique fissure par le biais du phénomène de coalescence. 
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Figure III.10 – Exemple de zone d’amorçage en fond d’imperfection proposée pour 3 grossissements 

(F06P290) 

La figure III.10 présente des observations MEB du faciès de rupture d’une éprouvette 

comportant initialement un défaut de type fissureuse. L’image globale du faciès de rupture met 

en évidence les rivières qui convergent vers plusieurs positions dans le fond de l’imperfection. 

L’observation plus fine (à plus fort grandissement), d’une zone située près du centre, laisse 

apparaître une probable zone d’amorçage de la fissure. En effet, sur l’image avec le plus fort 

grandissement (x350), il est possible d’observer des stries de fatigue dont l’orientation semble 

désigner un point de convergence vers le centre de l’image qui pourrait constituer un lieu 

d’amorçage. Toutefois, les stries de fatigue sur la droite de l’image présentent une orientation 

contradictoire qui laisse supposer un deuxième site d’amorçage situé plus à droite (non visible 
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sur cette image). D’autres observations des stries de fatigue, réalisées sur toute la longueur du 

fond de l’imperfection, laissent apparaître d’autres sites d’amorçage potentiels.  

 

Figure III.11 – Exemple de zone d’amorçage en fond d’imperfection proposée pour 3 grossissements (E06P310) 

Des observations similaires peuvent être effectuées sur la figure III.11, représentant le faciès de 

rupture à différents grandissements d’une éprouvette comportant une entaille initiale de type 

électroérosion. Bien que les caractéristiques géométriques des défauts réalisés par ce biais 

soient légèrement différentes de celles obtenues à la fissureuse (cf. Chapitre II), on ne note pas 

de différences particulières concernant le mode d’amorçage, d’un point de vue qualitatif. Ce 

dernier semble s’effectuer de la même manière quel que soit le type d’imperfection considéré. 

La seule différence semble résider dans l’endommagement des flancs des défauts. Dans le cas 
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de la fissureuse, ces derniers ne présentent pas de signes d’endommagement contrairement à 

ceux associés à l’électroérosion sur lesquels de multiples microfissures sont visibles (au bas de 

la figure III.11 au grossissement x350). 

Notons ici que l’observation des stries de fatigue lors des tous premiers stades de propagation 

n’est possible que sur les essais réalisés à un niveau de déformation Δεt/2 = 0,6%. En effet, à 

ce niveau de sollicitation les stries sont observables dès 50 µm de propagation environ 

contrairement aux essais menés à Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2 = 0,3% pour lesquels les stries de fatigue 

ne sont visibles qu’à partir d’un stade de propagation plus avancé. 

III.3.2 Propagation de fissures de fatigue à partir des imperfections surfaciques 

III.3.2.1 Historique de propagation d’une fissure à partir d’une imperfection 

surfacique 

L’observation des faciès de rupture a également permis de reconstituer l’historique de 

propagation des fissures à partir des imperfections surfaciques grâce à l’analyse des marquages 

à l’encre et des fronts de fissures en fin d’essai. Après la phase d’amorçage décrite dans la partie 

précédente, le front de fissure prend très rapidement une forme de type semi-elliptique pouvant 

être caractérisée par les paramètres a et b. La figure III.12 introduit la convention qui a été 

adoptée au cours de cette étude afin d’analyser la forme des fronts de fissure. La grandeur a 

correspond à la profondeur de fissure mesurée à partir de la surface de l’éprouvette (également 

demi petit axe de l’ellipse) et b est assimilé au demi grand axe. a/b est alors le rapport 

d’ellipticité. 

 

Figure III.12 - Front de fissure semi-elliptique caractérisé par les paramètres a (profondeur de fissure) et 

b (demi grand axe de l’ellipse) 

La figure III.13, présentant un faciès de rupture comportant deux marquages à l’encre, illustre 

bien l’évolution de la fissure vers une forme de type semi-elliptique et donne un exemple 

d’approche du front de fissure par une ellipse selon le formalisme défini sur la figure III.12. 
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Figure III.13 - Exemple d’approche de la forme d’un front de fissure par une ellipse caractérisée par a et b (F02P220) 

Lors de la propagation, le front de fissure conserve une forme semi-elliptique évoluant dans un 

premier temps vers une forme circulaire (a/b augmente) avant de se stabiliser autour d’une 

forme présentant un rapport d’ellipticité proche de 0,7. La figure III.14 retranscrit l’évolution 

de ce rapport en fonction de la valeur adimensionnée : profondeur de fissure divisée par le 

diamètre D de l’éprouvette. L’historique de propagation ainsi reconstitué est relativement 

proche de l’évolution de front de fissure modélisée par Carpinteri (Carpinteri, 1993) dans des 

conditions similaires (entaille initiale : a/D = 0,05 et a/b = 0,25). 

 

Figure III.14 – Évolution du rapport a/b déterminé expérimentalement et comparé aux résultats de 

Carpinteri dans une configuration similaire 

Dans le cadre de notre étude, on ne note pas d’influence du niveau de déformation ni de la 

profondeur de défaut initiale sur l’évolution de la forme du front de fissure. En effet, l’analyse 

des points expérimentaux présentés sur la figure III.14 en fonction de ces deux paramètres (cf. 

annexe 3) ne fait pas apparaître de tendance particulière. Toutefois, au vu du nombre 

relativement restreint de points et de l’analyse des faciès de rupture, il est probable que la forme 

du front de fissure diffère légèrement d’un défaut à l’autre dans les premiers stades de 

propagation. En effet, lors de la phase d’amorçage et au début de la micro-propagation, 

l’hypothèse de fissure semi-elliptique n’est pas valide. Comme cela a été montré dans la partie 

a 

b 
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III.3.1.2, la forme de fissure ne satisfait pas immédiatement à l’hypothèse de fissure semi-

elliptique, cette dernière présentant plutôt une forme relativement irrégulière. Ainsi, les tous 

premiers points (associés à un rapport a/D inférieur à 0,05) sur la figure III.14 doivent être 

considérés avec précaution car dans ce domaine de propagation, l’assimilation des fissures à 

des semi-ellipses ne reflète pas rigoureusement la réalité expérimentale.  

Hors de ces domaines d’amorçage et de micro propagation, l’hypothèse de fissure semi-

elliptique est systématiquement respectée, et l’influence du défaut initial apparaît comme étant 

négligeable. Ce résultat est par ailleurs cohérent avec les conclusions de Carpinteri qui mettent 

en évidence une convergence de la forme de fissure vers un rapport a/b proche de 0,6 (figure 

III.15). 

 

Figure III.15 – Évolution du rapport a/b en fonction de la profondeur normalisée pour différentes 

configurations initiales (Carpinteri, 1993) 

Le même auteur (Carpinteri, 1993) a par ailleurs mis en évidence des différences d’évolution 

du front de fissure, dans les premiers stades de propagation, en fonction de la géométrie de 

l’entaille initiale. Cet effet, visible sur la figure III.15, est cependant à relativiser dans le cadre 

de notre étude. En effet, la profondeur et la forme initiale des défauts varient très peu dans le 

contexte de nos essais. La profondeur évolue par exemple dans un intervalle très restreint (0,01 

≤ a/D ≤ 0,04) contrairement à l’étude de Carpinteri où ce paramètre oscille dans des proportions 

plus importantes (0,05 ≤ a/D ≤ 0,2). De la même manière, la forme initiale des entailles 

inhérentes à notre étude présente des variations modérées. Il n’est par conséquent pas surprenant 

que l’effet de la géométrie des défauts ne soit pas mis en évidence sur nos résultats 

contrairement à ceux de Carpinteri. 

Des essais complémentaires auraient pu permettre d’améliorer la compréhension des premiers 

stades de propagation ainsi que la potentielle dépendance des fissures aux entailles initiales 

dans ce domaine. Néanmoins, considérant les phénomènes de multi fissuration et de 

coalescence de fissures dans l’intervalle des très faibles profondeurs, il paraît difficile d’établir 

avec précision l’historique de propagation en fonction des différents paramètres d’essais tels 

que le niveau de déformation ou la profondeur d’entaille. L’ajout de points supplémentaires sur 

la courbe d’évolution de la forme de front de fissure en fonction de la profondeur de fissure 

normalisée n’aurait par conséquent pas été réellement pertinent du fait de la dispersion attendue. 
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III.3.2.2 Observations de la propagation (microscopie électronique à balayage) 

Afin de compléter les précédentes observations et de caractériser la propagation au cours des 

essais, des analyses en microscopie électronique à balayage ont été réalisées sur les faciès de 

rupture. La figure III.16 montre deux exemples de zones de propagation situées à 1 mm et 3 

mm de profondeur à différents grandissements, pour un essai à 0,6%. 

 

Figure III.16 – Observation MEB du faciès de rupture à différents stades de propagation sur une 

éprouvette sollicitée à Δεt/2 = 0,6% : a) à environ 1 mm de profondeur ; b) à environ 3 mm de profondeur 

Les stries de fatigue, apparaissent clairement tout au long de la propagation à Δεt/2 = 0,6%. 

Elles  sont observables dès quelques dizaines de micromètres de fissuration et sont visibles sur 

de nombreuses zones du faciès de rupture. Leur taille augmente progressivement à mesure que 

la propagation avance. Les images à grandissement x350 de la figure III.16 mettent en évidence 

ce phénomène. Ainsi, les stries sont plus larges à 3 mm qu’à 1 mm de propagation, cet effet 

étant lié aux différences de vitesses de propagation qui existent entre ces deux profondeurs de 

fissure. Une analyse de ces vitesses, basée sur l’observation des stries de fatigue, est proposée 

dans le chapitre IV. 

Dans la zone de rupture finale, les stries de fatigue ne sont plus visibles et laissent place à 

l’apparition de cupules (figure III.17), caractéristiques d’une rupture ductile. 

a) 

b) 
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Figure III.17 – Observation MEB des zones de propagation et de rupture finale 

III.3.2.3 Observation de l’endommagement sur le fût des éprouvettes  

L’endommagement sur le fût des éprouvettes dépend du niveau de sollicitation considéré. Pour 

les niveaux de déformation les plus faibles (Δεt/2= 0,2% et Δεt/2 = 0,3%), l’endommagement 

est principalement localisé dans le sillage et en pointe de la fissure principale amorcée sur le 

défaut. Il reste par ailleurs modéré. Les signes de plasticité sont assez peu visibles sur le fût des 

éprouvettes et sont plutôt concentrés autour de la fissure principale. Pour ces deux niveaux de 

déformation, les niveaux d’endommagement et de plasticité sont tout à fait comparables. La 

figure III.18.a donne un exemple d’endommagement à Δεt/2= 0,3%. Quelques microfissures 

secondaires sont observables ainsi que des bandes de glissements persistantes traduisant les 

effets de la déformation plastique intense dans cette zone. 

  

Figure III.18 – Endommagement en pointe de fissure sur une éprouvette sollicitée à : a) Δεt/2= 0,3% ; b) 

Δεt/2 = 0,6% 

Pour le niveau de déformation étudié le plus élevé, à savoir Δεt/2 = 0,6%, l’endommagement 

tout comme les signes de plasticité sont beaucoup plus marqués (figure III.18.b). Bien que 

l’endommagement reste principalement localisé dans le sillage de la fissure principale, à 

l’image de ce qui a été décrit à Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2= 0,3%, ce dernier est également présent 

dans d’autres zones sur le fût des éprouvettes. Il est en effet possible d’observer des fissures 

secondaires à des endroits relativement éloignés de la fissure principale. La taille de ces fissures 

demeure relativement faible et il est plus adéquat de parler de microfissures. D’autre part, les 

signes de plasticité sont bien plus visibles à ce niveau de déformation, particulièrement en 

microscopie optique.   

Lèvre de fissure 

Front de 

fissure final 

Zone de 

rupture finale 

Microfissures 

a) b) 
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III.4. Exploitation des données expérimentales du suivi de potentiel au 

travers d’une calibration adaptée 

L’objectif de cette partie est de décrire la calibration de la méthode du suivi de potentiel 

électrique mise en œuvre au cours de cette étude afin de restituer quantitativement l’amorçage 

et la propagation de fissures. Dans un premier temps, les résultats bruts issus des essais ayant 

fait l’objet d’un suivi de potentiel sont présentés. Les méthodes de calibration expérimentale et 

numérique sont ensuite détaillées, puis une analyse des différences apparaissant entre ces deux 

types de calibration est proposée. Enfin, une première exploitation des mesures expérimentales 

de potentiel, s’appuyant sur les travaux de calibration précédents, est proposée sous la forme de 

courbes d’évolution de la profondeur de fissure en fonction du nombre de cycles a = f(N). 

III.4.1 Évolution expérimentale du suivi de potentiel électrique 

La mise en œuvre de la méthode du suivi de potentiel électrique au cours des essais de fatigue 

permet de suivre l’évolution de la propagation de fissures en temps réel et de manière continue. 

Rappelons ici que la technique du suivi de potentiel est rendue possible par la présence des 

imperfections surfaciques (initialement introduites sur les éprouvettes) qui permettent 

d’anticiper le lieu d’amorçage de la fissure principale. Il est alors possible de positionner les 

sondes de potentiel de manière optimale et d’affiner ainsi le suivi de la propagation.  

Dans cette partie, les données expérimentales issues du suivi de potentiel électrique sont 

présentées en fonction des différents niveaux de déformation étudiés. 

III.4.1.1 Δεt/2= 0,2% 

L’évolution de la différence de potentiel normalisée mesurée expérimentalement pour 

l’ensemble des essais menés à Δεt/2 = 0,2% et présentant une entaille initiale est retranscrite sur 

la figure III.19.  

 

Figure III.19 – Évolution de la différence de potentiel normalisée V/V0 pour différentes éprouvettes 

sollicitées à Δεt/2= 0,2% 

L’évolution du potentiel électrique pour chacun des essais considérés à ce niveau de 

déformation est cohérente avec les durées de vie évoquées dans la partie III.2.3. Ainsi, plus la 

profondeur d’imperfection augmente, plus l’évolution du potentiel intervient rapidement et tend 
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vers une asymptote pouvant être associée à la fin des essais. La figure III. 20, tracée en fonction 

du logarithme du nombre de cycles, présente une analyse plus fine des courbes (pour les cycles 

<10 000) et permet de mettre en évidence deux phases d’évolution du potentiel. En effet, on 

distingue systématiquement une première phase, pouvant s’étendre sur plusieurs centaines, 

voire plusieurs milliers de cycles (en fonction de l’entaille initiale considérée), durant laquelle 

le potentiel n’évolue pas ou seulement de façon très modérée (moins de 1% d’évolution 

relative). Une deuxième phase peut ensuite être identifiée où le potentiel augmente très 

rapidement jusqu’à la fin de l’essai.  

 

Figure III.20 – Début d’évolution du potentiel électrique d’éprouvettes sollicitées à Δεt/2 = 0,2% 

III.4.1.2 Δεt/2 = 0,3% 

La figure III.21 met en évidence l’évolution de la différence de potentiel pour quatre essais 

réalisés à un niveau de déformation de Δεt/2 = 0,3% en présence d’imperfection surfacique. 

L’évolution de la différence de potentiel électrique est, à l’image des précédents résultats à Δεt/2 

= 0,2%, cohérente avec les durées de vie en fatigue constatées. A ce niveau de déformation, il 

est également possible de distinguer une première phase de faible évolution du potentiel dont 

la durée en nombre de cycles est fortement dépendante de la profondeur d’imperfection initiale. 

Ainsi, pour la profondeur d’imperfection la plus importante, 350 µm, la différence de potentiel 

V/V0 subit une forte augmentation après quelques centaines de cycles seulement alors que pour 

les autres profondeurs de défaut (entre 120 et 180 µm), le changement de pente apparaît de 

manière plus tardive, après plusieurs milliers de cycles.   
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Figure III.21 – Évolution de la différence de potentiel normalisée V/V0 d’éprouvettes sollicitées à Δεt/2 = 0,3% 

III.4.1.3 Δεt/2 = 0,6% 

Six essais présentant des imperfections surfaciques ont fait l’objet d’un suivi du potentiel 

électrique au niveau de déformation Δεt/2 = 0,6%. Les résultats sont retranscrits sur la figure 

III.22. 

 

Figure III.22 – Évolution de la différence de potentiel normalisée V/V0 d’éprouvettes sollicitées à Δεt/2= 

0,6% 

L’évolution du potentiel électrique est une nouvelle fois cohérente avec les durées de vie 

présentées dans la partie III.2.3. L’augmentation de la différence de potentiel normalisée V/V0 

reste similaire à celle observée pour les deux niveaux évoqués précédemment, néanmoins elle 

est beaucoup plus rapide à ce niveau de déformation. De nouveau, une première phase de faible 

évolution du potentiel est observée mais se limite à quelques dizaines ou centaines de cycles en 

fonction des profondeurs de défaut considérées.  

L’analyse des courbes d’évolution de V/V0 démontre la cohérence de la méthode du suivi de 

potentiel avec les résultats macroscopiques concernant les durées de vie en fatigue. Toutefois, 

à ce stade, les analyses demeurent seulement qualitatives. L’aspiration à une étude quantitative 
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de ces mêmes courbes fait donc apparaître la nécessité de calibrer la méthode du suivi de 

potentiel afin d’affiner l’analyse des phases d’amorçage, de micro et de macro propagation.  

III.4.2 Calibration du suivi de potentiel électrique 

L’exploitation des courbes d’évolution expérimentales de suivi du potentiel électrique 

présentées précédemment nécessite donc la construction d’une courbe de calibration permettant 

de relier chaque valeur de différence de potentiel à une profondeur de fissure. Dans cette 

optique, un modèle numérique a été mis en place, à l’aide du logiciel Abaqus® (cf. Chapitre 

II). En parallèle, des marquages expérimentaux ont été réalisés au cours de certains essais afin 

de construire une courbe de calibration expérimentale. Les deux types de calibration 

(numérique et expérimentale) sont présentés dans cette partie puis confrontés. Des analyses sont 

ensuite proposées afin d’expliquer les écarts pouvant exister entre les deux méthodes. Enfin, 

une stratégie de calibration est définie pour une exploitation ultérieure des données 

expérimentales de suivi de potentiel (chapitres IV et V). 

III.4.2.1 Identification et définition d’un seuil d’amorçage 

L’étude de l’évolution expérimentale de la différence de potentiel électrique V/V0 au cours des 

essais, réalisée dans la partie précédente, montre qu’il existe un premier domaine où le potentiel 

augmente très faiblement (figure III.20). Un des premiers enjeux de la calibration du suivi de 

potentiel électrique est d’être capable d’identifier un seuil à partir duquel la propagation débute 

ou, en d’autres termes, une fissure s’est amorcée. La détermination de ce seuil a notamment été 

rendue possible par l’exploitation des marquages expérimentaux présentés dans la partie III.3.1 

en lien avec le suivi de potentiel électrique. 

Dans l’optique de mettre en évidence un seuil d’amorçage, cinq marquages ont été réalisés sur 

des éprouvettes à différentes valeurs relatives d’évolution de la différence de potentiel 

électrique. Ces marquages ont permis de couvrir à la fois les trois niveaux de déformation 

étudiés et les profondeurs limites d’entaille afin de vérifier leurs éventuelles influences 

respectives. Ainsi, un premier marquage sur l’éprouvette F03P350 a mis en évidence une 

propagation de fissure d’environ 50 µm pour une évolution de V/V0 de 0,5%. Notons ici que le 

seuil à 50 µm est basé sur un seul et unique marquage et doit donc être relativisé. 

Les autres marquages ont par la suite été effectués pour une évolution de 1% de la différence 

de potentiel normalisée V/V0 et ont été associés à des profondeurs maximales (à partir du fond 

d’entaille) de fissure variant de 70 µm à 120 µm. Les résultats obtenus suggèrent que le seuil 

n’est affecté ni par le niveau de déformation ni par la profondeur d’imperfection initiale ou, a 

minima, que l’influence de ces paramètres est négligeable.  

A partir de ces résultats, il a été convenu d’associer l’évolution relative de 1% du potentiel 

électrique à une propagation d’environ 100 µm depuis le fond d’imperfection. Ainsi, dans le 

cadre de cette étude, la valeur, V/V0 = 1,01, a été adoptée en tant que seuil d’amorçage. On 

notera par ailleurs que la distance associée (100 µm) correspond approximativement à la taille 

moyenne des grains dans ce matériau (de Baglion, 2011; Poulain 2015). A titre de comparaison, 

un autre auteur (Doremus, 2014), ayant mis en œuvre la méthode du suivi de potentiel sur un 

super alliage base nickel, avait associé la propagation d’une fissure d’environ 100 µm à une 

évolution du potentiel normalisée V/V0 de 0,5 %. A noter que ce résultat est obtenu dans des 

conditions d’études différentes, notamment en termes de conditions d’essais et de mesures 
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(niveau de chargement, température… ) mais également au niveau du type de défauts 

surfaciques considérés (rayures et chocs notamment).  

Rappelons ici qu’il est difficile de définir précisément la profondeur de fissure en début de 

propagation avec la méthode des marquages à l’encre. En effet, les marquages suggèrent que 

l’évolution de 1% est liée à une propagation maximum d’environ 100 µm mais peut varier d’un 

essai à l’autre. Cela est notamment dû au phénomène de multi fissuration lors des premiers 

stades de propagation ainsi qu’à la forme du front de fissure qui peut être assez délicate à 

exploiter, figure III.9, l’ensemble contribuant à influencer la mesure du potentiel électrique. 

Une illustration de l’application de ce seuil (V/V0 = 1,01) à l’évolution de la différence de 

potentiel, issue de trois essais présentant des niveaux de déformation différents mais des 

imperfections de profondeurs comparables, est proposée sur la figure III.23. La figure met 

notamment en évidence l’effet du niveau de déformation sur le temps nécessaire (nombre de 

cycles) pour franchir le seuil. Cet aspect sera discuté plus en détails au cours du chapitre IV 

dans la partie relative à l’amorçage des fissures à partir des imperfections. 

 

Figure III.23 – Illustration de l’application du seuil de propagation de 100 µm sur l’évolution du potentiel 

d’essais menés à Δεt/2 = 0,2%, Δεt/2 = 0,3%, Δεt/2= 0,6% avec des profondeurs d’entailles initiales proches 

de 300 µm 

III.4.2.2 Calibration expérimentale 

La calibration expérimentale du suivi de potentiel électrique est basée sur l’observation des 

faciès de rupture des éprouvettes de fatigue après essai. La réalisation d’un nombre relativement 

important de marquages à l’encre a permis de caractériser l’évolution de la propagation au cours 

des essais. Ainsi, en s’appuyant sur ces marquages mais également sur les fronts de fissures 

finaux, il est possible d’observer plusieurs stades de propagation de fissure sur un même faciès. 

L’ensemble des informations recueillies a alors permis de reconstituer expérimentalement 

l’évolution de la profondeur de fissure en lien avec l’évolution de la différence de potentiel. 

L’association de chaque marquage et front de fissure à une valeur expérimentale de potentiel 

donnée permet ainsi de construire la courbe de calibration expérimentale présentée sur la figure 

III.24. L’ensemble des données expérimentales est représenté sur cette courbe sans distinction 

des conditions d’essais (niveau de chargement ou géométrie d’entaille initiale). Notons que la 

Seuil 1%  

Δεt/2= 0,6% 

Δεt/2= 0,3% 

Δεt/2= 0,2% 
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profondeur de fissure considérée sur cette figure est la profondeur maximale au centre en 

prenant comme référence le fond d’entaille (et non la surface de l’échantillon). Par conséquent, 

seule la partie propagée de la fissure est prise en compte ici. 

 

Figure III.24 – Courbe de calibration expérimentale du suivi de potentiel électrique 

L’analyse de cette courbe ne laisse pas apparaître d’influence ni du niveau de déformation, ni 

de la profondeur de défaut initiale. En effet, la distinction des points sur la courbe en fonction 

de ces paramètres ne révèle pas de tendance particulière.  

L’analyse des faciès de rupture dans la partie III.3.2 a montré que la forme du front de fissure 

n’était pas parfaitement établie lors des tous premiers stades de propagation et pouvait varier 

d’un essai à l’autre. Ainsi, les surfaces fissurées peuvent être sensiblement différentes dans ce 

domaine de propagation. Or, la surface fissurée peut impacter la mesure du potentiel et, par 

conséquent, deux fissures possédant une profondeur identique mais des formes différentes donc 

des surfaces différentes, peuvent ne pas être associées à des valeurs de potentiel identiques. 

Cependant, aucune dispersion significative n’est réellement visible dans notre cas. Ce résultat 

suggère que l’influence de la surface fissurée est faible voire négligeable pour les faibles 

profondeurs de fissure et que l’évolution de la différence de potentiel est principalement dictée 

par la profondeur maximale de fissure au niveau des sondes de potentiel. Notons cependant que 

le nombre de points correspondant au début de propagation reste relativement limité pour tirer 

des conclusions fermes et définitives. 

Pour les fissures les plus profondes, il n’est pas surprenant d’observer plus de dispersion des 

points dans les mesures de la profondeur de fissure en fonction de la différence de potentiel. En 

effet, en fin de propagation, la surface fissurée devient importante et la moindre variation de la 

forme du front de fissure peut modifier de façon significative la surface fissurée et par 

conséquent induire une variation sur la mesure de potentiel électrique. 

III.4.2.3 Calibration numérique 

La courbe représentée sur la figure III.25 a été obtenue à l’aide d’un modèle numérique 

implémenté sous Abaqus®, précédemment décrit dans le chapitre II. Elle est construite par 

mesures successives de la différence de potentiel de part et d’autre du défaut pour l’ensemble 

des fronts de fissures modélisés. La différence de potentiel est normalisée (rapport V/V0) à 
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l’image de ce qui est fait avec les mesures expérimentales issues des essais, et ce pour les raisons 

qui ont été évoquées dans les chapitres I et II. 

 

Figure III.25 – Courbe de calibration numérique du suivi de potentiel électrique 

A l’instar de ce qui a été observé expérimentalement, l’augmentation de la profondeur de fissure 

conduit à une augmentation de la différence de potentiel. L’évolution de la profondeur en 

fonction de la différence de potentiel normalisée peut être décrite, avec un degré de corrélation 

élevé, par un polynôme d’ordre 3 (figure III.25). 

Notons que la profondeur considérée sur ce graphe est mesurée à partir du fond des défauts de 

la même façon que pour la courbe de calibration expérimentale. Rappelons que le choix de 

prendre le fond des défauts comme référence sur les courbes de calibration permet de ne prendre 

en compte que la profondeur liée à de la propagation, seul paramètre pertinent dans ce cas 

précis. 

III.4.2.4 Comparaison des calibrations expérimentale et numérique 

La confrontation des courbes de calibration expérimentale et numérique du suivi de la 

différence de potentiel électrique est effectuée sur la figure III.26. 

 

Figure III.26 - Comparaison des courbes de calibration expérimentale (orange) et numérique (bleu) 
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L’évolution de ces deux courbes suit une allure similaire, toutefois, des écarts apparaissent entre 

la prédiction numérique et les données expérimentales. 

Ainsi, on remarque que la différence de potentiel obtenue numériquement est sous-estimée, à 

profondeurs égales, par rapport à la différence de potentiel obtenue expérimentalement. Une 

augmentation de l’écart est observable avec l’augmentation de la profondeur de fissure et peut 

atteindre jusqu’à 0,8 mm en valeur absolue en fin de propagation. 

Cela implique que l’évolution réelle du potentiel électrique, bien qu’essentiellement due à 

l’augmentation de la taille de fissure comme le prévoit le modèle numérique, serait aussi liée à 

d’autres effets qui doivent être identifiés.  

Les possibles causes, pouvant être à l’origine des écarts entre numérique et expérimental, sont 

détaillées dans la partie suivante et font l’objet d’investigations particulières. 

III.4.3 Origine des écarts entre expérimental et numérique 

Pour rappel, le calcul numérique ne prend en compte que le comportement électrique. Les 

éventuels effets liés à la déformation, à la plasticité ainsi qu’à l’endommagement intervenant 

en réalité ne sont pas modélisés. D’autre part, un seul type de défaut est modélisé et les écarts 

de positionnement des sondes pouvant survenir expérimentalement ne sont pas pris en compte. 

L’analyse de la bibliographie met en lumière une possible influence de chacun de ces 

paramètres sur l’évolution de la différence de potentiel électrique. Afin de mieux comprendre 

les écarts entre numérique et expérimental exposés précédemment, l’influence de chacun des 

paramètres précités est évaluée ici. 

III.4.3.1 Profondeur réelle des défauts 

Le modèle numérique utilisé pour réaliser la courbe de calibration numérique ne prend en 

compte qu’une profondeur de défaut de 100 µm. Or, les travaux de Ritchie et Bathe (Ritchie 

and Bathe, 1979) montrent que l’assimilation d’un défaut à une fissure de profondeur 

équivalente ne conduit pas aux mêmes résultats. Il peut donc être nécessaire de modéliser la 

géométrie réelle des défauts afin d’éviter tout biais sur l’évaluation du potentiel électrique. Dans 

le cadre de notre étude, la profondeur réelle des défauts varie dans un intervalle allant de 100 à 

environ 300 µm. Les défauts présentant les plus grandes profondeurs ne sont donc pas bien 

représentés par le modèle. 

Afin d’évaluer l’impact de la géométrie des défauts sur la courbe de calibration numérique 

présentée précédemment, un défaut de 300 µm de profondeur a été modélisé en conservant tous 

les autres paramètres du modèle et une seconde courbe de calibration a été réalisée. 
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Figure III.27 – Influence de la profondeur de défaut modélisé sur la courbe de calibration numérique 

La figure III.27, confrontant les calibrations associées à des défauts de 100 et 300 µm (deux 

valeurs couvrant l’intervalle de profondeurs étudiées), montre que les différences liées à la 

profondeur de défaut dans le cadre de cette étude sont relativement limitées. Les différences 

observées entre les calibrations associées à ces deux profondeurs sont inférieures à 5% (en 

prenant les valeurs associées à l’entaille de 100 µm comme référence) dans la gamme des 

profondeurs de fissure étudiées. 

L’influence de la taille initiale du défaut peut donc être considérée comme mineure dans le 

cadre de ces travaux de thèse. 

III.4.3.2 Position des sondes de potentiel 

Le respect de l’écartement entre les sondes de potentiel de 2 mm fait l’objet d’une attention 

particulière lors des essais. Toutefois, malgré les précautions prises lors du soudage des sondes, 

il est parfois difficile d’atteindre avec exactitude l’écartement souhaité. L’écart constaté 

expérimentalement est relativement limité et généralement inférieur à 150 µm. 

Dans l’intervalle des écarts réellement mesurés, la simulation numérique ne prévoit pas d’écart 

au-delà de 4% en relatif sur la différence de potentiel pour une profondeur de fissure considérée 

de 3 mm. Par ailleurs, la dispersion expérimentale de l’écartement des sondes étant aléatoire, 

les écarts constatés entre les deux types de calibration devraient l’être aussi et, en conséquence, 

ne pas suivre une tendance particulière comme cela est observable. L’écart de positionnement 

des sondes ne permet donc pas d’expliquer les différences constatées entre les courbes de 

calibration numérique et expérimentale. 

III.4.3.3 Influence de la plasticité 

Afin d’évaluer l’influence de la plasticité sur le potentiel, un essai spécifique a été mis en place. 

Cet essai, présenté en annexe 4, consiste à comparer l’évolution du potentiel sur deux zones 

d’une éprouvette testée en fatigue, l’une présentant un défaut et l’autre saine. L’intérêt de cet 

essai est de pouvoir découpler les effets de la fissuration sur le potentiel et ceux de la plasticité. 

A noter que cet essai n’intègre pas l’effet de la concentration de plasticité en fond de défaut qui 

pourrait potentiellement influencer le potentiel électrique. 
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Figure III.28 – Influence de la plasticité commune aux deux zones d’essai (avec et sans défaut) sur le suivi 

de potentiel électrique (Δεt/2 = 0,6%) 

Les résultats de cet essai (figure III.28) semblent démontrer que l’évolution du potentiel 

électrique n’est pas influencée par la plasticité ‘’généralisée’’ de l’éprouvette. En effet, en 

l’absence de défaut, il n’y a pas d’évolution significative du potentiel malgré un cumul 

important de plasticité. La plasticité ne semble donc pas jouer un rôle important sur la mesure 

de potentiel et peut être négligée dans le contexte de nos essais de fatigue. Ce résultat est en 

accord avec les travaux de Ljustell (Ljustell, 2011) qui relèguent les effets de la plasticité sur le 

potentiel électrique au second plan, la déformation demeurant le paramètre influant à l’ordre un 

(cf. chapitre I). Rappelons ici que, dans le cadre de notre étude, le potentiel de référence V0 est 

défini au maximum du 1er cycle de chargement et les mesures sont systématiquement effectuées 

au maximum du cycle, ce qui permet d’intégrer la configuration déformée de l’éprouvette à la 

mesure du potentiel.  

III.4.3.4 Effet de l’endommagement dans le sillage et en pointe de fissure 

Une analyse de l’endommagement sur les fûts d’éprouvettes a été entreprise par l’intermédiaire 

d’observations en microscopie optique puis en microscopie électronique à balayage (cf. partie 

III.3.2.3). L’objectif de ces observations était notamment de caractériser l’endommagement 

dans le sillage et en pointe de fissure. En effet, cet endommagement pourrait induire une hausse 

artificielle du potentiel électrique qui n’est pas prise en compte par le modèle numérique et ainsi 

expliquer les différences entre les calibrations numérique et expérimentale.  

 

Figure III.29 – Exemple de micro-endommagement en pointe de fissure à Δεt/2 = 0,6% 
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Les observations menées sur plusieurs fûts d’éprouvettes révèlent un micro-endommagement 

relativement important dans le sillage de la fissure principale et plus particulièrement aux 

alentours de la pointe de fissure pour les essais réalisés à Δεt/2 = 0,6% (figure III.29). Sachant 

que la fissuration est le principal facteur influençant l’évolution du potentiel électrique, la 

présence de microfissures à ce niveau de déformation pourrait être à l’origine des écarts 

constatés entre les courbes de calibration numérique et expérimentale. 

Toutefois, cette hypothèse semble mise en défaut par l’observation de l’endommagement menés 

sur les éprouvettes sollicitées à Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2 = 0,3%. En effet, pour ces essais, 

l’endommagement est beaucoup moins marqué. Or, la courbe de calibration expérimentale ne 

présente pas de différence en fonction du niveau de déformation, ce qui devrait être le cas si 

l’endommagement était à l’origine des différences entre numérique et expérimental, étant donné 

que les niveaux d’endommagement sont différents en fonction du niveau de déformation 

considéré. Il semblerait, dès lors, que l’endommagement existant au niveau de déformation le 

plus élevé ne soit pas suffisamment important pour influencer significativement la mesure de 

potentiel. Cela expliquerait, ainsi, pourquoi aucune différence n’apparaît entre les différents 

niveaux de déformation étudiés sur la courbe de calibration expérimentale.  

III.4.3.5 Conclusions sur les écarts expérimental/numérique 

Les différentes analyses entreprises n’ont pas permis de mettre clairement en évidence un 

paramètre pouvant expliquer les différences constatées entre les courbes expérimentale et 

numérique. Plusieurs pistes restent cependant à explorer, notamment les potentiels effets de la 

transformation martensitique induite par la déformation plastique. La littérature (Krupp et al., 

2001) montre en effet que la proportion de phase martensitique peut évoluer au cours du 

chargement en fatigue. Or, l’apparition de cette phase peut influer sur la résistivité du matériau 

(Saint-Sulpice et al., 2014) et conduire à une augmentation de cette dernière (Ogneva et al., 

2017), ce qui pourrait expliquer que les valeurs de V expérimentales soient supérieures, à 

profondeurs égales, aux numériques et que cet effet tendent à s’accentuer au fur et à mesure de 

la propagation.  

La compréhension de l’origine des écarts expérimental/numérique revêt une importance 

capitale si l’on souhaite pouvoir appliquer une courbe de calibration du suivi de potentiel de 

manière générique à une multitude de configuration et de conditions d’essais. En effet, en 

identifiant la cause des écarts expérimental/numérique, il sera alors possible de la prendre en 

compte numériquement ce qui permettrait de s’affranchir de la calibration expérimentale. 

Néanmoins, l’influence de certains facteurs comme la transition martensitique pourraient être 

difficile à modéliser.  

Notons ici qu’un auteur, Lambourg (Lambourg et al., 2020), a mis en place une méthode 

permettant d’optimiser la calibration du suivi de potentiel électrique. Basée sur une 

modélisation numérique du suivi de potentiel, la démarche consiste à identifier les paramètres 

caractéristiques de calibration (V0 et la distance inter sondes d) en s’appuyant sur deux 

marquages thermiques du front de fissure réalisés en début et en fin de propagation. La méthode 

permet d’améliorer la précision de la calibration en réduisant les écarts par rapport à ceux 

constatés lors de l’utilisation de la modélisation numérique de base. Dans le cadre de la présente 

étude, l’application d’une telle démarche ne devrait cependant pas conduire à une réconciliation 

des données numériques et expérimentales du fait de l’influence limitée des paramètres V0 et d 

dans le contexte des essais menés. 
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III.4.4 Stratégie de calibration 

Les paramètres pouvant influer sur l’évolution du potentiel, autre que la fissuration, n’ayant pas 

pu être clairement identifiés, il n’a donc pas été possible de les intégrer dans la modélisation 

numérique. Par conséquent, il a été décidé de s’appuyer sur la courbe de calibration 

expérimentale afin d’exploiter les mesures expérimentales de potentiel dans les chapitres 

suivants. 

Dans l’optique d’exploiter la courbe de calibration expérimentale et d’associer de manière 

continue et fiable une valeur donnée de différence de potentiel à une profondeur de fissure, les 

points expérimentaux (en bleu sur la figure III.30) sont approchés par une fonction définie par 

morceaux par des polynômes à l’aide du logiciel Matlab® (courbe rouge). 

 

 

Figure III.30 – Interpolation des données expérimentales de calibration du suivi de potentiel 

L’analyse de la première partie de cette courbe (cadre rouge – figure III.30) montre que la 

description des premiers points expérimentaux par la fonction polynomiale n’est pas optimale. 

En effet, on observe des écarts relativement marqués par rapport aux premiers points 

expérimentaux. Ainsi, en utilisant une simple interpolation de tous les points de mesure, on 

introduit une erreur systématique sur la valeur du potentiel aux faibles profondeurs de fissure. 
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Figure III.31 – Optimisation de l’interpolation des données expérimentales (courbe jaune) 

Afin de pallier ce problème, la fonction d’interpolation des données expérimentales a été 

modifiée (figure III.31) pour être cohérent avec le seuil de propagation déterminé 

précédemment. La valeur V/V0 = 1,01 est ainsi associée à une propagation de 100 µm de 

profondeur. 

III.4.5 Exploitation couplée des données expérimentales de suivi de potentiel avec 

la calibration expérimentale 

En s’appuyant sur la calibration du suivi de potentiel précédemment établie, il devient possible 

d’exploiter les données expérimentales de potentiel de manière quantitative. Le traitement des 

données s’effectue à l’aide d’un script réalisé sur le logiciel Matlab®. La mise en place d’un 

programme informatique a permis d’automatiser l’exploitation des résultats expérimentaux 

mais également de faciliter les éventuelles modifications de paramètres. A partir des fichiers 

bruts d’évolution du potentiel, le script réalise les actions répertoriées sur la figure III.32. Ainsi, 

un lissage des mesures issues du suivi de potentiel est effectué dans un premier temps. Les 

valeurs lissées sont ensuite normalisées par rapport au potentiel de référence V0. Dès lors, les 

valeurs inférieures au seuil de potentiel V/V0 = 1,01 sont supprimées. Les données restantes 

sont finalement associées à la courbe de calibration expérimentale. 

 

Figure III.32 – Principales étapes d’exploitation des données expérimentales de suivi du potentiel 

électrique 

La figure III.33 représente l’évolution de la profondeur de fissure en fonction du nombre de 

cycles, obtenue en lien avec la courbe de calibration. Tous les essais ne sont pas représentés ici, 

seuls 3 essais sont reportés par graphe et ce afin de couvrir l’intervalle des profondeurs pour 

chaque niveau de déformation étudié. 
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Figure III.33 – Exemples d’évolution de la profondeur de fissure en fonction du nombre de cycles pour les 

trois niveaux de déformation étudiés (Δεt/2 = 0,2%, courbes vertes,  Δεt/2= 0,3%, courbes bleues, et Δεt/2 = 

0,6%, courbes rouges) 

Les résultats obtenus ici feront l’objet d’exploitations approfondies dans le chapitre IV. Les 

vitesses de propagation seront notamment déduites à partir des courbes a = f(N) et seront 

exploitées au travers de différents paramètres se voulant représentatifs de la force motrice de 

propagation dans un contexte de plasticité généralisée. 
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Synthèse du chapitre 

Le comportement cyclique de l’acier 304L avec et sans présence d’imperfection a été étudié en 

début de chapitre. La présence d’entailles n’affecte pas le comportement, ainsi, les phases de 

consolidation puis déconsolidation, caractéristiques sur cet alliage, sont toujours observables. 

En revanche, la phase stabilisée, qui représente l’essentiel de la durée de vie sur les éprouvettes 

saines, peut être significativement raccourcie voire absente en présence de défauts, du fait de la 

rupture précoce engendrée par ces derniers. 

Sur les éprouvettes utilisées au cours de cette étude, la présence d’imperfection, même de faible 

profondeur (100 µm), engendre une chute significative de la durée de vie en fatigue. La tenue 

en fatigue diminue d’autant plus que la profondeur d’entaille est élevée. Cette dernière agit en 

effet à l’ordre 1 sur la durée de vie, l’influence des autres paramètres géométriques (rayon en 

fond, angle d’ouverture… ) étant limitée voire négligeable dans le cadre de cette étude. Dans le 

cas le plus défavorable, la réduction de durée de vie par rapport à l’éprouvette de référence, 

sans imperfection, peut atteindre un facteur 11. 

L’analyse de l’amorçage en présence d’imperfection surfacique a mis en évidence une 

apparition systématique des fissures dans le fond des entailles. L’observation des faciès de 

rupture et des marquages à l’encre a révélé qu’un multi amorçage pouvait intervenir à différents 

endroits dans le fond des imperfections. Aucun signe d’amorçage n’a cependant été observé sur 

les bords des imperfections. L’analyse des faciès de rupture a par ailleurs permis de reconstituer 

l’historique de propagation à partir des imperfections. Après la phase d’amorçage 

précédemment évoquée, durant laquelle le front de fissure n’est pas parfaitement établi et où 

une coalescence de micro fissures peut intervenir, la forme des fissures tend rapidement vers 

des semi-ellipses. La forme de type semi-elliptique est conservée tout au long de la propagation 

même si le rapport d’ellipticité évolue sensiblement. Cette évolution semble indépendante à la 

fois du niveau de déformation et de la profondeur d’imperfection initiale. 

L’exploitation des mesures de potentiel électrique réalisées au cours des essais de fatigue au 

travers des marquages expérimentaux a permis d’identifier un seuil de propagation de fissures 

évalué à environ 100 µm pour une variation de 1% de la différence de potentiel normalisée. Ce 

seuil, cohérent avec la taille de grain sur le matériau, a été adopté comme seuil d’amorçage et 

sera utilisé lors de l’analyse des résultats dans le chapitre IV. L’analyse des évolutions de front 

de fissure a d’autre part permis de construire une courbe de calibration associant profondeur de 

fissure et différence de potentiel normalisée. En parallèle, le comportement électrique d’une 

éprouvette face à la propagation d’une fissure a été modélisé numériquement. Malgré une allure 

similaire, les courbes de calibration expérimentale et numérique présentent des différences dont 

l’origine n’a pas pu être clairement établie. Il apparait ainsi que la calibration numérique ne 

prend pas en compte tous les paramètres intervenant dans l’évolution de la différence de 

potentiel mesurée. De ce fait, une stratégie de calibration, basée sur la courbe expérimentale, a 

été mise en place. L’exploitation des mesures expérimentales de potentiel à l’aide de la 

calibration adoptée a permis d’obtenir les courbes d’évolution, en continu, de la profondeur en 

fonction du nombre de cycles pour chaque essai. Les vitesses de propagation dérivées à partir 

de ces données seront présentées au chapitre suivant et feront l’objet d’une analyse approfondie. 
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CHAPITRE IV : ANALYSE DES RESULTATS 

EXPERIMENTAUX ET DISCUSSION  
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Introduction 

Une analyse approfondie des résultats expérimentaux, présentés au cours des chapitres 

précédents, est proposée ici. Ce chapitre s’articule en trois parties, avec une première, relative 

aux vitesses de propagation de fissure à partir des imperfections surfaciques, une deuxième, 

consacrée à la mise en œuvre de différents paramètres se voulant représentatifs de la force 

motrice de propagation et, enfin, une troisième, dédiée à l’analyse des durées de vie en fatigue 

à l’aide des précédents développements. 

Dans un premier temps, les outils mis en place au cours du chapitre III afin d’exploiter les 

données expérimentales issues du suivi de potentiel électrique sont utilisés dans le but d’obtenir 

les cinétiques de propagation de fissure à partir des imperfections de surface. L’évolution de 

ces vitesses est ensuite analysée et discutée au travers d’éléments de bibliographie et en 

s’appuyant sur l’outil numérique. 

Dans la deuxième partie de ce chapitre, une seconde analyse des vitesses de propagation est 

proposée, s’appuyant sur la mise en œuvre de paramètres mécaniques destinés à décrire la 

propagation des fissures dans le contexte de plasticité généralisée inhérent à cette étude. 

L’amplitude du facteur d’intensité des contraintes, classiquement adopté dans le cadre élastique 

linéaire, est appliqué ici et sa pertinence évaluée. Un second paramètre, utilisé dans la littérature 

(cf. Chapitre I) pour décrire l’état en pointe de fissure dans des conditions élasto-plastique, 

communément appelé ΔJ, est ensuite appliqué. Enfin, le facteur d’intensité de déformation, 

connu sous le sigle ΔKε, est mis en œuvre. 

Une dernière partie est dédiée à l’analyse détaillée de la tenue en fatigue en présence 

d’imperfection à la lumière des précédents développements et en s’appuyant sur les outils mis 

en place. Une analyse et une discussion sur l’amorçage à partir des entailles sont notamment 

effectuées. Finalement, une approche prédictive, basée sur le paramètre ΔKε, est proposée. Son 

efficacité et sa pertinence sont discutées pour clore le chapitre. 
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IV. Analyse des résultats expérimentaux et discussion 

IV.1. Cinétiques de propagation des fissures à partir des imperfections 

de surface 

En présence d’imperfections surfaciques, les temps d’amorçage sont fortement réduits, la phase 

de propagation représente alors une part majoritaire de la durée de vie en fatigue. L’évaluation 

quantitative de cette phase revêt donc une importance capitale si l’on souhaite développer des 

approches prédictives concernant la tenue en fatigue en présence d’imperfections surfaciques. 

Au cours de cette étude, le suivi quantitatif de cette phase a été rendu possible par l’utilisation 

de la méthode du suivi de potentiel décrite précédemment. Dans cette partie, les cinétiques de 

fissuration sont présentées, pour les trois niveaux de déformation testés, depuis le seuil 

d’amorçage défini au chapitre III jusqu’à des profondeurs proches de 3 mm, apparentées à la 

fin des essais. Une analyse de leur évolution en fonction des différentes conditions 

expérimentales est ensuite proposée. Une comparaison de ces vitesses avec l’analyse des stries 

de fatigue a par ailleurs été réalisée.  

IV.1.1 Vitesses de propagation   

IV.1.1.1 Méthode d’obtention des courbes da/dN = f(a) 

L’analyse des données expérimentales du suivi de potentiel obtenues au cours des essais est 

réalisée à l’aide d’un script Matlab®. Les principales fonctions de ce script ont été présentées 

dans le chapitre précédent (figure III.32). Pour rappel, les données brutes du suivi de potentiel 

sont, dans un premier temps, lissées puis normalisées avec la valeur de potentiel de référence 

V0. Dans un deuxième temps, un seuillage est effectué, toutes les valeurs inférieures au seuil 

d’amorçage (1% d’évolution du potentiel normalisé) sont tronquées afin de ne considérer que 

la propagation à partir de 100 µm environ et aussi pour s’affranchir des premières valeurs 

expérimentales souvent très dispersées.  

Les données expérimentales ainsi traitées sont ensuite associées à la courbe de calibration 

expérimentale afin d’obtenir l’évolution de la profondeur de fissure en fonction du nombre de 

cycles (cf. Chapitre III). Les courbes de type a = f(n) obtenues et présentées au chapitre III sont 

alors dérivées en chaque point, selon la formule IV.1, afin de générer les courbes de propagation 

da/dN = f(a).  

                                                             
𝑑𝑎

𝑑𝑁
≈

∆𝑎

∆𝑁
=

𝑎𝑖+1−𝑎𝑖

𝑁𝑖+1−𝑁𝑖
                                       (IV.1) 

IV.1.1.2 Courbes de vitesses de propagation 

Au total, 14 essais de fatigue en présence d’imperfections ont fait l’objet d’un suivi du potentiel 

électrique permettant une exploitation en termes de vitesse de propagation. Cinq ont été réalisés 

à Δεt/2 = 0,2%, trois à Δεt/2 = 0,3%, et six au niveau de déformation le plus élevé, à savoir, 

Δεt/2 = 0,6%.  

Les vitesses de propagation dérivées de l’exploitation du suivi de potentiel électrique sont 

représentées en fonction de la profondeur de fissure sur la figure IV.1, pour chacun des niveaux 
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de déformation étudiés. Une analyse qualitative et quantitative de leur évolution est proposée 

dans cette partie. 

Rappelons ici que les profondeurs considérées ont pour référence la surface de l’éprouvette. 

Ainsi, pour une entaille de 300 µm, la courbe de propagation associée débutera à une profondeur 

de 400 µm (soit la somme de la profondeur maximale de l’entaille et de la valeur du seuil de 

propagation fixée à 100 µm). 

 

Figure IV.1 – Vitesses de propagation en m/cycle en fonction de la profondeur de fissure – a) Δεt/2 = 

0,2% ; b) Δεt/2 = 0,3% ; c) Δεt/2 = 0,6% 

Sur la figure IV.1.a, associée à une amplitude de déformation totale de 0,2%, les vitesses de 

propagation varient de 210-8 à 7,210-7 m/cycle. Au niveau de déformation supérieur, à Δεt/2 

= 0,3%, ces dernières s’étendent dans une gamme allant de 110-7 à 210-6 m/cycle (figure 

IV.1.b). Elles évoluent de 410-7 à 1,510-5 m/cycle au niveau de sollicitation le plus élevé 

(figure IV.1.c). 

Quel que soit le niveau de déformation étudié ou la profondeur d’imperfection considérée, 

l’évolution des vitesses s’effectue systématiquement en deux parties. Ainsi, dans la première 

partie des courbes, les vitesses de propagation augmentent relativement peu voire diminuent et 

sont soumises à des fluctuations importantes. Par ailleurs, ce domaine de propagation semble 

être très dépendant de la profondeur d’imperfection initiale. Les vitesses de propagation 

initiales sont en effet d’autant plus élevées que la profondeur d’entaille est importante. 

A partir d’un certain seuil de profondeur, qui semble dépendre de celle des imperfections, les 

vitesses de propagation suivent une nouvelle évolution que l’on qualifiera ici de régime de 

propagation établi. Dans ce second domaine de propagation, l’augmentation de la vitesse en 

fonction de la profondeur de fissure est similaire d’un essai à l’autre et peut s’apparenter à une 

fonction de type puissance dont l’exposant est environ 2. En s’approchant de la fin de l’essai, 

a) b) 

c) 

320 µm 

110 µm 

350 µm 

120 µm 

310 µm 

110 µm 
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un peu avant 3 mm de profondeur, les vitesses de propagation tendent à s’écarter de cette loi 

puissance. Les vitesses augmentent en effet moins rapidement. Cet effet peut être attribué à 

l’important endommagement présent dans l’éprouvette en fin d’essai, contribuant de manière 

significative à sa déformation et conduisant notamment à la chute des contraintes généralement 

rencontrée en fin d’essai (cf. chapitre III). 

Le niveau de déformation ne semble pas avoir d’influence sur l’évolution des vitesses de 

propagation en présence d’imperfections surfaciques. Ainsi, les deux domaines de propagation 

sont toujours discernables pour les différents essais, avec une première phase présentant une 

dépendance marquée à la profondeur d’imperfection, puis une seconde partie où les vitesses 

convergent vers un régime établi indépendant des entailles initiales. 

Profondeur 

d’imperfection 

(µm) 

Type 

d’imperfection 

Seuil de changement de régime (mm) 

Δεt/2 = 0,2% Δεt/2 = 0,3% Δεt/2 = 0,6% 

110 

Électroérosion 0,50   

Fissureuse 0,55 

Fissureuse  0,65 

120 Fissureuse 0,60  

150 Fissureuse 0,90 

170 Électroérosion  0,60 

220 Fissureuse 0,95  

280 
Fissureuse  0,80 

Électroérosion 1,05 

290 Fissureuse 1,10 

310 Électroérosion 1,05 

320 
Électroérosion 1,00  

Fissureuse 1,05 

350 Fissureuse  1,30 
 

Tableau IV.1 – Estimation du seuil de changement de régime de propagation pour les différents essais 

menés à Δεt/2 = 0,2%, 0,3% et 0,6% 

Le seuil de changement de régime a été estimé pour chaque essai et les résultats obtenus sont 

présentés dans le tableau IV.1. Ces derniers mettent en évidence une forte dépendance du seuil 

de changement de régime évoqué précédemment à la profondeur d’imperfection initiale. Le 

seuil d’apparition du régime qualifié d’établi intervient en effet d’autant plus tardivement que 

la profondeur d’entaille initiale est élevée. Le niveau de déformation ne semble pas influer sur 

le seuil, les valeurs de ce dernier étant comparables à profondeurs d’imperfections équivalentes. 

La présence de deux domaines de propagation séparés par un seuil a également été mise en 

évidence sur le 304L par de Baglion (de Baglion, 2011) et Poulain (Poulain, 2015) en milieu 

air (à 300°C) et REP, au travers d’une analyse des vitesses de propagation basée sur des mesures 

d’interstries. 

Une présentation globale de l’évolution des vitesses de propagation obtenues pour les différents 

niveaux de déformation considérés au cours de cette étude est proposée sur la figure IV.2. Les 

niveaux de vitesses sont cohérents avec les niveaux de déformation, en effet, l’augmentation du 

niveau de sollicitation est associée à des vitesses de propagation plus élevées. Dans la partie où 

les courbes convergent, dans tous les cas au-delà de 1 mm de profondeur, l’évolution de la 

vitesse de propagation présente une allure similaire quel que soit le niveau de déformation 
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considéré. Dans ce domaine, précédemment qualifié de régime de propagation établi, les 

vitesses moyennes varient de 2,310-7 à 710-7 m/cycle à Δεt/2 = 0,2%, de 610-7 à 210-6 

m/cycle à Δεt/2 = 0,3% et entre 3,310-6 et 1,110-5 m/cycle à Δεt/2 = 0,6%, pour des 

profondeurs de fissure comprises entre 1,5 mm et 3 mm. Les vitesses moyennes dans cet 

intervalle de profondeurs sont retranscrites dans le tableau IV.2 pour chaque niveau de 

déformation. On note un rapport d’environ 2,5 entre les vitesses à Δεt/2 = 0,2% et 0,3% et un 

rapport proche de 14 entre les vitesses à Δεt/2 = 0,2% et 0,6%. 

Δεt/2 (%) 
Vitesse de propagation (m/cycle) 

à 1,5 mm à 2 mm à 3 mm 

0,2 2,2810-7 4,0310-7 6,9710-7 

0,3 5,9810-7 1,0710-6 2,0310-6 

0,6 3,2610-6 5,6710-6 1,1510-5 
 

Tableau IV.2 – Vitesses de propagation moyennes à Δεt/2 = 0,2%, 0,3% et 0,6% pour différentes 

profondeurs de fissures 

Dans le cadre de cette étude, le domaine de propagation précédemment identifié comme 

dépendant à la profondeur d’entaille, peut être en grande partie associé à la phase de micro 

propagation. Il s’étend en effet sur des intervalles de profondeurs de quelques centaines de 

microns et peut par conséquent être assimilé à la propagation de fissures microstructuralement 

puis physiquement courtes. L’aspect fissure courte sera discuté dans la partie suivante ainsi que 

l’effet d’entaille qui semble jouer un rôle prépondérant dans cette première phase d’évolution 

des fissures.  

Notons ici que la notion de micro propagation est associée dans cette étude à l’évolution des 

fissures à partir du seuil d’amorçage précédemment défini à 100 µm jusqu’à des profondeurs 

pouvant atteindre près de 1 mm.  

 

Figure IV.2 – Courbes présentant les vitesses de propagation à Δεt/2 = 0,2% ; Δεt/2 = 0,3% ; Δεt/2 = 0,6% 

Δεt/2 = 0,6% 

Δεt/2 = 0,3% 

Δεt/2 = 0,2% 
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IV.1.2 Discussion sur l’évolution des vitesses de propagation 

IV.1.2.1 Effet d’entaille 

Un effet d’entaille significatif, associé à une importante concentration de la déformation, peut 

être mis en avant pour expliquer les différences d’évolution des vitesses de propagation, 

constatées d’un essai à l’autre. La modélisation, à l’aide du code de calcul Cast3m, des 

imperfections surfaciques au sein d’éprouvettes cylindriques (cf. chapitre II), indique qu’une 

importante concentration de la déformation est générée au fond des entailles. La déformation 

peut ainsi être amplifiée jusqu’à un facteur 8 par rapport à la déformation nominale (dans le 

reste de l’éprouvette). Ce résultat est obtenu en récupérant la déformation au fond d’une entaille 

de 350 µm de profondeur lors de l’application d’un chargement monotone en traction équivalent 

à Δεt/2 = 0,2% (méthode quart de cycle évoquée au chapitre II). A noter que l’amplification est 

fortement dépendante de la profondeur d’imperfection initiale. En effet, plus cette dernière est 

grande, plus l’amplification est élevée. Le détail de ces résultats est présenté ultérieurement, 

dans la partie IV.3.1.2, concernant l’influence des imperfections sur l’amorçage. 

Ce phénomène d’amplification de la déformation peut alors être mis en relation avec l’effet de 

la profondeur d’entaille sur les vitesses de fissuration en début de propagation, et semble 

cohérent avec le fait que ces dernières soient plus élevées pour les fortes profondeurs de défaut. 

Les taux de déformation élevés associés aux plus fortes profondeurs pourraient en effet être à 

l’origine d’une propagation plus rapide dans la zone d’influence de l’entaille. Néanmoins, 

l’analyse montre que cette zone d’influence est relativement restreinte et s’étend sur moins de 

0,2 mm après le fond de l’entaille. D’autre part, les différences d’amplification de la 

déformation en fonction de la profondeur initiale de défaut ne sont vraiment significatives que 

sur les premières dizaines de micromètres après le fond de l’entaille (figure IV.3.a et IV.3.b, à 

noter que les échelles sont différentes sur ces deux figures).  

Il faut cependant rappeler que, du fait de la prise en compte d’une courbe cyclique réduite, les 

calculs évoqués ici sont réalisés en appliquant seulement une demi-amplitude de déformation 

(Δεt/2). Par ailleurs, l’évolution du champ de déformation lors des premiers cycles et lors des 

premières phases de propagation n’est pas connue. Il n’est donc pas possible, en l’état, de statuer 

définitivement sur les déformations et contraintes générées par les entailles ainsi que sur leur 

impact sur le domaine de micro propagation. Une des perspectives pourrait être la modélisation 

de l’évolution de la déformation lors de la propagation d’une microfissure afin de pouvoir 

évaluer dans quelle mesure cette dernière peut être influencée par la concentration des 

déformations. 
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Figure IV.3 – Exemples de concentration de la déformation plastique au sens de Von Mises dans le fond 

d’une imperfection – a) de 350 µm de profondeur ; b) de 100 µm de profondeur 

Bien que l’effet d’entaille semble jouer un rôle important sur l’évolution des vitesses en début 

d’essai, les précédents résultats suggèrent que son influence est probablement limitée aux tous 

premiers stades de propagation. Dès lors, l’effet de concentration de contraintes, induit par les 

imperfections surfaciques, n’est potentiellement pas seul responsable des différences 

d’évolution de vitesses constatées d’un essai à l’autre dans le domaine de micro propagation. 

Par conséquent, d’autres phénomènes peuvent intervenir et entrer en compétition avec l’effet 

d’entaille. Ainsi, d’autres paramètres, comme la microstructure ou les effets de fermeture, 

prépondérants dans le domaine des fissures courtes, doivent être pris en compte. 

IV.1.2.2 Effet fissure courte 

La distinction d’une phase de micro propagation présentant une évolution des vitesses différente 

de celle observée pour les fissures longues a été mise en évidence dans le 304L par plusieurs 

auteurs (de Baglion, 2011 ; Ould Amer, 2014 ; Poulain, 2015). Ces études ont été menées sur 

des éprouvettes ne présentant pas d’imperfections de surface contrairement à la présente étude. 

Il existe donc un effet « fissure courte » indépendamment de la présence d’imperfections. 

Au cours de ses travaux menés sur un acier 304L sollicité sous air sans présence d’imperfections 

surfaciques, Ould Amer (Ould Amer, 2014) a par exemple mis en évidence la présence de 

plusieurs régimes au cours de la fissuration en fatigue. L’auteur distingue notamment trois 

domaines, deux pouvant être associés à la phase de micro propagation et un troisième assimilé 

à la propagation des fissures longues. Au cours des deux premiers stades de propagation l’auteur 

b) 

100 µm 

350 µm 

a) 
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met en évidence une fluctuation importante de la vitesse de propagation. L’évolution 

particulière des fissures dans cette phase de micro propagation est alors attribuée à des effets 

microstructuraux. Les joints de grains ainsi que l’orientation de ces derniers sont désignés 

comme étant les principaux responsables des fluctuations de vitesses observées. Les joints de 

grains agissent en effet comme des barrières microstructurales pouvant provoquer des 

ralentissements importants. Une forte désorientation entre grains adjacents peut également 

conduire à une diminution de la vitesse de propagation. La coalescence des fissures est 

également évoquée comme un autre facteur pouvant influencer les cinétiques de fissuration. A 

partir d’une certaine profondeur de fissure, la propagation devient indépendante des paramètres 

précédemment évoqués, à l’image de la tendance observée au cours de cette étude. 

Le comportement des fissures courtes est par ailleurs souvent relié aux effets de fermeture de 

fissure (Suresh and Ritchie, 1984). Dans le cadre de la présente étude, du fait des niveaux de 

déformation élevés, la présence de fermeture induite par la plasticité est fortement suspectée. 

Toutefois, ce mécanisme de fermeture est généralement considéré comme moins marqué pour 

les fissures courtes contrairement aux longues pour lesquelles il joue un rôle significatif du fait 

d’un sillage plastique plus important. Des auteurs (Chong-Myong and Ji-Ho, 1994) ont par 

ailleurs montré que le niveau de fermeture de fissure augmente avec la longueur de fissure et 

qu’il dépend fortement de la longueur du sillage plastique (Vor, 2009). Ainsi, dans le domaine 

des fissures courtes, plus la fissure avance, plus le taux de fermeture augmente, ce qui entraine 

une baisse de la force motrice de propagation effective. Dès lors, les effets de fermeture de 

fissure, qui entrent probablement en compétition avec l’influence microstructurale, pourraient 

être à l’origine de la décroissance des vitesses observées pour les entailles les plus profondes. 

Ils n’expliquent toutefois pas l’évolution des vitesses associée aux plus petites imperfections 

qui ne montrent pas de décélérations prononcées. 

IV.1.2.3 Evolution du seuil de régime de propagation établi 

Outre les effets d’entaille et microstructuraux précédemment évoqués, la présence d’un 

domaine de micro propagation associé à des vitesses élevées et d’importantes fluctuations de 

ces dernières, peut éventuellement être relié à des considérations géométriques. 

L’évolution du seuil d’apparition du « régime établi » des vitesses de propagation, estimé 

précédemment pour chaque niveau de déformation, est présentée sur la figure IV.5 en fonction 

de la profondeur d’imperfection initiale. En parallèle, ces données sont comparées à l’évolution 

de la profondeur à partir de laquelle la propagation s’effectue hors des entailles, comme illustré 

sur la figure IV.4. Cette dernière est basée sur une interpolation des données expérimentales 

d’évolution de la forme du front de fissure présentées au chapitre III. Sa procédure d’évaluation 

est détaillée en annexe 5. 
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Figure IV.4 – Illustration schématique de la sortie d’une fissure hors d’une imperfection (deux 

profondeurs d’imperfection initiales représentées) 

Pour rappel, la profondeur de fissure présentée en ordonnée sur la figure IV.5 est, à l’image des 

autres graphes présentés dans cette étude, considérée à partir de la surface de l’éprouvette et 

intègre donc l’imperfection de surface. 

 

Figure IV.5 – Évolution du seuil de régime établi des vitesses de propagation en fonction de la profondeur 

d’imperfection initiale comparée à l’évolution de la profondeur correspondant à la sortie des fissures des 

entailles 

Comme évoqué précédemment, le seuil de propagation en « régime établi » augmente 

progressivement avec la profondeur de fissure et indépendamment du niveau de déformation. 

En dépit du nombre relativement restreint de points et des écarts pouvant exister entre les deux 

familles de données, l’analyse de la figure IV.5 laisse supposer un lien entre le décrochement 

de la fissure du défaut et le début du régime de propagation établi. 

Comme cela a été montré au chapitre III, le front de fissure est généralement assimilable à des 

semi-ellipses mais seulement après s’être détaché du fond des imperfections. Le caractère 

irrégulier du front de fissure lors des premiers stades de propagation peut alors potentiellement 

influencer les cinétiques de propagation en modifiant localement la force motrice de 

propagation de fissure. Rappelons ici que les vitesses de propagation évaluées dans le cadre de 

Profondeur limite de 

décrochement de la fissure  

Front de 

fissure 

Front de 

fissure 

Vue en coupe de 

l’éprouvette 

Vue en coupe de 

l’éprouvette 
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cette étude le sont en un point situé au centre des fronts de fissure. Ainsi, tant que le front de 

fissure ne possède pas une forme régulière, il est possible que la vitesse locale au centre du front 

soit affectée par des phénomènes locaux de coalescence. Une fois que le front de fissure est 

établi et qu’il a adopté la forme semi-elliptique évoquée précédemment, la vitesse de 

propagation n’est plus affectée par ces effets. 

IV.1.2.4 Synthèse sur l’évolution des vitesses de propagation à partir 

d’imperfections de surface 

En définitive, plusieurs facteurs semblent être à l’origine de la présence des deux domaines de 

propagation distincts observés au cours des essais de fatigue. Si l’effet d’entaille, associé à une 

importante amplification de la déformation semble jouer un rôle prépondérant dans l’évolution 

des vitesses au cours de la phase de micro propagation, d’autres paramètres doivent également 

être pris en considération. L’analyse de la littérature a notamment mis en avant l’influence de 

la microstructure sur ce matériau. Néanmoins, c’est la présence d’imperfection de surface qui 

semble fortement affecter la phase de micro propagation et pas seulement l’effet de 

concentration de contraintes induit par ces entailles. L’évolution de la fissure à partir de ces 

entailles, notamment sa forme, et plus spécifiquement le moment où la fissure se décroche de 

l’entaille pourrait également influencer les vitesses de propagation initiales. Un potentiel lien 

entre la sortie de la fissure du défaut et le seuil de changement de régime de propagation a été 

établi. 

D’autre part, des effets de fermeture de fissure, induits par la plasticité, semblent entrer en 

concurrence avec les autres facteurs précédemment évoqués. Ces effets de fermeture, dont les 

proportions doivent varier d’une profondeur d’entaille à une autre, pourraient notamment 

expliquer les phénomènes de décroissance des vitesses initiales constatées pour les 

imperfections les plus profondes. 

IV.1.3 Analyse comparative des cinétiques de propagation avec des mesures 

d’interstries 

En parallèle du suivi de potentiel électrique, des mesures d’interstries ont été réalisées sur les 

faciès de rupture des premiers essais de fatigue. Les analyses ont été effectuées en microscopie 

électronique à balayage. Des exemples d’observation de stries de fatigue sur des faciès de 

rupture d’éprouvettes sollicitées à Δεt/2 = 0,2% et 0,6% sont proposés sur la figure IV.6. Notons 

ici que le domaine d’observation des stries dépend du niveau de déformation, si ces dernières 

sont observables dès le début de la propagation à Δεt/2 = 0,6% ce n’est pas le cas à Δεt/2 = 0,2% 

où elles ne sont réellement visibles qu’après plusieurs centaines de microns de propagation.  
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Figure IV.6 – Exemples de stries de fatigue – a) à une distance d’environ 2,5 mm du fond d’entaille (Δεt/2 

= 0,2%) ; b) à une distance de 500 µm du fond d’entaille (Δεt/2 = 0,6%) 

Les vitesses de propagation obtenues à l’aide des mesures d’interstries sont comparées aux 

vitesses issues du suivi de potentiel sur la figure IV.7. Les résultats présentés ne concernent que 

les essais réalisés à Δεt/2 = 0,2%.  

Les vitesses de propagation liées aux mesures d’interstries sont basées sur l’hypothèse qu’une 

strie de fatigue peut être associée à un cycle de propagation. Laird et Smith (Laird and Smith, 

1962) ont étudié les mécanismes de formation des stries de fatigue et ont notamment montré 

que, sur les métaux ductiles sollicités avec des déformations importantes, un émoussement de 

la pointe de fissure se produit lors du chargement et est suivi d’un réaffutage lors du 

déchargement, ce qui conduit à la formation d’une strie. Sur la base de ces informations, 

l’assimilation d’une strie de fatigue à un cycle de propagation pourrait être justifiée.  

 

Figure IV.7 – Comparaison des vitesses de propagation obtenues par l’intermédiaire du suivi de potentiel 

et des mesures d’interstries à Δεt/2 = 0,2% 

 

a) b) 

Δεt/2 = 0,6% - x350 Δεt/2 = 0,2% - x3000 
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L’analyse des résultats présentés sur la figure IV.7 montre que les mesures d’interstries tendent 

à surestimer les vitesses de propagation par rapport au suivi de potentiel électrique. En effet, 

les vitesses dérivées de l’observation des stries de fatigue sont 2 à 3 fois plus importantes que 

celles obtenues par l’intermédiaire du suivi de potentiel électrique. La différence est cependant 

moins marquée dans le cas de l’essai référencé E02P100.  

Malgré le nombre relativement faible de mesures d’interstries réalisées ici, les résultats 

semblent confirmer les conclusions de précédentes études (de Baglion, 2011; Dhahri, 2019; 

Huin, 2013; Poulain, 2015) selon lesquelles l’assimilation d’une strie à la propagation sur un 

cycle est erronée sous air. Ainsi, sur l’acier 304L et dans ces conditions de sollicitation (sous 

air), une strie de fatigue correspondrait à plusieurs cycles. Dans son étude menée à 300°C sur 

ce même matériau, Poulain (Poulain, 2015) estime par exemple que les mesures d’interstries 

conduisent à surestimer les vitesses d’un facteur allant de 1,3 à 2,2 en fonction des différentes 

conditions d’essai (vitesse de déformation, état de surface).  

La relation entre les stries de fatigue et la vitesse de propagation a d’autre part été étudiée par 

Nedbal (Nedbal et al., 1989) sur deux alliages d’aluminium. L’auteur montre que la distance 

interstrie n’est pas systématiquement assimilable à la vitesse de propagation macroscopique et 

que le rapport v/s (avec v la vitesse de propagation macroscopique et s la distance interstrie, 

assimilable ici à une vitesse) peut varier de 0,2 à 6 en fonction du domaine de propagation 

considéré. L’auteur attribue les rapports v/s<1 à l’existence de cycles inactifs, ceux supérieurs 

à 1 sont quant à eux associés à l’intervention croissante de micro mécanismes autres que celui 

lié à la formation des stries de fatigue. Dans le contexte de la présente étude, le rapport v/s 

s’avère être systématiquement inférieur à 1 dans le domaine de propagation où les mesures 

d’interstries ont été réalisées. Dès lors, la non concordance entre les stries de fatigue et les 

vitesses macroscopiques, constatée sur l’acier 304L sous air, pourrait également être liée à 

l’existence de cycles inactifs à l’instar des conclusions précédemment évoquées.  

La quantification des vitesses de propagation de l’acier 304L à l’aide des mesures d’interstries 

n’apparaît donc pas comme pertinente dans le cadre de notre étude menée sous air. Ces résultats 

démontrent par ailleurs la nécessité et l’intérêt d’adopter la technique du suivi de potentiel 

électrique pour suivre les cinétiques de fissuration dans le cadre de nos essais. 
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IV.2. Paramètre mécanique adapté pour décrire la propagation de 

fissures en plasticité généralisée 

La partie IV.1 a montré que l’exploitation des données expérimentales issues du suivi de 

potentiel électrique à l’aide d’une calibration adaptée permettait d’obtenir l’évolution des 

vitesses de propagation au cours des essais. La représentation de ces vitesses en fonction de la 

profondeur de fissure met en relief des différences dans les cinétiques de propagation en 

fonction des paramètres d’essais, notamment du niveau de déformation et de la profondeur 

d’entaille initiale. Afin de s’affranchir de la dépendance à ces éléments, il convient d’adopter 

une méthode d’analyse basée sur un paramètre représentatif de la force motrice de propagation. 

L’objectif étant de parvenir à réconcilier les résultats issus de conditions d’essais hétérogènes 

et de dégager ainsi un comportement propre au matériau. Dans le cadre de cette étude, il s’agit 

principalement de rationnaliser l’effet du niveau de déformation. 

L’objectif de cette partie est donc d’utiliser les différents paramètres couramment utilisés dans 

la littérature pour décrire la propagation des fissures afin d’identifier lequel est le plus pertinent 

dans le contexte de nos essais. 

Dans un premier temps, une analyse des vitesses de propagation à l’aide de l’étendue de 

variation du facteur d’intensité des contraintes, ΔK, est proposée. Un second paramètre, basé 

sur l’intégrale J, est ensuite mis en œuvre en s’appuyant sur le modèle numérique présenté au 

chapitre II. Enfin, une troisième approche, reposant sur le facteur d’intensité de déformation 

ΔK, est mise en pratique afin de décrire l’évolution des vitesses de propagation dans le contexte 

de plasticité généralisée propre à cette étude. 

IV.2.1 Utilisation du paramètre ΔK 

L’exploitation des courbes d’évolution de la vitesse de propagation est effectuée dans un 

premier temps en utilisant l’amplitude du facteur d’intensité de contraintes. Ce paramètre, défini 

dans le cadre de la mécanique élastique linéaire de la rupture, est en effet classiquement utilisé 

afin de décrire l’évolution des fissures de fatigue. Son utilisation dans le contexte de plasticité 

non confinée en pointe de fissure de cette étude pose cependant question et doit plus être 

considérée ici comme un préambule à la mise en œuvre d’autres paramètres mécaniques 

(adaptés à une plasticité étendue) dont l’efficacité sera discutée dans les sections suivantes. 

Les résultats sont retranscrits sur la figure IV.8. Le calcul a été fait pour 6 essais au total, 

représentatifs de l’ensemble des essais, avec notamment la prise en compte des profondeurs 

minimales et maximales de défaut pour chaque niveau de déformation. 

Pour rappel, le facteur d’intensité des contraintes est calculé à partir de la formule IV.2 

suivante : 

                                                             ∆𝐾 = 𝑓. ∆𝜎. √𝜋𝑎                                         (IV.2) 

Avec f un facteur de correction géométrique, Δσ l’amplitude de contrainte maximale et a la 

longueur de fissure. Le facteur de correction géométrique ou facteur de forme est calculé ici à 

partir des équations de Carpinteri évoquées dans le chapitre I. L’amplitude de contrainte Δσ est 

quant à elle évaluée en se basant sur la contrainte stabilisée déterminée pour chaque essai. 
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L’évolution de la vitesse de propagation en fonction du facteur d’intensité des contraintes est 

représentée sur la figure IV.8 pour les trois niveaux de déformation étudiés.  

 

Figure IV.8 – Évolution de la vitesse de propagation pour les différents niveaux de déformation (Δεt/2 = 

0,2%, Δεt/2 = 0,3, % et Δεt/2 = 0,6%) exprimée en fonction de l’amplitude du facteur d’intensité des 

contraintes ΔK 

Dans l’intervalle des vitesses mesurées par l’intermédiaire du suivi de potentiel électrique, la 

valeur du facteur d’intensité des contraintes est comprise entre 10 MPa√m environ et près de 

60 MPa√m. L’analyse quantitative de l’évolution du facteur d’intensité des contraintes pour 

chaque niveau de déformation montre que les valeurs seuil, minimale et maximale, augmentent 

avec le niveau de déformation. Ainsi, la comparaison des résultats en fonction du niveau de 

déformation fait apparaitre des disparités en termes de vitesses pour une valeur du facteur 

d’intensité donnée. A titre d’exemple, pour un ΔK de 20 MPa√m, les vitesses de propagation 

associées à Δεt/2 = 0,2% sont proches de 110-7 m/cycle alors qu’elles atteignent presque 1106 

m/cycle pour Δεt/2 = 0,6%. Ces résultats démontrent, comme cela était prévisible, que 

l’utilisation du facteur d’intensité des contraintes ne permet pas de rationnaliser l’effet du 

niveau de déformation et qu’il n’est par conséquent pas adapté au contexte de plasticité étendue 

inhérent aux essais réalisés dans le cadre de cette étude. Ce paramètre est en effet restreint au 

cadre élastique linéaire et ne tolère qu’une présence de plasticité confinée en pointe de fissure. 

Ces résultats démontrent la nécessité de s’appuyer sur des outils permettant de prendre en 

compte les importants niveaux de plasticité afin de pouvoir correctement décrire la propagation 

des fissures de fatigue. 

IV.2.2 Utilisation du paramètre J  

Le paramètre J (ΔJ en conditions cycliques) apparaît régulièrement dans la littérature en tant 

qu’outil permettant de décrire la propagation des fissures dans un cadre élasto-plastique. Bien 

que les fondements de ce paramètre soient encore sujets à controverse, notamment la 

transposition de l’intégrale J à un contexte de sollicitations cycliques, de nombreuses études ont 

Δεt/2 = 0,6% 

Δεt/2 = 0,3% 

Δεt/2 = 0,2% 
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cependant prouvé son efficacité pour réconcilier des données expérimentales provenant de 

conditions diverses et notamment dans des cadres de plasticité non confinée en pointe de fissure 

(Chen et al., 1997; Dowling, 1976). Dans cette partie, la pertinence d’une application du 

paramètre J aux résultats issus du suivi de potentiel est évaluée. L’approche proposée ici est 

basée sur des calculs numériques réalisés à l’aide du code de calcul Cast3m, à partir du modèle 

décrit dans le chapitre II. Le calcul de J dans Cast3m s’appuie sur l’évaluation du taux de 

restitution d’énergie G à l’aide de la méthode θ. 

IV.2.2.1 Évolution de J le long du front de fissure 

Différentes formes et profondeurs de fissures, variant de 0,75 à 2,3 mm, sont représentées pour 

chaque niveau de déformation (figure IV.9). La forme des fissures modélisées est toujours semi-

elliptique et est basée sur l’évolution expérimentale de la forme du front de fissure présentée au 

chapitre III. L’intervalle de profondeur considéré dans les calculs (de 0,75 à 2,3 mm) a été défini 

en tenant compte des limitations inhérentes au maillage actuel qui ne permet pas de modéliser 

des fissures n’étant pas sorties des entailles. Cet intervalle de profondeur permet néanmoins de 

couvrir une part importante de la propagation notamment dans le régime établi. 

Notons par ailleurs que les calculs présentés ici ont été réalisés avec une entaille initiale de 110 

µm de profondeur. D’autre part, la profondeur de fissure est considérée à partir du bord de 

l’éprouvette et est indiquée sur le coté des graphes sous la notation a. 

 

Figure IV.9 – Représentation schématique des 5 fissures modélisées numériquement pour le calcul de J 

L’évolution de J le long du front de fissure est présentée sur la figure IV.10 pour les différents 

niveaux de déformation étudiés. Les données présentées sur cette figure ont fait l’objet d’un 

lissage préalable afin de pallier les oscillations résultant de l’utilisation d’éléments quadratique. 

De plus, du fait des effets de bord, les valeurs de J récupérées aux nœuds des éléments situés 

en surface ont été supprimées.  
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Figure IV.10 – Évolution de J le long du front de fissure pour les trois niveaux de déformation étudiés : a) 

Δεt/2 = 0,2% ; b) Δεt/2 = 0,3 ; c) % et Δεt/2 = 0,6% 

L’évolution de J sur la figure IV.10 est représentée depuis le bord jusqu’au centre de 

l’éprouvette, seule la moitié du front de fissure est ainsi représentée. Quel que soit le niveau de 

déformation considéré, la valeur de J augmente avec la profondeur de fissure. On note 

également qu’à profondeurs de fissures égales, les valeurs de J sont plus élevées pour les 

niveaux de déformation les plus élevés (figure IV.11). D’autre part, l’évolution de J sur le front 

varie avec la profondeur de fissure considérée. D’une manière générale, la valeur de J tend à 

augmenter lorsque l’on se déplace de l’extérieur vers l’intérieur de l’éprouvette. Cependant, à 

partir d’une certaine profondeur, que l’on peut estimer ici entre 1,5 et 2 mm, la valeur de J reste 

quasiment constante sur tout le front de fissure.  

 

a) Δεt/2 = 0,2%  b)  Δεt/2 = 0,3%  

c) Δεt/2 = 0,6%  
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Figure IV.11 – Évolution de J le long du front de fissure à 1,5 mm de profondeur pour les trois niveaux de 

déformation étudiés : a) Δεt/2 = 0,2% ; b) Δεt/2 = 0,3 ; c) % et Δεt/2 = 0,6% 

L’évolution de J constatée ici en fonction de la profondeur de fissure est par ailleurs cohérente 

avec l’évolution de la forme du front déterminée expérimentalement au cours de la propagation. 

Ainsi, pour les profondeurs les plus faibles (0,75 et 1 mm), les valeurs de J sont plus élevées au 

centre de la fissure, ce qui est cohérent avec l’augmentation du rapport a/b à ces profondeurs 

(propagation plus rapide au centre, la fissure tend vers une forme circulaire). Pour les 

profondeurs plus importantes, au-delà de 2 mm, la valeur de J est quasiment constante sur le 

front ce qui est également consistant avec l’évolution du front à ces profondeurs, qui se 

maintient autour d’un rapport a/b ≈ 0,8. Pour les plus grandes profondeurs, les fluctuations qui 

demeurent sur les courbes d’évolution de J dans l’épaisseur sont sans doute liées à l’hypothèse 

faite de considérer des fronts semi-elliptiques, ce qui ne correspond pas forcément exactement 

aux formes réellement obtenues. 

IV.2.2.2 Exploitation des vitesses de propagation au centre des fissures à l’aide de 

J obtenu numériquement 

Afin de pouvoir comparer les résultats obtenus à l’aide de cette nouvelle approche avec les lois 

de propagation définies dans le code RSE-M (Règles de Surveillance en Exploitation des 

Matériels mécaniques des îlots nucléaires REP), et les notations associées, le paramètre J est 

utilisé au travers de ΔKeff par l’intermédiaire de la formule IV.3, applicable dans un contexte 

de déformations planes (centre de la fissure). 

                                                        ∆𝐾𝑒𝑓𝑓 = √(𝐽 × 𝐸′) × 2                                   (IV.3) 

J est la valeur maximale au centre du front de fissure et E’ est défini selon la formule IV.4 en 

déformations planes : 

                                                                   𝐸′ =
𝐸

(1−𝜈2)
                                            (IV.4) 

Le paramètre ΔKeff ainsi défini ne doit pas être confondu avec son homonyme couramment 

utilisé dans la littérature pour caractériser les effets de fermeture de fissure dans le calcul du 

facteur d’intensité des contraintes. En s’appuyant sur l’intégrale J, ΔKeff permet de tenir compte 

du caractère élasto-plastique contrairement à l’amplitude du facteur d’intensité des contraintes 

ΔK classique qui est défini dans le cadre élastique linéaire. La multiplication par un facteur 

deux (formule IV.3) permet de prendre en considération la totalité du chargement, en effet, en 

se basant sur la courbe cyclique réduite pour le calcul de J on considère seulement la moitié du 

a = 1,5 mm  
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chargement (Δεt/2). La symétrie du chargement en traction-compression autorise ce mode de 

calcul, toutefois, ce dernier suppose que la part de sollicitation en compression participe de 

manière effective à la propagation et à la même hauteur. D’autre part, les potentiels effets de 

fermeture de fissure ne sont pas directement considérés dans ce calcul. Afin de les prendre en 

compte, la codification préconise l’application d’un facteur f(R), évalué pour un rapport de 

charge R = -1 selon la formule IV.5. Le facteur f(R) est appliqué directement sur ∆𝐾𝑒𝑓𝑓. 

                                                          𝑓(𝑅) =  
1

(1−𝑅)𝜆 ≈ 0,84                                   (IV.5) 

Avec 𝜆 défini à 0,25 par la codification. 

Les valeurs de J (au centre des fissures) précédemment obtenues ont ensuite été utilisées pour 

évaluer le ΔKeff correspondant, puis ce dernier a systématiquement été associé à la vitesse de 

propagation expérimentale liée à la profondeur de fissure et au niveau de déformation considéré 

pour le calcul de J. Les résultats obtenus sont retranscrits sur la figure IV.12. 

 

Figure IV.12 – Évolution de la vitesse de propagation exprimée en fonction du paramètre ΔKeff (pour une 

entaille initiale de 110 µm) et comparée à la loi moyenne issue du code RSE-M 

L’analyse de la figure IV.12 montre que l’évolution du paramètre ΔKeff, et par conséquent de 

J, obtenue pour différentes conditions de sollicitations et pour des profondeurs et formes de 

fissures distinctes, suit une même tendance assimilable à une loi de type puissance. Le 

paramètre ΔKeff, évalué numériquement, semble alors permettre de correctement décrire l’état 

de déformation en pointe de fissure. L’influence du niveau de déformation est en effet 

rationnalisée dans l’intervalle des profondeurs considérées. L’exploitation des vitesses de 

propagation en fonction de l’évolution de J établie sur la figure IV.12 est par ailleurs cohérente 

avec la loi de propagation moyenne des aciers inoxydables sous air extraite du RSE-M. 

Rappelons ici que les présents résultats ont été obtenus avec une entaille initiale de 110 µm de 

profondeur. Des calculs similaires ont été menés avec une imperfection initiale de 350 µm de 

profondeur et conduisent à des résultats comparables. 
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En intégrant le caractère élasto-plastique de la déformation, au travers de l’évaluation 

numérique de J, l’approche adoptée ici représente un enrichissement vis-à-vis des méthodes 

d’ingénierie classiques de calcul purement élastiques qui peuvent être employées dans 

l’industrie. 

Une perspective intéressante serait d’évaluer le paramètre ΔKeff à des profondeurs de fissures 

plus faibles afin de vérifier si ce paramètre est également adapté aux faibles profondeurs. 

Toutefois, le modèle est à l’heure actuelle restreint à l’étude de fissures sortant complètement 

des imperfections, ce qui empêche l’étude du domaine de micro-propagation. Or, l’évaluation 

de la pertinence de J dans la phase de micro-propagation revêt un intérêt particulier puisque 

c’est dans cette phase que les vitesses sont les plus dépendantes aux effets d’entaille, de 

microstructure et de fermeture évoqués précédemment. 

IV.2.2.3 Évolution de J au bord 

Le calcul de la vitesse au bord est basé sur l’évolution de la forme de front de fissure déterminée 

expérimentalement qui permet d’évaluer, pour chaque profondeur de fissure connue au centre, 

les coordonnées de la position du front de fissure sur le bord. La longueur propagée entre deux 

points consécutifs sur le bord est ensuite calculée par des considérations géométriques 

permettant d’évaluer la longueur de l’arc entre ces deux points. La vitesse de propagation 

correspond finalement au rapport de cette longueur sur le nombre de cycles écoulés entre les 

deux points de propagation considérés. La procédure de calcul détaillée est proposée en annexe 

5. 

Les vitesses de propagation ainsi calculées sont représentées sur la figure IV.13.a en fonction 

des valeurs de ΔKeff qui leur sont associées. Le calcul est effectué dans le même intervalle de 

profondeur de fissures que précédemment, à savoir, de 0,75 à 2,3 mm et avec une imperfection 

de surface de 110 µm de profondeur. A noter que le calcul est effectué de la même manière que 

dans la partie IV.2.2.2 et est basé sur la formule IV.3 permettant de relier J à ΔKeff. Les effets 

de fermeture sont également pris en compte par l’application du facteur f(R). La seule 

différence réside dans le module E’ qui est évalué en contraintes planes et qui est égal à E ici. 

   

Figure IV.13 – Évolution de la vitesse de propagation exprimée en fonction du paramètre ΔKeff – a) Au 

bord ; b) Comparaison avec l’évolution au centre 

a) b) 
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D’une manière générale, les vitesses de propagation au bord (figure IV.13.a), issues des 

différents niveaux de déformation, évoluent à l’intérieur d’une même bande de dispersion. Les 

résultats sont par ailleurs en assez bonne corrélation avec la loi moyenne extraite du code RSE-

M. L’effet du niveau de déformation semble une nouvelle fois bien rationnalisé à l’aide du 

paramètre ΔKeff évalué numériquement, particulièrement pour les profondeurs de fissure les 

plus importantes. Une légère dispersion apparaît en revanche pour les profondeurs les plus 

faibles. 

La comparaison des résultats obtenus au centre et aux bords des fissures, sur la figure IV.13.b, 

montre que les deux séries de données sont globalement proches même si des différences 

légèrement plus marquées apparaissent entre les points associées aux profondeurs de 0,75 et 1 

mm (qui correspondent sur la figure aux deux points de plus faible valeur pour chaque niveau 

de déformation). Ces différences sont probablement liées à la méthode de calcul employée pour 

déterminer les vitesses aux bords. Cette méthode, qui est, pour rappel, basée sur la courbe 

expérimentale d’évolution du rapport a/b, est soumise à des incertitudes, particulièrement dans 

le domaine des faibles profondeurs. 

Les résultats demeurent toutefois comparables avec ceux obtenus au centre, ce qui laisse 

entrevoir des perspectives intéressantes. En effet, si le paramètre ΔKeff s’avère pertinent pour 

représenter la force motrice de propagation de la fissure en tous points sur cette dernière, il 

serait alors possible de prédire les vitesses sur tout le front, et d’anticiper ainsi l’évolution de 

sa forme au cours de la propagation.  

 

IV.2.3 Utilisation du paramètre ΔKε 

L’analyse de la littérature (Hatanaka et al., 1986; Kamaya, 2015; Kitagawa et al., 1979; Poulain, 

2015) fait apparaître un troisième paramètre pouvant être assimilé à la force motrice de 

propagation en élasto-plasticité, il s’agit de l’amplitude du facteur d’intensité de déformation 

ΔKε. Après une description de la méthode adoptée au cours de cette étude pour calculer ce 

facteur, une analyse des vitesses de propagation au travers de ce paramètre est proposée dans 

cette partie.  

IV.2.3.1 Méthode de calcul du paramètre ΔKε 

Pour rappel, la formule de calcul de l’amplitude du facteur d’intensité de déformation ΔKε 

(équation IV.6) est largement basée sur celle de l’amplitude du facteur d’intensité de contraintes 

ΔK et fait intervenir un facteur de forme noté f, l’amplitude totale de déformation Δε en lieu et 

place de l’amplitude de contrainte et la profondeur de fissure notée a. 

                                                        ∆𝐾𝜀 = 𝑓 × ∆𝜀 × √𝜋 × 𝑎                                  (IV.6) 

Dans le cadre de cette étude, le facteur de forme f est calculé de la même manière que pour le 

calcul du facteur d’intensité de contraintes (cf. partie IV.2.1). Le calcul s’appuie sur la courbe 

d’évolution du rapport d’ellipticité des fissures (en fonction de la profondeur de fissure) défini 

expérimentalement (cf. Chapitre III) et en utilisant les équations polynômiales de Carpinteri 

(Carpinteri, 1993). Comme présenté dans le chapitre I, ces équations permettent de calculer le 

facteur de forme pour une profondeur et une forme de front de fissure données. Le calcul est 

systématiquement effectué au point correspondant à la profondeur de fissure maximale (point 

A sur figure I.19). Pour les valeurs de rapport a/b ne correspondant pas aux équations de 
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Carpinteri, la valeur du facteur de forme f est déterminée par interpolation linéaire entre les 

deux plus proches valeurs calculables de f (à partir des équations de Carpinteri). Un exemple 

d’évolution de ce facteur de forme est donné sur la figure IV.14. 

 

Figure IV.14 – Évolution du facteur de forme pour une profondeur d’entaille de 220 µm 

IV.2.3.2 Analyse des vitesses de propagation à l’aide de ΔKε 

La figure IV.15 présente l’évolution des vitesses de propagation, issues des trois niveaux de 

déformation étudiés (Δεt/2 = 0,2%, Δεt/2 = 0,3, % et Δεt/2 = 0,6%), exprimée en fonction du 

facteur d’intensité de déformation ΔKε. Notons que tous les types et toutes les profondeurs 

d’imperfections sont considérés pour cette analyse. 

 

Figure IV.15 – Évolution de la vitesse de propagation pour les différents niveaux de déformation (Δεt/2 = 

0,2%, Δεt/2 = 0,3, % et Δεt/2 = 0,6%) exprimée en fonction de l’amplitude du facteur d’intensité de 

déformation ΔKε 

Quelle que soit la profondeur d’imperfection initiale, l’utilisation du paramètre ΔKε permet de 

rationnaliser l’effet de l’amplitude de déformation dans le domaine associé aux fissures longues 

évoqué dans la première partie de ce chapitre et également qualifié de régime de propagation 

établi. Pour les fissures plus courtes, dans le domaine de micro propagation identifié 

Δεt/2 = 0,6% 

Δεt/2 = 0,3% 

Δεt/2 = 0,2% 
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précédemment, l’utilisation de ce facteur ne permet pas de réconcilier complètement les 

différents essais. En effet, le facteur d’intensité de déformation ne semble pas permettre la prise 

en compte des particularités inhérentes au domaine de micro propagation et notamment les 

effets liés à la présence d’imperfection. Ainsi, la concentration des contraintes en fond 

d’imperfection et les éventuels effets liés à la microstructure et la fermeture évoqués 

précédemment ne sont pas considérés lors de l’utilisation de ΔKε. La pertinence de ce paramètre 

mécanique semble donc restreinte au domaine de propagation établi où les fissures se libèrent 

du champ d’influence lié aux imperfections surfaciques et ne sont plus dépendantes de 

paramètres microstructuraux pouvant affecter la propagation. 

Des pistes d’améliorations sont toutefois possibles, notamment dans le calcul du facteur de 

forme permettant de prendre en compte la géométrie de la fissure. En effet, le calcul actuel du 

facteur de forme peut encore être affiné dans le domaine de micro propagation. Toutefois les 

améliorations attendues devraient être limitées car le facteur de forme, comme le montre la 

figure IV.14 (évolution du facteur de forme), ne revêt pas une importance de premier ordre pour 

les faibles valeurs de ΔKε, sa valeur évoluant relativement peu dans ce domaine.  

L’aptitude de l’amplitude du facteur d’intensité de déformation à décrire la propagation des 

fissures dans le domaine des fissures longues peut être reliée au fait que, pour certaines classes 

de métaux et notamment celle des aciers inoxydables, la durée de vie en fatigue est plus corrélée 

à l’amplitude de déformation plastique qu’à l’amplitude des contraintes (Jaske and O’Donnell, 

1977). La loi de Manson-Coffin, reliant la durée de vie et la déformation plastique illustre bien 

cet état de fait. La prise en compte du paramètre déformation par l’intermédiaire du ΔKε s’avère 

donc pertinente pour décrire l’évolution des fissures de fatigue au sein de ce type de matériau. 

Un auteur (Kamaya, 2012) a par ailleurs établi, à l’aide d’analyses basées sur des calculs 

éléments finis, que l’assimilation du facteur d’intensité de déformation à la force motrice de 

propagation s’explique par des considérations de l’état du champ de déformation en pointe de 

fissure. Selon ce même auteur, le facteur d’intensité de déformation semble pouvoir être relié à 

l’ouverture en pointe de fissure (Kamaya, 2015).  
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IV.3. Analyse de la durée de vie en fatigue en présence d’imperfections 

de surface 

Dans cette partie, une analyse de la durée de vie en fatigue est proposée en s’appuyant sur les 

outils précédemment développés et s’articule en trois points. Le premier, est consacré à 

l’amorçage des fissures à partir des imperfections et est basé sur l’exploitation des données 

expérimentales de potentiel grâce au seuil défini dans le chapitre III. Dans un deuxième temps, 

une analyse globale des durées de vie et de l’influence des imperfections sur ces dernières est 

réalisée. La sensibilité à la présence d’entaille en fonction du niveau de déformation est 

notamment évoquée. Enfin, une approche prédictive, s’appuyant sur l’utilisation du facteur 

d’intensité de déformation, est proposée. 

IV.3.1 Phase d’amorçage 

En complément de l’analyse qualitative proposée dans le chapitre III, l’amorçage des fissures à 

partir des imperfections surfaciques est traité ici d’un point de vue quantitatif. 

IV.3.1.1 Analyse de l’amorçage au travers du suivi de potentiel électrique 

L’ensemble des données expérimentales issues du suivi de potentiel électrique a été analysé en 

appliquant la valeur de seuil de propagation définie précédemment, à savoir une propagation 

d’environ 100 µm (V/V0 = 1,01). Ceci permet de quantifier, pour chacun des essais réalisés, la 

durée de vie à l’amorçage, notée Namorçage. Les résultats obtenus pour les différents niveaux de 

déformation sont retranscrits dans le tableau IV.3.  

Niveau de 

déformation 
Référence essai N5 Namorçage Namorçage/N5 

Δεt/2 = 0,2% 

E02P110 19100 2800 0,15 

F02P110 27300 6500 0,24 

F02P220 16610 1120 0,07 

E02P320 10200 400 0,04 

F02P320 12000 1000 0,08 

Δεt/2 = 0,3% 
F03P120 7710 910 0,12 

F03P180 7550 1280 0,17 

F03P350 3800 290 0,08 

Δεt/2 = 0,6% 

F06P110 1750 300 0,17 

E06P170 1500 220 0,15 

E06P280 910 30 0,03 

F06P280 970 110 0,11 

F06P290 910 70 0,08 

E06P310 840 80 0,10 
 

Tableau IV.3 – Durées de vie N5, nombre de cycles en phase d’amorçage et fraction de la durée de vie à 

l’amorçage pour les différents niveaux de déformation étudiés 
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Quel que soit le niveau de déformation considéré, la fraction de durée de vie à l’amorçage est 

relativement faible en présence d’une imperfection surfacique. La part de l’amorçage au sens 

du potentiel dans la durée de vie totale varie en effet de 3 à 24% maximum. Indépendamment 

de la profondeur des imperfections, le niveau de déformation joue également un rôle important 

si l’on s’intéresse au nombre de cycles à l’amorçage. Les temps d’amorçage varient par exemple 

entre 400 et 6500 cycles à Δεt/2 = 0,2%, alors qu’ils ne dépassent pas 300 cycles dans le cas le 

moins défavorable (entaille de 110 µm) à  Δεt/2 = 0,6%. En revanche, cette influence est 

beaucoup moins marquée en analysant les durées de vie relatives (Namorçage/N5). Dans ce dernier 

cas, la proportion à l’amorçage moyenne varie peu avec le niveau de déformation. 

Ces valeurs sont à comparer avec les parts de durée de vie à l’amorçage sur des éprouvettes 

saines qui représentent une proportion de la durée de vie totale beaucoup plus importante. En 

effet, plusieurs auteurs ayant étudié des aciers inoxydables austénitiques sans présence 

d’entailles artificielles mettent en avant des temps à l’amorçage significativement plus élevés. 

C’est notamment le cas de (Maiya, 1975), qui montre que le temps nécessaire à l’apparition de 

fissures d’une centaine de micromètres de profondeur est dépendant du niveau de déformation 

plastique (figure IV.16) et que ces temps représentent, dans les niveaux de déformation 

plastique proches de ceux appliqués dans cette étude, au moins 80% de la durée de vie en fatigue 

totale. Ces résultats doivent cependant être relativisés car ils sont basés sur une étude menée à 

593°C, les modes de déformation et d’endommagement pouvant être très différents à cette 

température. 

 

Figure IV.16 – Effet du niveau de déformation plastique sur l’amorçage d’un acier inoxydable 

austénitique 304 sollicité en fatigue uniaxiale à 593°C (Maiya, 1975) 

Une étude plus récente et réalisée sous air à température ambiante confirme néanmoins ces 

résultats. Ainsi, Ould Amer (Ould Amer, 2014) recueille également, dans le cadre de ses travaux 

de thèse, des durées à l’amorçage notoirement supérieures à celles obtenues en présence 

d’imperfections surfaciques. A titre d’exemple, la fraction de la durée de vie représentée par 

l’amorçage s’établit respectivement à 32% et 31% aux niveaux de sollicitation Δεt/2 = 0,2% et 

0,3%. A noter que la part d’amorçage est nettement plus faible à Δεt/2 = 0,6%, cette dernière 

atteignant seulement 8 à 15% de la durée de vie totale. Ces résultats ne sont cependant pas 

directement comparables avec ceux de la présente étude. En effet, dans le cadre des travaux 

d’Ould Amer, l’amorçage est associé à la présence d’une fissure de 100 µm de longueur en 

surface d’éprouvette. Or, rappelons que l’amorçage défini dans la présente étude est fixé à 100 
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µm de profondeur. Une fissure surfacique de 100 µm de longueur possède très probablement 

une profondeur inférieure à 100 µm, par conséquent, les parts d’amorçage issues des travaux 

d’Ould Amer évoquées précédemment seraient sans doute plus élevées en considérant la même 

référence de seuil d’amorçage, à savoir une profondeur de 100 µm. Cela ne fait que confirmer 

la tendance précédemment établie, selon laquelle les durées à l’amorçage en présence 

d’imperfection surfacique sont très largement réduites comparées à celles obtenues sur 

éprouvettes saines. 

Notons par ailleurs que, si l’on compare le nombre de cycles à l’amorçage en présence 

d’imperfection par rapport à la durée de vie des éprouvettes saines, la fraction de la durée de 

vie associée à l’amorçage devient alors extrêmement faible et peut représenter jusqu’à moins 

de 1% de la durée de vie totale dans certains cas. 

IV.3.1.2 Influence de la profondeur d’imperfection sur l’amorçage 

Dans le cadre de cette étude, la fraction de durée de vie à l’amorçage a tendance à diminuer 

avec l’augmentation de la profondeur de défaut initiale sans toutefois que cela soit 

systématiquement vérifié. Pour des imperfections surfaciques présentant des profondeurs 

proches de 100 µm, la part de durée de vie à l’amorçage varie de 15 à 24%, alors qu’elle s’étend 

de 3 à 11% pour des imperfections dont les profondeurs sont proches de 300 µm de profondeur. 

Les variations constatées à profondeurs équivalentes peuvent avoir pour origine le type 

d’imperfection, en effet, le procédé électroérosion semble favoriser un amorçage plus rapide 

comparé à la fissureuse. D’autre part, la diminution de la part de durée de vie représentée par 

l’amorçage avec l’augmentation de la profondeur d’entaille peut s’expliquer par des effets de 

concentration de contraintes. Des calculs, réalisés à l’aide du code de calcul Cast3m, ont permis 

de mettre en évidence ce phénomène. Une simulation de plusieurs entailles, dont les 

profondeurs varient entre 110 et 350 µm, a été réalisée, permettant ainsi de caractériser les 

zones de concentrations de la déformation induites par la présence d’imperfections. Les 

conditions de chargement sont celles évoquées dans la partie IV.1.2. Pour rappel, il s’agit de 

l’application d’une sollicitation équivalente à un chargement alterné en traction monotone basée 

sur la méthode quart de cycle.  

Afin de pouvoir considérer les trois niveaux de déformation sur un même graphe, la 

déformation évaluée numériquement est normalisée à l’aide de la déformation nominale, et est 

tracée en fonction de la distance d par rapport au fond d’entaille. Le rapport εt/εt_nominale ainsi 

obtenu sera qualifié ici de facteur d’amplification de la déformation à la distance d et sera noté 

Fa. Comme le montre la figure IV.17, la présence d’imperfections génère une importante 

concentration de la déformation au fond de ces dernières et l’amplification augmente avec la 

profondeur d’entaille. Ainsi, pour les entailles de 110 µm de profondeur, la déformation en fond 

d’imperfection est multipliée par un facteur 5 alors qu’elle est amplifiée près de 8 fois pour une 

imperfection de 350 µm de profondeur. 
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Figure IV.17 – Evolution du facteur d’amplification de déformation Fa en fond d’entaille pour différentes 

profondeurs à Δεt/2 = 0,2% 

L’évolution du facteur d’amplification en fonction de la distance au fond d’imperfection 

présentée sur la figure IV.17 est associée au niveau de sollicitation le plus faible, Δεt/2 = 0,2%. 

Notons ici que le niveau de déformation n’a pas une influence significative sur l’amplification 

de la déformation en fond d’entaille. L’augmentation du niveau de déformation entraîne 

néanmoins une légère baisse de l’amplification. En effet, dans le cas d’une entaille de 110 µm 

de profondeur, le facteur d’amplification en fond d’entaille est de 4,68 à Δεt/2 = 0,2% et de 3,72 

à Δεt/2 = 0,6%. Pour des imperfections de 220 et 350 µm de profondeur, le facteur Fa décroit 

dans des proportions similaires.  

IV.3.1.3 Évaluation de l’amorçage à l’aide de la méthode σθθ 

Une évaluation de l’amorçage en fatigue à partir de la méthode σθθ issue du RCC-M (Règles de 

Conception et de Construction des matériels Mécaniques REP) est proposée ici. Cette dernière 

permet de calculer les temps d’amorçage en fatigue dans des zones présentant des singularités 

géométriques, souvent associées à de fortes concentrations de contraintes et des gradients 

importants. La présence d’entaille au sein d’une éprouvette représente un cas typique de 

singularité géométrique. Une application de cette approche à différentes configurations 

d’imperfections surfaciques rencontrées au cours de cette étude est donc proposée dans cette 

partie. L’objectif ici est de vérifier la pertinence de cette méthode dans le contexte des essais 

réalisés (conditions de sollicitations et imperfections) et de la comparer avec les résultats 

expérimentaux concernant l’amorçage, obtenus par l’intermédiaire de la méthode du suivi de 

potentiel électrique. 

L’approche σθθ est basée sur l’utilisation de l’amplitude de la contrainte normale maximale 

(Δσθθ), évaluée à une distance d caractéristique du fond d’entaille, comme critère d’amorçage 

en fatigue. La méthode, qui est appliquée dans le cadre de l’industrie nucléaire, s’appuie 

notamment sur les travaux de Devaux (Devaux et al., 1979). La distance d, à laquelle les 

contraintes sont évaluées, est dépendante du matériau étudié. Dans le cas des aciers 

inoxydables, cette dernière a été fixée à 0,059 mm. Le choix de cette valeur est lié à des 

considérations statistiques, la dispersion des résultats ayant été trouvée minimale à cette 

distance dans le cas des aciers inoxydables.  
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Figure IV.18 – Conventions géométriques adoptées par Creager (Creager, 1966) pour le calcul des 

contraintes au voisinage d’une fissure émoussée 

La contrainte tangentielle est alors évaluée à la distance d pour différentes valeurs de l’angle θ 

(figure IV.18) afin de garantir l’identification de la contrainte maximale. Une fois la contrainte 

connue, les durées Na à l’amorçage peuvent être déduites à partir d’une loi d’amorçage de type : 

                                                              ∆𝜎θθ(𝑑) = 𝐶𝑁𝑎
𝑛                                       (IV.7) 

Les lois d’amorçage utilisées pour le calcul des temps d’amorçage à partir de la contrainte 

∆𝜎θθ(𝑑) reposent sur des campagnes expérimentales menées sur des éprouvettes de type CT 

dont les entailles présentent des rayons en fond variant de 50 µm à 1 mm. L’amorçage sur ces 

éprouvettes est associé à une fissuration de 0,1 à 0,2 mm de profondeur, ce qui est comparable 

au seuil d’amorçage défini dans le cadre de cette étude. 

Ici, la contrainte ∆𝜎θθ(𝑑) est calculée à partir de deux méthodes qui sont détaillées dans les 

parties suivantes. 

IV.3.1.3.1. Calcul de l’amplification de la déformation en fond d’entaille à 

l’aide du logiciel Cast3m 

L’utilisation du modèle numérique implémenté sous Cast3m permet d’évaluer la déformation 

locale en fond d’entaille pour les différents niveaux de déformation et profondeurs 

d’imperfections considérés dans cette étude. L’objectif ici est de récupérer la déformation locale 

à la distance caractéristique d = 59 µm du fond des entailles dans l’optique d’une application 

de la méthode σθθ évoquée précédemment. Cette déformation est obtenue par une interpolation 

des données recueillies aux nœuds voisins de la distance d. 

La figure IV.19 présente l’évolution de la déformation localisée à une distance de 59 µm du 

fond d’entaille en fonction de la profondeur d’imperfection surfacique pour les différents 

niveaux de déformation étudiés. Afin de pouvoir considérer les trois niveaux de déformation 

sur un même graphe, la déformation évaluée numériquement est normalisée à l’aide de la 

déformation nominale. Le rapport εt/εt_nominale ainsi obtenu sera également qualifié ici de facteur 

d’amplification de la déformation à la distance d = 59 µm et sera noté Fa59. 
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Figure IV.19 – Évaluation du facteur d’amplification de déformation à 59 µm du fond d’entaille pour les 

différents niveaux de déformation et profondeurs d’imperfections 

L’augmentation de la profondeur d’imperfection conduit à une intensification de 

l’amplification de la déformation. A Δεt/2 = 0,2%, l’amplification est par exemple de 1,5 pour 

une profondeur de 110 µm et atteint presque 2,5 à 350 µm. L’évolution du facteur 

d’amplification de la déformation Fa59 semble linéaire et proche pour les trois niveaux de 

déformation considérés. Cependant, Fa59 augmente légèrement lorsque le niveau de 

déformation diminue (cf. 3.1.2). Les écarts tendent par ailleurs à s’accentuer avec la profondeur 

d’entaille. Ces différences, relatives au niveau de sollicitation, seront prises en compte lors de 

l’utilisation du facteur Fa pour le calcul de la contrainte ∆𝜎θθ(𝑑). 

IV.3.1.3.2. Évaluation de l’amplitude de contrainte ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) via la formule de 

Creager et le facteur d’amplification de déformation 

L’amplitude de contrainte ∆𝜎θθ(𝑑), correspondant à la contrainte locale à la distance d = 59 

µm du fond des imperfections, est ensuite évaluée au travers de deux méthodes différentes. Une 

première, basée sur le facteur d’amplification de la déformation obtenu précédemment, et une 

deuxième, s’appuyant sur la formule de Creager en mode I qui permet de calculer les contraintes 

au voisinage d’une fissure émoussée de rayon à fond d’entaille 𝜌 (Creager, 1966). 

Méthode basée sur le facteur d’amplification de la déformation 

Ici, l’amplitude de contrainte ∆𝜎θθ(𝑑) est évaluée à partir de la connaissance de la déformation 

locale à la distance d du fond d’entaille obtenue numériquement. Concrètement, une amplitude 

de déformation Δεt « corrigée » est calculée à partir de l’amplitude de déformation nominale 

totale et du facteur d’amplification de déformation, Fa59, à la distance d présenté sur la figure 

IV.19, selon la formule IV.8 suivante : 

                                                        ∆𝜀𝑡_𝑐𝑜𝑟𝑟𝑖𝑔é𝑒 = ∆𝜀𝑡 × 𝐹𝑎59                                (IV.8) 

Le facteur d’amplification de déformation est évalué à une profondeur d’imperfection donnée 

à partir d’une des fonctions d’interpolation apparaissant sur la figure IV.19. Afin d’associer 

cette amplitude de déformation « corrigée » à une amplitude de contrainte,  ∆𝜀𝑡_𝑐𝑜𝑟𝑟𝑖𝑔é𝑒 est 
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multipliée par le module d’Young (formule IV.9). Bien qu’elle soit simplificatrice, cette 

approche permet néanmoins d’évaluer la contrainte ∆𝜎θθ(𝑑) en prenant en considération le 

caractère élasto-plastique de la déformation via l’utilisation de ∆𝜀𝑡_𝑐𝑜𝑟𝑟𝑖𝑔é𝑒, qui est évaluée 

numériquement à l’aide d’un calcul élasto-plastique (sous Cast3m). 

                                                      ∆𝜎θθ(𝑑) = ∆𝜀𝑡_𝑐𝑜𝑟𝑟𝑖𝑔é𝑒 × 𝐸                              (IV.9) 

Avec ∆𝜎θθ(𝑑) l’amplitude de contrainte en MPa et E le module d’Young en MPa également. 

Méthode basée sur la formule de Creager 

La deuxième méthode de calcul de ∆𝜎θθ(𝑑) repose sur l’utilisation de la formule de Creager en 

mode I qui est définie de la manière suivante : 

                                                      ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) =
2

𝜋
×

∆𝐾

√2𝑑+𝜌
×

𝑑+𝜌

2𝑑+𝜌
                            (IV.10) 

Avec 𝜌 le rayon en fond d’entaille, ∆𝐾 l’amplitude du facteur d’intensité des contraintes et d la 

distance caractéristique à partir du fond d’entaille. 

Plusieurs simplifications sont effectuées lors du calcul de ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) à l’aide de la formule de 

Creager. Ainsi, le rayon en fond 𝜌 est fixé à 0,1 mm ce qui constitue une approximation par 

rapport à la réalité expérimentale. L’influence de ce facteur dans le calcul de ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) peut 

néanmoins être considérée comme négligeable. En effet, si l’on modifie la valeur de 𝜌 dans 

l’intervalle de variation constaté expérimentalement, la valeur de ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) est très peu affectée 

(moins de 3% de variation dans le cas le plus défavorable). Une seconde hypothèse est faite sur 

la valeur de l’amplitude de contrainte considérée dans le calcul de ∆𝐾. Ici, l’amplitude de 

contrainte prise en compte correspond à la contrainte stabilisée calculée expérimentalement et 

multipliée par 2 afin de représenter le chargement en traction-compression symétrique. Le fait 

de considérer la contrainte stabilisée dans le calcul peut tendre à une légère sous-estimation car 

les contraintes observées au moment de l’amorçage sont généralement plus élevées. 

IV.3.1.3.3. Évaluation de la durée de vie à l’amorçage à partir de ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) 

Une fois l’amplitude de contrainte ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) calculée par l’une ou l’autre des deux méthodes 

précédemment détaillées, l’évaluation du nombre de cycles à l’amorçage s’effectue à partir de 

la formule du RSE-M reliant l’amplitude de contrainte ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) au nombre de cycles à 

l’amorçage Na pour les aciers inoxydables : 

                                                ∆𝜎𝜃𝜃_𝑒𝑓𝑓(𝑑) = 9458 × (𝑁𝑎)−0,246                       (IV.11) 

∆𝜎𝜃𝜃_𝑒𝑓𝑓(𝑑) est exprimé en MPa et correspond à une amplitude de contrainte effective obtenue 

en multipliant ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) par une fonction dépendant du rapport de charge f(R). De plus, la 

codification recommande d’appliquer une amplification plastique de 1,15 en préalable sur 

∆𝜎𝜃𝜃(𝑑). En résumé, ∆𝜎𝜃𝜃_𝑒𝑓𝑓(𝑑) est calculé de la manière suivante : 

                                             ∆𝜎𝜃𝜃_𝑒𝑓𝑓(𝑑) = ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) × 1,15 × 𝑓(𝑅)                  (IV.12) 

Notons ici que, pour le ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) évalué par le biais du facteur d’amplification obtenu 

numériquement, la fonction f(R) ainsi que le facteur de correction plastique ne sont pas 

appliqués. Dans ce cas précis, la durée à l’amorçage Na est alors directement évaluée à partir 

de ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑). Les résultats obtenus à l’aide des différentes méthodes mises en œuvre sont 
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présentés sur la figure IV.20 et comparés aux données expérimentales issues du suivi de 

potentiel électrique. 

 

Figure IV.20 – Comparaison des durées de vie à l’amorçage expérimentales avec les durées de vie à 

l’amorçage calculées (Δσθθ) à partir de la formule de Creager et du facteur d’amplification de la 

déformation obtenu sous Cast3m 

L’analyse de la figure IV.20 montre que l’application de la méthode σθθ basée sur la formule de 

Creager donne des durées de vie à l’amorçage en net désaccord avec les données 

expérimentales. Les durées de vie à l’amorçage sont très fortement surestimées à l’aide de cette 

méthode, certaines dépassant même la durée de vie totale en fatigue, ce qui n’est évidemment 

pas réaliste. Son application dans ce contexte n’est donc pas pertinente. L’inefficacité de la 

méthode pour anticiper les temps d’amorçage est potentiellement liée aux très faibles 

dimensions des imperfections considérées dans le cadre de cette étude. Ces dernières 

n’excèdent pas 350 µm. Or, dans ce domaine de profondeur, il est raisonnable de s’interroger 

sur la validité du facteur d’intensité des contraintes K mis en œuvre dans la formule de Creager. 

D’autre part, comme cela a été montré précédemment (cf. partie IV.2.1), le contexte de 

plasticité généralisée inhérent à cette étude met sérieusement en question l’opportunité de 

l’utilisation du facteur K.  

Sur le même principe, un second calcul basé sur la méthode de Creager a été réalisé en 

s’appuyant sur le ∆𝐾𝑐𝑝 au lieu du ∆𝐾 afin de prendre en compte une correction plastique (cp) 

directement dans le calcul du facteur d’intensité des contraintes. La plasticité est intégrée à ce 

facteur de la manière suivante : 

                                                              𝐾𝑐𝑝 =  𝛼𝐾√
𝑎+𝑟𝑦

𝑎
                                      (IV.13) 

Avec 𝑟𝑦 le rayon de la zone plastique en déformations planes défini selon la formule IV.14 : 

                                                                  𝑟𝑦 =
1

6𝜋
(

𝐾

𝑆𝑦
)2                                        (IV.14) 

Avec a, la profondeur de fissure au centre, 𝑆𝑦 la limite d’élasticité du matériau et 𝛼 un 

coefficient multiplicateur pouvant varier en fonction de la longueur du ligament. 
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Le calcul de ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) par ce biais donne lieu à des durées de vie à l’amorçage légèrement plus 

faibles mais toujours largement supérieures à celles constatées expérimentalement.  

En revanche, l’application de la méthode basée sur le facteur d’amplification de la déformation 

présentée précédemment conduit à des résultats relativement proches de ceux obtenus 

expérimentalement. Dans le cadre de cette étude, l’utilisation de ce facteur s’avère plus 

pertinente que la mise en œuvre de la formule de Creager basée sur le paramètre mécanique K. 

En dépit des simplifications effectuées, il semblerait que la prise en compte de la concentration 

de déformation induite par les entailles, au travers du paramètre ∆𝜎𝜃𝜃(𝑑) évalué 

numériquement (à l’aide d’un calcul élasto-plastique), permette de correctement estimer les 

temps d’amorçage en fatigue. Cette méthode mériterait cependant d’être mise à l’épreuve de 

conditions différentes, sur un autre matériau notamment.  

IV.3.2 Analyse de la durée de vie totale en fatigue en présence d’imperfection 

Une analyse de l’ensemble des durées de vie en fatigue obtenues au cours de la campagne 

expérimentale est proposée dans cette partie. Dans un premier temps, une étude comparative de 

la tenue en fatigue en fonction des différents niveaux de déformation est réalisée en intégrant 

les précédents développements concernant l’amorçage et la propagation des fissures à partir des 

imperfections. L’influence du niveau de déformation sur la sensibilité à la présence 

d’imperfection surfacique est notamment mise en évidence. 

Dans un second temps, les durées de vie obtenues en présence d’imperfection font l’objet d’une 

exploitation au travers d’un facteur correctif basé sur l’amplitude de déformation 

précédemment calculée à l’aide du modèle numérique implémenté sous Cast3m. 

IV.3.2.1 Influence du niveau de déformation sur la nocivité des imperfections de 

surface 

Les durées de vie considérées ici sont notées N5 et correspondent, pour rappel, aux nombres de 

cycles nécessaires pour atteindre une chute de 5% de la contrainte stabilisée, et sont 

adimensionnées par rapport à celles des éprouvettes de référence (sans imperfection initiale). 

L’adoption d’une représentation relative des durées de vie en fatigue, N5_avec_imperfection/Nréférence, 

permet de réaliser une analyse comparative des 3 niveaux de déformation étudiés. La figure 

IV.21 présente l’évolution de la durée de vie relative en fonction de la profondeur de défaut 

pour deux durées de vie de référence différentes : les durées de vie N5_saine, correspondant aux 

essais sur éprouvettes sans imperfection, et NANL, basée sur la base de données de l’ANL 

(Argonne National Laboratory). 
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Figure IV.21 – Représentation de l’évolution de la durée de vie en fatigue normalisée en fonction de la 

profondeur d’imperfection surfacique – a) Référence Nsaine ; b) Référence NANL 

La figure IV.21.a met en évidence l’effet pressenti lors de l’analyse des durées de vie réalisée 

au chapitre III, à savoir, une dépendance de l’influence des imperfections au niveau de 

déformation. Cela confirme aussi que la présence d’une imperfection est plus nocive pour le 

niveau de déformation le plus faible. Toutefois, ce type de représentation est très dépendant de 

la durée de vie prise comme référence. Or, dans le cadre de cette étude, seuls un ou deux essais 

de référence ont été effectués pour chaque niveau de déformation, la dispersion expérimentale 

peut alors jouer un rôle important. C’est pourquoi, une deuxième représentation est proposée 

en adoptant la durée de vie ANL comme référence (figure IV.21.b). La durée de vie ANL est 

calculée selon la formule IV.15 établie par l’ANL sous air pour les aciers inoxydables. 

                                          ln(𝑁) = 6,891 − 1,92 × ln (𝜖𝑎 − 0,112)                  (IV.15) 

N désigne la durée de vie en fatigue et εa la demi-amplitude de déformation totale. Notons ici 

que les durées de vie de référence, obtenues expérimentalement sur les éprouvettes sans entaille, 

sont cohérentes avec celles calculées par l’intermédiaire de la formule ANL. Une comparaison 

entre ces deux types de durées de vie est proposée dans le tableau IV.4. 

Δεt/2 N5_saine NANL Écarts (%) 

0,2 % 116 100 104 548 11,0 

0,3 % 27 600 24 341 13,4 

0,6 % 4 840 3 899 24,1 
 

Tableau IV.4 – Comparaison des durées de vie mesurées (N5_saine) et calculées (NANL) sur éprouvette saine 

La représentation basée sur les durées de vie ANL, illustrée par la figure IV.21.b, tout en étant 

similaire à celle de la figure IV.21.a, accentue la nocivité croissante de la présence 

d’imperfections surfaciques avec la diminution du niveau de déformation. A profondeurs 

égales, la réduction de la durée de vie relative est, par exemple, environ deux fois plus 

importante à Δεt/2= 0,2% qu’à Δεt/2= 0,6%. 

Plusieurs hypothèses peuvent être avancées pour expliquer ce phénomène. La première 

explication possible est liée aux temps d’amorçage d’une fissure à partir des défauts. Comme 

cela a été évoqué dans la partie IV.3.1.1., sans présence d’imperfection, la fraction de durée de 

vie nécessaire à l’amorçage d’une fissure est dépendante du niveau de déformation plastique. 

a) b) 
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Plus le niveau de déformation est faible et plus la part d’amorçage dans la durée de vie totale 

est importante. Or, en présence d’imperfections surfaciques, les temps d’amorçage observés 

sont extrêmement réduits. En effet, comme cela a été montré précédemment, les imperfections 

génèrent une importante concentration de la déformation qui va favoriser un amorçage rapide. 

Ainsi, pour un faible niveau de déformation, associé à une fraction de durée de vie à l’amorçage 

importante sur éprouvette saine, la présence de défaut va fortement réduire cette part à 

l’amorçage et par conséquent la durée de vie totale. Au contraire, pour des niveaux de 

déformation plus élevés, la fraction de durée de vie représentée par l’amorçage étant plus faible 

sur éprouvette saine, la présence de défaut n’entraine pas une forte modification de la durée à 

l’amorçage et ne change donc pas fondamentalement la durée de vie totale. 

Une deuxième hypothèse peut également justifier, dans une moindre mesure, les écarts 

constatés en termes de nocivité des imperfections de surface en fonction du niveau de 

déformation. Si l’on assimile une imperfection initiale à une fissure de même profondeur et que 

l’on considère le temps qui serait nécessaire à une fissure amorcée depuis la surface pour 

rattraper cette profondeur de défaut initiale, alors on s’aperçoit que la réduction de durée de vie 

sera d’autant plus importante que le niveau de déformation est faible (car associé à des vitesses 

de propagation faibles) étant donné qu’en présence de défaut, ce temps de propagation est, 

d’une certaine manière, supprimé. 

D’un point de vue plus global, l’analyse de l’ensemble des résultats relatifs à l’amorçage et à la 

propagation montre que la réduction de la durée de vie en fatigue en présence d’imperfection 

est principalement liée à deux phénomènes. Le premier, qui apparaît comme prépondérant, est 

la réduction notable de la phase d’amorçage, qui, en présence d’entaille intervient très 

rapidement, quelle que soit la profondeur considérée. Le second phénomène est quant à lui 

relatif à la phase de micro propagation et, plus particulièrement, à l’accélération des vitesses de 

propagation induite par la présence d’imperfection. L’incidence de ce second phénomène est 

par ailleurs intimement liée à la profondeur des imperfections considérées.  

IV.3.2.2 Application d’un facteur de réduction de durée de vie effectif  

En présence de concentration de contraintes, la codification propose une méthode d’analyse en 

fatigue qui consiste à multiplier le chargement nominal par un facteur correctif puis à réévaluer 

la durée de vie à partir du niveau de sollicitation ainsi corrigé en se basant sur les courbes de 

fatigue codifiées (méthode σD du code RCC-MRx). Selon un principe similaire, l’approche 

proposée ici repose sur l’utilisation du facteur d’amplification évalué numériquement dans la 

partie IV.3.1.3. Ce facteur est repris ici en tant que facteur correctif et se veut représentatif de 

l’état de concentration de contraintes généré par la présence d’imperfection. Pour rappel, ce 

coefficient est récupéré à la distance caractéristique de 59 µm (par rapport au fond d’entaille) 

et sa valeur est dépendante de la profondeur d’imperfection ainsi que du niveau de déformation 

(figure IV.19 partie IV.3.1.3.1). Par conséquent, pour chaque essai, la déformation nominale 

est multipliée par un facteur d’amplification correspondant à un niveau de chargement et une 

profondeur d’imperfection donnés. Les durées de vie en fatigue expérimentales sont alors 

réévaluées aux niveaux de déformation majorés à l’aide du facteur correctif puis comparées 

avec les durées de vie ANL correspondantes.  

Dans un premier temps, les durées de vie expérimentales sont représentées sur un graphe de 

type Δεt/2 = f(N) et sont confrontées à la courbe ANL sur la figure IV.22. La courbe ANL est 

calculée à partir de la formule IV.15 précédente qui s’applique pour les aciers inoxydables 
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austénitiques sous air de 20 à 400°C. Sur cette figure, il est une nouvelle fois possible de 

visualiser la forte réduction de durée de vie en présence d’imperfection ainsi que la concordance 

entre les données ANL et les durées de vie obtenues pour les éprouvettes saines. 

 

Figure IV.22 – Comparaisons des durées de vie en fatigue obtenues expérimentalement avec la courbe de 

référence ANL 

Dans un deuxième temps, les durées de vie, associées aux essais réalisés en présence 

d’imperfections de surface, sont représentées sur le même type de graphe mais aux niveaux de 

déformation révisés à l’aide du facteur correctif précédemment évoqué. Les points de durées de 

vie expérimentaux, représentés par des cercles, sont alors confrontés à leurs homologues 

(losanges) associés aux niveaux de déformation « corrigés » sur la figure IV.23. 

 

Figure IV.23 – Durées de vie en fatigue avec et sans application d’un facteur correctif basé sur 

l’amplification de déformation en fond d’entaille 

Sans imperfection 

Sans imperfection 

Sans imperfection 
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L’application du facteur correctif conduit à un décalage vertical des points pour chacun des 

essais considérés. Les durées de vie associées aux niveaux de déformation ainsi corrigés 

s’avèrent tout à fait cohérentes avec les durées de vie ANL correspondantes. Dans plus de la 

moitié des cas, les écarts constatés entre les durées de vie ANL et les durées de vie « corrigées » 

sont inférieurs à 20%. L’approche ainsi mise en œuvre s’avère particulièrement efficace pour 

les essais associés aux niveaux de déformation Δεt/2= 0,3% et Δεt/2= 0,6%. Au niveau de 

déformation le plus faible, à Δεt/2= 0,2%, l’écart moyen absolu s’élève à 28,6%. 

L’analyse des résultats montre que l’utilisation d’un facteur correctif basé sur la concentration 

de déformation en fond d’imperfection, bien qu’intuitive et sans doute perfectible, permet de 

rendre compte de l’influence des imperfections, et notamment de leur profondeur, sur la tenue 

en fatigue. La bonne adéquation des durées de vie « corrigées » avec les durées de vie ANL 

peut notamment s’expliquer par le fait que le facteur utilisé est étroitement lié aux niveaux de 

concentration des déformations en fond d’entaille, or, plus ces derniers sont élevés, plus les 

temps d’amorçage sont faibles et par conséquent plus la durée de vie est réduite. D’autre part, 

l’utilisation de la distance de 59 µm semble adéquate dans ce contexte car elle ne conduit pas à 

l’obtention de facteurs correctifs trop sévères. Les approches basées sur l’état de concentration 

de contraintes peuvent se révéler trop sévères, particulièrement quand elles sont associées à des 

entailles présentant une forte acuité, ce qui mène généralement à une surestimation de la 

réduction de la durée de vie en fatigue. Un auteur (Perterson, 2008) a en effet montré que le 

coefficient de réduction de la durée de vie en fatigue (en présence de concentration de 

contrainte) ne représente qu’une faible fraction du coefficient de contrainte classique quand ce 

dernier est élevé (notamment du fait d’un rayon en fond d’entaille faible). 

Cette approche sera confrontée à un second matériau, le 18MND5, dans le chapitre suivant afin 

d’en vérifier la pertinence. 

IV.3.3 Mise en œuvre d’approches prédictives basées sur le ΔKε 

IV.3.3.1 Estimation à partir de lois en ΔKε particularisées pour chaque essai 

Dans cette partie, les estimations de durées de vie ont été réalisées à partir de plusieurs lois 

puissance interpolées en s’adaptant aux particularités de chaque essai. En effet, l’évolution des 

vitesses de propagation en fonction de ΔKε a été, pour chaque essai, approchée par une ou 

plusieurs lois puissance, en essayant systématiquement de s’adapter aux différents changements 

de pentes. Trois interpolations en moyenne ont été effectuées pour chaque essai comme cela est 

illustré sur la figure IV.24. 
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Figure IV.24 – Représentation schématique de l’interpolation des données à l’aide de plusieurs lois 

puissance 

L’intérêt de cette démarche est d’évaluer des durées de vie en restant le plus fidèle possible à 

l’exploitation des résultats expérimentaux afin de les comparer aux durées de vie réelles. Cela 

permet ainsi de juger de la fiabilité de l’exploitation des mesures expérimentales de potentiel. 

L’utilisation des lois évoquées précédemment ne permet d’estimer que la part de propagation 

des fissures (d’environ 0,1 à 3 mm) sans tenir compte du temps nécessaire à l’amorçage de ces 

dernières. Or, les seules valeurs expérimentales réellement connues sont les durées de vie en 

fin d’essai. Ces durées de vie doivent alors être amputées de la part d’amorçage afin qu’elles 

correspondent à la seule phase de propagation. A cet effet, on retranche à ces durées de vie 

expérimentales totales la part de durée de vie nécessaire pour atteindre le seuil de propagation 

associé à une variation relative de potentiel de 1% (soit une profondeur d’environ 100 µm en 

termes de propagation – cf. Chapitre III). On obtient ainsi la durée de vie expérimentale en 

propagation de 100 µm de profondeur jusqu’au front de fissure final, soit Npropa_exp.  

Les résultats obtenus sont retranscrits dans le tableau IV.5. Notons ici que ces résultats 

concernent seulement les données expérimentales associées à des imperfections réalisées à la 

fissureuse afin de ne considérer qu’un seul type d’entaille et éviter tout biais éventuel. 

L’écart relatif présenté dans le tableau IV.5 est défini comme suit : 

                                  𝐸𝑐𝑎𝑟𝑡 𝑟𝑒𝑙𝑎𝑡𝑖𝑓 (%) =
𝑁𝑙𝑜𝑖_𝑝𝑟𝑜𝑝𝑎𝑔𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛−𝑁𝑝𝑟𝑜𝑝𝑎𝑔𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛_𝑒𝑥𝑝

𝑁𝑝𝑟𝑜𝑝𝑎𝑔𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛_𝑒𝑥𝑝
         (IV.16) 
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Δεt/2 Réf. éprouvette 
Nexp_totale  

(cycles) 

Npropa_exp  

(cycles) 

Nloi_propagation 

(cycles) 

Écart 

relatif 

0,2% 

F02P100 29 944 23 444 23 261 -0,8% 

F02P220 18 612 17 502 19 042 +8,8% 

F02P320 14 642 13 642 14 608 +7% 

0,3% 

F03P120 8 536 7 616 7 557 -0,8% 

F03P150 7 840 6 940 6313 -9% 

F03P350 5 258 4 968 5 098 +2,6% 

0,6% 

F06P110 1 985 1 585 1 375 -13,2% 

F06P280 1 168 1 048 1 147 +9,4% 

F06P290 1 068 998 1060 +6,2% 

 

Tableau IV.5 – Récapitulatif des durées de vie expérimentales (totale et en propagation) et prédites avec 

les lois de propagation particularisées 

L’écart relatif moyen est de 6,4% et les différences varient de 0,8 à 13,2% en valeur absolue. 

Plusieurs pistes peuvent être avancées afin d’expliquer ces écarts. Une première explication 

réside par exemple dans le choix des lois utilisées pour interpoler l’évolution des vitesses de 

propagation. Ces dernières ne sont en effet pas toujours adaptées et ne représentent pas 

rigoureusement l’évolution réelle des vitesses, comme cela est illustré sur la figure IV.24. De 

ce fait, et malgré la particularisation des lois en fonction des essais, le domaine de micro-

propagation n’est pas parfaitement pris en compte ce qui peut introduire un premier biais lors 

du calcul de la durée de vie en propagation. D’autre part, l’hypothèse faite sur l’amorçage peut 

également constituer une source d’erreur. En effet, les durées de vie calculées sont comparées 

aux durées de vie expérimentales en propagation, or, l’estimation des durées de vie 

expérimentales en propagation sont basées sur un seuil de propagation fixé à 100 µm qui est en 

réalité défini lorsque V/V0 = 1,01. Dans le chapitre III, il a été montré que ce seuil pouvait 

légèrement varier d’un essai à l’autre (70 à 120 µm), par conséquent, l’intégration des vitesses 

à partir de 100 µm de profondeur pour le calcul de la durée de vie en propagation n’est pas 

toujours rigoureusement exacte, ce qui peut induire un léger décalage. 

Les écarts constatés restent cependant relativement faibles et permettent de valider la fiabilité 

de la démarche mise en œuvre jusqu’à présent. 

IV.3.3.2 Estimation des DDV à partir d’une loi globale 

IV.3.3.2.1. Obtention d’une loi globale 

Une seconde approche, à vocation plus générique, a été entreprise. Ainsi, l’ensemble des 

données expérimentales exploitées à partir du paramètre ΔKε a fait l’objet d’une seule et unique 

interpolation (figure IV.25) afin d’obtenir une loi de propagation sous forme de loi puissance. 

Tous les essais exploitables associés aux imperfections de type fissureuse ainsi que tous les 

niveaux de déformation sont représentés. A titre de rappel, l’exploitation des données est 

réalisée à partir du seuil d’amorçage défini précédemment jusqu’à des profondeurs de fissures 

n’excédant pas 3 mm de profondeur. 
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Figure IV.25 – Interpolation par une loi de type puissance des données expérimentales exploitées au 

travers du facteur d’intensité de déformation ΔKε 

Une loi de propagation peut alors être proposée : 

                                               
da

dN
= C × ∆Kε

𝑚 = 52,17 × ∆K𝜀
2,33

                        (IV.17) 

Avec 
da

dN
 la vitesse de propagation en m/cycle et ∆Kε l’amplitude du facteur d’intensité de 

déformation en √m. 

IV.3.3.2.2. Calcul des durées de vie à partir de la loi globale en ΔKε et 

comparaison avec les données expérimentales 

L’estimation des durées de vie est réalisée ici à partir d’une seule et unique loi : la loi de 

propagation globale déterminée précédemment à partir de l’ensemble des données 

expérimentales (figure IV.25). Cette loi de propagation, sous forme de loi puissance, est 

intégrée via un script implémenté sur Matlab® selon une procédure détaillée sur la figure IV.26. 

 

Figure IV.26 – Schéma d’intégration de la loi de propagation à l’aide d’un script Matlab® 



Chapitre IV : Analyse des résultats expérimentaux et discussion 

177 

 

Dans un premier temps, le rapport a/b, caractérisant la forme du front de fissure, est déterminé 

à la profondeur a à partir du graphe d’évolution a/b = f(a/D) présenté au chapitre III. Le facteur 

de forme correspondant est ensuite calculé à l’aide des équations de Carpinteri (cf. chapitre I). 

L’amplitude du facteur d’intensité de déformation peut alors être évaluée ainsi que la vitesse de 

propagation associée, à la profondeur a, en s’appuyant sur la loi de propagation.  L’incrément 

de propagation Δa est finalement calculé sur 5 cycles à la vitesse précédemment établie. Cette 

valeur de 5 cycles a été choisie après une étude de sensibilité entre 1 et 10 cycles qui a montré 

que l’influence de ce paramètre sur le résultat était faible. 

Δεt/2 
Réf. 

éprouvette 

Nexp_totale  

(cycles) 

Npropa_exp  

(cycles) 

Nloi_propagation 

(cycles) 
Écart relatif 

(loi globale) 

Écart relatif 
 (lois 

particularisées) 

0,2% 

F02P100 29 944 23 444 20 780 -11,4% -0,8% 

F02P220 18 612 17 502 16 750 -4,3% +8,8% 

F02P320 14 642 13 642 13 920 +2% +7% 

0,3% 

F03P120 8 536 7 616 7 880 +3,5% -0,8% 

F03P150 7 840 6 940 7 120 +2,6% -9% 

F03P350 5 258 4 968 5 340 +7,5% +2,6% 

0,6% 

F06P110 1 985 1 585 1 610 +1,6% -13,2% 

F06P280 1 168 1 048 1 200 +14,5 +9,4% 

F06P290 1 068 998 1 180 +18,2% +6,2% 

 

Tableau IV.6 – Récapitulatif des durées de vie expérimentales et prédites via la loi de propagation globale 

En parallèle du formalisme décrit précédemment, une autre méthode d’intégration a été mise 

en œuvre afin d’évaluer les durées de vie et donne des résultats similaires. Il s’agit de 

l’intégration directe de l’équation IV.17 en émettant l’hypothèse que le facteur de forme f est 

constant sur l’intervalle d’intégration considéré et égal à sa valeur moyenne sur cet intervalle. 

Les durées de vie sont alors calculées à l’aide de la formule IV.18 suivante : 

                                                         𝑁 =
(𝑎

−
𝑚
2

+1
−𝑎0

−
𝑚
2

+1
)

𝐶∙𝑓𝑚∙∆𝜀𝑚∙𝜋
𝑚
2 ∙(−

𝑚

2
+1)

                                 (IV.18) 

 

Les résultats présentés dans le tableau IV.6 laissent apparaître des différences entre 

expérimental et prédictions variant de 1,6% à 18,2% en valeur absolue. L’écart absolu relatif 

moyen est d’environ 7,3% (6,4% avec les lois particularisées). Aucune tendance particulière 

n’est observable que ce soit en fonction du niveau de déformation ou de la profondeur de défaut. 

Une représentation sous forme d’histogrammes de ces résultats est proposée sur la figure IV.27 

pour chaque niveau de déformation. 
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Figure IV.27 – Comparaison des durées de vie en propagation expérimentale et prédites (loi globale) sous 

forme d’histogrammes – a) Δεt/2 = 0,2% ; b) Δεt/2 = 0,3% ; c) Δεt/2 = 0,6% 

Les résultats sont globalement en meilleur accord avec l’approche « particularisée » présentée 

précédemment. L’adoption de lois particularisées permet d’améliorer, d’une manière générale, 

les prédictions par rapport à l’utilisation d’une seule et unique loi. Toutefois, la méthode « 

globale », tout en restant perfectible, est bien plus intéressante d’un point de vue pratique 

puisqu’elle permet d’estimer les durées de vie pour différents niveaux de déformation et 

différentes profondeurs de défauts. 

Le bon accord entre les durées de vie expérimentales et celles évaluées par l’intermédiaire de 

la loi globale définie dans cette partie est relativement surprenant. En effet, l’utilisation d’une 

seule et unique loi ne permet pas de bien prendre en compte l’évolution spécifique des vitesses 

de propagation dans le domaine de micro-propagation, or, ce dernier peut potentiellement 

représenter une part non négligeable de la durée de vie en propagation. Une perspective 

intéressante serait alors de réaliser des essais de fatigue complémentaires présentant des 

profondeurs d’imperfections ainsi que des niveaux de chargement différents de ceux étudiés ici  

afin de vérifier la pertinence de cette loi globale dans de nouvelles conditions expérimentales. 

  

a) b) 

c) 



Chapitre IV : Analyse des résultats expérimentaux et discussion 

179 

 

Synthèse du chapitre 

Une analyse des cinétiques de propagation à partir des imperfections surfaciques, issues du 

suivi de potentiel électrique a été proposée dans une première partie. Deux domaines de 

propagation ont été distingués, un premier, largement assimilable à la phase de micro 

propagation et fortement dépendant des entailles, et un second, qualifié de régime établi, 

présentant une évolution stable et indépendante des conditions initiales (profondeur 

d’imperfection). L’analyse fine de la phase de micro propagation a laissé entrevoir l’influence 

probable d’effets complémentaires à l’effet d’entaille (effets fissure courte), pouvant affecter 

l’évolution des vitesses de propagation.  

Dans un second temps, des investigations ont été menées afin d’identifier un paramètre 

mécanique apte à d’écrire l’évolution des fissures en fatigue oligocyclique. La mise en œuvre 

de l’amplitude du facteur d’intensité des contraintes ΔK, dans le contexte de cette étude, s’est 

avérée, comme cela était prévisible, inadaptée. Dans les conditions de plasticité généralisée 

inhérentes aux essais de fatigue menés, ce paramètre ne peut pas être considéré comme 

représentatif de la force motrice de propagation. 

L’intégrale J a ensuite été employée dans l’optique de réconcilier les résultats issus des 

différents essais. L’application du facteur ΔKeff, basé sur un calcul numérique de J, s’est 

montrée prometteuse pour décrire la propagation des fissures dans un contexte élasto-plastique. 

Ainsi, dans le domaine de propagation étudié, l’effet du niveau de déformation est rationnalisé 

à l’aide de ce paramètre et les données obtenues sont cohérentes avec la codification. 

Néanmoins, il n’a pas été possible, dans l’état actuel du modèle numérique, d’étendre les calculs 

au domaine de micro propagation.  

La recherche d’un paramètre représentatif de la force motrice de propagation dans le contexte 

de cette étude s’est clôturée avec l’utilisation de l’amplitude du facteur d’intensité de 

déformation, ΔKε. Ce paramètre s’est révélé capable de réconcilier les différents résultats 

d’essais dans une même bande de dispersion, indépendamment du niveau de sollicitation 

considéré. Bien qu’il ne permette pas de rationaliser les données dans le domaine de micro 

propagation du fait des effets d’entaille ou microstructuraux, le ΔKε apparaît, dans le contexte 

de ces travaux et sur le matériau étudié, comme un candidat pertinent pour décrire la 

propagation des fissures en plasticité généralisée. Dès lors, il a été mis en œuvre dans la dernière 

partie de ce chapitre à des fins prédictives. 

Des lois de propagation, particularisées, puis globale, ont ainsi été proposées en première 

approche. La combinaison de lois basées sur le ΔKε et des développements relatifs à l’amorçage 

en présence d’imperfection a permis de réaliser des prédictions de durée de vie en fatigue 

cohérentes avec les données expérimentales. L’approche mise en œuvre ici, qui est encore 

perfectible, devrait cependant être confrontée à de nouvelles conditions d’essais et appliquée à 

d’autres matériaux afin d’en mesurer la robustesse. Dans cette optique, la démarche mise en 

place sur l’acier 304L, est reprise sur un second matériau, l’acier faiblement allié 18MND5. 

Les résultats obtenus sur ce matériau sont présentés dans le chapitre V.
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Introduction 

Afin de valider la démarche précédemment exposée sur l’acier 304L et d’étendre l’étude à un 

deuxième matériau utilisé dans l’industrie nucléaire, une nouvelle campagne expérimentale 

d’essais de fatigue oligocylique a été menée sur l’acier faiblement allié 18MND5. Cet acier est 

actuellement utilisé pour la confection des viroles de générateur de vapeur dans les centrales 

nucléaires françaises. A ce jour, relativement peu d’études ont été menées sur la tenue 

mécanique en fatigue de cet acier. Cependant, il présente des propriétés très proches de celles 

de la nuance 16MND5 qui fait également l’objet d’applications dans le secteur nucléaire et qui 

a été plus largement étudiée.  

Les principaux objectifs de cette étude complémentaire sont, d’une part, d’évaluer le 

comportement en fatigue oligocyclique du 18MND5 face à la présence d’imperfections 

surfaciques et, d’autre part, d’appliquer à un deuxième matériau la démarche mise en place sur 

l’acier inoxydable 304L. Il sera ainsi possible d’examiner la transférabilité des méthodes 

développées sur le 304L à un acier relativement différent car très peu allié. Par ailleurs, tous les 

développements relatifs au suivi de potentiel seront de nouveau utilisés afin d’exploiter les 

données expérimentales. Les précédentes conclusions, relatives aux investigations menées sur 

l’acier 304L, concernant l’adoption d’un paramètre représentant la force motrice de propagation 

dans un contexte élasto-plastique généralisé seront également mises à profit. Ainsi, le facteur 

d’intensité de déformation, identifié comme paramètre capable de décrire la propagation de 

fissures dans un tel contexte, sera appliqué pour réconcilier les cinétiques de propagation 

recueillies sur l’acier 18MND5. La pertinence et l’efficacité de ce facteur seront une nouvelle 

fois évaluées. Une comparaison des résultats entre les deux aciers sera par ailleurs effectuée au 

fur et à mesure de ce chapitre. 

Les essais de fatigue oligocyclique ont été réalisés sur ce matériau en conservant les mêmes 

paramètres que ceux appliqués à l’étude du 304L soit, température ambiante sous air, rapport 

de charge Rε = -1, vitesse de déformation 410-3 s-1. Par contre, seuls deux niveaux de 

déformation ont été investigués, à savoir Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2 = 0,6%, qui correspondent aux 

deux cas limites étudiés sur l’acier 304L. Les entailles introduites sur l’acier 18MND5 ont 

systématiquement été réalisées au moyen de la fissureuse (cf. Chapitre II). De plus, la gamme 

des profondeurs d’imperfections étudiées est similaire à celle définie sur l’acier inoxydable 

304L et varie d’environ 50 à 300 µm. Le mode de désignation des éprouvettes a été conservé, 

toutefois les références sont précédées d’un 18 afin de distinguer les deux matériaux. Enfin, les 

méthodes expérimentales mises en œuvre sur ce second matériau, de la caractérisation des 

imperfections aux marquages à l’encre, sont basées sur celles employées sur le 304L. Pour 

rappel, elles sont décrites dans le chapitre II. 

Après une rapide présentation de l’acier 18MND5 comportant quelques éléments de 

bibliographie, une analyse du comportement cyclique est proposée dans une seconde partie. 

Une analyse des durées de vie en fatigue en présence d’imperfections est également effectuée 

dans cette même section. L’amorçage et la propagation des fissures à partir des imperfections 

de surface sont ensuite décrits d’un point de vue qualitatif puis quantitatif. Enfin, une dernière 

partie est consacrée à la mise en œuvre de l’approche prédictive développée sur l’acier 304L. 

Une discussion sur les résultats est proposée en continue lors de leur présentation. 
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V. Extension de l’étude à un acier faiblement allié 

(18MND5) 

V.1. Présentation du matériau 

Une présentation succincte de l’acier 18MND5 (désignation AFNOR), également connu sous 

l’appellation A533B (norme américaine), est effectuée dans cette première partie. Après un 

rappel de la composition chimique du matériau, la microstructure de l’alliage ainsi que ses 

principales propriétés mécaniques sont ensuite décrites.  

V.1.1 Prélèvement des coupons et géométrie d’éprouvettes 

Les essais de fatigue, dont les résultats sont présentés au cours de ce chapitre, ont été réalisés 

sur des éprouvettes extraites par électroérosion sur des coupons d’acier 18MND5 prélevés sur 

une section de virole de générateur de vapeur.  

La géométrie d’éprouvette est strictement identique à celle des éprouvettes utilisées pour l’étude 

de l’acier 304L (cf. Chapitre II). 

V.1.2 Composition chimique 

La composition chimique de l’acier 18MND5 est donnée dans le tableau V.1. Les principaux 

éléments d’alliage sont le manganèse, le nickel et le molybdène qui lui confèrent ses bonnes 

propriétés mécaniques. Les deux premiers chiffres de la désignation correspondent à la teneur 

en carbone. 

 C Mn Ni Mo Cr Si Cu Al V S P 

Spécification RCC-M sur 

pièce (%) 

Max 

0,22 

1,15-

1,60 

0,50-

0,80 

0,43-

0,57 

Max 

0,25 

0,10-

0,30 

Max 

0,20 

Max 

0,04 

Max 

0,03 

Max 

0,008 

Max 

0,008 

Teneur sur pièce 

(%) 
0,18 1,55 0,71 0,5 0,16 0,21 0,04 0,02 0,02 0,001 0,007 

 

Tableau V.1 – Spécification technique de référence et composition chimique de l’acier 18MND5 étudié 

(données Framatome) 

En plus d’influencer la résistance mécanique, la teneur en carbone a également un effet sur les 

propriétés de trempabilité et de soudabilité de l’alliage, l’une évoluant au détriment de l’autre 

avec l’augmentation ou la diminution de la présence de cet élément. Les éléments d’alliages 

comme le manganèse ou le nickel, tous deux gammagènes, contribuent par ailleurs à améliorer 

la trempabilité. Les éléments carburigènes, tels que le molybdène ou le chrome, permettent 

quant à eux d’améliorer la résistance mécanique de l’alliage par effet de durcissement.  

V.1.3 Microstructure 

Andrieu (Andrieu, 2013) a étudié la microstructure de l’acier 18MND5 à l’état de réception et 

met en évidence, après une attaque chimique au Nital, les différents micro-constituants du 

matériau (figure V.1). La microstructure, de type bainitique, se compose de lattes de ferrite et 

de carbures (cémentite et carbures de molybdène). Le même auteur évalue la taille des anciens 

joints de grains austénitiques entre 15 et 25 µm. Ces dimensions sont confirmées par un autre 

auteur (Sezgin, 2017) qui évalue leurs tailles à 22 µm en moyenne.  
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Figure V.1 – Microstructure de l’acier 18MND5 observée au microscope optique après attaque chimique 

au Nital (Andrieu, 2013) 

Sezgin (Sezgin, 2017) note par ailleurs qu’il est possible d’observer des inclusions de MnS 

formées au cours de la solidification du lingot. 

V.1.4 Propriétés mécaniques monotones et cycliques 

V.1.4.1 Propriétés monotones 

Le comportement en traction de l’acier 18MND5, obtenu au cours d’un essai mené sous air à 

température ambiante est présenté sur la figure V.2. Les valeurs numériques des principales 

propriétés dérivant de cet essai sont fournies dans le tableau V.2 et comparées à la spécification 

technique de référence. 

 

Figure V.2 – Courbe de traction sous air à température ambiante (données Framatome) 

L’acier 18MND5 présente classiquement un palier de Lüders (visible sur la figure V.2) typique 

des aciers faiblement alliés. A l’échelle macroscopique, ce phénomène se traduit, sur une courbe 

contrainte-déformation, par une augmentation de la déformation à contrainte constante jusqu’à 

ce que les bandes de Lüders se soient propagées sur la totalité de l’échantillon considéré. 
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 Rp0,2 (MPa) Rm (MPa) A% 

Spécification RCC-M 420 580 20 

Valeurs essai de traction 505 642 24 
 

Tableau V.2 – Propriétés mécaniques en traction sous air à température ambiante (Données Framatome) 

V.1.4.2 Courbe de comportement cyclique utilisée dans le modèle Cast3m 

La courbe cyclique réduite présentée sur la figure V.3 a été construite, en partie, à partir d’essais 

de fatigue menés au cours de cette étude à Δεt/2 = 0,2%, 0,3%, 0,45% et 0,6% et est basée sur 

la prise en compte de la contrainte alternée stabilisée calculée ultérieurement dans la partie 

V.2.2. Elle est définie par la formule V.1 suivante : 

                                             ∆𝜀𝑡(%) = 100 ×
2 (1+ν)

3𝐸
(∆𝜎) + (

∆𝜎

𝐾
)

1

𝑚                        (V.1) 

Les coefficients de cette loi sont répertoriés dans le tableau V.3 : 

Module d’Young E (MPa) K m ν 

185 000 970 0,15 0,3 
 

Tableau V.3 – Coefficients de la courbe cyclique pour le 18MND5 

Elle fait par ailleurs l’objet d’une extrapolation (basée sur la formule V.1) pour les hautes 

déformations. Cette courbe est utilisée pour tous les calculs réalisés sous Cast3m présentés dans 

ce chapitre et concernant l’acier 18MND5. A noter que le module d’Young utilisé pour la 

courbe cyclique réduite et mentionné dans le tableau V.3, correspond au module d’élasticité à 

300°C sur l’acier faiblement allié.  

 

Figure V.3 – Courbe cyclique réduite de l’acier 18MND5 utilisée pour les calculs Cast3m 
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V.2. Comportement cyclique et durées de vie en fatigue oligocyclique 

Dans cette partie, le comportement cyclique de l’acier 18MND5 est évalué pour les deux 

niveaux de déformation étudiés (Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2 = 0,6%). L’influence des imperfections 

sur la tenue en fatigue de cet acier est ensuite analysée en s’appuyant sur des essais de référence, 

sans imperfection, réalisés pour chaque niveau de déformation. Une seconde analyse est 

également proposée, se basant sur l’utilisation des durées de vie ANL pour références, à l’image 

de ce qui a été fait sur l’acier 304L. Les durées de vie ANL pour le 18MND5 sont calculées à 

partir de la formule V.2 définie pour les aciers faiblement alliés : 

                                ln(𝑁) = 6,480 − 0,00124𝑇 − 1,808 ln (𝜀𝑎 − 0,151)             (V.2) 

Avec N le nombre de cycles, T la température d’essai et 𝜀𝑎 l’amplitude de déformation 

appliquée. 

V.2.1 Boucles d’hystérésis 

Deux boucles d’hystérésis, se voulant représentatives du niveau de déformation considéré, sont 

présentées sur la figure V.4. Chacune des boucles a été extraite en début d’essai, pour des 

éprouvettes avec imperfection. Leur forme peut légèrement évoluer au cours des essais, 

notamment à Δεt/2 = 0,2% où une très faible ouverture apparaît en fin de propagation. 

     

       

Figure V.4 – Boucles d’hystérésis à - a) Δεt/2 = 0,2% 18F02P140 cycle 5 ; b) Δεt/2 = 0,6%, 18F06P330 cycle 

5 ; c) Comparaison 18MND5 et 304L, Δεt/2 = 0,2% ; d) Comparaison 18MND5 et 304L, Δεt/2 = 0,6% 

a) b) 

c) d) 
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Le niveau de plasticité à Δεt/2 = 0,2% (figure V.4.a) est beaucoup moins marqué sur ce matériau 

que dans l’acier 304L dans les mêmes conditions de sollicitation (figure V.4.c). La déformation 

est en effet de nature essentiellement élastique à ce niveau de déformation. 

Comme cela pouvait être prévisible, les boucles d’évolution de la charge en fonction de la 

déformation totale obtenues à Δεt/2 = 0,6% (figure V.4.b) sont associées à des niveaux de 

plasticité plus élevés qu’à Δεt/2 = 0,2%. Le taux de déformation plastique observé sur le 

18MND5 est par ailleurs inférieur à celui associé à l’acier 304L à ce même niveau de 

déformation (Δεt/2 = 0,6%), avec des valeurs respectives proches de 0,3 et 0,45% (figure V.4.d). 

V.2.2 Comportement cyclique en fatigue oligocyclique du 18MND5 

Le comportement en fatigue des essais menés à Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2 = 0,6% est décrit sur la 

figure V.5. En adéquation avec la démarche entreprise sur le 304L, un essai de référence a été 

conduit sur une éprouvette ne comportant pas d’imperfection de surface pour chacun des 

niveaux de sollicitation étudiés. Les courbes associées à ces deux essais apparaissent sur la 

figure V.5.a. 

 

 

Figure V.5 – Évolution de la contrainte maximale au cours des essais de fatigue à Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2 = 

0,6% – a) Sans imperfection ; b) Avec imperfections 

a) 

b) 

Avec imperfections 

Sans imperfection 

Δεt/2 = 0,2% 

Δεt/2 = 0,6% 

Δεt/2 = 0,6% 

Δεt/2 = 0,2% 
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Le comportement cyclique de l’acier 18MND5 mis en évidence sur la figure V.5 est 

sensiblement différent de celui de l’acier inoxydable austénitique 304L. Ainsi, le 18MND5 

n’exhibe pas de durcissement cyclique marqué que ce soit sur éprouvettes saines (figure V.5.a) 

ou en présence d’imperfections (figure V.5.b). Dans la partie de durée de vie commune, le 

matériau, avec ou sans imperfection, présente une réponse cyclique similaire. 

A Δεt/2 = 0,2%, un léger durcissement est observable en début d’essai, puis, s’ensuit une longue 

phase où la contrainte maximale se stabilise ou diminue progressivement, en fonction des essais 

considérés. A ce niveau de déformation, des disparités de comportement sont en effet 

observables d’un essai à l’autre, notamment en ce qui concerne les niveaux de contraintes (cf. 

tableau V.4). En fin d’essai, une chute de la contrainte maximale est systématiquement 

observable due à l’important endommagement au sein des éprouvettes. 

Contrairement au niveau de déformation précédent, le comportement cyclique des éprouvettes 

sollicitées à Δεt/2 = 0,6% n’est pas associé à un durcissement lors des premiers cycles. La 

contrainte maximale reste en effet stable en tout début d’essai, puis, l’évolution des contraintes 

est marquée par une phase d’adoucissement cyclique notable qui conduit à une diminution 

continue de la contrainte maximale. Les essais se terminent par une chute rapide des contraintes 

inhérente à la présence d’une fissure propagée sur une grande partie de l’éprouvette. 

La présence d’imperfection surfacique à Δεt/2 = 0,2% ne semble pas affecter le comportement 

cyclique. En revanche à Δεt/2 = 0,6%, alors que l’éprouvette sans imperfection présente une 

phase stabilisée, une chute prématurée des contraintes, liée à un endommagement précoce, est 

observée sur les éprouvettes comportant des imperfections. 

Les contraintes maximales et stabilisées, déterminées pour chacun des essais, sont répertoriées 

dans le tableau V.4.  

Δεt/2 
Désignation 

éprouvette 
Profondeur 

imperfection (µm) 
σstab (MPa) σmax (MPa) 

0,2% 

18SD02A N/A 350 435,5 
18F02P50 50 388,7 433,6 
18F02P140 140 392,3 433,8 

18F02P270 270 437,4 455,9 

0,6% 

18SD06B N/A 470,3 607,4 

18F06P130 130 497,8 599,8 

18F06P220 220 496,6 602,0 

18F06P330 330 488,3 595,4 
 

Tableau V.4 – Récapitulatif des contraintes maximales et stabilisées associées aux différents essais 

V.2.3 Influence des imperfections de surface sur la durée de vie  

L’analyse du comportement cyclique effectuée dans la partie précédente montre, à l’image de 

l’acier 304L, que la présence d’imperfection de surface engendre une réduction significative de 

la durée de vie en fatigue. Une quantification de l’effet des imperfections de surface sur la tenue 

en fatigue est proposée ici pour les deux niveaux de déformation étudiés. Les durées de vie 

réduites en présence d’entaille sont par ailleurs confrontées aux durées de vie de référence, puis, 

une analyse comparative des résultats associés aux différents niveaux de sollicitation est 

réalisée. 
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V.2.3.1 Δεt/2 = 0,2% 

Un total de 4 essais exploitables a été effectué à l’amplitude de déformation Δεt/2 = 0,2%, l’un 

sur une éprouvette saine et trois autres sur des éprouvettes comportant des imperfections de 

surface avec des profondeurs variant entre 50 et 270 µm.  L’évolution de la durée de vie (N5) 

en fatigue pour ces essais en fonction de la profondeur d’imperfection initiale est retranscrite 

sur la figure V.6. 

 

Figure V.6 – Évolution de la durée de vie en fatigue N5 en fonction de la profondeur d’imperfection 

surfacique à Δεt/2 = 0,2% 

La durée de vie N5 de référence, associée à l’éprouvette saine, est de 66 620 cycles. Cette durée 

de vie apparaît relativement faible au regard de la durée de vie ANL correspondante qui est de 

148 451 cycles. Notons ici que le code ASME établit cette même durée de vie à 109 226 cycles. 

D’autre part, il faut également préciser que les durées de vie ANL ou ASME ne sont pas 

spécifiquement reliées à l’acier 18MND5 mais plutôt aux nuances d’aciers faiblement alliés 

proches de celle-ci. 

La durée de vie (66 900 cycles) associée à l’éprouvette comportant une imperfection de 50 µm 

s’avère être très légèrement supérieure à la durée de vie de référence sur éprouvette saine. 

Toutefois, si on se réfère au calcul ANL la présence de l’imperfection implique bien une 

diminution de durée de vie. De plus, l’analyse de cette éprouvette montre que la fissure 

principale s’est amorcée sur l’imperfection de surface. Par conséquent, en l’absence d’essai 

complémentaire, il reste fort probable que cette imperfection, même de faible profondeur, ait 

influé sur la durée de vie. Une duplication de l’essai sans défaut pourrait permettre de statuer 

sur ce point. 

Les essais associés aux imperfections de 140 et 270 µm de profondeurs, affichent des durées 

de vie respectives de 42 940 et 19 150 cycles. Dans ce cas, l’effet des imperfections sur la tenue 

en fatigue est indiscutable. Par ailleurs, l’influence est d’autant plus forte que la profondeur est 

importante. 

V.2.3.2 Δεt/2 = 0,6% 

Les éprouvettes soumises à une sollicitation Δεt/2 = 0,6% comportent des imperfections de 

surface dont la profondeur varie entre 130 et 330 µm. A l’instar de ce qui a été fait 
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précédemment, un essai de référence sans imperfection a également été réalisé. Les résultats en 

termes de durées de vie pour chacune de ces éprouvettes sont présentés sur la figure V.7 en 

fonction de la profondeur d’imperfection. 

 

Figure V.7 – Évolution de la durée de vie en fatigue N5 en fonction de la profondeur d’imperfection 

surfacique à Δεt/2 = 0,6% 

L’augmentation du niveau de déformation de Δεt/2 = 0,2 à 0,6% conduit à une forte chute de la 

tenue en fatigue. Ainsi, la durée de vie de référence assimilée à l’éprouvette sans entaille s’élève 

à 3 400 cycles (2 705 selon l’ANL), à comparer avec les 66 620 cycles obtenus au niveau de 

déformation inférieur. 

A ce niveau de déformation, la présence d’une imperfection engendre également une chute 

significative de la durée de vie en fatigue. Si la durée de vie est drastiquement réduite dès 130 

µm de profondeur, elle n’évolue quasiment pas entre 220 et 330 µm avec des durées respectives 

de 610 et 620 cycles. Cela laisse entrevoir une possible « saturation » de l’effet d’entaille pour 

les profondeurs plus importantes à ce niveau de déformation. 

Le tableau V.5 récapitule l’ensemble des durées de vie N5 obtenues pour les deux niveaux de 

déformation présentés précédemment. 

Δεt/2 
Désignation 

éprouvette 

DDV N5 

(cycles) 

0,2% 

ANL 148 451 

18SD02A 66 620 

18F02P50 66 900 

18F02P140 42 940 

18F02P270 19 150 

0,6% 

ANL 2 705 

18SD06B 3 400 

18F06P130 1 010 

18F06P220 620 

18F06P330 610 
 

Tableau V.5 – Récapitulatif des durées de vie N5 en présence d’imperfections surfaciques 



Chapitre V : Extension de l’étude à un acier faiblement allié (18MND5) 

192 

 

V.2.3.3 Analyse comparative de la tenue en fatigue en présence d’imperfection 

Une analyse comparative de l’influence des imperfections sur la tenue en fatigue en fonction 

du niveau de déformation est proposée sur la figure V.8. La durée de vie relative, définie par le 

rapport de la durée de vie en présence d’imperfection sur une durée de vie de référence, est 

représentée en fonction de la profondeur d’imperfection. Deux références sont utilisées, la durée 

de vie obtenue expérimentalement sur les éprouvettes sans entaille (figure V.8.a) et la durée de 

vie ANL (figure V.8.b). 

    

Figure V.8 – Évolution de la durée de vie relative (durée de vie N5/durée de vie de référence) en fonction 

de la profondeur d’imperfection – a) référence = durée de vie N5 sans imperfection ; b) référence = durée 

de vie ANL 

L’analyse des durées de vie relatives, représentées sur la figure V.8.a en fonction de la 

profondeur de fissure, suggère un effet du niveau de déformation sur la sensibilité aux 

imperfections de surface. La tendance dégagée sur cette figure, sur laquelle la durée de vie de 

référence est issue d’un seul essai, est en contradiction avec les résultats mis en avant sur le 

304L selon lesquels la présence d’imperfection s’avérait plus nocive au niveau de déformation 

le plus faible. En effet, dans le cas présent, c’est à Δεt/2 = 0,6%, le niveau de sollicitation le 

plus élevé, que la présence d’imperfection semblerait la plus impactante vis-à-vis de la tenue 

en fatigue. Deux paramètres obligent cependant à nuancer ce résultat. D’une part, le nombre 

limité d’essais, doit inciter à considérer ces résultats avec prudence et, d’autre part, les durées 

de vie prises comme référence sont sujettes à une potentielle dispersion, que nous n’avons pas 

pu estimer, particulièrement à Δεt/2 = 0,2%. En effet, en se basant sur la durée de vie ANL de 

référence (figure V.8.b), la tendance précédemment évoquée disparaît. L’analyse s’appuyant 

sur la durée de vie ANL, associée à un nombre important d’essais, semble plus pertinente et ne 

met pas en évidence un effet clair du niveau de déformation. A ce stade, il est donc difficile, 

pour l’acier 18MND5, de statuer sur une éventuelle influence du niveau de déformation sur la 

sensibilité de cet alliage à la présence d’imperfection vis-à-vis du phénomène de fatigue. 

V.2.3.4 Comparaison avec l’acier inoxydable 304L 

Les résultats évoqués précédemment sont à présent comparés avec leurs homologues obtenus 

sur l’acier 304L. La figure V.9 représente l’ensemble des données afférentes aux deux 

matériaux étudiés selon le formalisme décrit dans la partie précédente. La durée de vie de 

référence est basée sur les durées de vie ANL relatives à ces deux types d’acier. 

a) b) 
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Figure V.9 – Comparaison des durées de vie relatives en fonction de la profondeur d’imperfection pour le 

304L et le 18MND5 

L’analyse de la figure V.9 ne met pas en relief de différence particulière entre les aciers 304L 

et 18MND5. L’influence de la présence d’imperfection de surface ne semble pas, dans le cadre 

des essais réalisés, plus marquée sur l’un ou l’autre des deux matériaux. Les données sur le 

18MND5 se confondent en effet avec celles liées au 304L. Une observation plus fine des 

résultats en fonction des différents niveaux de déformation étudiés montre cependant que le 

18MND5 pourrait être légèrement moins sensible à la présence d’imperfection au niveau de 

déformation le plus faible, à savoir Δεt/2 = 0,2%. En effet, pour les deux premiers points, 

associés à des profondeurs de 50 et 140 µm, les durées de vie relatives sont potentiellement 

supérieures à celles que l’on obtiendrait, à profondeurs égales, sur le 304L. Cette différence 

entre les deux matériaux pourrait éventuellement provenir des niveaux de plasticité 

radicalement différents intervenant à ce niveau de déformation. Ainsi, quand la sollicitation est 

essentiellement de nature élastique pour le 18MND5, elle est associée à une plasticité 

significative sur le 304L qui tend à accélérer l’endommagement au niveau de l’entaille, avec 

notamment une potentielle présence des phénomènes de multi fissuration et de coalescence. 

Les tendances précédemment évoquées doivent toutefois être considérées avec précaution du 

fait du nombre limité de points disponibles, notamment pour le 18MND5, et de la dispersion 

naturelle des résultats expérimentaux pouvant être induite, par exemple, par les différences 

géométriques (angle, rayon en fond…) existant entre les différentes imperfections.  

V.2.3.5 Application d’un facteur de réduction de durée de vie effectif 

L’approche mise en œuvre dans cette partie est entièrement basée sur celle appliquée à l’acier 

304L dans la section IV.3.2.2 du chapitre IV. L’objectif ici est d’évaluer sa pertinence dans des 

conditions différentes, en l’occurrence, sur un nouveau matériau, le 18MND5. Pour rappel, la 

méthode consiste à appliquer un facteur correctif sur les déformations afin de réévaluer les 

durées de vie à un niveau de déformation corrigé et d’effectuer une comparaison avec les 

données ANL. Le facteur correctif est basé sur le niveau d’amplification de la déformation par 

rapport à la déformation nominale obtenu à une distance d du fond des entailles. L’amplification 
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est déterminée à l’aide du code de calcul Cast3m, de la même manière qu’au chapitre IV. Seule 

la distance d est différente, elle est fixée par le RCC-M à 50 µm pour les aciers faiblement 

alliés. Les résultats obtenus sont présentés sur la figure V.10 suivante.  

 

Figure V.10 – Durées de vie en fatigue avec et sans application d’un facteur correctif basé sur 

l’amplification de déformation en fond d’entaille 

Les points de durées de vie associés aux niveaux de déformation réels (sans correction) sont 

représentés sur la figure V.10 (symboles ronds) pour chaque niveau de déformation étudiés. A 

noter que certains points peuvent se chevaucher, l’échelle utilisée ici ne permettant pas de tous 

les distinguer. L’application du facteur correctif conduit à un décalage vertical de chacun des 

points (symboles losanges), à l’exception de ceux correspondant aux éprouvettes saines (sans 

imperfection), pour lesquels aucun facteur correctif ne s’applique.  

Dans le cas du 18MND5, l’application d’un facteur correctif basé sur l’amplification de la 

déformation en fond d’entaille ne semble pas pertinente contrairement aux résultats obtenus sur 

l’acier 304L. En effet, dans le cas présent, les points « corrigés » sont relativement éloignés de 

la courbe ANL. Néanmoins, une analyse plus approfondie montre que les différences sont plus 

marquées à Δεt/2 = 0,2% qu’à Δεt/2 = 0,6%. Ainsi, au niveau de déformation le plus élevé, les 

durées de vie associées aux points corrigés sont en moyenne 1,4 fois supérieures à leurs 

homologues issues de la courbe codifiée. Elles sont 3,6 fois supérieures à Δεt/2 = 0,2%. 

L’origine de cette différence pourrait être liée au fait que, sur cet acier (18MND5), ces deux 

niveaux de chargement sont associés à des niveaux de plasticité foncièrement différents. Pour 

rappel, la déformation à Δεt/2 = 0,2% est de nature presque exclusivement élastique sur ce 

matériau. Dès lors, il semblerait que la méthode mise en œuvre ici soit plus adaptée à un 

contexte élasto plastique comme c’est le cas sur l’acier 304L (quel que soit le niveau de 

sollicitation considéré). Des essais complémentaires menés à Δεt/2 = 0,3% ou 0,4% sur le 

18MND5 pourraient permettre de statuer sur cet état de fait. 

Malgré tout, quel que soit le niveau de sollicitation considéré, les écarts constatés demeurent 

relativement élevés comparés à ceux observés sur le 304L, ce qui doit amener à s’interroger sur 

la validité, en l’état, d’une telle approche, cette dernière nécessitant sans doute d’être améliorée. 

  

Sans 

imperfection 
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V.3. Amorçage et propagation des fissures à partir des imperfections 

surfaciques 

Dans cette partie, la démarche appliquée à l’acier inoxydable 304L est reprise sur le 18MND5 

dans l’optique de décrire, de manière qualitative mais surtout quantitative, la propagation des 

fissures à partir des imperfections surfaciques. Après une présentation de la calibration adoptée 

pour exploiter les données expérimentales issues du suivi de potentiel sur ce matériau, une 

analyse des phases d’amorçage puis de propagation est proposée. Les courbes de vitesses de 

propagation associées aux essais réalisés sur ce matériau seront notamment présentées. Un lien 

avec l’acier inoxydable est systématiquement établi au travers de comparaisons de données 

réalisées dans chacune des sous-parties suivantes. 

V.3.1 Calibration du suivi de potentiel 

V.3.1.1 Seuil d’amorçage sur l’acier 18MND5 

Afin de pouvoir dissocier la part d’amorçage et la part de propagation sur la durée de vie totale 

en fatigue, à l’image de ce qui a été présenté au cours du chapitre IV, un seuil d’amorçage a dû 

être redéfini pour l’acier 18MND5.  

 

Figure V.11 – Marquage (vert) associé à une évolution de la différence de potentiel normalisée de 1% 

(18F06P330) 

Le marquage, réalisé en vert sur la figure V.11, associe l’évolution du potentiel normalisé de 

1% à une propagation proche de 100 µm. Ce résultat est similaire à celui établi sur l’acier 304L 

et laisse entrevoir des analogies entre les deux matériaux. Néanmoins, sur l’acier inoxydable, 

cette variation du potentiel électrique pouvait être associée, approximativement, à la 

propagation sur un grain. Pour l’acier 18MND5 étudié, nous ne disposons pas d’information 

directe sur la microstructure, cependant, la littérature (Andrieu, 2013) fait état de grains dont la 

taille varie autour de 20 µm. Le seuil d’évolution du potentiel V/V0 = 1,01 revêt donc un sens 

différent sur l’acier faiblement allié, il correspond en effet à une propagation sur plusieurs 

grains. En dépit de cette différence, il a été décidé de conserver cette évolution de 1% du 

potentiel, assimilable à une fissuration d’environ 100 µm, comme seuil d’amorçage sur le 

18MND5. Ce choix a notamment pour vocation de faciliter les comparaisons entre les deux 

matériaux.  

V.3.1.2 Courbe de calibration expérimentale 

L’observation des faciès d’éprouvettes issus des différents essais a permis l’exploitation des 

marquages à l’encre ainsi que des fronts de fissure finaux. L’association de la différence de 
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potentiel normalisée à une profondeur de fissure donnée pour chacun de ces marquages a permis 

de construire la courbe de calibration présentée sur la figure V.12. 

 

Figure V.12 – Courbe de calibration expérimentale reliant la différence de potentiel normalisée V/V0 à la 

profondeur de fissure pour le 18MND5 

Les points sur la figure V.12 sont représentés sans distinction des conditions d’essais auxquelles 

ils sont associés. Ainsi, les points composant cette courbe de calibration proviennent des deux 

niveaux de déformation étudiés et de profondeurs différentes (entre 50 et 330 µm). Aucune 

influence relative à ces paramètres n’est à noter ici, ce qui est cohérent avec les observations 

faites précédemment sur l’acier inoxydable 304L.  

V.3.1.3 Stratégie de calibration 

La courbe de calibration expérimentale obtenue précédemment est comparée à celle établie 

pour l’acier inoxydable 304L. L’intérêt ici est notamment de vérifier si une corrélation apparaît 

entre les courbes issues des deux matériaux afin de pouvoir appliquer, le cas échéant, la méthode 

de calibration mise en place pour le 304L au 18MND5. Les résultats sont présentés sur la figure 

V.13. 

 

Figure V.13 – Comparaison des courbes de calibration expérimentales obtenues sur le 304L et le 18MND5 
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L’évolution de la différence de potentiel en fonction de la profondeur de fissure ne semble pas 

dépendante du matériau dans le contexte de cette étude. Les points relatifs à l’acier 18MND5 

sont en effet très proches de ceux liés au 304L. Ce résultat permet de valider l’utilisation de la 

calibration adoptée pour l’acier 304L sur le 18MND5. Afin de pallier le nombre de points 

relativement restreint, l’exploitation des résultats expérimentaux, relatifs à l’acier 18MND5 et 

issus du suivi de potentiel électrique, se basera sur la courbe de calibration expérimentale 

présentée au chapitre III. 

Notons ici que la bonne adéquation entre les courbes de calibration expérimentales issues des 

deux matériaux tend à confirmer la non influence du niveau de déformation sur l’évolution du 

potentiel électrique. 

V.3.2 Analyse de l’amorçage à partir des imperfections de surface 

Après une brève description, qualitative, de l’amorçage sur le 18MND5 au travers 

d’observations en microscopie électronique, une analyse quantitative de cette phase est ensuite 

réalisée.  

V.3.2.1 Description qualitative  

A l’image du 304L, l’amorçage de la fissure principale en présence d’une imperfection de 

surface s’est systématiquement effectué à partir des entailles. La fissuration débute plus 

précisément dans le fond des entailles puis se propage sur toute leur longueur (figure V.14). 

 

Figure V.14 – Exemple de fissure amorcée dans le fond d’une imperfection présente sur une éprouvette en 

18MND5 (18F06P220) 

L’analyse des faciès de rupture en microscopie optique et notamment des marquages laisse 

supposer que l’amorçage sur cet acier est comparable à celui du 304L, d’un point de vue 

qualitatif. En effet, l’amorçage intervient dans des zones similaires et se caractérise par une 

multi fissuration dans la partie centrale des défauts. Les nombreuses lignes de rivières 

observables sur les faciès témoignent en effet de la présence potentielle de zones d’amorçage 

multiples, sur la longueur des imperfections, qui auraient coalescé pour former un front de 

fissure unique, ce dernier adoptant rapidement une forme semi-elliptique. 

Axe de 

sollicitation 
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V.3.2.2 Quantification de l’amorçage pour les différents essais 

A partir du seuil défini précédemment (V.3.1.1), la part d’amorçage, pour chacun des essais 

réalisés sur l’acier 18MND5, a pu être évaluée à l’aide de l’analyse des données expérimentales 

issues du suivi de potentiel. Le nombre de cycles à l’amorçage obtenu est retranscrit dans le 

tableau V.6 et est comparé à la durée de vie N5 correspondante. 

Δεt 
Référence 

essai 
N5 

Namorçage 

(V/V0>1,01) 

Npropagation 

(N5-Namorçage) 
Namorçage/N5 

± 0,2% 
18F02P50 66 900 21 810 45 090 0,33 
18F02P140 42 940 2 580 40 360 0,06 
18F02P270 19 150 1 510 17 640 0,08 

± 0,6% 

18F06P130 1 010 70 940 0,07 

18F06P220 620 90 530 0,15 

18F06P330 610 60 550 0,1 
 

Tableau V.6 – Récapitulatif des durées de vie et nombres de cycles à l’amorçage pour les différents essais 

menés à Δεt/2 = 0,2% et Δεt/2 = 0,6% 

Sur cet acier, et pour nos conditions d’essais, la part d’amorçage en présence d’imperfection 

représente entre 6 et 33% de la durée de vie totale N5. Afin d’évaluer les éventuelles influences 

du niveau de déformation et de la profondeur d’imperfection sur le seuil d’amorçage, une 

comparaison des résultats est réalisée sur la figure V.15. Cette dernière retranscrit l’évolution 

de la part d’amorçage en fonction de la profondeur des imperfections. 

 

Figure V.15 – Évolution de la proportion à l’amorçage en fonction de la profondeur d’imperfection sur 

l’acier 18MND5 

L’analyse de la figure V.15 ne laisse pas apparaitre d’influence particulière du niveau de 

déformation. D’autre part, pour des profondeurs dépassant les 130 µm, l’influence de cette 

dernière semble relativement limitée, les parts d’amorçage demeurant dans un intervalle défini 

entre 6 et 15%. Une différence notoire est cependant à noter vis-à-vis de l’imperfection 

présentant une profondeur de 50 µm. Le nombre de points à disposition est cependant trop 

restreint pour tirer des conclusions définitives, par ailleurs la profondeur de 50 µm n’a pas été 

investiguée sur le 304L. 
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V.3.2.3 Comparaison des parts d’amorçage relatives au 304L et au 18MND5 

Une comparaison des données relatives à l’amorçage de fissures sur les deux aciers étudiés et 

obtenues à partir du seuil précédemment établi (cf. chapitre III pour le 304L) est proposée sur 

la figure V.16. 

 

Figure V.16 – Comparaison des proportions à l’amorçage obtenues pour le 304L et le 18MND5 

Quel que soit le matériau et l’amplitude de déformation considérés, la phase d’amorçage 

représente une faible part de la durée de vie en fatigue, généralement moins de 20% de cette 

dernière. La représentation de l’évolution de la proportion à l’amorçage en fonction de la 

profondeur d’imperfection ne révèle par ailleurs pas de différences notables entre les deux 

aciers considérés dans le cadre de cette étude. En effet, les points relatifs à l’acier 18MND5 

sont d’une manière générale proches de ceux du 304L. Seuls deux points (hors point à 50 µm 

qui n’est pas directement comparable), situés entre 100 et 150 µm de profondeur laissent 

entrevoir une éventuelle différence : de fait, à ces profondeurs, la part d’amorçage est plus faible 

sur le 18MND5 que sur le 304L. Néanmoins, il est une nouvelle fois difficile de statuer 

définitivement du fait de la dispersion naturelle des résultats et du nombre restreint de points. 

Notons qu’une différence de rayons en fond d’entaille entre les points considérés aurait 

potentiellement pu expliquer les proportions à l’amorçage plus faibles constatées. En effet, des 

études (cf. Chapitre I) ont montré que le rayon en fond pouvait avoir une influence sur 

l’amorçage. Cependant, l’analyse de la géométrie des défauts associés à ces points ne laisse pas 

apparaître de différences particulières. 

V.3.2.4 Application de la méthode 𝜎𝜃𝜃 au 18MND5 

L’approche, précédemment mise en œuvre sur l’acier 304L, consistant à évaluer le nombre de 

cycles à l’amorçage à partir de l’amplitude de contrainte 𝛥𝜎𝜃𝜃 est reprise dans cette section et 

appliquée sur l’acier 18MND5. Le principe de calcul est strictement identique à l’exception de 

la loi d'amorçage prise en compte qui est définie, pour les aciers faiblement alliés, de la manière 

suivante : 

                                                  ∆𝜎𝜃𝜃𝑒𝑓𝑓
(𝑑) = 3139 (𝑁𝑎)−0,140                             (V.3) 



Chapitre V : Extension de l’étude à un acier faiblement allié (18MND5) 

200 

 

Avec 𝑁𝑎 le nombre de cycles à l’amorçage et d, la distance par rapport au fond d’entaille et 

fixée à 0,132 mm dans le cadre de l’utilisation de cette loi. 

Notons ici que seule la méthode s’appuyant sur le facteur d’amplification de la déformation 

obtenu numériquement (à l’aide du modèle Cast3m) est utilisée pour déterminer l’amplitude de 

contrainte 𝛥𝜎𝜃𝜃. La méthode basée sur la formule de Creager n’est en effet pas reproduite dans 

cette partie. 

Les résultats obtenus sont reportés sur la figure V.17 et comparés avec les durées à l’amorçage 

obtenues expérimentalement. 

 

Figure V.17 – Comparaison avec les données expérimentales des nombres de cycles à l’amorçage obtenus 

à l’aide des lois d’amorçage via l’évaluation de 𝜟𝝈𝜽𝜽 pour le 18MND5 et le 304L 

L’application de cette approche à l’acier faiblement allié 18MND5 s’avère moins satisfaisante 

que celle réalisée sur le 304L. Les écarts constatés par rapport aux données expérimentales sont 

globalement supérieurs à ceux observés sur l’acier inoxydable. La méthode basée sur 

l’utilisation de 𝛥𝜎𝜃𝜃 tend à surestimer les temps à l’amorçage à Δεt/2 = 0,2% et à les sous-

estimer à Δεt/2 = 0,6%. Les écarts, en valeur absolue, sont néanmoins nettement plus faibles à 

Δεt/2 = 0,6% comparés à ceux observables Δεt/2 = 0,2%. Les différences de nature du 

chargement entre ces deux niveaux de sollicitation (élastique dans un cas et élasto plastique 

dans l’autre), précédemment évoquées dans la partie V.2.3.5, pourrait constituer une des 

principales pistes pouvant expliquer que cette méthode ne soit pas directement transférable sur 

cet acier par rapport au 304L. La validité de cette approche est donc en partie remise en cause 

ici et des investigations complémentaires semblent nécessaires afin de comprendre l’origine 

exacte du problème. 

V.3.3 Analyse de la propagation à partir des imperfections 

La part de la durée de vie associée à l’amorçage étant limitée en présence d’imperfections 

surfaciques, la phase de propagation représente donc l’essentiel de la durée de vie en fatigue et, 

par conséquent, son étude revêt une importance capitale. Après une description qualitative de 

cette phase dans un premier temps, une analyse des vitesses de propagation, dérivées de 

l’exploitation des données relatives au suivi de potentiel électrique, est réalisée dans un second 

temps. Les résultats obtenus sont ensuite confrontés à ceux recueillis sur l’acier 304L. 

Δεt/2 = 0,2% 
Δεt/2 = 0,6% 
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V.3.3.1 Déviation des fissures 

L’observation des fûts d’éprouvettes post-essais a mis en évidence l’apparition d’une déviation 

systématique de la fissure principale au cours de la propagation. Des images, réalisées en 

microscopie optique, illustrent ce phénomène sur la figure V.18. 

  

Figure V.18 – Exemples de déviation de fissures en surface sur les fûts d’éprouvettes – a) 18F06P220 ; b) 

18F06P130 

Une estimation de cette déviation, pour chacun des essais, a montré que cette dernière varie 

d’environ 15 à 30 degrés. Deux cas de déviation peuvent être discernés, un premier où la 

déviation s’effectue dans la même direction (vers le haut ou le bas de l’éprouvette) de part et 

d’autre de l’imperfection (figure V.18.b) et, un second, où la déviation intervient dans des 

directions opposées (figure V.18.a). Aucune tendance spécifique ne se dégage en distinguant le 

niveau de déformation ou la profondeur d’imperfection. Le phénomène apparaît également sur 

les éprouvettes de référence, ne présentant pas d’entaille, avec un caractère légèrement différent 

cependant (figure V.19). 

 

Figure V.19 – Illustration de la déviation de fissure sur le fût d’une éprouvette sans imperfection 

(18SD06B) 

Une caractérisation plus approfondie de cette déviation de fissure a été entreprise à l’aide d’un 

second dispositif de microscopie optique, l’Alicona® (cf. chapitre II). Des observations 

topographiques des faciès de rupture ont ainsi été réalisées. Un exemple d’analyse d’un faciès 

de rupture est illustré sur la figure V.20. L’exemple considéré ici est représentatif de l’ensemble 

des éprouvettes examinées.  

a) b) 

Axe de 

sollicitation 

Axe de 

sollicitation 

Axe de 

sollicitation 
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Figure V.20 – Examen topographique d’un faciès de rupture d’une éprouvette sollicitée à Δεt/2 = 0,6% et 

présentant une entaille de 130 µm de profondeur (18F06P130) 

L’analyse de la topographie montre que la déviation de la fissure principale est essentiellement 

localisée sur les bords et près de la surface de l’éprouvette. La partie centrale des lèvres de 

fissure ne présente pas de déviation.  

V.3.3.2 Évolution de la forme du front de fissure à partir des imperfections 

Malgré l’effet de « déviation », les faciès de rupture des éprouvettes de 18MND5 ont été 

analysés, ce afin de suivre l’évolution de la forme du front de fissure au cours de la propagation 

à partir des imperfections de surface. L’examen des différents marquages réalisés au cours des 

essais de fatigue ainsi que des fronts de fissures finaux a ainsi permis de reconstituer l’historique 

de propagation des fissures dans les conditions expérimentales inhérentes à cette étude. Deux 

exemples de faciès de rupture ayant fait l’objet de marquages sont représentés sur la figure 

V.21. 

A l’image de la méthode employée sur l’acier 304L, les fronts de fissure sont approchés par des 

semi-ellipses. Pour rappel, les semi-ellipses sont caractérisées par un rapport a/b, avec a la 

profondeur de fissure au centre et b le demi grand axe des ellipses (cf. figure III.12 – Chapitre 

III). Notons ici que seule la longueur du front de fissure projetée sur le plan perpendiculaire à 

l’axe de chargement est considérée lors de l’approche des fronts de fissure par des ellipses. 
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Figure V.21 – Exemples de faciès de rupture et leurs marquages associés – a) 18F02P50 (marquage bleu 

38 420 cycles) ; b) 18F06P330 (marquages : 57 cycles (vert) et 550 cycles (jaune)) 

La figure V.22 illustre l’évolution du rapport d’ellipticité au cours de la propagation en fonction 

de la profondeur de fissure normalisée (rapport de la profondeur de fissure notée a sur le 

diamètre de l’éprouvette, noté D). Les points correspondant à l’acier 18MND5 et représentés 

en rouge sur la figure proviennent de l’ensemble des essais réalisés pour les deux niveaux de 

déformation étudiés et présentant des profondeurs d’imperfection initiale différentes. 

   

Figure V.22 – Évolution de la forme du front de fissure au cours de la propagation – a) Comparaison avec 

les données de Carpinteri (Carpinteri, 1993) ; b) Comparaison avec le 304L 

Bien que la dispersion des points soit assez marquée, l’allure générale suit l’évolution prédite 

par Carpinteri et est assez proche de celle du 304L. D’une manière générale, les fronts de 

fissures sur l’acier 18MND5 présentent une forme plus circulaire que leurs homologues sur le 

304L (a/b plus élevé). La déviation des fissures près de la surface, précédemment mise en 

évidence, pourrait être à l’origine des différences concernant l’évolution de la forme du front 

de fissure au cours de la propagation. Les pentes prononcées sur les bords du front de fissure 

peuvent affecter le mode de fissuration, ce dernier ne s’effectuant pas en mode I comme au 

centre de l’éprouvette, ce qui pourrait contribuer à ralentir la propagation localement (sur les 

bords) et contribuer à la forme circulaire plus accentuée. Toutefois, cette forme plus circulaire 

des fissures est également observable, sur au moins un essai, en tout début de propagation, 

phase durant laquelle la déviation n’est pas encore effective. 

b) a) 

Marquage bleu 

(38 420 cycles) 

Marquage jaune 

(550 cycles) 

Marquage vert 

(57 cycles) 

a) b) 
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V.3.3.3 Cinétiques de propagation des fissures à partir des imperfections 

surfaciques 

La mise en œuvre du suivi de potentiel électrique au cours des essais de fatigue menés sur 

l’acier 18MND5 a permis de suivre la propagation des fissures à partir des imperfections et 

d’en déduire les cinétiques associées. L’exploitation des données expérimentales s’effectue 

selon la même démarche que celle adoptée pour l’acier 304L et décrite dans les chapitres 

précédents. Du fait de la concordance entre les courbes de calibration expérimentales réalisées 

pour ces deux matériaux (cf. partie V.3.1.3), les vitesses de propagation présentées par la suite 

ont été déduites à partir de la calibration définie au chapitre III et utilisée pour l’acier 304L. 

Les cinétiques de propagation associées aux essais réalisés sur l’acier 18MND5 sont présentées 

sur la figure V.23 pour les deux niveaux de déformation étudiés. 

 

Figure V.23 – Évolution de la vitesse de propagation en fonction de la profondeur de fissure pour les deux 

niveaux de déformation étudiés sur le 18MND5 

Les cinétiques de propagation sont contrôlées par les amplitudes de déformation : 

l’augmentation du niveau de sollicitation conduit en effet à une élévation substantielle des 

vitesses. A Δεt/2 = 0,2%, la propagation s’effectue à des vitesses variant entre 110-8 et 510-7 

m/cycle environ alors que ces dernières s’étalent entre 110-6 et 110-5 m/cycle à Δεt/2 = 0,6%.  

L’évolution des vitesses, à l’image de l’acier 304L, s’effectue en deux temps, quel que soit le 

niveau de déformation ou l’essai considéré. On retrouve, dans un premier temps, une phase 

caractérisée par une forte dépendance à la profondeur d’imperfection surfacique et associée à 

des fluctuations importantes des vitesses. La dépendance aux imperfections de surface suit aussi 

la même tendance que celle observée sur le 304L : les vitesses initiales de propagation 

augmentent avec la profondeur d’imperfection. A partir d’un certain seuil, également dépendant 

de la profondeur d’entaille, un changement de régime de propagation s’opère. Les vitesses 

évoluent alors avec un taux d’accroissement constant et comparable pour différents essais issus 

d’un même niveau de déformation. Ce domaine de propagation (régime établi) est alors 

indépendant des imperfections de surface initiales. Les seuils de changement de régime, estimés 

pour chacun des essais, sont récapitulés dans le tableau V.7. 

Δεt/2 = 0,6% 

Δεt/2 = 0,2% 

270 µm 

130 µm 

330 µm 

50 µm 



Chapitre V : Extension de l’étude à un acier faiblement allié (18MND5) 

205 

 

Δεt/2 
Profondeur 

imperfection (mm) 
Seuil « régime établi » 

(mm) 

0,2% 
0,05 0,50 
0,14 0,65 
0,27 0,80 

0,6% 

0,13 0,80 
0,22 0,85 
0,33 1,1 

 

Tableau V.7 – Récapitulatif des seuils de « régime établi » identifiés pour les essais menés à Δεt/2 = 0,2% et 

Δεt/2 = 0,6% 

V.3.3.4 Analyse des seuils d’apparition du régime établi 

L’analyse des seuils de changement de régime précédemment identifiés montre que 

l’émergence du régime de vitesses établi intervient d’autant plus tardivement que la profondeur 

d’imperfection initiale est élevée. La figure V.24 témoigne de cette évolution et met par ailleurs 

en évidence une concordance entre les évolutions des seuils pour le 304L et le 18MND5. 

 

Figure V.24 – Comparaison de l’évolution du seuil de « régime établi » des aciers 304L et 18MND5 en 

fonction de la profondeur d’imperfection initiale avec l’évolution de la profondeur de sortie de fissure des 

imperfections 

La corrélation entre les résultats issus de ces deux aciers tend à confirmer que l’apparition du 

seuil de « régime établi » est principalement gouvernée par des phénomènes indépendants de 

la microstructure. En effet, les deux matériaux présentent des microstructures foncièrement 

différentes, essentiellement austénitique pour le 304L et bainitique pour le 18MND5 : si le 

début de la propagation en régime établi était lié à des effets relatifs à la microstructure, les 

seuils identifiés sur chaque matériau auraient probablement été sensiblement différents. 

D’autre part, comme pour le 304L, il semblerait qu’il existe un lien entre le début du seuil établi 

et le moment où la fissure se détache des entailles. Ce lien s’avère être d’autant plus perceptible 

que la profondeur initiale d’imperfection est élevée. Les raisons de ce lien pourraient être les 

mêmes que celles évoquées pour l’acier 304L, à savoir, que la fissure n’est pas parfaitement 

établie avant la sortie de l’entaille. Cette dernière peut en effet être, dans cet intervalle de 
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profondeur, soumise à des phénomènes de multi fissuration et de coalescence qui peuvent 

potentiellement perturber sa progression à une échelle locale. 

V.3.3.5 Comparaison des vitesses de propagation sur le 304L et le 18MND5 

Une comparaison de l’évolution des vitesses de propagation obtenues par l’intermédiaire du 

suivi de potentiel électrique pour les aciers 304L et 18MND5 est proposée sur la figure V.25.  

 

Figure V.25 – Comparaison des cinétiques de propagation obtenues sur le 304L et le 18MND5 

Les vitesses de propagation associées à l’acier 304L sont supérieures à celles du 18MND5 à 

Δεt/2 = 0,2% dans tout le domaine de propagation. Les différences sont cependant 

particulièrement marquées dans le domaine de micro propagation. A Δεt/2 = 0,6%, les vitesses 

sont globalement proches, bien que celles associées à l’acier inoxydable soient légèrement 

inférieures. Dans le régime établi, les vitesses présentent des taux d’accroissement similaires 

pour chacun des deux niveaux de déformation étudiés. 

V.3.4 Exploitation des vitesses de propagation à l’aide du paramètre J 

La démarche entreprise dans cette section est similaire à celle suivie dans la partie IV.2.2.2 du 

chapitre IV. Une évaluation de J a été réalisée sous Cast3m pour des profondeurs de fissures 

variant entre 0,75 et 2,3 mm et dont la forme est basée sur les résultats expérimentaux 

précédemment présentés. A partir des valeurs de J relevées aux centres des fronts de fissure, le 

paramètre ΔKeff est déterminé pour chaque cas de fissure considéré. Les vitesses de propagation 

associées à chaque configuration sont ensuite exploitées en fonction de la valeur ΔKeff 

correspondante. Les résultats obtenus pour les deux niveaux de déformation étudiés sont 

reportés sur la figure V.26. 

Notons ici que, contrairement au chapitre IV, aucun facteur permettant de prendre en compte 

les effets de fermeture n’a été appliqué lors du présent calcul de ΔKeff. Ceci n’a toutefois aucune 

incidence sur les tendances évoquées par la suite. 

Δεt/2 = 0,2% 

Δεt/2 = 0,6% 

Orange = 304L 

Bleu = 18MND5 
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Figure V.26 – Évolution de la vitesse de propagation exprimée en fonction du paramètre ΔKeff pour l’acier 

18MND5 

Bien que le nombre de points disponibles soit limité, les données issues des deux niveaux de 

déformation étudiés semblent pouvoir être rassemblées selon une même tendance. Des essais 

complémentaires à un niveau de déformation intermédiaire pourraient permettre de confirmer 

cette évolution.  

L’exploitation des cinétiques de propagation au travers du paramètre ΔKeff basé sur l’évaluation 

numérique de J montre, à l’instar de l’étude sur le 304L, que ce paramètre s’avère apte à 

rationaliser l’effet du niveau de déformation, a minima dans le régime de propagation qualifié 

d’établi. Sa mise en œuvre avec succès sur deux matériaux distincts semble confirmer sa 

capacité à décrire la propagation de fissure dans des contextes de plasticité confinée ou 

généralisée, en effet, les deux niveaux de déformation étudiés (Δεt/2 = 0,2% et 0,6%) présentent 

des taux de plasticité radicalement différents. 
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V.4. Application de l’approche prédictive basée sur ΔKε au cas de l’acier 

18MND5  

Les investigations menées sur l’acier 304L au cours du chapitre IV ont mis en évidence un 

paramètre mécanique permettant de décrire de manière satisfaisante la propagation des fissures 

dans un contexte de plasticité étendue. Le paramètre en question est le facteur d’intensité de 

déformation ΔKε. L’analyse des vitesses de propagation sur l’acier 304L à l’aide de ce 

paramètre a permis de rationnaliser l’effet de l’amplitude de déformation dans le domaine de 

propagation établi puis de proposer des lois de propagation conduisant à une bonne estimation 

des durées de vie expérimentales.  

Dans cette partie, l’amplitude du facteur d’intensité de déformation est utilisée pour traiter les 

données expérimentales relatives au 18MND5 afin d’évaluer la pertinence de l’utilisation de ce 

paramètre sur un nouveau matériau. Une loi de propagation sera par la suite proposée à partir 

de ces résultats et des prédictions des durées de propagation seront réalisées. La démarche 

entreprise sur l’acier 304L est donc reprise ici dans son intégralité. Les résultats obtenus seront 

analysés et discutés et permettront de statuer sur la transférabilité de la démarche mise en place 

au cours de cette étude. 

V.4.1 Exploitation des vitesses de propagation à l’aide du paramètre ΔKε 

Les vitesses de propagation, dérivées des données expérimentales du suivi de potentiel 

électrique et présentées au cours de la partie précédente, sont exprimées ici en fonction de 

l’amplitude du facteur d’intensité de déformation ΔKε. La représentation des vitesses en 

fonction de la profondeur de fissure, figure V.23, fait ressortir l’effet du niveau de déformation. 

Les cinétiques de propagation, considérées pour une même profondeur de fissure, diffèrent 

sensiblement selon le niveau de déformation. Les écarts constatés sur les vitesses dans le 

domaine de propagation établi peuvent atteindre voire dépasser un rapport 20. 

Avec l’utilisation du facteur ΔKε, comme le montre la figure V.27, les données issues des deux 

niveaux de sollicitation étudiés se rassemblent dans une même bande de dispersion. Bien qu’il 

n’y ait pas une parfaite continuité entre les valeurs présentées, les vitesses évoluent selon une 

tendance commune avec l’augmentation de l’amplitude du facteur d’intensité de déformation. 

L’étude d’un niveau de déformation intermédiaire (entre Δεt/2 = 0,2 et 0,6%) pourrait permettre 

de compléter cette analyse et de confirmer l’effet rationnalisant du paramètre ΔKε sur 

l’amplitude de déformation. 
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Figure V.27 – Exploitation des vitesses de propagation à partir du facteur d’intensité de déformation ΔKε 

pour l’acier 18MND5 

A l’image des observations faites sur l’acier 304L, pour chacun des essais, le facteur ne parvient 

pas à réconcilier les données sur l’intégralité du domaine de propagation. La phase de micro 

propagation n’est en effet pas rationnalisée et tend à se démarquer de la tendance d’évolution 

globale. Le facteur ΔKε s’avère plus efficace pour réconcilier les vitesses inhérentes au domaine 

de propagation établi, ces dernières se rassemblant dans une même bande de dispersion.  

Les difficultés mises en évidence pour décrire la fissuration au cours de la phase de micro 

propagation à l’aide du paramètre ΔKε pourraient avoir des origines communes avec celles 

décrites sur le 304L. La phase de micro propagation est en effet gouvernée par un grand nombre 

de paramètres qu’il n’est pas aisé de prendre en considération. Dans le contexte de cette étude, 

en plus d’un effet d’entaille significatif, d’autres paramètres, comme la microstructure ou les 

effets de fermeture de fissure entrent probablement en compétition au cours des premiers stades 

de propagation. Les effets mécaniques semblent néanmoins conserver une influence de premier 

ordre. 

Il faut par ailleurs noter que le paramètre ΔKε est utilisé ici pour réconcilier deux niveaux de 

sollicitations associés à des niveaux de plasticité très éloignés. Pour rappel, les boucles 

d’hystérésis présentées dans la partie V.2.1 affichent un taux de plasticité élevé à Δεt/2 = 0,6% 

alors qu’il est pratiquement inexistant à Δεt/2 = 0,2%. Le facteur d’intensité de déformation, 

employé dans le contexte de cette étude, s’avère pertinent pour décrire la propagation de 

fissures longues dans des cadres de plasticité restreinte et étendue. 

L’observation approfondie de la figure V.27 montre d’autre part un ralentissement de 

l’augmentation des vitesses pour les valeurs de ΔKε associées à des profondeurs de fissure 

proches de 3 mm et qui peuvent s’apparenter à la fin des essais. Cet effet, également rencontré 

sur l’acier 304L, peut être attribué à une perte de rigidité de l’éprouvette due à l’important 

endommagement présent à ce stade de la propagation. 

 

Δεt/2 = 0,6% 

Δεt/2 = 0,2% 
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V.4.2 Loi de propagation 

En dépit des difficultés rencontrées pour rationaliser la phase de micro propagation, l’amplitude 

du facteur d’intensité de déformation apparaît malgré tout comme un paramètre pertinent pour 

représenter la force motrice de propagation dans le cadre des essais menés au cours de cette 

étude. Afin d’exploiter les résultats dans une optique prédictive, l’évolution des vitesses en 

fonction de ce paramètre a été approchée à l’aide d’une fonction de type puissance (figure 

V.28). Cette approche, qui peut conduire à d’importantes approximations dans la manière 

d’interpoler les données, s’était avérée relativement efficace pour prédire les temps de 

propagation des fissures dans le chapitre précédent. La démarche est par conséquent reprise sur 

l’acier 18MND5 et sa fiabilité est évaluée dans la partie suivante. 

 

Figure V.28 – Interpolation via une loi puissance des données expérimentales de vitesses de propagation 

exploitées à l’aide du ΔKε et comparaison avec la loi issue du 304L 

La loi de propagation extraite à partir de l’interpolation des données présentées sur la figure 

V.28 prend la forme suivante (équation V.4) : 

                                              
da

dN
= C × ∆Kεm = 5128,3 × ∆Kε2,95                          (V.4) 

A titre de comparaison, les coefficients C et m obtenus sur le 304L valaient respectivement 

52,17 et 2,33. Les pentes associées à chaque matériau sont donc relativement proches, en 

revanche, les ordonnées à l’origine diffèrent sensiblement. Dans le domaine des faibles ΔKε, la 

propagation apparaît en effet comme étant plus rapide sur le 304L. Ce domaine peut être associé 

ici aux faibles niveaux de déformation pour lesquels les parts de déformation plastique sont 

notoirement différentes d’un matériau à l’autre. Dès lors, les cinétiques de fissuration plus 

élevées observables, à ΔKε équivalent, sur l’acier inoxydable, pourraient être dues à ces 

différences de plasticité.  

V.4.3 Prédiction des durées de vie et discussion 

Dans cette partie, une prédiction des temps de propagation, s’appuyant sur une intégration de 

la loi précédemment définie, est proposée. Ces durées de vie en propagation sont par la suite 

Loi 304L 

Loi 18MND5 
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confrontées à celles observées expérimentalement. L’intérêt principal de cette démarche est de 

vérifier la pertinence de cette nouvelle approche prédictive, similaire à celle mise en place sur 

l’acier 304L. Pour rappel, seule la phase de propagation à partir de 100 µm de profondeur est 

prise en compte dans les calculs. Par conséquent, afin de comparer les prédictions avec les 

données expérimentales, seule est considérée là encore, la part de propagation au cours des 

essais, ceci à l’aide du seuil de potentiel défini auparavant. 

    

Figure V.29 – Confrontation des temps de propagation expérimentaux et calculés (via la loi de 

propagation établie sur l’acier 18MND5) – a) Δεt/2 = 0,2% ; b) Δεt/2 = 0,6% 

La confrontation des prédictions avec les temps de propagation observés expérimentalement à 

Δεt/2 = 0,2% révèle des écarts variant entre 12 et 36%. A Δεt/2 = 0,6%, les écarts constatés sont 

nettement supérieurs et fluctuent entre 61 et 105% en relatif, ils sont en moyenne de 582 cycles 

en valeur absolue. L’ensemble des données relatives à ces deux niveaux de déformation est 

reporté dans le tableau V.8. Aucune tendance n’est discernable concernant les différences entre 

les prédictions et l’expérimental pour le niveau de déformation le plus faible. En revanche, à 

Δεt/2 = 0,6%, les prédictions tendent à fortement surestimer les temps de propagation, ce qui 

est contraire à un souhait de conservatisme. D’une manière générale, les écarts observés pour 

les deux niveaux de déformation étudiés sont sensiblement supérieurs à ceux rapportés 

précédemment pour l’acier 304L (7,3% en moyenne).  

Δεt/2 Réf. éprouvette 
Nexp_totale  

(cycles) 

Npropa_exp  

(cycles) 

Nloi_propagation 

(cycles) 

Écart 

relatif 

0,2% 

18F02P50 68 832 47 022 55 580 18,2 % 

18F02P140 48 651 46 071 40 620 11,8 % 

18F02P270 23 407 21 897 29 820 36,1 % 

0,6% 

18F06P130 1 116 1 046 1 700 62,5 % 

18F06P220 742 652 1 340 105 % 

18F06P330 716 656 1 060 61,5% 

 

Tableau V.8 – Récapitulatif des durées de vie expérimentales et prédites via la loi de propagation globale 

L’origine des écarts constatés est sans doute multiple. Cependant, la méthode d’interpolation 

des données, basée sur l’utilisation d’une seule et unique fonction de type puissance, est 

probablement la principale source d’erreur. Cette méthode, bien que présentant un intérêt 

prédictif certain, car considérant l’ensemble des conditions expérimentales, ne semble toutefois 

pas adaptée ici. Une des raisons, déjà évoquée dans le cas de l’acier 304L, est la mauvaise prise 

Δεt/2 = 0,2% Δεt/2 = 0,6% a) b) 



Chapitre V : Extension de l’étude à un acier faiblement allié (18MND5) 

212 

 

en compte de la part de micro propagation. D’autre part, la phase de propagation en régime 

établi est, dans le cas du 18MND5, potentiellement moins bien décrite que pour l’acier 304L à 

l’aide du facteur d’intensité de déformation. Ainsi, l’effet du niveau de déformation pourrait 

être légèrement moins bien rationnalisé à l’aide du paramètre ΔKε, ce qui constituerait 

également une autre source de déviation. L’origine de cette déviation pourrait notamment 

provenir d’effets de fermeture sensiblement différents entre les deux niveaux de déformation 

étudiés. Un auteur (Vormwald, 2014) a en effet mis en évidence, sur des essais menés en 

traction-compression et dans des conditions de plasticité non confinée, que la contrainte à 

l’ouverture diminuait avec l’augmentation du niveau de sollicitation, impliquant des différences 

de taux de fermeture lorsque le chargement varie. Cette hypothèse met en avant l’intérêt 

qu’auraient des mesures de fermeture dans l’optique d’une exploitation des données au travers 

de l’amplitude du facteur d’intensité de déformation effective ΔKε_eff, qui pourrait permettre 

d’améliorer la rationalisation de l’effet du niveau de déformation. 

L’interpolation des données actuelles induit par ailleurs une sous-estimation des vitesses de 

propagation dans l’intervalle associé au niveau de déformation le plus élevé (Δεt/2 = 0,6%) qui 

conduit à la surestimation des temps de propagation évoquée précédemment. L’analyse de la 

figure V.28 montre en effet que la loi, choisie pour décrire l’évolution de la vitesse en fonction 

de ΔKε, présente un léger décalage avec les données associées au niveau de sollicitation le plus 

élevé. L’utilisation de la loi interpolée conduit ainsi, dans ce domaine de propagation, à la prise 

en compte de vitesses de fissuration plus faibles que celles déterminées expérimentalement. 

L’exploitation des données relatives au 18MND5, à partir de la courbe de calibration du 

potentiel déterminée pour le 304L, pourrait également contribuer, dans une moindre mesure, à 

l’existence d’écarts entre les prédictions et l’expérimental. Les premières investigations menées 

sur le 18MND5 pour calibrer la méthode de potentiel (cf. partie V.3.1.2) montrent cependant 

une très bonne concordance avec les résultats obtenus sur le 304L. Une légère différence entre 

les deux matériaux n’est toutefois pas à exclure du fait du nombre relativement faible de points 

de comparaison. Néanmoins, si cette différence existe, elle est très probablement minime et son 

influence sur les résultats devrait être limitée.  

En définitive, l’approche prédictive basée sur une loi unique n’est pas entièrement satisfaisante 

au regard des importants écarts constatés entre les prédictions et les données expérimentales. 

La transférabilité de cette méthode, en l’état, n’est donc pas parfaitement valide. La méthode 

employée est cependant largement perfectible. A l’image de ce qui a été fait sur l’acier 304L, 

une particularisation des lois pourrait être réalisée, ce qui permettrait d’améliorer sensiblement 

la précision des prédictions. Toutefois, l’utilisation de lois spécifiques pour chacun des essais 

atténuerait l’intérêt prédictif industriel de la démarche.  
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Synthèse du chapitre 

L’extension de cette étude à un acier faiblement allié de type 18MND5 a, dans un premier 

temps, permis de confirmer l’influence significative de la présence d’imperfections surfaciques 

sur la tenue en fatigue des éprouvettes (diamètre 9 mm) étudiées. A l’image du 304L, une 

importante réduction de la durée de vie est en effet observable, avec une dépendance marquée 

à la profondeur d’imperfection initiale. L’analyse comparative entre les deux matériaux, basée 

sur l’utilisation des durées de vie ANL comme référence, a montré que les abattements de durée 

de vie sont comparables, à profondeurs égales, d’un matériau à l’autre. D’autre part, aucune 

influence du niveau de déformation n’a pu être mise en évidence sur le 18MND5, le nombre de 

points disponibles étant trop faible. 

La technique du suivi de potentiel, mise en place pour l’acier 304L, a été reprise sur le 18MND5 

afin de quantifier l’amorçage et la propagation des fissures. Une nouvelle calibration 

expérimentale de la méthode a été réalisée. Cette dernière est cohérente avec celle déterminée 

à partir de l’acier inoxydable. Dès lors, il a été possible d’exploiter les données expérimentales 

de suivi de potentiel recueillies lors des essais menés sur le 18MND5 en s’appuyant sur la 

courbe de calibration déterminée pour l’acier 304L. L’amorçage des fissures, au sens du 

potentiel, a ainsi pu être analysé puis comparé aux résultats obtenus sur l’acier inoxydable. Les 

temps d’amorçage observés sur l’acier faiblement allié dépendent à la fois de la profondeur 

d’imperfection initiale et du niveau de déformation considérés. La part de la durée de vie 

représentée par l’amorçage, tel qu’il a été défini dans le cadre de cette étude, est par ailleurs 

comparable d’un matériau à l’autre. 

L’analyse qualitative de la phase de propagation a mis en évidence l’apparition systématique 

d’une déviation de la fissure principale au cours des essais de fatigue. L’origine de cette 

déviation n’a pas pu être déterminée, cependant, son occurrence pourrait potentiellement 

perturber l’évolution de la forme du front de fissure. L’historique de propagation, déterminé 

expérimentalement sur cet acier, diffère légèrement de celui observé sur le 304L. L’exploitation 

des données issues du suivi de potentiel en termes de vitesses de propagation a par ailleurs mis 

en évidence, à l’instar du 304L, l’existence de deux domaines de propagation. Le premier 

domaine, largement assimilable à la phase de micro propagation, se caractérise par une 

dépendance aux imperfections initiales.  

L’utilisation du paramètre J, évalué numériquement, pour décrire la propagation des fissures 

s’est une nouvelle fois avérée prometteuse et semble apte à réconcilier les données issues de 

niveaux de déformation différents. Les analyses restent cependant restreintes à deux niveaux 

de déformation seulement et mériteraient par conséquent d’être confrontées à d’autres 

conditions d’essais. 

Enfin, l’approche précédemment basée sur l’amplitude du facteur d’intensité de déformation 

ΔKε (Chapitre IV) a été reprise et appliquée à l’acier 18MND5. Les prédictions dérivant de sa 

mise en œuvre s’avèrent être moins précises que celles réalisées sur le 304L. Ces résultats 

mettent en évidence la présence de lacunes au sein de la procédure actuelle et soulignent la 

nécessité de perfectionnement dont elle doit faire l’objet.  
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CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 
 

L’acier inoxydable austénitique 304L a été au cœur de ces travaux de thèse. L’influence de la 

présence d’imperfections de surface sur sa tenue en fatigue a été étudiée sur la base d’une 

campagne d’essais de fatigue uni-axiale menés en contrôle de déformation. Une attention 

particulière a été portée sur les phases d’amorçage et de propagation des fissures émanant de 

ces imperfections introduites ici artificiellement. La méthode du suivi de potentiel électrique a 

été mise en œuvre afin de quantifier les cinétiques de fissuration inhérentes à ces fissures. Les 

résultats obtenus ont ensuite fait l’objet d’analyses approfondies et ont été utilisés en vue de 

l’application de méthodes issues de la codification nucléaire pour la plupart. Afin de proposer 

une approche prédictive, les données dérivées du suivi de potentiel électrique ont été exploitées 

au travers de paramètres mécaniques se voulant représentatifs de la force motrice de 

propagation dans un contexte de plasticité étendue. Les développements effectués sur l’acier 

inoxydable austénitique 304L ont ensuite été étendus à un second matériau, l’acier faiblement 

allié 18MND5. 

Deux procédés, l’un plus physique, l’électroérosion et l’autre purement mécanique, la 

« fissureuse », ont été mis en place afin d’introduire artificiellement des imperfections 

surfaciques. Ces deux méthodes ont été retenues du fait de leur aptitude à atteindre les 

profondeurs désirées mais également parce que chacune d’entre elles permet de limiter 

l’introduction de contraintes résiduelles de compression. Les entailles réalisées ont fait l’objet 

d’une caractérisation géométrique systématique. D’une manière générale, les différences 

géométriques entre les deux types d’imperfection sont limitées, à l’exception du fond d’entaille 

qui est incurvé dans le cas des défauts usinés à la fissureuse et plat pour ceux réalisés par 

électroérosion. Du fait de certaines caractéristiques inhérentes au procédé d’électroérosion, 

notamment la création d’une zone affectée thermiquement, l’utilisation de la fissureuse a été 

privilégiée au cours de l’étude. 

La campagne expérimentale menée sur l’acier 304L a permis d’investiguer trois niveaux de 

déformation (Δεt/2 = 0,2%, 0,3% et 0,6%) ainsi que les deux types de défauts évoqués 

précédemment sur une gamme de profondeurs variant de 100 à 350 µm. Les résultats obtenus 

ont montré que la présence d’imperfections surfaciques, sur les éprouvettes de diamètre 9 mm 

étudiées, entraîne une forte réduction de la durée de vie en fatigue et ce même pour des faibles 

profondeurs de l’ordre de 100 µm. La profondeur des défauts apparaît comme étant le paramètre 

gouvernant la durée de vie, en accord avec la littérature. L’impact de la présence des 

imperfections semble par ailleurs, dans une moindre mesure, lié au niveau de déformation 

considéré. En effet, la réduction relative de la durée de vie est d’autant plus marquée que le 

niveau de déformation est faible. L’extension de l’étude à l’acier faiblement allié 18MND5 a 

permis de confirmer les précédentes conclusions à l’exception de l’influence du niveau de 

déformation qui n’est pas clairement visible sur ce matériau, certainement en lien avec la très 

faible déformation plastique associée au plus bas niveau de déformation totale (Δεt/2 = 0,2%). 
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Par ailleurs, les réductions relatives de durées de vie constatées en présence d’imperfection sur 

ces deux aciers sont relativement proches, quels que soient la profondeur ou le niveau de 

déformation considérés.  

La méthode du suivi de potentiel électrique a été employée afin de suivre quantitativement les 

phases d’amorçage et de propagation des fissures à partir des imperfections. La mise en œuvre 

de cette méthode a nécessité la mise en place préalable d’une calibration permettant 

l’exploitation des mesures expérimentales. Deux types de calibration ont été proposées, une 

première expérimentale, basée sur la réalisation de marquages à l’encre du front de fissure et 

une deuxième s’appuyant sur l’outil numérique. La confrontation de ces deux méthodes a laissé 

apparaître des divergences dont l’origine n’a pas pu être formellement identifiée. Néanmoins, 

il apparaît clairement que la fissuration n’est pas le seul facteur pouvant influencer le champ de 

potentiel électrique dans le cadre des essais réalisés. Dès lors, la modélisation numérique du 

comportement électrique seul face à la propagation d’une fissure s’est avérée insuffisante pour 

calibrer de manière fiable et précise le suivi de potentiel. L’utilisation de la courbe de calibration 

expérimentale, basée sur les marquages réalisés sur l’acier 304L, a par conséquent été 

privilégiée pour l’exploitation des données au cours de cette étude. Les premières données 

expérimentales recueillies sur l’acier 18MND5 se sont par ailleurs avérées cohérentes avec cette 

courbe. 

Les données dérivées du suivi de potentiel électrique ont permis d’accéder aux cinétiques 

d’amorçage et de propagation des fissures de fatigue à partir des imperfections. L’analyse de 

l’amorçage sur le 304L, au regard du seuil défini au chapitre III, a montré qu’en présence 

d’imperfection, la phase de propagation représente l’essentiel de la durée de vie en fatigue. En 

outre, la proportion à l’amorçage est dépendante de la profondeur d’imperfection initiale. 

L’exploitation des données relatives à l’acier 18MND5 tend à confirmer ces conclusions, 

aucune différence fondamentale n’apparaissant entre les deux matériaux. 

L’analyse des cinétiques de propagation en présence d’imperfections, sur l’acier inoxydable, a 

révélé l’existence de deux domaines de propagation distincts. Ainsi, un premier stade 

d’évolution des vitesses a été identifié, ce dernier affiche une sensibilité prononcée à la présence 

d’entailles. La profondeur de ces dernières semble jouer un rôle important sur les vitesses 

initiales : plus les défauts sont profonds et plus les cinétiques de fissuration sont élevées. Cette 

première phase de fissuration, en grande partie assimilable au domaine de micro propagation, 

est par ailleurs caractérisée par une sensibilité à d’autres facteurs. La forme irrégulière des 

fissures dans leurs tous premiers stades d’évolution ainsi que le phénomène de multi fissuration 

pouvant intervenir en fond d’imperfection semblent également influencer la propagation. Dans 

des proportions moins significatives, la microstructure peut également affecter l’évolution des 

fissures. Ces paramètres entrent probablement en compétition avec l’effet de fermeture de 

fissure, bien moindre pour les fissures courtes, l’ensemble contribuant à l’évolution spécifique 

des vitesses dans ce domaine. A partir d’un certain seuil de profondeur dépendant des 

imperfections initiales, les vitesses de fissuration suivent une nouvelle évolution et entrent dans 

un régime de propagation qualifié d’établi. Dans ce second domaine de propagation, l’évolution 

des vitesses devient indépendante des imperfections initiales et se caractérise par une croissance 

continue de la vitesse pouvant être approchée par une fonction puissance pour un niveau de 

déformation imposée donné. L’étude des cinétiques de fissuration à partir des imperfections sur 

l’acier faiblement allié 18MND5 a également mis en évidence la présence de ces deux domaines 
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de propagation et a confirmé l’effet prépondérant des entailles sur l’évolution des fissures dans 

le premier domaine de propagation. 

En s’appuyant sur les résultats expérimentaux, des méthodes de type ingénieur issues 

notamment de la codification ont pu être mises en œuvre puis évaluées. L’application de ces 

méthodes, en s’appuyant sur l’évaluation numérique des concentrations de déformation en fond 

d’entaille, s’est révélée pertinente sur l’acier 304L et a conduit à l’obtention de résultats 

satisfaisants pour prédire le nombre de cycles à l’amorçage d’une fissure de 100 µm ou la 

réduction de la durée de vie. Néanmoins, leur mise en œuvre sur l’acier faiblement allié 

18MND5 n’a pas permis de valider leur transférabilité directe et a mis en évidence l’existence 

de lacunes. La présence de niveaux de plasticité sensiblement différents d’un matériau à l’autre 

a été évoquée comme potentielle origine de cette non transférabilité.  

Afin de pouvoir proposer une approche prédictive de la tenue en fatigue en présence 

d’imperfection, des investigations ont été menées afin de trouver un paramètre représentatif de 

la force motrice de propagation dans le cadre élasto-plastique de cette étude. Différents 

paramètres, issus de la littérature, ont ainsi été évalués. L’analyse des vitesses de propagation 

au travers de l’intégrale J et du facteur d’intensité de déformation ΔKε a conduit à l’obtention 

de résultats prometteurs. Ces deux paramètres se sont en effet avérés pertinents dans le contexte 

de plasticité généralisée de nos essais et ont permis de rationaliser l’effet du niveau de 

chargement, principalement dans le domaine de propagation qualifié d’établi. L’utilisation du 

facteur ΔKε n’a toutefois pas permis de rendre compte de l’effet d’entaille dont l’influence est 

significative dans le domaine de micro propagation. L’efficacité du paramètre basé sur 

l’intégrale J n’a par ailleurs pas pu être évaluée dans ce domaine. L’extension des investigations 

à l’acier 18MND5 a confirmé l’efficacité de ces paramètres malgré des résultats plus nuancés 

concernant l’application du facteur d’intensité de déformation.  

L’utilisation de l’amplitude du facteur d’intensité de déformation ΔKε a cependant aussi permis 

de proposer, en première approche, des lois de propagation pour les deux aciers étudiés. 

L’intégration de ces lois a permis de prédire de manière satisfaisante les temps de propagation 

constatés expérimentalement sur le 304L mais pas sur le 18MND5. Sur ce second matériau, des 

écarts relativement importants ont en effet été constatés entre les prédictions et les valeurs 

expérimentales. Sans remettre directement en cause l’intérêt du paramètre ΔKε, ces écarts ont 

souligné le besoin de perfectionnement dont doit faire l’objet l’approche prédictive actuelle. 

 

Ce bilan montre que même si de nombreux résultats ont été fournis grâce à ces travaux, de 

nombreux points restent à étudier et d’autres à approfondir. Ainsi, une des perspectives de 

travail soulevée par cette étude est la compréhension des écarts entre les calibrations numérique 

et expérimentale. En effet, dans l’optique d’obtenir une calibration générique et n’impliquant 

pas la mise en œuvre d’actions expérimentales spécifiques (marquages par exemple), 

l’identification claire des écarts entre les deux types de calibration évoqués précédemment 

pourrait permettre de parvenir à une modélisation numérique représentative de l’évolution 

réelle du potentiel électrique dans des conditions de plasticité non confinée.  

D’autre part et comme cela a été évoqué précédemment, l’approche prédictive, dans sa 

globalité, demeure sensiblement perfectible. Outre une optimisation de la méthode 

d’application, une nouvelle démarche, combinant une prédiction des temps d’amorçage et de 
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propagation, pourrait être mise en place. L’approche s’articulerait alors en trois parties, une 

première liée à la prévision de l’amorçage puis, deux autres, reliées respectivement aux phases 

de micro propagation et de propagation en régime établi. A partir des développements effectués 

sur l’amorçage, il est en effet envisageable d’extraire une loi d’amorçage dépendant de la 

profondeur des imperfections. L’analyse de la propagation et notamment l’identification des 

seuils d’émergence du régime de propagation établi pourraient par ailleurs conduire à une loi 

de propagation dans le domaine de micro propagation, qui serait paramétrée en fonction de la 

profondeur des imperfections. Enfin, la phase de propagation associée aux fissures longues 

serait décrite par une loi de type puissance qui s’avère parfaitement pertinente dans ce domaine 

d’évolution des fissures. L’application d’une telle démarche devrait permettre à la fois 

d’améliorer la fiabilité des prédictions tout en conservant un intérêt prédictif avec une prise en 

compte des différentes conditions d’essais. Des essais complémentaires, permettant de faire 

varier les différents paramètres pris en compte par la loi (profondeur d’imperfection, niveau de 

sollicitation), pourraient permettre d’évaluer l’efficacité de cette approche. 

En outre, les résultats relatifs à la mise en œuvre de l’intégrale J se sont avérés prometteurs pour 

décrire la propagation des fissures de fatigue dans un contexte élasto-plastique, 

indépendamment du matériau considéré. Le développement d’une approche prédictive basée 

sur ce paramètre apparaît alors comme particulièrement pertinente. Néanmoins, et comme cela 

a été noté précédemment, les résultats obtenus dans le cadre de cette étude sont restreints à un 

régime de propagation qualifié d’établi, il reste donc à étendre l’analyse au domaine de micro 

propagation qui peut représenter une part non négligeable de la durée de vie en fatigue. La 

description de la propagation des fissures dans ce domaine risque cependant de se heurter aux 

mêmes problématiques que celles rencontrées lors de la mise en œuvre du paramètre ΔKε. En 

effet, certains facteurs inhérents à ce stade de propagation, comme la microstructure ou encore 

les formes de fissures particulières, dont l’influence sur les vitesses a été soulignée au cours de 

cette étude, pourraient être difficiles à prendre en compte.  

Les approches basées sur les paramètres ΔKε et l’intégrale J pourraient d’autre part être 

enrichies à l’aide d’une évaluation des niveaux de fermeture intervenant pour chaque niveau de 

déformation et profondeur d’entaille initiale. Des effets de fermeture dus à la plasticité sont en 

effet fortement suspectés dans le cadre de cette étude. Leur évaluation pourrait contribuer à une 

meilleure description de l’évolution des fissures par les paramètres ΔKε et J et permettrait, par 

conséquent, d’améliorer les approches prédictives dérivant de leur mise en œuvre. 

Concernant l’aspect industriel, une des principales perspectives consiste à étudier l’influence 

des imperfections de surface sur des échantillons de plus grandes dimensions. En effet, il est 

important de rappeler ici que les réductions de durées de vie évoquées dans le cadre de cette 

étude ont été observées sur des éprouvettes de diamètre 9 mm et que, par conséquent, leurs 

dimensions sont très éloignées de celles des composants réels. Sans qu’il soit nécessaire de 

réaliser des tests à grande échelle, des investigations sur des géométries de plus grands 

diamètres pourraient donner de premières indications sur la sensibilité à l’effet d’échelle de la 

présence d’imperfection. Il n’est en effet pas à exclure que la présence des défauts surfaciques 

considérés dans le cadre de cette étude et dont les profondeurs n’excèdent pas quelques 

dixièmes de millimètres, soient moins nocives sur des échantillons de plus grandes dimensions, 

sans même parler du gradient important de contraintes existant sur les composants. 
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Enfin, il serait également intéressant d’étendre l’étude de l’influence des imperfections de 

surface à des conditions de température et d’environnement différentes de celles appliquées au 

cours de cette thèse. Une étude des imperfections en milieu REP permettrait par exemple de 

coupler les différents effets (température, environnement) et de se rapprocher de la réalité 

industrielle. Dans une optique similaire, il serait également enrichissant d’analyser l’effet de la 

présence d’imperfections surfaciques (analogues à celles introduites au cours de cette étude) 

sur des états de surface dégradés. En effet, dans le cadre de cette thèse, tous les défauts ont été 

introduits sur des surfaces polies miroir qui ne sont pas forcément représentatives des états de 

surface industriels. Ces derniers peuvent être associés à une certaine rugosité, c’est notamment 

le cas des surfaces meulées qui ont fait l’objet de plusieurs études antérieures sur le 304L. Il 

serait alors intéressant d’évaluer la nocivité des imperfections de surface dans de telles 

conditions.  
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Annexe 1 - Caractéristiques géométriques des imperfections de types 

électroérosion et fissureuse 

Seules les imperfections introduites sur des éprouvettes ayant fait l’objet d’essais exploitables 

sont reportées dans cette annexe. 

Référence Matériau Type 
Profondeur    

(µm) 

Longueur    

(mm) 

Largeur    

(µm) 

Rayon en 

fond (µm) 

Forme 

du    

fond 

Angle    

(°) 

F02P110 304L Fissureuse 110 1,7 275 140 Courbe 42 

E02P110 304L Électroérosion 110 2,0 220 60 Plat 52 

F06P110 304L Fissureuse 110 1,7 260 140 Courbe 39 

F02P120 304L Fissureuse 120 1,8 220 65 Courbe 51 

F03P120 304L Fissureuse 120 1,8 205 70 Courbe 39 

F03P150 304L Fissureuse 150 2,0 250 80 Courbe 55 

E06P170 304L Électroérosion 170 2,6 310 65 Plat 50 

F02P220 304L Fissureuse 220 2,4 290 70 Courbe 40 

F06P280 304L Fissureuse 280 2,7 350 70 Courbe 46 

E06P280 304L Électroérosion 280 3,2 350 140 Plat 22 

F06P290 304L Fissureuse 290 2,7 320 35 Courbe 42 

E06P310 304L Électroérosion 310 3,3 450 - Plat 28 

F02P320 304L Fissureuse 320 2,9 390 100 Courbe 25 

E02P320 304L Électroérosion 320 3,4 325 70 Plat 35 

F03P350 304L Fissureuse 350 3,1 400 75 Courbe 34 

F02P640 304L Fissureuse 640 4,0 400 75 Courbe 25 

F02P50 18MND5 Fissureuse 50 1,3 170 65 Courbe - 

F06P130 18MND5 Fissureuse 130 1,9 290 100 Courbe 51 

F02P140 18MND5 Fissureuse 140 2,0 230 75 Courbe 38 

F02P190 18MND5 Fissureuse 190 2,2 250 70 Courbe 52 

F06P220 18MND5 Fissureuse 220 2,4 270 75 Courbe 43 

F06P330 18MND5 Fissureuse 330 3,0 300 65 Courbe 31 

 

Tableau - Récapitulatif des caractéristiques géométriques des imperfections 
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Annexe 2 - Influence du type de défaut sur la durée de vie en fatigue 

Dans cette annexe, l’influence du type de défaut sur la durée de vie est évaluée au travers de 

l’analyse de 4 essais de fatigue menés en présence d’imperfections réalisées à l’électroérosion 

et à la fissureuse. Afin de faciliter la comparaison, les deux types de défauts sont étudiés à 

profondeurs égales, 110 puis 320 µm. 

 Défauts présentant une profondeur de 110µm 

Les caractéristiques géométriques des deux défauts réalisés par électroérosion et fissureuse dont 

la profondeur est de 110 µm diffèrent surtout par leur rayon en fond de défaut et la forme du 

fond du défaut, les autres paramètres étant du même ordre de grandeur.  

 
Profondeur 

(µm) 

Longueur 

(µm) 

Épaisseur 

(µm) 

Rayon en 

fond 

(µm) 

Angle 

(°) 

Fond du 

défaut 

Durée de 

vie N5 

(cycles) 

Électroérosion 

(E02P110) 
110 2100 220 60 50 Fond plat 19 100 

Fissureuse 

(F02P110) 
110 1750 275 140 40 

Courbure 

(r=14mm) 
27 300 

 

Tableau 1 - Caractéristiques géométriques des défauts introduits par électroérosion et fissureuse 

présentant une profondeur de 110 µm 

Remarque : On note ici une différence de longueurs entre les deux types de défauts alors 

qu’elles devraient être identiques à profondeurs égales (du fait de la forme cylindrique des 

éprouvettes). Cette différence s’explique par la géométrie du fond des défauts qui est rectiligne 

dans un cas (électroérosion) et courbée dans l’autre (fissureuse). 

Les durées de vie N5 sont également du même ordre de grandeur avec respectivement 19 100 

et 27 300 cycles pour l’électroérosion et la fissureuse. Cette différence pourrait être liée à la 

géométrie des défauts. On peut en effet penser que le rayon en fond de défaut plus faible pour 

le défaut réalisé par électroérosion entraîne une concentration plus importante des contraintes 

par rapport au défaut introduit à la fissureuse. Ainsi, l’amorçage devrait intervenir plus 

rapidement sur le défaut obtenu par électroérosion. Cet amorçage précoce peut également être 

accentué par la forte rugosité en fond de défaut inhérente au procédé d’électroérosion. La forme 

du fond du défaut (plat dans le cas de l’électroérosion et légèrement incurvée dans le cas de la 

fissureuse) peut également jouer un rôle.  

 Défauts présentant une profondeur de 320 µm 

Les caractéristiques géométriques des défauts de 320 µm de profondeur introduits par 

électroérosion et fissureuse diffèrent ici essentiellement par la forme de leur fond et leur 

longueur (tableau suivant). Les rayons en fond sont ici assez proches.  

 
Profondeur 

(µm) 

Longueur 

(µm) 

Épaisseur 

(µm) 

Rayon en 

fond 

(µm) 

Angle 

(°) 

Fond du 

défaut 

Durée de 

vie N5 

(cycles) 

Électroérosion 

(E02P320) 
320 3400 325 70 35 Fond plat 10 200 

Fissureuse 

(F02P320) 
320 2900 390 100 25 

Courbure 

(r=13mm) 
12 000 

 

Tableau 2 - Caractéristiques géométriques des défauts introduits par électroérosion et fissureuse 

présentant une profondeur de 320 µm 
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La faible influence du procédé d’introduction des défauts sur les durées de vie observée 

précédemment semble se confirmer ici. On obtient des durées de vie N5 respectives de 10 200 

et 12 000 cycles pour l’électroérosion et la fissureuse. La durée de vie de l’éprouvette 

comportant un défaut réalisé par électroérosion demeure inférieure à celle comportant un défaut 

obtenu par fissureuse mais dans une moindre mesure comparé aux deux précédents essais 

(défauts 110 µm). La forme du fond de défaut, le rayon en fond ou encore la rugosité semble 

influencer la tenue en fatigue (de manière limitée) sans qu’il soit possible d’affirmer lequel de 

ces paramètres joue un rôle prépondérant. La présence d’une zone affectée thermiquement, 

inhérente au procédé d’électroérosion, pourrait également avoir une influence. 

 Bilan 

Le procédé d’introduction des imperfections ne semble pas jouer un rôle prépondérant sur la 

durée de vie. La profondeur reste le paramètre le plus influent, néanmoins, le procédé 

d’électroérosion semble introduire des défauts légèrement plus nocifs pour la tenue en fatigue. 

La géométrie des défauts pourrait être à l’origine des différences observées. Le faible nombre 

d’essais ne permet toutefois pas de statuer définitivement sur ces assertions, compte tenu de la 

dispersion naturelle des essais de fatigue. 
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Annexe 3 – Évolution expérimentale du rapport a/b en fonction de la 

profondeur de fissure normalisée a/D : distinction des points en fonction du 

type, de la profondeur d’imperfection initiale et du niveau de déformation 

La figure ci-dessous présente l’évolution de la forme du front de fissure pour l’ensemble des 

essais réalisés en distinguant le type et la profondeur de défaut initial puis le niveau de 

déformation. Les profondeurs sont distinguées par famille de profondeurs (figure 1). L’analyse 

de ces courbes montre qu’il n’y a pas d’influence significative de ces paramètres sur l’évolution 

de la forme du front de fissure. 

 

Figure 1 - Évolution expérimentale du rapport a/b en fonction de la profondeur de fissure normalisée 

a/D : distinction des points en fonction du type et de la profondeur d’imperfection initiale 

 

Figure 2 - Évolution expérimentale du rapport a/b en fonction de la profondeur de fissure normalisée 

a/D : distinction des points en fonction du niveau de déformation appliqué 
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Annexe 4 - Essai avec double suivi de potentiel pour évaluer l’influence de la 

plasticité sur le potentiel électrique 

 Objectif de l’essai 

 

 Comparer l’évolution du potentiel avec et sans fissuration pour dissocier 

totalement l’effet de la fissuration et de la déformation plastique cumulée sur le 

potentiel 

 

 Conditions de l’essai : 

 

 Δεt = ±0,6% (plasticité importante), air, température ambiante 

 

 Utilisation d’un suiveur multivoies pour le potentiel - Mise en œuvre du suivi de 

potentiel dans des conditions similaires à celles des essais classiques (écartement 

des sondes, courant appliqué…) 

 

 Utilisation d’une caméra spécifique permettant l’observation du fût de 

l’éprouvette (au niveau de la zone « saine » faisant l’objet d’un suivi du potentiel 

électrique) au cours de l’essai afin de s’assurer qu’aucune fissure ne vienne 

perturber la mesure dans cette zone 

 

 Représentation schématique du montage expérimental : 

 
Figure - Schéma du montage expérimental avec double suivi du potentiel électrique 
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Annexe 5 – Évaluation de la profondeur de sortie des fissures des entailles et 

calcul de la vitesse aux bords 

Dans cette annexe, la procédure mise en œuvre pour évaluer la profondeur des fissures au 

moment où ces dernières quittent l’entaille initiale est détaillée. Cette profondeur est qualifiée 

ici de profondeur limite. Dans un second temps, la procédure de calcul des vitesses de 

propagation sur les bords est décrite. 

 Évaluation de la profondeur limite (sortie de la fissure hors des entailles) 

 

Figure 1 - Illustration de la profondeur limite d’une fissure au moment où elle se détache de l’imperfection 

initiale 

Dans l’intervalle des profondeurs d’entailles considérées dans cette étude, un calcul des 

coordonnées (x,y) des points d’intersection entre le front de fissure (représenté par une ellipse) 

et les bords d’imperfection est réalisé pour chaque profondeur. Le calcul s’appuie sur 

l’évolution de la forme du front de fissure déterminée expérimentalement qui est rappelée sur 

la figure suivante. 

 

Figure 2 - Évolution expérimentale du rapport d’ellipticité a/b 
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Les données expérimentales font l’objet d’une interpolation à l’aide d’une fonction polynomiale 

permettant d’évaluer la forme du front à tout moment de la propagation. La profondeur limite 

peut alors être évaluée pour toutes les profondeurs d’entaille. 

 Principe du calcul des vitesses de propagation sur les bords 

L’évaluation de la vitesse de propagation sur les bords repose sur un principe similaire à celui 

précédemment évoqué. Le calcul est en partie basé sur la connaissance de l’évolution de la 

forme du front de fissure au cours de la propagation (figure 2). 

Une première étape consiste à calculer, pour chaque profondeur de fissure connue au centre, les 

coordonnées (x,y) du point d’intersection entre le front de fissure (toujours représenté par une 

ellipse) et la surface d’éprouvette (figure 1). Ce calcul est rendu possible par la connaissance 

de la forme du front de fissure à chaque instant de la propagation. Ainsi, pour chaque profondeur 

de fissure au centre il est possible de déterminer la position de la fissure au bord. La distance 

entre deux positions successives de la fissure au bord est ensuite déterminée. Cette distance est 

représentée par l’arc de cercle entre deux points successifs qui correspond à la distance 

réellement parcourue par la fissure lors de la propagation. Dans une deuxième étape, la vitesse 

de propagation est simplement déduite en divisant cette distance par le nombre de cycles 

écoulés durant la propagation entre les deux points considérés. 

 

 

 

 



 

 

 

 
 

  



 

 

 

INFLUENCE D’IMPERFECTIONS SURFACIQUES SUR LA TENUE EN FATIGUE DE COMPOSANTS 

NUCLEAIRES 

 

Résumé : Dans le contexte de l’industrie nucléaire, la présence éventuelle d’imperfections surfaciques pouvant 

être générées par des chutes ou frottements d’outils lors de la fabrication et la maintenance des composants se doit 

d’être justifiée vis-à-vis du phénomène de fatigue. L’objectif premier de cette étude est d’évaluer dans quelle 

mesure la présence d’imperfections de surface de l’ordre de quelques dixièmes de millimètre de profondeur peut 

impacter la durée de vie en fatigue oligocyclique. En parallèle, cette étude cherche à décrire, de manière qualitative 

et quantitative, l’amorçage et la propagation des fissures à partir de ces imperfections. Afin de répondre à ces 

objectifs, une campagne d’essais de fatigue uni-axiale, menée en contrôle de déformation totale imposée, a été 

mise en œuvre avec des éprouvettes cylindriques (Φ 9 mm). Les imperfections de surface ont été introduites 

artificiellement sur les éprouvettes à l’aide de deux dispositifs permettant l’usinage d’entailles de faibles 

dimensions. Afin de suivre les phases d’amorçage, de micro et de macro propagation des fissures à partir des 

imperfections de surface, la méthode du suivi de potentiel électrique a été principalement employée. Des actions 

expérimentales et numériques complémentaires ont été réalisées afin de calibrer le suivi de potentiel. Les résultats 

de la campagne d’essais réalisée mettent en évidence une influence significative de la présence d’imperfections 

sur la tenue en fatigue des éprouvettes étudiées. La mise en œuvre du suivi de potentiel électrique a permis de 

déterminer les cinétiques d’amorçage et de propagation à partir des entailles artificiellement introduites. 

L’identification d’un paramètre représentatif de la force motrice de propagation dans le contexte de plasticité 

généralisée associé aux essais réalisés a par ailleurs permis d’exploiter les données relatives aux cinétiques de 

propagation dans une optique prédictive. 

Mots clés : Acier--Alliages--Fatigue ; Acier inoxydable austénitique ; Déformations (mécanique) ; Durée de vie 

(ingénierie) ; Effet d’entaille ; Industrie nucléaire ; Matériaux--Fissuration ; Plasticité ; Surfaces--Défauts ; Acier 

inoxydable austénitique 304L ; Acier faiblement allié 18MND5 ; Fatigue oligocyclique ; Force motrice de 

propagation ; Différence de potentiel 

 

INFLUENCE OF SURFACE IMPERFECTIONS ON THE FATIGUE STRENGTH OF NUCLEAR 

COMPONENTS 

 

Abstract : Given the stringent requirements of high levels of safety in nuclear components, stakeholders of the 

French nuclear industry must anticipate the presence of residual surface imperfections in these components. Such 

imperfections could be introduced during manufacturing or maintenance operations. The incidence of surface 

irregularities on the fatigue strength of metallic components has to be considered. Meanwhile, nuclear components 

can be loaded under low-cycle fatigue and large-scale plasticity conditions. The first objective of this work is then 

to assess to what extent the fatigue life of typical nuclear materials may be affected by the presence of such surface 

irregularities. In parallel, this study aims at describing, qualitatively and quantitatively, the crack initiation and 

propagation from these imperfections. In order to meet these objectives, a uni-axial fatigue test campaign, 

conducted under fully-reversed total axial strain control, in the air at room temperature, has been carried out on 

the cylindrical specimens (Φ 9 mm). Surface imperfections were artificially introduced onto the specimens. The 

electric potential tracking method has been mainly used to monitor the crack initiation, micro and macro 

propagation phases from surface imperfections. Additional experimental and numerical actions have been carried 

out to calibrate the potential monitoring. The results of the test campaign demonstrate a significant influence of 

the presence of imperfections on the 9 mm specimens fatigue strength. The use of electrical method has allowed 

to determine crack initiation and growth rates from surface imperfections. The identification of a representative 

parameter of the propagation driving force, in the context of generalized plasticity associated with the tests carried 

out, has also allowed to analyse data relating to propagation kinetics in a predictive perspective. 

Keywords: Steel--Alloys--Fatigue ; Austenitic stainless steel ; Deformations (Mechanics) ; Service life 

engineering ; Notch effect ; Nuclear industry ; Materials--Cracking ; Plasticity ; Surfaces--Defects ; Austenitic 

stainless steel 304L ; Low-alloy steel 18MND5 ; Low-cycle fatigue ; Propagation driving force ; Potential drop 

technique 


