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Introduction

Les travaux présentés dans ce mémoire sont consacrés à la tenue en fatigue, dans
le cadre de l’endurance illimitée, des matériaux métalliques, et en particulier d’un acier
austénitique 316L, en présence d’accidents géométriques et sous chargement multiaxial.
Les accidents géométriques considérés sont artificiels, de faible acuité et d’un ordre de
grandeur proche de la taille moyenne de grain. L’objectif est plus précisément d’étudier
la compétition existant entre la concentration de contrainte induite par un tel accident
géométrique et les régions fortement sollicitées de la microstructure engendrée par l’ani-
sotropie du comportement élasto-plastique des grains. Il est notamment souhaité de dé-
terminer la taille de défaut à partir de laquelle ce dernier prend le pas sur l’hétérogénéité
de la réponse de la microstructure et conditionne ainsi la tenue en fatigue du polycristal.
Il est également entrepris d’analyser la dispersion de la tenue en fatigue provoquée par la
variabilité et le manque de représentativité des orientations cristallines au voisinage de ce
type de défaut.

Étant donné les objectifs de l’étude, il est nécessaire de mettre en œuvre une mo-
délisation donnant accès aux quantités mécaniques à l’échelle des grains. Du fait de la
complexité de la morphologie et du comportement des grains constituant un polycristal,
il n’existe pas de méthode simple pour estimer précisément l’état mécanique des grains.
Les schémas de localisation sont communément employés pour relier les réponses méca-
niques de chaque grain au chargement macroscopique appliqué au polycristal. Cependant,
ces méthodes rencontrent des difficultés lorsqu’il s’agit d’estimer les champs mécaniques
locaux en présence d’une surface libre ou de défauts dont la taille est comparable à la
longueur caractéristique de la microstructure (par exemple, la taille moyenne de grain).
De plus, ces méthodes de transition d’échelle considèrent un voisinage homogène autour
d’un grain et ne peuvent ainsi pas rendre compte des configurations les plus défavorables
de voisinage, c’est-à-dire, des configurations de désorientation entre les grains engendrant
de fortes incompatibilités de déformation et donc d’importants niveaux de contrainte et
pouvant impacter significativement la tenue en fatigue.

Une autre manière d’aborder le problème d’estimation des champs mécaniques locaux
consiste à modéliser explicitement un polycristal. Différentes méthodes numériques per-
mettent cette modélisation : éléments finis (EF), transformée de Fourier rapide (FFT), etc.
L’application de la méthode des éléments finis pour la simulation numérique d’agrégats
polycristallins connaît à l’heure actuelle un essor important et notamment dans l’étude
de problème de fatigue. Du fait de la modélisation explicite des microstructures, les effets
de voisinage, de surface libre et de défauts sont naturellement retranscrits par cette mé-
thode. Cette dernière constitue donc un choix pertinent dans le cadre de notre étude et
est adoptée dans la démarche numérique mise en œuvre dans cette thèse.
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Les prédictions de différents critères de fatigue, utilisant les résultats des simulations
numériques par EF d’agrégats polycristallins, sont étudiées et notamment celles d’un
critère basé sur une approche probabiliste. Le choix de faire appel à ce type d’approche est
motivé par les lacunes de la modélisation par EF d’agrégats polycristallins. En effet, bien
que cette modélisation permettent d’estimer avec justesse l’état mécanique moyen dans un
grain, elle ne permet pas de rendre compte de la localisation très fine de la déformation
plastique sous forme de bandes de glissement. De plus, certaines caractéristiques des
microstructures sont volontairement omises lors de la modélisation, soit parce qu’elles
sont, à l’heure actuelle, inaccessibles expérimentalement (par exemple, l’hétérogénéité
du champs de contrainte résiduelle et de l’état d’écrouissage à l’échelle des grains, dans
l’état initial), soit parce qu’elles sont difficilement représentables dans la modélisation
(par exemple, la distribution des désorientations entre les grains et notamment la forte
proportion de joints de macle). Ainsi, nous a-t-il semblé judicieux, afin de tenir compte
implicitement de ces différentes caractéristiques, de considérer le seuil d’amorçage de
fissure comme une variable aléatoire décrite par une densité de probabilité donnée, ce qui
nous a conduit au développement d’un critère de fatigue probabiliste.

Bien qu’une part importante de ces travaux de thèse soit dédiée à la modélisation et à
la simulation numérique d’agrégats polycristallin, l’aspect expérimental n’en est pas pour
autant négligé. L’étude expérimentale menée dans le cadre de cette thèse répond à deux
objectifs bien distincts :

– caractériser, du point de vue mécanique et métallurgique, un acier austénitique 316L
en vue de renseigner les modèles EF d’agrégats polycristallins ;

– permettre de confronter, à des observations expérimentales, les prédictions des mo-
dèles EF et des critères de fatigue afin d’évaluer la pertinence de la démarche nu-
mérique mise en œuvre.

Ce dernier point, crucial pour délimiter le domaine de validité de la modélisation, s’ap-
puie essentiellement sur une campagne d’essais de fatigue conduite sur des éprouvettes
présentant un accident géométrique hémisphérique, pour des conditions de sollicitation et
des tailles de défaut variées.

Ce mémoire de thèse est donc décomposé en 5 chapitres.
Une revue bibliographique de différents points importants pour la compréhension et

l’orientation de l’étude est présentée dans le premier chapitre. La constitution, les méca-
nismes de déformation plastique et le comportement en fatigue des aciers austénitiques
sont rappelés afin d’aiguiller le choix d’une nuance et de s’assurer de la validité d’une partie
des essais mécaniques conduits sur ce matériau. La modélisation du glissement plastique
dans les monocristaux de structure cubique à faces centrées, ainsi quelques méthodes de
transitions d’échelles, sont discutées. Des critères de fatigue usuels en fatigue multiaxiale
à grand nombre de cycles, qui serviront de base aux critères appliqués sur les agrégats
polycristallins, sont ensuite passés en revue. Enfin un bilan est dressé sur la modélisation
par éléments finis d’agrégats polycristallins et leurs applications en fatigue.

Le deuxième chapitre présente une étude numérique préliminaire portant sur un cuivre
électrolytique et s’appuyant sur des simulations numériques d’agrégats polycristallins en
2D. Les effets du trajet de chargement macroscopique et d’accidents géométriques sur
la réponse mécanique à l’échelle des grains sont analysés distinctement. La capacité pré-
dictive de critères de fatigue utilisant les quantités mécaniques mésoscopiques issues des
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modèles EF est ensuite évaluée. Un de ces critères, basé sur une approche probabiliste et
dont les limites de fatigue prédites sont en accord avec les tendances expérimentales, est
retenu pour la suite de l’étude.

Le troisième chapitre récapitule les méthodes expérimentales mises en œuvre dans le
cadre de la caractérisation mécanique conduite sur l’acier austénitique 316L. Dans un
premier temps, les résultats des essais de fatigue oligocyclique sous différents types de
sollicitation et à différents niveaux d’amplitude sont présentés. La démarche suivie pour
l’identification de modèles de comportement élasto-plastique est ensuite décrite. Enfin, les
conditions et les résultats d’une campagne d’essais de fatigue à amplitude de contrainte
imposée, ayant pour but d’encadrer les limites de fatigue définies à 2.106 cycles dans des
conditions de chargement variées (traction-torsion et traction biaxiale) et en présence d’un
accident géométrique hémisphérique en surface, sont détaillés.

Le quatrième chapitre porte sur la caractérisation métallurgique de l’acier austénitique
316L et sur l’analyse du développement de la plasticité à l’échelle des grains. La carac-
térisation métallurgique s’appuie sur des analyses EBSD réalisées sur l’acier austénitique
316L et est complétée par des mesures de texture cristallographique par diffraction des
rayons X (DRX) présentée en annexe A. Cette caractérisation permet d’obtenir des in-
formations qui seront intégrées dans la modélisation par éléments finis de microstructures
synthétiques représentatives de l’acier 316L détaillée dans le cinquième chapitre. Le dé-
veloppement de la plasticité dans des éprouvettes sollicitées, à des niveaux proches de la
limite de fatigue, en flexion plane alternée et en torsion alternée est étudié au travers des
cartographies EBSD et de simulations numériques d’agrégats polycristallins reproduisant
les sollicitations cycliques subies par les régions observées.

Le dernier chapitre est consacré à une étude relative à des simulations numériques
sur des microstructures synthétiques représentatives de l’acier austénitique 316L. L’ana-
lyse conduite est similaire à celle évoquée dans l’étude numérique portant sur le cuivre
électrolytique mais se distingue de cette dernière par la plus grande richesse de la base
de données expérimentales sur laquelle elle s’appuie. Ainsi une étude des réponses méca-
niques à l’échelle des grains est de nouveau conduite et est complétée par une comparaison
entre les résultats obtenus sur des microstructures en 2D et en 3D. Les prédictions du
critère de fatigue probabiliste sont analysées et confrontées avec les limites de fatigue
expérimentales.
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Chapitre I. Revue bibliographique

1 Acier inoxydable austénitique

Dans cette section, les deux premières sous-sections portent sur la structure des aciers
inoxydables austénitiques et sur les mécanismes de déformation plastique rencontrées dans
ces aciers. Les points abordés dans ces parties ont été pris en considération dans le choix
de la nuance d’acier austénitique. En effet, il était souhaité, afin de rendre la modélisation
du comportement plastique monocristalline la plus simple possible, d’étudier un matériau
monophasé pour lequel le glissement plastique constitue le mécanisme de déformation
plastique prépondérant à température ambiante et dans des conditions de chargement
propres à la fatigue à grand nombre de cycles, c’est-à-dire, des chargements cycliques à
faible amplitude de contrainte. La dernière section traite brièvement du comportement en
fatigue à grand nombre de cycles des aciers austénitiques.

1.1 Structure des aciers inoxydables austénitiques

La structure des aciers inoxydables austénitiques est très variable et dépend en grande
partie de la température, de la composition chimique et du traitement thermo-mécanique
subi par la nuance considérée [17, 18, 19]. Ces alliages, bien qu’étant constitué principa-
lement d’une phase austénitique γ, peuvent aussi présenter des phases ferritiques (α et δ)
et martentisitiques (α′ et ε) , ainsi que des précipités (carbures et nitrures) et des phases
intermétalliques (Sigma σ, Chi χ et Laves η). À titre indicatif, les structures cristallines
des phases austénitique, ferritiques et martensitiques sont présentées dans le tableau I.1

1.1.1 Influence des principaux éléments d’alliage

La discussion sur l’effet des éléments d’alliages sur la structure des aciers austénitiques
se limitera aux principaux éléments d’alliage rencontrés dans les aciers 316L : le chrome,
le nickel, le carbone et le molybdène.

Le chrome (Cr) et le nickel (Ni), éléments d’alliage dont les teneurs sont les plus
importantes dans les aciers austénitiques, jouent deux rôles distincts sur la constitution
de l’alliage à haute température. Le premier élément est alphagène et de ce fait, tend à
stabiliser la ferrite (α ou δ) et à réduire le domaine de l’austénite γ pour une concentration
en nickel donnée. Le nickel est quant à lui un élément gammagène : une augmentation de
la concentration de cet élément accroît la taille du domaine γ pour une concentration de
chrome fixée. À température ambiante, une forte teneur en nickel a pour effet de stabiliser

Phase Structure cristalline
Austénite γ Cubique à faces centrées (CFC)
Ferrite α Cubique centrée (CC)
Ferrite δ Cubique centrée (CC)

Martensite α′ Quadratique centrée (QC)
Martensite ε Hexagonale compacte (HC)

Table I.1 – Structures cristallines des phases austénitique, ferritiques et martensitiques.
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l’austénite γ. Le chrome, quant à lui, peut conduire à la formation de deux phases selon
sa concentration :

– à faible teneur, il favorise l’apparition de martensite ;
– à forte teneur, il accroît la formation de ferrite.
Le carbone est un élément fortement gammagène, contribuant ainsi à la stabilisation

de la phase austénitique. Cependant, la solubilité de cet élément dans les aciers austéni-
tique reste limitée et une teneur importante en carbone peut conduire à une précipitation,
prioritairement aux joints de grains, de carbures M23C6 riches en chrome. Cette précipi-
tation conduit à une diminution locale, au voisinage des joints de grains, de la teneur en
chrome dans l’austénite ce qui accroît la sensibilité à la corrosion intergranulaire. Pour
limiter cette précipitation, des nuances à basse teneur en carbone sont développées par
les sidérurgistes. Ces nuances sont désignées par un L signifiant « low-carbon » dans la
norme AISI (par exemple : 304L, 316L, etc.).

Le molybdène joue le rôle d’élément alphagène, stabilisant la ferrite, mais aussi pré-
sente aussi la particularité de favoriser la formation de la phase intermétallique σ.

Afin de caractériser les concentrations en élément alphagène et gammagène, des concen-
trations équivalentes « Cr » et « Ni » sont respectivement utilisées. Ces concentrations
équivalentes sont chacunes définies par une somme pondérée des concentrations des élé-
ments alphagènes dans un cas et gammagènes dans l’autre cas. Le chrome et le nickel sont
pris comme références et se voient donc attribuer arbitrairement un coefficient 1. À titre
d’exemple Harries a proposé de définir les équivalents Ni et Cr de la manière suivante [20]
(les concentrations sont exprimées en pourcentage massique) :

Equivalent Ni = %Ni + %Co + 0,5(%Mn) + 30(%C) + 0,3(%Cu) + 25(%N) (I.1)
Equivalent Cr = %Cr + 2(%Si) + 1,5(%Mo) + 5,5(%Al) + 1,75(%Nb) + 1,5(%Ti) + 0,75(%W) (I.2)

1.1.2 Influence des traitements thermomécaniques

Influence des traitements mécaniques. Lors de leur mise en œuvre (laminage,
tréfilage, usinage, etc.), les matériaux métalliques peuvent subir des déformations plas-
tiques importantes. Or, les aciers austénitiques présentent plusieurs mécanismes de dé-
formation plastique, parmi lequel est rencontrée la transformation martensitique. Cette
transformation de l’austénite γ en martensite α′ consiste en un changement de phase
sans diffusion pouvant être soit direct (γ → α′), soit indirect (γ → ε → α′). Ainsi, le
procédé employé lors de l’élaboration d’un acier austénitique peut influer sur la structure
du produit final en engendrant des phases α′ et ε. Toutefois, une forte teneur en élé-
ments gammagènes, c’est-à-dire stabilisant la phase austénitique, permet de limiter voir
d’annuler cette transformation.

Influence des traitements thermiques. Les différents précipités et phases inter-
métalliques apparaissent lors de maintiens, plus ou moins prolongés, sur certaines plages
de température [18]. À titre d’exemple les carbures M23C6 riches en chrome se forme dans
un acier austénitique lorsque ce dernier est porté à une température comprise entre 500̊ C
et 950̊ C. Afin de prévenir tout risque de précipitation et de formation de phases inter-
métalliques, les aciers austénitiques subissent un traitement d’« hypertrempe » consistant
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en un chauffage à une température T supérieure à la température d’austénisation (gé-
néralement 1000̊ C≤ T ≤ 1150̊ C) puis un refroidissement rapide jusqu’à la température
ambiante. En effet, les réactions conduisant à la formation de précipités et de phases
intermétalliques répondent à certaines cinétiques et ne peuvent donc être réalisées si la
température décroit suffisamment rapidement jusqu’à la température ambiante.

Par ailleurs, les aciers austénitiques sont, après traitement d’hypertrempe et à tem-
pérature ambiante, dans un état métastable : l’austénite se trouve en effet dans un état
hors équilibre et peut se retrouver déstabilisée et conduire à la formation de martensite
α′. Comme évoqué précédemment, cette transformation peut être due à une déformation
mais elle peut aussi se produire lorsque la température de l’acier austénitique est inférieure
à une température seuil, notée Ms.

Dans le cas de certaines nuances d’acier austénitique, cette température Ms peut être
supérieure à la température ambiante, conduisant ainsi à la présence de martensite à
température ambiante.

1.1.3 Prévision de la constitution.

Plusieurs diagrammes ont été proposés afin de déterminer la structure des aciers aus-
ténitiques dans différentes conditions (à 1150̊ C [21] et à la température ambiante [1, 22]).
Parmi ces diagrammes figure celui proposé par Schaffler présenté en figure I.1. Ce dernier
permet de prévoir, à la température ambiante, la constitution de joints soudés d’alliages
Fe-Ni-Cr à l’état brut de soudage, autrement dit suite à une solidification rapide. Ce
diagramme permet ainsi d’obtenir simplement une estimation de la structure d’un acier
austénitique, à la température ambiante, connaissant sa composition chimique.

Figure I.1 – Diagramme de Schaeffler [1] rapporté par [2].
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1.2 Mécanismes de déformation plastique dans les aciers inoxy-
dables austénitiques

Trois mécanismes conduisant à des déformations irréversibles ont été observés dans les
aciers inoxydables austénitiques [17], à savoir les déformations par :

– glissement des dislocations ;
– maclage mécanique ;
– transformation martensitique.

1.2.1 Déformation par glissement des dislocations

Le glissement des dislocations se produit suivant les directions et les plans denses et
conduit à une déformation irréversible. Dans les structures CFC, les dislocations parfaites,
possédant le plus petit vecteur de Bürgers b, ont ainsi des directions de glissement appar-
tenant à la famille de directions 〈110〉 et sont confinés dans les plans de la famille {111}.
Il existe donc 4 plans de glissement dans les réseaux CFC, chacun d’entre eux pouvant
contenir 6 types de dislocations différentes. En effet, chaque plan présente 3 directions
denses et chaque direction dense peut contenir une dislocation donnée et une dislocation
qui lui est opposée. À titre d’exemple, le plan dense (111) peut contenir les dislocations de
types a/2

[
110
]
, a/2

[
110
]
, a/2

[
101
]
, a/2

[
101
]
, a/2

[
011
]
et a/2

[
011
]
(voir figure I.2).

(111)

[010]

[001]

[100]

[011]

[101]

[101]

[011]

[110]

[110]

a

Figure I.2 – Illustration, dans un réseau cristallin CFC, du plan dense (111) et des
directions denses appartenant à ce plan :

[
110
]
,
[
110
]
,
[
101
]
,
[
101
]
,
[
011
]
et
[
011
]
.

Le déplacement b effectué par une dislocation parfaite nécessite une énergie plus im-
portante que celle nécessaire pour réaliser ce même déplacement à l’aide de deux dislo-
cations imparfaites de type a/6

[
211
]
. Par exemple, le déplacement b = a/2

[
110
]
d’une

dislocation parfaite peut être obtenu par deux dislocations imparfaites b1 = a/6
[
211
]
et
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b1 = a/6
[
121
]
. Ce second type de dislocation, rencontré dans les structures CFC, est ap-

pelé dislocation de Shockley ou encore, dislocation dissociée. Bien que l’énergie nécessaire
au déplacement de ce type de dislocation soit plus faible que pour le déplacement de dis-
locations parfaites, les dislocations de Shockley créent toutefois une faute d’empilement et
leurs formations s’avèrent ainsi limitées par l’énergie de faute d’empilement (EFE) qu’elles
induisent.

1.2.2 Déformation par maclage mécanique

Les structures CFC sont des structures compactes obtenues par empilement des plans
denses de la famille 111. Dans les structures CFC, la périodicité de l’empilement étant de
3, les plans denses (111) peuvent occuper 3 positions possibles, désignées par A, B et C.
L’empilement compact est donc une succession de plans · · ·ABC· · · ou · · ·CBA· · · .

Une macle est une lamelle de structure CFC dont la structure est symétrique à la
matrice austénitique dans laquelle elle s’est formée, par rapport à l’un des plans denses
A, B ou C. Ce plan dense, à la frontière entre la matrice et la macle, est appelé joint
de macle. Par exemple, l’empilement · · ·ABCBA· · · est symétrique par rapport au joint
de macle C. Les macles dites mécaniques sont les macles qui se forment sous une action
mécanique et peuvent être perçues comme un cisaillement suivant une direction de la
famille

〈
112
〉
et dans un plan de la famille 110, de la structure CFC. Il est à noter que

le vecteur de cisaillement est le vecteur d’une dislocation de Shockley. La superposition
de fautes d’empilement engendrées par des dislocations dissociées peut ainsi conduire à la
formation de macles mécaniques. Le second mécanisme provoquant le maclage mécanique
est le cisaillement direct de la maillage austénitique.

1.2.3 Déformation par transformation de phase

Les transformations martensitiques sont des transformations sans diffusion, provoquée
par un mouvement coordonné des atomes, et conduisant à la formation de deux phases :

– la martensite ε de structure hexagonale compacte ;
– la martensite α′ de structure quadratique, aussi appelée tétragonale, centrée et

proche d’une structure cubique centrée.
La martensite ε peut se former, au même titre que les macles mécaniques, sous une ac-

tion mécanique par superposition de fautes d’empilement provoquées par les dislocations
partielles de Shockley. Toutefois, les fautes d’empilement ne doivent survenir qu’un plan
sur deux pour former la martensite ε. De la sorte, un empilement · · ·ABAB· · · est obtenu
conduisant à une structure hexagonale compacte. Du fait de leur mécanisme de formation
similaire, les formations de macles et de martensite ε peuvent entrer en compétition. Au
dessus de la température Md, température au-dessus de laquelle aucune phase marten-
sitique n’apparaît, le maclage sera le mécanisme prédominant. Au basse température, la
transformation martensitique γ → ε est prédominante.

La formation de martensite α′ peut être soit directe (γ → α′), soit indirecte (γ →
ε → α′). Cette dernière transformation permet d’initier la formation martensite α′ par
intersection de bandes de martensite ε. Les germes de martensite α′ ainsi formés peuvent
ensuite croître suivant la transformation directe.
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Élement C Cr Ni Mo Mn
%m 0,02 18,96 15,00 3,01 1,87

Table I.2 – Composition chimique de la nuance d’acier 316L sélectionnée.

1.2.4 Bilan sur les mécanismes de déformation et choix de la nuance

Dans le cas des aciers austénitiques, comme pour tout alliage en solution solide de
structure cubique à faces centrées [23], les mécanismes de déformation sont régis par
l’énergie de faute d’empilement (EFE). Une faible EFE favorise le glissement planaire
de dislocations imparfaite de Shockley, conduisant à la formation de martensites ε et α′,
dans le cas où T ≤Md, et de macles mécaniques, dans le cas où T ≥Md. Dans le cas où
l’EFE est importante, la déformation plastique est principalement due au glissement de
dislocation parfaite. C’est dans ce dernier cas que l’on souhaite positionner notre étude. Il
est donc important de sélectionner une nuance d’acier austénitique disposant d’une forte
d’énergie de faute d’empilement. Cette dernière est dépendante à la fois de la température
et de la composition chimique. Dans le cas des aciers de type Fe-Cr-Ni 18-10, cette énergie
croît avec la teneur en Cr et Ni et est faiblement influencée par les éléments interstitiels
comme le carbone [17].

Au vu de ce qui a été évoqué précédemment, la nuance d’acier austénitique doit com-
porter une teneur en équivalent Cr suffisamment importante pour éviter la formation de
martensite et suffisamment faible pour empêcher l’apparition de ferrite à température am-
biante. En outre, une forte teneur en équivalent Ni nickel est nécessaire afin de garantir
l’absence de ferrite à température ambiante d’une part et que la nuance présente une forte
énergie de faute d’empilement d’autre part. La teneur en élément carbone, quant à elle,
doit être basse et la nuance doit subir un traitement d’hypertrempe de manière à préve-
nir tout risque de formation de précipités et de phases intermétalliques. Notre attention
s’est donc porté sur une nuance d’acier austénitique AISI 316L, proposée par l’entreprise
Stainless et livrée dans un état hypertrempé, dont la composition chimique, déterminée
par spectrométrie d’émission à étincelle, est présentée dans le tableau I.2.

1.3 Comportement en fatigue à grand nombre de cycles des aciers
inoxydables austénitiques

L’acier austénitique 316L, bien qu’ayant fait l’objet de nombreuses études en fatigue
oligocyclique, a été relativement peu étudié en fatigue à grand nombre de cycles. D’après
les résultats des essais de fatigue conduit par Mineur [24], la limite de fatigue moyenne
à 2.106 est de l’ordre de 213 MPa en traction alternée symétrique. De plus, l’auteur a
constaté que les bandes de glissement et les joints de macles constituent les sites d’amor-
çage de fissure de fatigue privilégiés dans le cas d’essais à faible amplitude de contrainte
imposée.

Les études sont plus nombreuses dans le cas de l’acier 304L. Notamment, Malésys
a estimé que l’écart-type de la limite de fatigue en traction alternée symétrique d’une
nuance d’acier 304L est de l’ordre de 10 MPa pour une limite de fatigue moyenne de 195
MPa [25] à partir d’essais conduits par Vincent et Perez [26]. Le rapprochement de ces
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résultats avec ceux de l’acier 316L est toutefois sujet à caution du fait de la moins grande
stabilité de la phase austénitique dans la nuance 304L.

2 Modélisation micromécanique du comportement élasto-
plastique

La discussion sur la modélisation de la plasticité se limite à la description du mé-
canisme de glissement irréversible ; la modélisation des autres mécanismes (maclage et
transformation de phase) ne sera pas abordée. Par ailleurs, la question de la modélisation
du glissement plastique est discutée dans le cadre de la mécanique des milieux continues
uniquement. Il est toutefois à noter que la description de la plasticité peut être réalisée
suivant d’autres approches [27] comme :

– la dynamique moléculaire pour laquelle les atomes sont traités individuellement ;
– la dynamique des dislocations pour laquelle les dislocations sont traités individuel-

lement.

2.1 Modélisation du comportement élasto-plastique monocristal-
lin

Le modèle de comportement présenté est formulé dans le cadre des petites déforma-
tions. Cette hypothèse s’avère bien adaptée dans le cadre de la fatigue à grand nombre
de cycles. En effet, les niveaux de déformation totale atteint étant faible (de l’ordre de
quelques centièmes), la rotation des plans de glissement reste négligeable [?]. Le tenseur
de déformation totale ε peut être partitionné en une partie élastique εe et une partie
viscoplastique εp :

ε = εe + εp (I.3)

Comportement élastique. Le comportement élastique des grains est anisotrope.
Dans le cas d’une structure cristalline cubique à faces centrées, du fait des symétries
rencontrées dans le réseau cristallin, les grains présentent un comportement élastique
cubique. Ainsi, dans la base orthonormée Bc liée aux axes de symétrie d’ordre 4 du
cristal, la relation entre contraintes et déformations élastiques, définie par une loi de
Hooke généralisée, peut s’écrire, en notation de Voigt, de la manière suivante :

σ11
σ22
σ33
σ23
σ13
σ12

 =


C1111 C1122 C1122 0 0 0
C1122 C1111 C1122 0 0 0
C1122 C1122 C1111 0 0 0

0 0 0 C1212 0 0
0 0 0 0 C1212 0
0 0 0 0 0 C1212

 .


εe11
εe22
εe33
2εe23
2εe13
2εe12

 (I.4)

Comportement visco-plastique. Les grandeurs mécaniques utilisées pour traiter
le problème de visco-plasticité cristalline sont les glissements et les cissions résolues suivant
les différentes directions denses et agissant dans les plans denses du cristal. Les relations de
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passage entre le tenseur des taux de déformations plastiques ε̇p et les taux de glissement
γ̇s ainsi qu’entre le tenseur des contraintes σ et la cission résolue τs sur le système de
glissement s sont respectivement :

ε̇p =
12∑
s=1

γ̇sms et τs = ms : σ (I.5)

où ms correspond au tenseur d’orientation du système de glissement s. Ce tenseur est
défini par la relation suivante :

ms =
(ns ⊗ ls + ls ⊗ ns)

2
(I.6)

avec ns et ls correspondant, respectivement, au vecteur normal unitaire du plan de glis-
sement et au vecteur directeur unitaire de la direction de glissement du système s.

Il reste encore à définir les lois de comportement liant le taux de glissement γ̇s du
système de glissement s à la cission résolue τs agissant sur ce même système de glissement.
Deux catégories de modèles peuvent être distinguées : les modèles basés sur les dislocations
et les modèles dits « phénoménologiques ». La première catégorie de modèles s’appuie sur
la dynamique des dislocations pour établir la loi d’écoulement liant le taux de glissement
γ̇s du système de glissement s à la cission résolue τs agissant sur ce même système de
glissement [28, 29]. L’évolution des densités de dislocation, qui font partie des variables
internes de ces modèles, permettent de décrire l’écrouissage isotrope intragranulaire.

Cette catégorie de modèles a fait l’objet de récents développements afin de tenir compte
de certains phénomènes :

– Déprés et al. ont établis un modèle rendant compte de l’écrouissage cinématique
intragranulaire à l’aide de l’hétérogénéité de la déformation plastique induite par la
structure de dislocation se formant au sein du grain [147] ;

– Evrard et al. proposent, afin de modéliser l’adoucissement cyclique imputable à
l’évolution de la structure de dislocation sous forme de murs et de canaux, de dis-
tinguer les parts d’écrouissage dues aux densités de dislocations dans les murs et les
canaux [30] ;

– l’effet de taille de grain sur la réponse mécanique est retranscrit, à l’aide de den-
sités de dislocations géométriquement nécessaires, dans le modèle développé par
Schwartz.

La seconde catégorie de modèles, les modèles « phénoménologiques », n’adopte pas
nécessairement les densités de dislocations comme variables internes et l’évolution des
variables d’écrouissage s’inspirent généralement des lois utilisées en plasticité macrosco-
pique. Nous nous contenterons ici de présenter le modèle proposé par Méric et Cailletaud
[13] qui est le modèle de plasticité cristalline retenu dans notre étude. Ce choix est motivé
par le fait que ce modèle tient compte des 12 systèmes de glissement des structures CFC
et de l’écrouissage cinématique intragranulaire, ce qui le rend bien adapté pour décrire
correctement l’effet Bauschinger observé lors de sollicitations cycliques.
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2.1.1 Modèle de Méric et Cailletaud

La loi d’écoulement, de type visco-plastique à seuil, utilisée dans ce modèle est définie
comme suit :

γ̇s =

〈
|τs − xs| − rs

K

〉n
+

signe(τs − xs) (I.7)

avec :

signe(y) =


−1 si y < 0
0 si y = 0
1 si y > 0

et 〈y〉+ = max(y,0)

Les paramètres K et n caractérisent la viscosité. Le terme xs correspond à la variable
d’écrouissage cinématique sur le système de glissement s tandis que rs représente la va-
riable d’écrouissage isotrope sur ce même système de glissement. L’évolution de cette
dernière permet de décrire l’augmentation ou la diminution de la cission critique d’un
système de glissement s en fonction des glissements cumulés des 12 systèmes de glisse-
ment du grain. Une loi de Voce (éq. I.8) est employée afin de permettre la saturation de
la cission critique.

rs = r0 +Q
12∑
r=1

hsr(1− exp [−bνr]) avec ν̇r = |γ̇r| (I.8)

Cette loi fait intervenir une matrice d’interaction hsr (voir tableau I.3) qui permet de
prendre en compte l’influence, sur la cission critique du système s, du glissement cumulé
νr suivant chaque système de glissement r. Cette matrice d’interaction fait intervenir 6
coefficients, chacun d’entre eux caractérisant un type d’interaction différent :

– h0 : auto-écrouissage ;
– h1 : interaction coplanaire ;
– h2 : jonctions de Hirth ;
– h3 : interaction colinéaire ;
– h4 : jonctions glissiles ;
– h4 : jonctions de Lomer-Cottrell.
En somme, 8 paramètres sont à identifier pour cette loi d’écrouissage isotrope :
– la cission critique initiale du grain r0 ;
– le coefficient b qui représente la sensibilité du matériau vis à vis de la saturation ;
– le paramètre Q choisi de manière à ce que h0 = 1 ;
– les coefficients de la matrice d’interaction h1, h2, h3, h4 et h5.
La variable d’écrouissage cinématique xs, qui rend compte de l’abaissement de la

cission critique lors de l’inversion du chargement, est formulée de la manière suivante :

xs = cαs et α̇s = γ̇s − dν̇sαs (I.9)

Cette loi d’évolution nécessite l’identification de deux paramètres : c et d.
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h0 h1 h1 h3 h4 h4 h2 h4 h5 h2 h5 h4 A2
h1 h0 h1 h4 h2 h5 h4 h3 h4 h5 h2 h4 A3
h1 h1 h0 h4 h5 h2 h5 h4 h2 h4 h4 h3 A6
h3 h4 h4 h0 h1 h1 h2 h5 h4 h2 h4 h5 B2
h4 h2 h5 h1 h0 h1 h5 h2 h4 h4 h3 h4 B4
h4 h5 h2 h1 h1 h0 h4 h4 h3 h5 h4 h2 B5
h2 h4 h5 h2 h5 h4 h0 h1 h1 h3 h4 h4 C1
h4 h3 h4 h5 h2 h4 h1 h0 h1 h4 h2 h5 C3
h5 h4 h2 h4 h4 h3 h1 h1 h0 h4 h5 h2 C5
h2 h5 h4 h2 h4 h5 h3 h4 h4 h0 h1 h1 D1
h5 h2 h4 h4 h3 h4 h4 h2 h5 h1 h0 h1 D4
h4 h4 h3 h5 h4 h2 h4 h5 h2 h1 h1 h0 D6
A2 A3 A6 B2 B4 B5 C1 C3 C5 D1 D4 D6

Système de glissement
(désignation de Schmid A2 A3 A6 B2 B4 B5 C1 C3 C5 D1 D4 D6

et Boas [31])
Plan de glissement

(
111
)

(111)
(
111
) (

111
)

Direction de glissement
[
011
]
[101][110]

[
011
][

101
][

110
]
[011][101]

[
110
]
[011]

[
101
]
[110]

Table I.3 – Matrice d’interaction des systèmes de glissement pour une structure CFC
[12] et systèmes de glissement associés.

2.2 Modèles de transition d’échelle

Les modèles de transition d’échelle s’appuient sur des méthodes d’homogénéisation et
permettent d’étudier la réponse mécanique d’un agrégat polycristallin sans avoir à mo-
déliser explicitement la géométrie de ce dernier. Dans cette catégorie de modélisation, la
résolution du comportement mécanique se fait à l’échelle des grains, appelés aussi phases
et définis par leur orientation cristalline et leur fraction volumique fg. Les conditions
aux limites étant définies à l’échelle macroscopique, des relation de passages, appelées
lois de localisation et d’homogénéisation, sont nécessaires afin d’établir les conditions de
chargement aux grains puis, suite à la résolution du comportement de chaque grain, de
déterminer la réponse macroscopique qui en résulte. Cette dernière étape, dite d’homogé-
néisation, est simple. En effet, le tenseur de déformation totale macroscopique E (resp.
contrainte macroscopique Σ) est défini par la somme des tenseurs de déformation totale
εg (resp. contrainte σg) de chaque grain g pondérés par leur fraction volumique fg :

E =
∑
g

fgεg (I.10)

Σ =
∑
g

fgσg (I.11)

L’étape de localisation présente, quant à elle, plus de difficultés et un nombre important
de modèles de transition d’échelle a été proposé afin de la réaliser. L’objectif n’est pas
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ici de présenter une revue complète de ces modèles mais plutôt de présenter quelques
modèles simples (en ce sens qu’ils offrent une formulation explicite de la loi d’interaction),
couramment utilisés dans le développement de critères de fatigue « mésoscopiques » et
lors de l’identification des paramètres des modèles de plasticité monocristalline.

2.2.1 Modèle statique

Le modèle statique [32], appelé aussi modèle de Sachs, repose sur l’hypothèse que la
contrainte mésoscopique σg à laquelle est soumis un grain g est homogène et est égale à
la contrainte macroscopique uniforme Σ appliquée à l’agrégat polycristallin.

2.2.2 Modèle de Lin-Taylor

Taylor a établi un modèle de transition en considérant le comportement du polycristal
comme rigide plastique et en faisant l’hypothèse que la déformation plastique εpg dans un
grains g est uniforme et identique à la déformation plastique macroscopique Ep appliquée
au polycristal [33]. Le modèle proposé par Lin est une variante de l’approche de Taylor :
la déformation totale εg dans un grain g est homogène et est identique à la déformation
totale macroscopique E auquel est soumis l’agrégat polycristallin [34].

Dans le cas où le comportement du grain est élastique isotrope et est identique à
celui du polycristal, le modèle de Lin-Taylor permet d’établir une relation simple entre la
contrainte macroscopique Σ et la contrainte mésoscopique σg dans un grain g :

σg = Σ + 2µ
(
Ep − εpg

)
(I.12)

où µ correspond au module de cisaillement, aussi appelé module de Coulomb, du poly-
cristal.

Du fait de sa simplicité, ce modèle a été employé à plusieurs reprise dans le dévelop-
pement de critères de fatigue « mésoscopiques »[35, 36, 37, 38] 1.

2.2.3 Modèle de Berveiller et Zaoui

Du fait de leur voisinage, de l’anisotropie de leur comportement et de leurs orientations,
les grains ne subissent pas une déformation ou une contrainte identique à la déformation
macroscopique ou à la contrainte macroscopique appliquée à l’agrégat polycristallin. Ainsi,
afin d’estimer de manière plus fine la réponse mécanique d’un grain g contenu dans un
polycristal, il a été proposé d’assimiler chaque grain à une inclusion ellipsoïdale entourée
d’un milieu infini dont le comportement est celui du milieu homogène équivalent. Ce
type d’approche, appelée « auto-cohérente » et basé sur les travaux d’Eshelby portant sur
la détermination des champs mécaniques dans une inclusion ellipsoïdale élastique [39],
a tout d’abord été initié, dans le cas de l’élasto-plasticité, par Kröner [40]. Le modèle
de Kröner permet de formuler explicitement une loi d’interaction mais l’accommodation
des incompatibilités de déformation plastique entre l’inclusion et la matrice est purement
élastique et de ce fait, engendre une surestimation des contraintes. Hill a proposé une

1. Le critère développé par Monchiet et al. [37] connaît plusieurs variantes, chacune utilisant un modèle
de transition d’échelle différent : les modèles de Lin-Taylor, de Sach et de Kröner
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formulation plus générale du modèle auto-cohérent [41], offrant la possibilité de rendre
compte de l’accommodation plastique entre les grains, mais ne permettant pas d’établir
une loi d’interaction explicite.

Berveiller et Zaoui ont proposé une approche simplifiée du modèle auto-cohérent de
Hill valable dans le cas de chargements radiaux et monotones et d’un comportement ma-
croscopique isotrope [42]. Dans ce modèle, chaque grain g est assimilé à une inclusion
sphérique entourée d’une matrice représentant le milieu homogène équivalent. Le com-
portement élastique de l’inclusion est supposé isotrope, de module de cisaillement µ et de
coefficient de Poisson ν, et identique à celui de la matrice représentant le milieu homogène
équivalent. Le comportement plastique de la matrice est défini par une loi d’écoulement
associée au critère de von Mises et l’écrouissage est supposé isotrope.

Les auteurs aboutissent à une loi d’interaction définie de la manière suivante :

σg = Σ + 2µ(1− β)α
(
Ep − εpg

)
(I.13)

avec σg et εpg, les tenseurs de contrainte et de déformation plastique mésoscopiques du
grain g et Σ et Ep, les tenseurs de contrainte et de déformation plastique macroscopique.

Le coefficient β peut être exprimé en fonction du module de cisaillement µ et du
coefficient de Poisson ν comme suit :

β =
2(4− 5ν)

15(1− ν)
(I.14)

Il est à noter que cette loi d’interaction ne diffère de celle de Kröner [40] que par la pré-
sence d’un coefficient α. Ce coefficient α, dont l’expression est donné par l’équation I.15,
décroit progressivement de 1 à 0 à mesure que la déformation plastique macroscopique
augmente. Ainsi, la contrainte tend à s’uniformiser dans le polycristal lorsque la défor-
mation plastique croît. La nature de l’accommodation est dans ce cas élasto-plastique.

1

α
= 1 + µ

3Ep
eq

2Σeq

(I.15)

où Σeq et Ep
eq correspondent respectivement aux quantités équivalentes au sens de von

Mises des tenseurs de contrainte et de déformation plastique macroscopiques Σ et Ep.
Ce modèle de transition est fréquemment employé afin d’identifier, en première ap-

proximation, les paramètres d’un modèle de plasticité monocristalline à partir de la ré-
ponse expérimentale macroscopique d’un matériau polycristallin sollicité en traction uni-
axiale [43, 15, 44].

2.2.4 Modèle β

Le modèle de transition d’échelle beta développé par Cailletaud et Pilvin [45, 46, 47],
contrairement au modèle de Berveiller et Zaoui, n’est pas restreint aux chargements ra-
diaux monotone et permet ainsi d’étudier la réponse d’un matériau polycristallin dans des
conditions de sollicitations complexes (cycliques, non-proportionnelles, etc.). De nouveau,
le comportement élastique des grains est supposé linéaire isotrope et identique au milieu
homogène équivalent. La loi d’interaction de ce modèle s’inspire de celle développée par
Berveiller et Zaoui et est définie explicitement de la manière suivante :

σg = Σ + C (B − βg) (I.16)
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où βg représente le tenseur d’accommodation du grain g et B correspond au tenseur
d’accommodation macroscopique défini comme suit :

B =
∑
g

fgβg (I.17)

Contrairement au modèle précédent, l’accommodation plastique n’est donc plus décrite
par une variable scalaire α mais grâce à une variable tensorielle d’ordre 2 βg.

Le paramètre C du modèle est exprimé, en fonction des paramètres d’élasticité isotrope
du matériau, de la manière suivante :

C = 2µ(1− β) avec β =
2(4− 5ν)

15(1− ν)
(I.18)

Différentes lois décrivant l’évolution de la variable d’accommodation βg ont été propo-
sées par Cailletaud et Pilvin. Nous retiendrons l’expression définie en équation I.19 dont
la forme est inspirée de la loi d’Armstrong-Frederick couramment utilisée en plasticité
« classique » pour décrire l’évolution d’une variable d’écrouissage cinématique.

β̇g = ε̇pg −Dβgε̇pg,eq (I.19)

Ce modèle de transition d’échelle fait donc intervenir un paramètre D qui peut être iden-
tifié de sorte que la réponse macroscopique prédite par ce modèle, pour un chargement
donné, coïncide avec celle déterminée, par exemple, par un calcul EF d’agrégats polycris-
tallin ou par le modèle de Berveiller et Zaoui pour ce même chargement [43, 15, 44].

Par ailleurs, tout comme le modèle de Berveiller et Zaoui, le modèle β est couramment
mis en œuvre afin d’identifier les paramètres d’un modèle de plasticité monocristalline à
partir de la réponse expérimentale macroscopique d’un matériau polycristallin sollicité de
manière cyclique ou suivant des trajets de chargement non-proportionnels [43, 15, 44].

2.3 Modélisation explicite d’agrégats polycristallins

Les modèles de transition d’échelle décrits précédemment présentent pour avantage
majeur de s’affranchir d’une description géométrique d’un agrégat polycristallin et de ce
fait, ne nécessite pas de résolution par élément finis ou autres, d’où un gain, en terme de
temps de calcul, important. Toutefois, ce type de modélisation peut difficilement rendre
compte des effets, sur la réponse mécanique des grains, d’un certain nombre de paramètres
importants dans le cadre de la fatigue : présence d’une surface libre ou d’un accident
géométrique de dimension comparable à la longueur caractéristique de la microstructure,
dispersion de la réponse d’un grain du fait de son voisinage, etc.

Afin d’étudier ces différentes caractéristiques, il peut être nécessaire de modéliser ex-
plicitement la microstructure. Différentes méthodes numériques permettent dans ce cas de
résoudre le problème mécanique : éléments finis, « Fast Fourier Transform 2 » (FFT) [48],
etc. Les simulations numériques d’agrégat polycristallin faisant usage de ces méthodes ne
seront pas discutées de manière détaillée, à l’exception des simulations par éléments finis
qui seront plus amplement détaillées en section 4.

2. Il est à noter que la méthode FFT requière de représenter une microstructure périodique et nécessite
ainsi une modélisation astucieuse pour tenir compte de l’effet d’une surface libre.
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3 Critère d’amorçage de fissure de fatigue basé sur une
approche mésoscopique

Nous nous limitons volontairement à présenter, de manière détaillée, des critères de
fatigue multiaxiaux, dit « mésoscopiques », développés suivant une approche de type plan
critique en contrainte et s’appuyant sur le concept d’adaptation élastique à l’échelle des
grains. Il est toutefois important de rappeler que de nombreuses autres approches ont
été proposées pour traiter le problème de tenue en fatigue multiaxiale à grand nombre
de cycles. En effet, peuvent se rencontrer des critères de fatigue multiaxiaux formulés en
déformation, en invariant du tenseur de contrainte, en énergie, etc. Le choix de restreindre
aux approches mésoscopiques est motivé par le fait que les critères qui en découlent, s’ap-
puient sur l’activité plastique à l’échelle des grains et s’inscrivent bien dans la démarche
suivie par cette étude.

Il est néanmoins important de remarquer que l’utilisation de tels critères est sujet
à caution en présence de concentrations de contrainte et que plusieurs approches, se
révélant être d’un grand intérêt pratique, ont été développées pour traiter la question du
dimensionnement en fatigue en présence de défauts (accidents géométriques, inclusions,
etc.). Une revue complète de critères de fatigue uniaxiaux a été conduite par Murakami
et Endo [49]. Les auteurs présentent une classification de ces critères en trois catégories
(modèles empiriques, modèles basés sur le coefficient de concentration de contrainte et
modèles s’appuyant sur la mécanique de la rupture) et dressent un bilan détaillé des
applications de ces critères et des données nécessaires pour l’utilisation de ces derniers.
Une analyse comparative des performances des différents modèles est ensuite conduite par
Murakami et Endo.

Outre les modèles discutés par Murakami et Endo, on rencontre une autre approche,
appelée « théorie des distances critiques », développée pour estimer la tenue en fatigue en
présence de défauts et qui présentent l’avantage de connaître des applications dans des
cas de fatigue multiaxiale. Taylor et Susmel ont tous deux réaliser une revue détaillée de
cette approche [50, 51]. Sans aller jusqu’à proposer une synthèse aussi complète, il peut
être intéressant de décrire brièvement le concept sur lequel elle repose. Les critères basés
sur la théorie des distances critiques ne s’appliquent pas au point le plus critique – au sens
d’une contrainte équivalente donnée – du défaut mais s’appuient sur l’état de contrainte
à une certaine distance du défaut, voire à l’état de contrainte moyenné suivant une ligne,
une surface ou un volume, pour estimer la tenue en fatigue. Cette approche fait donc
intervenir une longueur caractéristique dont la définition varie suivant les auteurs [52].
Elle peut être assimilée à la taille moyenne de grain, à la taille de la zone plastifiée ou
encore à la longueur critique de fissure définie par El Haddad et al. [53] et estimée par la
mécanique linéaire de la rupture, etc. Bien que ces approches se soient révélées être d’une
grande efficacité en terme de dimensionnement, le manque d’unicité dans la définition de
la longueur caractéristique fait que son sens – tantôt microstructurale, tantôt physique –
mériterait d’être clarifiée.
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3.1 Définition de quelques quantités mécaniques

Considérons un volume élémentaire V centré autour d’un point courantM d’une struc-
ture. L’état de contrainte en ce point est défini par le tenseur de contrainte macroscopique
Σ. Considérons maintenant un plan ∆ passant par ce point M et défini par un vecteur
normal unitaire n. Le vecteur de contrainte macroscopique Σ(n) agissant au point M sur
ce plan est définie par la relation suivante :

Σ(n) = Σ.n (I.20)

La contrainte normale macroscopique Σn agissant sur ce plan n correspond à la pro-
jection orthogonale du vecteur de contrainte Σ(n) suivant la direction du vecteur n :

Σn = n.Σ(n) (I.21)

Le vecteur de contrainte normale macroscopique Σn peut être exprimé à l’aide de la
contrainte normale et du vecteur normal unitaire n :

Σn = Σnn (I.22)

La projection orthogonale du vecteur de contrainte macroscopique sur le plan ∆ cor-
respond au vecteur de cission ou de cisaillement macroscopique T :

T = Σ(n)− Σn (I.23)

La cission résolue macroscopique Ts agissant sur la direction L appartenant au plan ∆
et définie par le vecteur normal unitaire l correspond à la projection orthogonale, suivant
la dite direction, du vecteur de cission macroscopique agissant dans le plan ∆ :

Ts = T .l (I.24)

Ces différentes quantités mécaniques macroscopiques peuvent aussi être exprimées
à l’échelle mésoscopique, autrement dit à l’échelle des grains, en remplaçant le tenseur
de contrainte macroscopique Σ par le tenseur de contrainte mésoscopique σ, c’est-à-
dire par la moyenne volumique du tenseur de contrainte dans un grain. Par la suite, les
grandeurs macroscopiques et mésoscopiques seront respectivement notées en majuscule et
en minuscule.

Au cours d’un cycle de chargement, de période T , les différentes grandeurs définies
précédemment peuvent être amenées à évoluer. Afin de tenir compte de certaines consta-
tations expérimentales, une distinction entre les valeurs moyennes et les amplitudes des
différentes quantités mécaniques est généralement effectuée. Dans le cas d’une quantité
scalaire X, l’amplitude, notée Xa, et la moyenne de cette quantité, notée Xm, sont définies
respectivement par les équations I.25 et I.26.

Xa =
1

2
(Xmax −Xmin) avec Xmax = max

t∈T
[X(t)] (I.25)

Xm =
1

2
(Xmax +Xmin) avec Xmin = min

t∈T
[X(t)] (I.26)
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3.2 Approche de Dang Van

Dang Van, s’inspirant des travaux d’Orowan [54], a établi un critère de fatigue [35]
en considérant, comme condition nécessaire pour qu’aucune fissure de fatigue ne s’amorce
dans les grains, que la réponse mécanique à l’échelle des grains est adaptée élastiquement.

Comme discuté précédemment, la contrainte mésoscopique σ d’un grain g contenu
dans un volume élémentaire représentatif (VER) centré autour d’un point M diffère de
la contrainte macroscopique Σ appliqué en ce point. Cette contrainte mésoscopique peut
être exprimé en fonction de la contrainte macroscopique appliquée à l’aide de la relation
suivante :

σij(t) = AijklΣkl(t) + ρij(t) (I.27)

où Aijkl correspond au tenseur de localisation élastique et ρij, le champ de contrainte
résiduelle mésoscopique. D’après le théorème de Melan, l’adaptation élastique à l’échelle
des grains implique que, ∀ instant t > t1, un champ de contrainte résiduelle indépendant
du temps ρ∗ existe tel que la contrainte mésoscopique σ d’un grain g respecte le critère
de plasticité local.

Le critère de fatigue proposé fait intervenir deux quantités mécaniques mésoscopiques
évaluées durant le cycle stabilisé et jugées pertinentes par l’auteur : la norme du vecteur
de cission mésoscopique τ agissant dans le plan de glissement de vecteur normal n et
la contrainte hydrostatique mésoscopique σh. La première quantité τ est justifiée par le
fait que les fissures de fatigue s’amorcent généralement à l’interface entre les bandes de
glissement et les parties non déformées des grains. Le choix de la contrainte hydrostatique
est motivé par le fait qu’elle favorise l’ouverture des fissure. Afin de définir une condition
de non-amorçage de fissure de fatigue, Dang Van propose qu’une combinaison linéaire de
ces deux variables soit inférieure à un certain seuil. Étant donné que cette inégalité doit
être respectée pour tous les plans de glissement contenus dans le VER et ce, en chaque
instant t du cycle stabilisé de période T , le critère peut s’écrire à travers une double
maximisation sur l’ensemble des plans de glissement de vecteur normal n et sur le temps
t :

max
n

[
max
t∈T

[‖ τ(n,t) ‖ +ασh(t)]

]
6 β (I.28)

Suite à cette définition, Dang Van propose une méthodologie afin d’évaluer les quan-
tités mécaniques mésoscopiques utilisées dans ce critère à l’aide de quantités macrosco-
piques. En considérant que les grains obéissent à des lois d’écrouissage cinématique et
isotrope, l’auteur montre ainsi que le vecteur de cission mésoscopique τ(n,t) agissant dans
le plan de glissement de vecteur normal n peut être exprimé en fonction du vecteur de
cission macroscopique T (n,t) agissant sur ce même plan :

τ(n,t) = T (n,t)− Tm(n) (I.29)

où Tm(n) correspond au vecteur de cission résiduelle dans l’état adaptée, autrement appe-
lée vecteur de cission macroscopique moyen, agissant sur le plan de glissement de vecteur
normal n. Afin d’expliciter le vecteur de cission macroscopique moyen Tm(n), il convient
de rappeler que la direction du vecteur de cission macroscopique T (n,t) varie avec le temps
et qu’ainsi l’extrémité du vecteur décrit un trajet fermé Γ dans le plan de glissement du-
rant le cycle stabilisé (voir figure I.3). Le vecteur de cission macroscopique moyen Tm(n)
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est défini comme le vecteur OΩ, O étant l’origine du vecteur de cisaillement macroscopique
et Ω étant le centre du plus petit cercle circonscrit au trajet Γ.

Σ(   ,t)n
n

Σ n
(t)

O

Γ

Ω

(t)τ(t)T

Tm

Figure I.3 – Illustration du trajet Γ décrit par le vecteur de cission macroscopique
T (n,t) lors du cycle stabilisé et des vecteurs de cission mésoscopique τ(n,t) et de cission
macroscopique moyen Tm(n) qui en résultent.

Par ailleurs, sous certaines hypothèses supplémentaires 3, l’auteur établit la relation
suivante :

σ = Σ− 2µεp (I.30)

Or, du fait de l’incompressibilité des déformations plastiques, Tr (εp) = 0. Ainsi, la
contrainte hydrostatique mésoscopique σh est égale à la contrainte hydrostatique ma-
croscopique Σh :

σh =
1

3
Tr (σ) =

1

3
Tr (Σ)− 2

3
Tr (εp) =

1

3
Tr (Σ) = Σh (I.31)

Le critère défini en équation I.32 peut ainsi être exprimé à l’aide de quantités méca-
niques macroscopiques de la manière suivante :

max
n

[
max
t∈T

[‖ T (n,t)− Tm(n) ‖ +αΣh(t)]

]
6 β (I.32)

3.3 Approche de Papadopoulos

Le critère proposé par Papadopoulos [36] repose sur le concept d’adaptation élastique
employé par Dang Van. Afin d’établir une condition nécessaire d’adaptation élastique à
l’échelle locale, l’auteur propose d’appliquer un seuil νths au glissement plastique cumulé
asymptotique ν∞s agissant sur le système de glissement s. Le système de glissement s donné
d’un grain atteindra un état d’adaptation élastique dès lors que la condition suivante est
respectée :

ν∞s 6 νths (I.33)

3. Les hypothèses utilisées dans l’établissement du critère proposé par Dang Van sont un modèle de
transition d’échelle de Lin-Taylor, la déformation plastique macroscopique Ep est négligeable, un com-
portement élastique isotrope à l’échelle du grain et identique au comportement élastique macroscopique
et la déformation plastique mésoscopique est incompressible.
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Sous certaines hypothèses 4, le glissement plastique cumulé ν∞s sur le système de glis-
sement s quant t → ∞ peut être exprimé, en fonction de l’amplitude de cission résolue
macroscopique Ts,a agissant sur le système de glissement, la cission résolue critique initiale
r0 et le module d’écrouissage isotrope g, par la relation suivante :

ν∞s =

〈
Ts,a − r0

g

〉
+

(I.34)

avec :
〈y〉+ = max(y,0)

La condition de non-amorçage de fissure de fatigue mésoscopique devient alors :〈
Ts,a − r0

g

〉
+

6 νths (I.35)

Il est important de noter que cette relation doit être vérifiée par tous les systèmes de
glissement contenus dans un volume élémentaire représentatif, c’est-à-dire, dans toutes
les directions de vecteur directeur l et dans tous les plans de vecteur normal n possibles.
L’amplitude de cission Ts,a agissant sur un système de glissement s dépend de la direction,
de vecteur directeur l, et du plan, de vecteur normal n, dudit système. Le vecteur normal
unitaire n peut être défini par deux angles ϕ et θ à l’aide d’un repère sphérique et le
vecteur directeur unitaire l peut être décrit par un angle χ formé entre la direction l et un
axe ξ arbitrairement choisi mais fixe dans le plan ∆ (voir figure I.4). Ainsi, l’amplitude de

x

y

z

l

n
∆

χ

ξ

θ

ϕ

Figure I.4 – Repérage des vecteurs unitaires n et l à l’aide des angles ϕ, θ et χ.

4. Les hypothèses utilisées dans l’établissement du critère proposé par Papadopoulos sont un modèle
de transition d’échelle de Lin-Taylor, la déformation plastique macroscopique Ep est négligeable, un com-
portement élastique isotrope à l’échelle du grain et identique au comportement élastique macroscopique,
un modèle de comportement plastique avec écrouissages isotrope et cinématiques linéaires, la déformation
plastique mésoscopique est incompressible et un seul système de glissement peut être actif par grain.
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cission Ts,a est fonction des angles ϕ, θ et χ et respecter la condition définie en équation
I.35 pour tous les systèmes de glissement possible revient à satisfaire la condition suivante :

max
ϕ,θ,χ

[〈
Ts,a (ϕ,θ,χ)− r0

g

〉
+

]
6 νths avec ϕ ∈ [0; 2π] , θ ∈ [0; π] et χ ∈ [0; 2π] (I.36)

Selon Papadopoulos, si le critère de fatigue ainsi défini est satisfaisant pour décrire
l’amorçage d’une fissure de fatigue à l’échelle des grains, il ne l’est pas pour caractériser
la limite de fatigue macroscopique. En effet, l’auteur rappelle que la limite fatigue, telle
qu’elle est déterminée expérimentalement, ne correspond pas à l’absence de fissures mais
plutôt à l’absence de fissures propageantes conduisant à terme à la formation d’une fissure
macroscopique, c’est-à-dire traversant plusieurs grains. À titre de justification, Papado-
poulos s’appuie sur les travaux de Frost et Dugdale [55] et de Miller et de los Rios [56].
Dans ces études, les observations d’éprouvettes ayant enduré plusieurs millions de cycles
de chargement, autrement dit ayant été sollicitées à un niveau inférieur à la limite de
fatigue conventionnelle, ont en effet révélé la présence de fissures non-propageantes.

Ce constat a conduit Papadopoulos à proposer un critère de fatigue « macroscopique »
basé sur une quantité moyenne du glissement plastique cumulé ν∞s sur l’ensemble des
systèmes de glissement contenu dans le volume élémentaire représentatif. La quantité
moyenne choisie par l’auteur, notée

√〈
(ν∞s )2

〉
, correspond à la moyenne quadratique de

ν∞s (Éq. I.38). Le critère de fatigue macroscopique proposé est défini par la condition
suivante : √〈

(ν∞s )2
〉
6 νcrs =

√〈
(νths )2

〉
(I.37)√〈

(ν∞s )2
〉

=
√

5

√
1

8π2

∫ 2π

ϕ=0

∫ π

θ=0

∫ 2π

χ=0

(ν∞s )2 dχ sin(θ)dθdϕ (I.38)

Il est à noter que le respect de cette condition n’implique pas que le critère mésoscopique
I.36 est vérifié et de ce fait, des fissures non-propageantes peuvent être rencontrées dans
le VER. La présence de contraintes normales mésoscopiques σn – qui sont identiques aux
contraintes normales macroscopiques Σn du fait des hypothèses de modélisation – agissant
sur les plans dans lesquels ces fissures s’amorcent, peut influer sur le caractère propageant
ou non de ces dernières. Afin de tenir compte de cet effet, l’auteur choisit de faire dépendre
linéairement le seuil d’amorçage νcrs du maximum, au cours du cycle, de la moyenne des
contraintes normales macroscopiques 〈Σn〉 (Éq. I.40) agissant sur l’ensemble des plans
matériels de vecteur normal n :

νcrs = β′ − α′max
t∈T

[〈Σn(t)〉] (I.39)

〈Σn(t)〉 =
1

4π

∫ 2π

ϕ=0

∫ π

θ=0

Σn(t) sin(θ)dθdϕ (I.40)

Le critère de fatigue macroscopique devient alors :

1

g

√〈(
〈Ts,a (ϕ,θ,χ)− r0〉+

)2〉
6 β′ − α′max

t∈T
[〈Σn(t)〉] (I.41)
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Papadopoulos propose ensuite de simplifier le critère en négligeant le terme r0 et en
remplaçant les paramètres α′ et β′ par α = gα′ et β = gβ′. En prenant en compte ces
modifications, le critère de fatigue macroscopique prend la forme suivante :√〈

T 2
s,a

〉
+ αmax

t
[〈Σn(t)〉] ≤ β (I.42)

3.4 Approche de Morel et Huyen

Le critère développé par Morel et Huyen [38, 57] prend pour point de départ le critère
d’amorçage de fissure de fatigue mésoscopique proposé par Papadopoulos (voir équation
I.35). Néanmoins, s’appuyant sur le constat que les conditions d’amorçage, pour une même
orientation de glissement, peuvent varier considérablement du fait du caractère hétérogène
de la microstructure (premiers grains voisins, barrières microstructurales, etc.), les auteurs
remettent en question l’approche déterministe mise en œuvre par Papadopoulos.

Afin de sortir du cadre déterministe de ce critère, les auteurs proposent de considérer
le seuil d’adaptation élastique, caractérisé par νths , non plus comme une constante mais
comme une variable aléatoire suivant une distribution deWeibull. La densité de probabilité
f(νths ) du glissement plastique cumulé critique νths sur un système de glissement donné
s’écrit alors :

f0(ν
th
s ) =

m

ν0

(
νths
ν0

)m−1
exp

[
−
(
νths
ν0

)m]
(I.43)

où m, paramètre de forme de la distribution, caractérise la dispersion du seuil d’amorçage
et ν0, paramètre d’échelle de la distribution, module principalement sa moyenne.

La probabilité que le seuil d’amorçage de fissure soit dépassé sur le système de glis-
sement considéré, revient à calculer la probabilité de rencontrer un valeur de glissement
plastique cumulé critique νths inférieure au glissement plastique cumulé ν∞s appliqué :

P0(ν
th
s < ν∞s ) =

∫ ν∞s

0

f(νths ) dνths (I.44)

En utilisant les équations I.43 et I.44, la probabilité P0 d’amorçage d’une fissure de
fatigue sur un système de glissement s peut s’écrire :

P0(ν
∞
s ) = 1− exp

[
−
(
ν∞s
ν0

)m]
(I.45)

La densité de probabilité f0 et la fonction de répartition P0 de la distribution de
Weibull sont illustrées en figure I.6 pour différentes paramètres de forme m et d’échelle
ν0. L’augmentation des paramètres d’échelle ν0 et de forme m ont pour principal effet
d’augmenter respectivement la valeur moyenne et l’écart-type du seuil d’amorçage.

En supposant que l’amorçage d’une fissure reste très localisée dans le volume de ré-
férence, ce qui est valable en fatigue à grand nombre de cycle, l’hypothèse du maillon le
plus faible peut être appliquée à l’ensemble des systèmes de glissement possibles du VER.
Autrement dit, la probabilité de non-amorçage de fissure dans le volume de référence est
égale au produit des probabilité de non-amorçage de fissure de l’ensemble des systèmes
de glissement du VER :

1− PF0 =
∏
ϕ,θ,χ

(1− P0(ϕ,θ,χ)) (I.46)
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Figure I.5 – Illustration de la loi de probabilité de Weibull pour différentes valeurs des
paramètres d’échelle ν0 et de forme m : (a) densité de probabilité et (b) fonction de
répartition.

Après quelques transformations, l’expression de PF0 devient :

PF0 = 1− exp

[
− 1

D0

∫ 2π

ϕ=0

∫ π

θ=0

∫ 2π

χ=0

(
ν∞
s (ϕ,θ,χ)

ν0

)m

dχ sin(θ)dθdϕ

]
(I.47)

Où D0 permet de définir la référence en termes de distribution des directions sollicitées
(D0 = 8π2 dans le cas où tous les systèmes possibles sont considérés).

L’hypothèse du maillon le plus faible est appliqué une seconde fois pour déterminer la
probabilité de rupture PF de l’ensemble de la structure (voir figure I.6). La probabilité de
non-amorçage d’une fissure de fatigue dans la structure est égale au produit des probabi-
lités de non-amorçage de fissure de l’ensemble des volumes de référence V0 constituant la
structure :

1− PF =
∏
M∈V

(1− PF0(M)) (I.48)

Figure I.6 – Application de l’hypothèse du maillon le plus faible sur le volume de la
structure V.

Après quelques manipulations, la probabilité d’amorçage d’une fissure de fatigue dans
la structure peut être définie comme suit :

PF = 1− exp

[
− 1

V0

∫

V

{∫ 2π

ϕ=0

∫ π

θ=0

∫ 2π

χ=0

(
ν∞
s (ϕ,θ,χ)

ν0

)m

dχ sin(θ)dθdϕ

}
dV

]
(I.49)
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Où V0 = V0D0.
Cette probabilité PF peut être exprimée en fonction de l’amplitude de cission résolue

Ts,a agissant sur les systèmes de glissement à l’aide de l’équation I.34. En outre, les auteurs
montrent que le seuil r0 peut être négligé en corrigeant le paramètre de forme m. Ainsi,
la probabilité PF devient :

PF = 1− exp

[
− 1

V0

∫
V

{∫ 2π

ϕ=0

∫ π

θ=0

∫ 2π

χ=0

(
Ts,a(ϕ,θ,χ)

T0

)m
dχ sin(θ)dθdϕ

}
dV

]
(I.50)

Où T0 = gν0.
Afin de tenir compte de l’effet, sur la tenue en fatigue, de l’amplitude et de la moyenne

des contraintes normales macroscopiques (respectivement Σn,a et Σn,m) agissant sur les
plans de glissement, les auteurs proposent de rendre le paramètre d’échelle de la distribu-
tion T0 dépendant de Σn,a et Σn,m de la manière suivante :

T0 = T ′0
1− γΣn,m(ϕ,θ)

1 + α
Σn,a(ϕ,θ)

Ts,a(ϕ,θ,χ)

(I.51)

Où α et γ sont des coefficients caractérisant respectivement la sensibilité à l’amplitude et
la moyenne de la contrainte normale macroscopique.

3.5 Bilan sur les critères de fatigue mésoscopiques

Les critères de fatigue mésoscopiques présentés permettent de prédire de manière sa-
tisfaisante la tenue en fatigue de structure sans accident géométrique significatif soumise à
des sollicitations multiaxiales. Il est toutefois à noter que les critère de Papadopoulos et de
Huyen et Morel prédisent généralement avec une plus grande justesse, la tenue en fatigue
de structures sollicitées en traction-torsion non-proportionnelle. En outre, dans le cas de
chargement en traction biaxiale, le meilleur accord entre les limites de fatigue prédites par
les critères mésoscopiques et celles déterminées expérimentalement a été constaté pour le
critère probabiliste [10].

Cependant, les prédictions obtenues en appliquant les critères de Dang Van et de
Papadopoulos au point le plus critique d’une structure présentant une concentration de
contrainte sont, d’une manière générale, trop conservatives car l’effet favorable d’un gra-
dient de contrainte normale sur la tenue en fatigue [58] n’est pas pris en compte par ces
approches. Afin de prendre en compte ce phénomène dans un critère de fatigue multiaxial,
Papadopoulos et al. ont proposé une modification du critère de Crossland [59], consistant
à faire intervenir explicitement la norme du gradient de la contrainte hydrostatique. De
la même manière, Morel et al. [60] ont proposé une modification similaire du critère de
Papadopoulos [36]. Ces mêmes auteurs rappellent que des approches alternatives existent
pour traiter ce problème. Les auteurs suggèrent notamment d’utiliser un critère de fatigue
multiaxial conjointement à la théorie des distances critiques. Par ailleurs, il peut être re-
marqué que le critère probabiliste, de par sa construction, permet de prendre en compte
les effets de gradient et de volume sur la tenue en fatigue [57]. Toutefois, la justesse de
ses prédictions en présence d’accidents géométriques n’a pas fait l’objet d’une évaluation
exhaustive, que ce soit en termes de taille ou d’acuité de défaut.
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Il convient de noter que les méthodes évoquées dans le paragraphe précédent néces-
sitent une modélisation explicite du défaut par éléments finis. D’autres alternatives sont
toutefois envisageables, à plus forte raison lorsqu’il s’agit de dimensionner un composant
constitué d’un alliage présentant une forte proportion de défauts de géométries variées et
parfois tortueuses (pores, inclusions, etc.). À titre d’exemple, Nadot propose, dans le cas
d’une fonte GS, d’abaisser le seuil β du critère de Dang Van, lorsque les défauts excèdent
une taille critique, pour tenir compte implicitement de l’influence des défauts de fonderie
sur la tenue en fatigue [61]. Dans le même ordre d’idée, l’approche probabiliste, discutée
en section 3.4, a été étendue par Pessard [62] puis Koutiri [10] pour tenir compte du mé-
canisme d’amorçage de fissure à partir de défauts (des inclusions non-métalliques dans le
cas d’un acier bainitique [62] et des pores dans le cas d’un alliage d’aluminium de fonderie
[10]), tout en conservant le mécanisme de fissuration à partir de bandes de glissement.

Par ailleurs, dans le cas d’un accident géométrique de taille comparable à la taille
moyenne de grain, il peut être intéressant de s’interroger sur la validité de ces critères.
En effet, le développement des critères considérés s’appuie sur un volume élémentaire
représentatif dans lequel toutes les orientations possibles du plan de glissement et de la
direction de glissement peuvent être rencontrées. Or au point le plus critique d’un tel
défaut, ou tout du moins dans son voisinage, un nombre réduit de système de glissement
peut être présents. Dans ces conditions, on peut se demander dans quelle mesure le manque
de représentativité des orientations cristallines au voisinage du défaut peut influer sur la
tenue en fatigue et plus précisément sur la dispersion de cette dernière.

4 Modélisation par éléments finis d’agrégats polycris-
tallins

La modélisation par éléments finis d’agrégats polycristallins permet de s’affranchir
d’hypothèses simplificatrices utilisées dans les critères de fatigue discutés dans la sec-
tion précédente : modèle de transition d’échelle de Lin-Taylor, comportement des grains
élastique isotrope, etc. Il est en outre possible de tenir compte simplement, dans cette mo-
délisation, de différents facteurs pouvant être déterminants sur la tenue en fatigue comme
la présence d’une surface libre, la variabilité – en termes d’orientations cristallines – du
voisinage autour d’un grain, le nombre réduit d’orientation présent au voisinage d’un ac-
cident géométrique de petite dimension, etc. Il apparaît ainsi que ce type de modélisation
offre un cadre pertinent pour l’étude du phénomène de fatigue à grand nombre de cycles.

4.1 Géométrie et maillage d’agrégat polycristallin

4.1.1 Description géométrique des grains

La littérature est riche en propositions de modélisation géométrique d’agrégat poly-
cristallins. Une première classification de ces modélisations peut néanmoins être établie
suivant le nombre de dimensions de la géométrie de l’agrégat polycristallin (2 ou 3 dimen-
sions).
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Modélisation d’agrégats polycristallins en 2 dimensions. Au vu des modéli-
sations d’agrégats polycristallins en 2 dimensions rencontrées dans la littérature, deux
catégories peuvent être distinguées selon la nature de la description géométrique : empi-
rique ou synthétique.

Description géométrique empirique. Il est entendu par description géomé-
trique empirique, une description de la géométrie d’un agrégat polycristallin s’appuyant
sur une observation expérimentale. Une méthode couramment mis en œuvre consiste à
réaliser une analyse EBSD 5 de la surface d’un échantillon polycristallin [63, 64].

Outre une description réaliste de la géométrie d’un agrégat polycristallin, cette mé-
thode permet de définir l’orientation cristalline (voir annexe A) associée à chacun des
grains constituant l’agrégat. Ceci présente un grand intérêt dans le cas de matériaux po-
lycristallins pour lesquels certaines caractéristiques géométriques microstructurales sont
fortement corrélées aux orientations cristallines (par exemple, dans le cas d’une structure
CFC, le plan d’un joint de macle cohérent correspond à l’un des plans de la famille {111}).
Il est toutefois à noter qu’à moins de conduire une analyse EBSD sur une région contenant
un nombre important de grains, la texture cristallographique de la région observée ne sera
pas nécessairement représentative de la texture du matériau polycristallin.

Par ailleurs, une géométrie d’agrégat polycristallin décrite suite à une observation
expérimentale peut présenter des inconvénients pour un calcul numérique par éléments
finis. En effet, une telle géométrie peut contenir quelques segments de faibles dimensions
par rapport aux dimensions de la microstructure ce qui peut conduire à des raffinements
considérables de la taille des éléments. Ces raffinements accroissent le nombre de degrés
de liberté des modèles éléments finis et, de ce fait, augmente les temps de calcul.

Description géométrique synthétique. Une description géométrique dite syn-
thétique est une description de la géométrie d’un agrégat polycristallin ne s’appuyant pas
directement sur une observation expérimentale. Cela n’exclut pas pour autant que ce type
de descriptions puisse chercher à reproduire certaines caractéristiques géométriques (par
exemple, la distribution de taille de grain, la distribution du nombre de grains voisins,
l’orientation morphologique préférentielle des grains, etc.), voir cristallographique (texture
cristallographique, distribution des désorientations des joints de grains, etc.), préalable-
ment observées dans le matériau polycristallin que l’on souhaite représenter.

Dans cette catégorie, les grains peuvent être représentés par des polygones :
– convexes réguliers (carré [65], hexagone [66]) ;
– convexes non-réguliers (polygones de Voronoï [67, 68]) ;
– non-convexes non-réguliers [69].

La représentation d’une microstructure polycristalline par des polygones réguliers a pour
inconvénient de limiter la prise en compte de certaines caractéristiques géométriques de
cette microstructure. En effet, cette description impose pour chaque grain, une taille et
un nombre de grains voisins constants et de ce fait, elle ne permet pas de représenter
la distribution de taille de grain ainsi que la distribution du nombre de grains voisins.
Une telle représentation des grains présentent néanmoins comme avantage de disposer

5. Electron backscatter diffraction : technique d’analyse utilisée en microscopie électronique, permet-
tant de déterminer localement l’orientation d’une structure cristalline
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d’une géométrie constituée de segments de taille constante et donc d’obtenir un maillage
ne nécessitant pas de raffinement excessif de la taille d’élément, lequel est préjudiciable
au temps de calcul. A contrario, la description des grains à l’aide de polygones non-
réguliers permet une description plus réaliste mais présente le risque que la microstructure
résultante soit constituée de segments, représentant les joints de grains, de tailles très
variables pouvant conduire à l’utilisation d’éléments de petites dimensions en regard de
la taille de l’agrégat polycristallin et ainsi à un nombre de degrés de liberté importants.

Hypothèses liées à l’étude problèmes « plans »
Les modélisations en 2 dimensions d’agrégat polycristallin ont pour avantage de per-

mettre de représenter des agrégat polycristallins contenant un nombre important de grains
avec un nombre raisonnable de degrés de liberté par rapport à une modélisation en 3 di-
mensions. Cette simplification de la géométrie nécessite néanmoins des hypothèses supplé-
mentaires afin de pouvoir traiter le caractère a priori multiaxial de la réponse mécanique
d’un agrégat polycristallin. Parmi les hypothèses employées dans la littérature, nous re-
trouvons celles de déformation plane [65, 70, 63] et de déformation plane généralisée
[66, 64].

Les modèles de comportement de plasticité monocristalline faisant intervenir du glis-
sement plastique suivant des directions qui ne sont pas nécessairement dans le plan du
modèle géométrique, des difficultés se posent quant à l’utilisation de l’hypothèse de défor-
mation plane. Afin de contourner ce problème, Bennett et al. ont proposé une modélisation
simplifiée du comportement élasto-plastique [65]. Dans la modélisation mis en œuvre par
les auteurs, le comportement élastique est défini comme isotrope et le comportement
plastique s’appuie sur un modèle classique de plasticité monocristalline. Cependant, une
modification est apportée au modèle de sorte que la déformation plastique ne puisse se
produire que dans le plan de l’agrégat polycristallin. Cette modification consiste à défi-
nir deux « systèmes de glissements effectifs » par grain. Chaque glissement effectif est en
réalité une combinaison linéaire de deux glissements hors plan mais égaux en norme et
symétriques par rapport au plan de l’agrégat. Ainsi, les glissements effectifs se font dans
le plan de l’agrégat polycristallin, les composantes hors plan s’annulant mutuellement.
Dans ce cas, 4 systèmes de glissement peuvent être activés mais il subsiste une contrainte
entre chaque glissement d’une même paire. De plus, il ne reste qu’un degré de liberté pour
orienter les grains. Un avantage de cette modélisation est qu’elle simplifie la résolution du
problème d’élasto-plasticité et de ce fait, apporte un gain en terme de temps de calcul.

Dunne et al. ont, quant à eux, utilisé une hypothèse de déformation plane avec une
modèle de plasticité monocristalline dans lequel les directions de glissement ne sont pas
restreintes au plan, autorisant ainsi des déformations plastiques hors plan. Afin d’assurer
la condition de déformation plane, la déformation élastique hors plan est égale en norme
et de signe opposée à la déformation plastique hors plan [70]. En outre, afin d’éviter des
problèmes de sur-contraintes pouvant apparaître avec certaines orientations cristallines,
ces dernières ne sont pas sélectionnées pour constituer les jeux d’orientations.

L’hypothèse de déformation plane généralisée (aussi appellée 2D et demie) autorise,
quant à elle, un déplacement et une rotation du plan de l’agrégat [71]. Cette hypothèse
est moins contraignante que l’hypothèse de déformation plane en ce sens qu’elle permet
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une certaine dilatation dans la direction perpendiculaire au plan. Couramment employée
dans les problèmes de thermo-élasticité pour autoriser la dilatation thermique, la 2D
et demie est aussi employée pour les géométries d’agrégats 2D afin d’éviter d’obtenir des
contraintes excessives. Le modèle mis en œuvre par Guilhem [66], et qui exploite justement
cette hypothèse, n’utilise qu’un système de glissement par grain. De plus, ce système a
sa direction de glissement et sa normale au plan de glissement inclues dans le plan de
l’agrégat. De ce fait, la déformation hors plan est purement élastique car le glissement
s’effectue, une fois encore, dans le plan de l’agrégat.

Modélisation d’agrégats polycristallins en 3 dimensions.

Description géométrique empirique. Deux grandes méthodes permettant une
caractérisation géométrique en 3D d’une microstructure donnée sont rencontrées dans la
littérature :

– la tomographie en contraste de diffraction 6 [72] ;
– la reconstruction à partir de cartographies EBSD effectuées à différentes profondeurs

à l’aide de polissage successifs [73, 74, 75, 76] ou d’un enlèvement successif de couche
de matière par FIB 7 [77].

La première méthode, contrairement à la seconde, présente l’avantage d’être non-
destructive et offre ainsi la possibilité de réaliser des essais mécanique interrompus in
situ sur un échantillon analysé afin de suivre certaines évolutions microstructurales. À
titre d’exemple, Herbig et al. ont exploité cette technique afin de réaliser le suivi d’une
fissure courte de fatigue [78]. Toutefois, il est important de noter que la reconstruction
de microstructure à l’aide de la tomographique en contraste de diffraction nécessite des
moyens expérimentaux lourds (à savoir un synchrotron pour émettre le rayonnement X) et
que, tout comme les analyses EBSD, cette technique expérimentale connaît des limites en
termes de résolution spatiale. De ce fait, King et al. estime que l’analyse par tomographie
en contraste de diffraction est restreinte à l’étude de matériaux polycristallins présentant
une taille de grain supérieure à 10 µm [72].

Par ailleurs, il est à noter de nouveau qu’outre une description réaliste de la géomé-
trie d’un agrégat polycristallin, ces méthodes de reconstruction de microstructure ont la
qualité de permettre de définir l’orientation cristalline (voir annexe A) associée à chacun
des grains constituant l’agrégat.

Description géométrique synthétique. Parmi les études rencontrées dans lit-
térature, différentes géométries de grains en 3D ont été adoptées, notamment :

– des polygones réguliers extrudés (hexagone extrudés [79]) ;
– polygones convexes non-réguliers extrudés (polygones de Voronoï extrudés [80]) ;
– polyhèdres convexes non-réguliers (polyhèdres de Voronoï [3, 15]) ;
– polyhèdres non-convexes non-réguliers [81].
Le fait que la microstructure soit synthétique ne signifie pas qu’elle ne soit pas repré-

sentative d’une microstructure réelle. Par exemple, Groeber et al. ont, dans une premier

6. DCT : Diffraction Contrast Tomography
7. Focused Ion Beam (Sonde ionique focalisée) : instrument permettant un enlèvement de matière, en

surface d’un échantillon, à l’aide d’un faisceau d’ions focalisés.
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temps, conduit une analyse statistique exhaustive en s’appuyant sur une microstructure
reconstruite à partir de cartographies EBSD réalisées dans des sections de différentes
profondeurs à l’aide d’enlèvement de matière successif par FIB [82] afin de définir une
microstructure synthétique représentative (en termes de distribution de taille de grains,
de nombre de grains voisins, de rapport de forme des ellipsoïdes équivalentes, etc.) du
matériau [81].

Description géométrique mixte. Il est à noter que, dans le cas d’une représen-
tation des microstructures en 3 dimensions, la frontière entre les descriptions empirique
et synthétique n’est plus aussi nette que dans le cas d’une représentation en 2 dimensions.
En effet, plusieurs auteurs ont proposé des modélisations s’appuyant en partie sur des
observations expérimentales et en partie sur une génération synthétique.

Différentes modélisations de la géométrie ont été proposées dans la littérature. Sont
notamment rencontrées des microstructures :

– construite à l’aide d’une extrusion de la surface analysée par EBSD [83, 73, 84] ;
– synthétique en volume, mais représentant en surface libre, la surface analysée par

EBSD [85, 15].

Nombre de grains. Un point important à étudier, au sujet de la géométrie, est la
question du nombre de grains nécessaire dans l’agrégat pour définir un volume élémen-
taire représentatif (VER) des grandeurs mécaniques que l’on souhaite étudier. Gérard
[15] rappelle que la représentation du comportement moyenné sur l’agrégat ou sur les
grains de même orientation peut être obtenue aussi bien à l’aide d’un agrégat contenant
suffisamment de grains pour être statistiquement représentatif, que par une multitude de
petits agrégats sur lesquels les grandeurs sont moyennées.

Dans le cas d’un agrégat présentant un défaut géométrique de l’ordre de la taille
moyenne de grain, une difficulté se pose quant à la définition d’un VER unique contenant
suffisamment de grain. En effet, l’hypothèse de séparation des échelles, décrite par Zaoui
[86], n’est pas respectée en ce sens que la taille caractéristique des hétérogénéités prises en
compte (c.-à-d. la taille moyenne des grains) n’est pas largement inférieure à la longueur
caractéristique de la structure L (c.-à-d. la taille du défaut). Autrement dit, dans le cadre
d’une étude d’amorçage en fatigue, la zone critique à étudier se situe au voisinage du
défaut et ne concerne ainsi que quelques grains. Or il existe une infinité d’orientations
cristallographiques possibles de ces grains. Ainsi tester différentes configurations d’orien-
tations des grains au voisinage du défaut géométrique semble indispensable car elles ont, a
priori, un impact important sur la dispersion de la tenue en fatigue. Dans ces conditions,
il apparaît nécessaire d’effectuer des simulations sur un grand nombre de réalisations et
de traiter les résultats de manière statistique plutôt que de réaliser une simulation sur
un unique agrégat qui, quelle que soit sa taille, ne constituera pas un VER du fait de la
présence d’un défaut géométrique. Les différents auteurs ayant privilégié cette approche
statistique ont réalisé des simulations sur des agrégats de : 71 grains [66], 100 grains [65]
voir 200 grains [15].

32



4. Modélisation par éléments finis d’agrégats polycristallins

4.1.2 Maillage des microstructures

Deux catégories de maillages sont adoptées pour la modélisation par éléments finis
d’agrégats polycristallins : les maillage réguliers et les maillages libres (voir figure I.7).
Les maillages réguliers, généralement obtenus à l’aide d’éléments carrés pour les modéli-

(a) (b)

Figure I.7 – Exemple de maillage d’un agrégat polycristallin : (a) maillage régulier et
(b) maillage libre [3].

sations en 2D et cubiques pour les modélisations en 3D, présentent l’avantage de faciliter
la réalisation de maillage périodique indispensable lorsque des conditions aux limites pé-
riodiques en déplacement sont souhaitées. De plus, ils permettent d’obtenir un meilleur
contrôle de la taille des éléments étant donné qu’ils ont tous la même dimension et que
leurs nœuds ne sont pas soumis à coïncider avec les joints de grain définis, par exemple,
par une décomposition de Voronoï. L’inconvénient qui en résulte est que les joints de
grain sont crénelés, ce qui peut impacter la réponse mécanique dans leur voisinage. Les
joints de grains bénéficient d’une meilleure description géométrique lorsque des maillages
libres sont utilisés. En effet, dans ce cas, les nœuds du maillage sont positionnés de ma-
nière à respecter la géométrie des joints de grain ce qui explique pourquoi ce choix de
modélisation est plus couramment adopté. Toutefois, ce type de maillage peut présenter
un inconvénient dans le cas où la microstructure présente des entités géométriques de
faibles dimensions : les nœuds du maillage étant tenu à se conformer à la géométrie, des
raffinements excessifs de la taille d’élément peuvent survenir.

Par ailleurs, il est important de s’interroger sur le nombre de points d’intégrations
nécessaires par grain afin obtenir une description satisfaisante des champs de contraintes
et de déformations. Quelques éléments de réponses sont apportés par Diard et al. [3]
et Guilhem [44]. Dans l’étude conduite par Diard et al., une comparaison des réponses
d’agrégats plus ou moins raffinés est effectuée. Dans le cas d’un agrégat en 3 dimensions
et dans l’hypothèse des petites déformations, la conclusion des auteurs est que 27 points
d’intégration suffisent à fournir une prédiction satisfaisante de la réponse macroscopique
de l’agrégat. Cependant, en ce qui concerne les réponses moyennées par grain, les auteurs
fixent la borne inférieure à 350 points d’intégrations par grain. Guilhem a, quant à lui,
étudié l’influence de trois densités de maillage sur les réponses mécaniques obtenues aux
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points d’intégration et moyennées par grain [44] dans le cas d’un agrégat polycristallin en
3D sollicité en traction alternée et discrétisé par des éléments tétraédriques à 4 nœuds en
intégration complète. L’auteur estime qu’une discrétisation de 224 éléments tétraédriques
par grain est suffisante pour obtenir une description satisfaisante des quantités mécaniques
moyennées par grain mais qu’un raffinement plus important s’avère nécessaire pour dé-
terminer au mieux les réponses locales.

Les recommandations précitées ne sont pas nécessairement respectées dans les études
portant sur la fatigue et faisant usage de simulations par éléments finis d’agrégats po-
lycristallins. En effet, il peut être rencontré des grains contenant en moyenne 1 élément
quadrangle à 8 noeuds [65], 4 éléments tétraédriques à 4 nœuds [87], 20 éléments cubiques
à 8 nœuds [88], etc.

4.2 Conditions aux limites

En fatigue à grand nombre de cycles, les essais mécaniques sont généralement effectués
à niveau de contrainte macroscopique imposé. Un agrégat polycristallin prélevé dans la
partie utile d’une éprouvette, suffisamment grand pour être considéré comme représen-
tatif de la microstructure, subira, de ce fait, un état de contrainte macroscopique connu.
Toutefois, l’anisotropie du comportement des grains engendre des fluctuations du champ
de contrainte sur les contours d’un agrégat polycristallin extrait de la partie utile d’une
éprouvette. Dans ce contexte, différents choix de conditions aux limites à imposer sur la
frontière de l’agrégat polycristallin peuvent être adoptés afin d’approcher au mieux l’essai
mécanique considéré. Deux cas peuvent être distingués : les conditions aux limites déter-
minées expérimentalement et les conditions aux limites s’appuyant sur des hypothèses.

4.2.1 Conditions aux limites expérimentales

Comme discuté précédemment, la géométrie et les orientations cristallines d’une mi-
crostructure peuvent être caractérisées expérimentalement à l’aide d’analyses EBSD ou
DCT. Il est, en outre, possible de réaliser des essais in-situ afin de suivre l’évolution d’une
microstructure soumise à un chargement mécanique et d’évaluer les conditions aux limites
appliquées sur son contour. Une méthode de mesure couramment mise en œuvre dans la
littérature consiste à mesurer le champs de déplacement sur le contour à l’aide de la
corrélation d’images numériques [84, 85]. Il est à noter que cette méthode ne permet de
déterminer le champ de déplacement imposé qu’en surface, à moins de faire appel à des
techniques de tomographie [89]. De ce fait, l’évolution du champs de déplacement dans
l’épaisseur de la microstructure n’est pas connu et nécessite d’être extrapolé. Par ailleurs,
le suivi par corrélation d’images numériques des conditions aux limites imposées à une
microstructure donnée peut présenter des difficultés dans le cas de sollicitation en fatigue
à grand nombre de cycles. En effet, le champs de déplacement sur le contour est amené à
évoluer à chaque cycle jusqu’à ce que les grains atteignent un état d’adaptation élastique.
Or, semble difficilement envisageable de suivre l’évolution du champs de déplacement, à
l’aide de la corrélation d’images, pendant plusieurs centaines, voir plusieurs milliers de
cycles.

34



4. Modélisation par éléments finis d’agrégats polycristallins

4.2.2 Conditions aux limites s’appuyant sur des hypothèses

Dans le cas où les conditions aux limites imposées à une microstructure ne sont pas
connues – à l’exception du fait qu’elle subit une contrainte macroscopique donnée – il est
nécessaire de faire une hypothèse sur la répartition des contraintes ou des déformations
imposées sur le contour.

Si l’objectif est de modéliser le comportement d’un agrégat polycristallin contenu
dans un milieu infini (c’est-à-dire un agrégat contenu dans une éprouvette massive), les
conditions aux limites périodiques offrent la meilleure représentation [15]. Elles consistent
à lier les degrés de libertés des nœuds aux contours de manière à respecter la périodicité
géométrique des contours de l’agrégat. Les conditions de déplacement sont imposées de
manière à atteindre l’état de contrainte macroscopique souhaité. Cependant, comme notre
étude porte sur les accidents géométriques en surface, ce type de conditions aux limites
n’est pas envisageable. En effet, il est nécessaire d’imposer que la contrainte normale à
la surface libre soit nulle en tout point de ce contour, ce qui revient à appliquer une
contrainte homogène au contour. Une alternative consisterait à imposer des conditions
aux limites semi-périodiques [44], c’est-à-dire, périodiques sur certains contours et libres
sur d’autres. La périodicité aura toutefois pour effet de rendre l’accident géométrique
périodique. Ainsi, si cet accident géométrique est supposé être un défaut isolé, l’agrégat
modélisé doit être suffisamment large de sorte qu’il n’y ait pas d’interaction perceptible
entre les accidents géométriques périodiques.

Deux autres hypothèses sont couramment rencontrées dans la littérature : les défor-
mations ou les contraintes homogènes au contour [83, 74, 75, 76]. Bien que ces conditions
aux limites aient le mérite d’être simplement applicables, les grains au contact de leur
lieux d’application présentent une réponse mécanique statistiquement différente de celle
des grains à cœur [44].

L’utilisation d’une matrice élasto-plastique englobant partiellement l’agrégat polycris-
tallin et sur laquelle sont appliquées les conditions aux limites, est une solution alternative
adoptée à quelques reprises et notamment dans le cas d’une microstructure sollicitée par
un gradient de contrainte macroscopique [63] ou présentant un accident géométrique [87].
Cette méthode présente l’avantage d’offrir un bon compromis entre les conditions de dé-
formation ou de contrainte homogènes au contour.

4.3 Applications des simulation numériques d’agrégats polycris-
tallins dans le cadre de la fatigue

4.3.1 Analyse des champs mécaniques locaux dans le cadre de sollicitation
en fatigue.

Avant de proposer, à proprement parler, des critères de tenue en fatigue basés sur des
grandeurs locales, plusieurs auteurs [65, 63, 66, 90, 91, 88, 92, 93, 74, 64] ont analysé
les champs mécaniques locaux. Bennett et McDowell [65] introduisent des « paramètres
d’amorçage de fissure de fatigue », aussi appelé « paramètres indicateur de fatigue »,
jugés pertinents pour traiter le problème d’amorçage de fissures microstructuralement
courtes en fatigue à grand nombre de cycle. Ces paramètres, calculés à partir des champs
mécaniques mésoscopiques (c.-à-d. moyennés par grain), sont :
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– l’amplitude maximale de glissement ;
– une contrainte équivalente inspirée du critère de Dang Van ;
– et une déformation équivalente inspirée du critère de Fatemi et Socie.

Les distributions de ces paramètres dans les agrégats polycristallins sont analysées pour
deux types de sollicitations (traction/compression et cisaillement) avec ou sans contrainte
moyenne et ce, à différents niveaux de chargement. Afin de vérifier la capacité de ces
grandeurs à refléter certaines observations expérimentales, les auteurs tentent d’établir
une corrélation entre les distributions des paramètres d’amorçage obtenues dans le cas
d’un chargement en traction alternée et la distribution de longueurs de fissures observées
en surface d’un acier ferrito-martensitique ayant été soumis au même type de charge-
ment. Pour ce faire, une loi de propagation de fissure est proposée pour chaque paramètre
d’amorçage de fissure de fatigue. Suite à certaines hypothèses, une distribution de lon-
gueurs de fissures est calculée, grâce à la loi de propagation, pour chaque distribution de
paramètres d’amorçage. Les résultats s’avèrent prometteurs pour le paramètre de types
Fatemi et Socie ainsi que pour le paramètre basé sur l’amplitude maximale de glissement.
Néanmoins, les conclusions sont à nuancer étant donné les hypothèses simplificatrices
du modèle de propagation (fissure de longueur initiale a0 pré-existante dans chacun des
grains, non-prise en compte de la redistribution des champs mécaniques du fait de la
présence de fissure, etc.). Dans leur étude [66], Guilhem et al. reprennent les paramètres
étudiés par Bennett et McDowell et enrichissent l’analyse des paramètres d’amorçage en
prenant en compte les effets d’une surface libre et de l’anisotropie du comportement élas-
tique. Les distributions des différents paramètres sont étudiées en distinguant la position
des grains (à cœur, en surface ou au contact des lieux d’application de conditions aux
limites), leurs orientations et l’orientation des grains voisins. Les auteurs constatent que
la contrainte équivalente de Dang Van ainsi que l’amplitude de glissement équivalent de
Fatemi et Socie ne permettent pas de mettre en évidence le caractère critique, en fatigue,
des grains à la surface libre de l’agrégat.

En outre, quelques études ont permis de mettre en évidence le rôle important joué
par l’anisotropie élastique sur les réponses mécaniques à l’échelle des grains dans plu-
sieurs matériaux métalliques ayant une structure cubique à faces centrées [79, 69] et une
structure cubique centrée [64]. Robert et al. souligne l’effet significatif, en comparaison
à celui de la plasticité cristalline, de l’anisotropie élastique sur la dispersion de quelques
quantités mécaniques usuellement employées dans les critères de fatigue et notamment sur
les contraintes normales et hydrostatiques [69]. Dans le cas de matériaux présentant une
forte anisotropie élastique (cuivre, acier austénitique, etc.), il ressort de l’étude de Sauzay
[79] que la distribution des facteurs de Schmid est fortement affectée, par rapport à la
distribution de référence basée sur l’élasticité isotrope, lorsque le comportement élastique
cubique est pris en considération. Il apparaît aussi que l’ordre d’activation de certaines
orientations caractéristiques peut être modifié dans les cas où l’anisotropie élastique est
prononcée. Il est ainsi attendu que l’anisotropie du comportement élastique puisse influer
sur la distribution du glissement plastique. Ceci est confirmé par les travaux de Sweeney et
al. [64]. Ces mêmes auteurs ont aussi étudié l’effet du durcissement induit par l’évolution
des densités de dislocations géométriquement nécessaires (GND) sur la réponse mécanique
à l’échelle des grains. Il s’avère que la prise en compte des GND affecte peu la répartition
et les niveaux atteints par la déformation plastique équivalente, tout du moins, au cours
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des premiers cycles de chargement.
Les simulations numériques par éléments finis d’agrégats polycristallins se sont vus

employées récemment afin d’analyser l’influence d’accidents géométriques (rugosités de
surface [44, 92, 74] et entailles semi-circulaires [87]) sur la réponse mécanique dans le
cadre de la fatigue. Dans les travaux d’Owolabi et al. [87] portant sur des simulations
d’agrégats polycristallins présentant une entaille semi-circulaire, les effets du rayon du dé-
faut, de l’amplitude de chargement et de la proximité du grain par rapport au défaut, sur
un paramètre indicateur de fatigue sont évalués. La dispersion de ce paramètre vis-à-vis
de la variabilité de la microstructure, ou plus précisément de la variabilité des orientations
cristallines, est clairement illustrée. Une approche probabiliste est ensuite développée afin
de rendre compte du caractère dispersé de la tenue en fatigue à grand nombre de cycles. La
probabilité de rupture de chaque microstructure, sollicitée à une amplitude de chargement
donnée, est déterminée pour différents rayons d’entaille et différents jeux d’orientations
cristallines. Les probabilités de rupture suivent une tendance qui semble pertinente, tou-
tefois, comme le suggère les auteurs, la capacité de prédiction du modèle probabiliste
proposé nécessite d’être validée par une campagne d’essai de fatigue.

4.3.2 Critères de tenue en fatigue s’appuyant sur les simulations d’agrégats
polycristallins.

Seuls quelques critères d’amorçage et de propagation de fissures de fatigue, exploi-
tant les résultats issus des simulations d’agrégats polycristallins, ont été proposés dans le
cadre de la fatigue à grand nombre de cycles. Comme évoqué précédemment, Bennett et
McDowell ont proposé une loi de propagation de fissures. Ces mêmes auteurs, ainsi que
Bertolino et al.[63], se sont inspirés de l’idée de Dang Van selon laquelle la limite d’adap-
tation élastique des grains peut être perçue comme une limite d’amorçage de fissures. Ils
ont donc cherché à déterminer, à l’aide de leurs modèles numériques, le chargement cri-
tique au-dessus duquel au moins un grain ne s’adapte pas élastiquement. Cette démarche
semble donner de bonnes prédictions pour les chargements en traction uniaxiale alternés
mais pas pour les chargements de cisaillement. En effet, dans ce cas de figure, la limite
de fatigue prédite est largement sous-estimée. Bennett et McDowell émettent l’hypothèse
que la limite de fatigue en cisaillement pourrait être décrite plus justement par une limite
de non-propagation de fissures microstructuralement courtes plutôt qu’avec une limite de
non-amorçage de fissures.

Par ailleurs, une étude de Sweeney et al., s’appuyant sur une comparaison entre des
essais de fatigue conduits sur des éprouvettes entaillées multicristallines et des simulations
numériques d’agrégats polycristallins, a permis de mettre en évidence la pertinence de
quelques quantités mécaniques pour prédire le site d’amorçage de fissures de fatigue [64].
Ces quantités sont la déformation plastique équivalente accumulée durant le dernier cycle
de chargement, la déformation plastique équivalente accumulée au cours des 5,5 premiers
cycles de chargement et le glissement plastique accumulé νsmax lors 5,5 premiers cycles sur
le système de glissement le plus sollicité smax. Il est toutefois à noter que, quelle que soit la
quantité mécanique considérée, aucune valeur seuil n’est établie pour prédire l’amorçage.
En effet, seules les positions de la valeur maximale des différentes quantités étudiées sont
comparées à la position du site d’amorçage observé expérimentalement. Par ailleurs, les
auteurs soulignent que, contrairement à ce qui pouvait être attendu, le glissement plastique
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accumulé νsmax ne permet pas d’estimer de trajet de propagation des fissures.
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Chapitre II. Simulation numérique d’agrégats polycristallins sur microstructures
synthétiques : étude préliminaire sur un cuivre électrolytique

1 Introduction

Avant d’analyser le comportement en fatigue de l’acier 316L, que ce soit au travers
d’une étude expérimentale sous chargement cyclique (chapitre III et IV) ou de simulations
numériques d’agrégats polycristallins (chapitre V), il nous a semblé opportun de réaliser
une étude numérique préliminaire sur la base de données en fatigue issues de la littérature
et relatives à un cuivre électrolytique. Ce premier chapitre permettra de présenter les
modèles éléments finis mis en place et les critères de fatigue multiaxiale utilisés mais
également d’analyser les effets du trajet de chargement macroscopique et d’accidents
géométriques (dénommés défauts dans la suite du document) sur la réponse mécanique
à l’échelle des grains. Il est important de préciser que nous nous sommes volontairement
restreints à des tailles de défaut de l’ordre de 1 à 3 fois la taille moyenne de grain. Le
choix s’est porté sur un cuivre électrolytique pour les raisons suivantes :

– les constantes d’élasticité cubique ainsi que les paramètres des lois de comportement
de plasticité cristalline ont été identifiés par différents auteurs ;

– le matériau est monophasé avec une structure cristalline Cubique à Faces Centrées
(CFC) tout comme l’acier austénitique 316L ;

– la littérature est riche en résultats d’essais de fatigue à grand nombre de cycle sous
chargement d’amplitude constante sur ce matériau.

Le chapitre comprend deux volets bien distincts. Le premier traite des effets de mul-
tiaxialité du chargement sur la tenue en fatigue. Le second est consacré à l’analyse du
comportement en fatigue à grand nombre de cycles en présence de défauts de dimensions
comparables à la taille de la microstructure. Du fait du manque de résultats expérimentaux
en fatigue multiaxiale avec défauts, ces deux aspects sont étudiés de manière découplée.

2 Étude du comportement en fatigue d’agrégats poly-
cristallins sans défaut sous chargement multiaxial

Cette partie porte sur la caractérisation des effets de trajet de chargement à l’aide de
simulations numériques EF sur agrégat polycristallin. Une description de la modélisation
EF et de critères de fatigue est tout d’abord présentée. Les travaux portent sur :

– le rôle de chaque source d’anisotropie du comportement mécanique – élastique et
plastique – sur les réponses mécaniques mésoscopiques d’agrégats polycristallins
sollicités de manière cyclique à une amplitude correspondant à la limite de fatigue
moyenne macroscopique, définie à 107 cycles, dans des conditions variées de charge-
ment biaxial ;

– l’évaluation des prédictions de trois critères de fatigue, inspirés de ceux proposés par
Dang Van [35], Papadopoulos [36] et Morel et Huyen [38], en utilisant les résultats
issus des simulations par EF en traction-cisaillement et traction biaxiale. Une com-
paraison des limites de fatigue prédites avec les tendances expérimentales observées
dans les matériaux métalliques est ensuite conduite.
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Élasticité isotrope Élasticité cubique
E [GPa] ν C1111 [GPa] C1122 [GPa] C1212 [GPa]

118 0,34 159 122 81
Viscosité Écrouissage cinématique

K [MPa.s1/n] n c [MPa] d
8 20 32000 900

Écrouissage isotrope
r0 [MPa] Q [MPa] b h0 h1 h2 h3 h4 h5

15 4 12 1 1 0,2 90 3 2,5

Table II.1 – Paramètres de la loi de comportement élasto-plastique d’un cuivre électro-
lytique [13, 14].

2.1 Modélisation d’agrégats polycristallins sans défaut

2.1.1 Modèle de comportement à l’échelle des grains

Le comportement anisotrope des grains est dû, d’une part, au comportement élastique
et, d’autre part, à la nature cristallographique du glissement plastique. Afin de dissocier
les effets de chaque source d’anisotropie sur les réponses mécaniques mésoscopiques, trois
modèles de comportement assignés aux grains sont étudiés :

– l’élasticité linéaire isotrope ;
– l’élasticité linéaire cubique ;
– l’élasticité linéaire cubique avec la plasticité cristalline.
Dans chacun des cas, la loi de Hooke généralisée est utilisée pour décrire le comporte-

ment élastique. Dans le premier cas, un comportement élastique isotrope est considéré et
est défini par un module d’Young E et un coefficient de Poisson ν. Dans les deuxième et
troisième cas, le comportement élastique est cubique et est complètement caractérisé par
trois coefficients définis dans le repère du cristal : C1111, C1122 et C1212.

Le modèle de plasticité cristalline utilisé est celui proposé par Méric et al. [13] décrit
dans la section 2.1.1 du chapitre I. Les valeurs des paramètres utilisés dans les modèles
EF d’agrégats polycristallins de cuivre pur ont été identifiés par Méric et al. [13] pour le
modèle d’élasticité cubique 1, par Gérard et al. [14] pour la plasticité cristalline et sont
récapitulées dans le tableau II.1.

2.1.2 Modélisation par éléments finis

La méthode mise en œuvre pour générer des géométries d’agrégats polycristallins pé-
riodiques en 2 dimensions est décrite dans [69]. Le maillage élément finis des CAO des
microstructures synthétiques, contenant 300 grains equiaxes, est obtenu grâce à Gmsh [95].
Des éléments triangulaires à trois nœuds, avec une interpolation linéaire et une hypothèse
de déformation plane généralisée sont utilisés. Les grains sont discrétisés en moyenne avec

1. Les valeurs des paramètres d’élasticité cubique identifiées pour un cuivre pur par Méric et Cailletaud
diffèrent de celles généralement rencontrées dans la littérature (voir la référence [94] dans laquelle plusieurs
jeux de paramètres, identifiés par différents auteurs à T = 300 K, sont répertoriés). Bien que cela ne
conduirait pas à des conclusions significativement différentes de celles tirées des présents travaux, il
aurait été préférable d’utiliser l’un des jeux de paramètres rapportés dans [94].
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100 éléments. Une illustration d’une géométrie utilisée et d’un maillage EF est montré en
figure II.1.

Figure II.1 – Géométrie et vue détaillée du maillage d’un agrégat polycristallin pério-
dique de 300 grains en 2 dimensions.

Pour chaque condition de chargement et modèle de comportement étudié, trois géo-
métries de microstructure de 300 grains et trois jeux d’orientations sont utilisés. Chaque
jeu d’orientations est composé de 300 triplets d’angles d’Euler, chaque triplet permettant
de définir l’orientation cristalline d’un grain par rapport au repère global. Les triplets
d’angles d’Euler sont choisis de manière à représenter un matériau non texturé. Ce choix
est motivé par le fait que cette étude se base sur des limites de fatigue issues de la litté-
rature et que la texture du matériau soumis aux essais de fatigue n’est pas précisée. Les
différentes combinaisons possibles entre les microstructures et les jeux d’orientations per-
mettent d’étudier les réponses mécaniques de neuf réalisations différentes par condition
de chargement et par modèle de comportement.

Grâce à la linéarité des comportements élastiques, seul un cycle de chargement est
calculé dans les cas où un modèle purement élastique est assigné aux grains. Lorsque la
plasticité cristalline est utilisée, dix cycles de chargement sont appliqués à la microstruc-
ture de sorte que la réponse mécanique locale tende vers un état stabilisé. Des conditions
aux limites périodiques (voir section 4.2 du chapitre I) en déplacement sont imposées
sur les bord des agrégats polycristallins. Les calculs sont effectués en imposant le ten-
seur des contraintes macroscopique Σ, c’est-à-dire la moyenne volumique du tenseur des
contraintes sur l’ensemble de l’agrégat polycristallin, ce qui est habituellement le cas lors
de la caractérisation expérimentale du comportement en fatigue à grand nombre de cycles.

Les simulations numériques sont effectuées avec le code de calcul EF ZéBuLoN déve-
loppé par Mines ParisTech, NorthWest Numerics et l’ONERA [96].

2.1.3 Conditions de chargement

Deux types de conditions de chargement sont appliqués sur les agrégats polycristallin
dans cette étude :

– la traction et le cisaillement combinés, représentatif des états de contrainte rencon-
trés durant les essais de fatigue en traction-torsion combinées ;

– la traction biaxiale.
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k12 = Σ12,a/Σ11,a ϕ12 [̊ ]
0 0,25 0,5 0,75 1 2 ∞ 0 30 45 60 90

Table II.2 – Rapports de biaxialité k12 et déphasages ϕ12 étudiés pour les chargements
de traction-cisaillement combinés.

k22 = Σ22,a/Σ11,a ϕ22 [̊ ]
0 0,25 0,5 0,75 1 0 30 45 60 90 120 135 150 180

Table II.3 – Rapports de biaxialité k22 et déphasages ϕ22 étudiés pour les chargements
de traction biaxiale.

Les tenseurs de contraintes macroscopiques correspondant sont respectivement exprimés,
dans le repère des agrégats polycristallin, par les équations II.1 et II.2.

Traction-cisaillement : Σ =

 Σ11,a sin(ωt) Σ12,a sin(ωt− ϕ12) 0
Σ12,a sin(ωt− ϕ12) 0 0

0 0 0

 (
e1,e2,e3

) (II.1)

Traction biaxiale : Σ =

Σ11,a sin(ωt) 0 0
0 Σ22,a sin(ωt− ϕ22) 0
0 0 0

 (
e1,e2,e3

) (II.2)

Le choix de ces conditions de chargement est motivé par le fait que la plupart d’entre
elles s’écartent, en termes d’états de contrainte, des cas de chargement habituellement
utilisés pour identifier les critères de fatigue, en particulier la traction biaxiale et qu’il
existe dans la littérature des résultats d’essais de fatigue pour ces types de chargements
sur des matériaux métalliques [4, 8, 7, 5, 6, 9, 10]. Les rapports de biaxialité (k12 et k22)
et déphasages (ϕ12 et ϕ22) étudiés dans ces travaux sont données dans les tableaux II.2 et
II.3. Lorsque des modèles de comportement purement élastiques sont assignés aux grains
tous les cas de chargement sont étudiés. Quand la plasticité cristalline est utilisée, seul
quelques unes de ces conditions de chargement seront analysées du fait des temps de calcul
importants lors de l’utilisation de ce modèle de comportement.

2.2 Critères de fatigue

Les prédictions de trois critères de fatigue sont étudiés dans ce chapitre. Leurs ex-
pressions dérivent des critères de fatigue multiaxiale à grand nombre de cycle fondés sur
une approche mésoscopique proposés par Dang Van [35], Papadopoulos [36] et Morel et
Huyen [38] (cf. section 3 du chapitre I). La principale modification opérée sur ces critères
est le remplacement des quantités mécaniques macroscopiques par des quantités méca-
niques mésoscopiques. Autrement dit, les quantités mécaniques sont calculées à partir
du tenseur des contraintes moyenné par grain 〈σ〉g et non plus à partir du tenseur des
contraintes macroscopiques Σ = 〈σ〉a, c’est-à-dire du tenseur des contraintes moyenné sur
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l’agrégat. De plus, seuls les tenseurs des contraintes déterminés au cours du dernier cycle
de chargement des simulations par EF d’agrégats polycristallins sont utilisés. Ainsi, les
critères s’appuient sur l’état de contrainte calculé sur le cycle stabilisé.

2.2.1 Critère de type plan critique

Le critère proposé par Dang Van est basé sur l’hypothèse que l’amorçage d’une fissure
de fatigue dans un grain conduit à la rupture par fatigue du polycristal. Afin de conserver
cette idée, un critère vérifiant, pour chaque plan de glissement contenu dans le polycristal,
qu’aucun amorçage de fissure n’a lieu est proposé. La rupture par fatigue est évitée si
l’inégalité suivante – similaire à celle proposée par Dang Van – est satisfaite :

σDV = max
n

[
max
t

[‖ τ(n,t)− τm(n) ‖ +αDV σh(t)]
]
≤ βDV (II.3)

αDV et βDV sont deux paramètres matériaux. τ(n,t), τm(n) et σh(t) représentent respec-
tivement le vecteur de cisaillement mésoscopique agissant sur le plan de glissement n, le
vecteur de cisaillement mésoscopique moyen agissant sur le plan de glissement n et la
contrainte hydrostatique mésoscopique. Comme la direction du vecteur de cisaillement
mésoscopique τ(n,t) varie avec le temps, l’extrémité du vecteur décrit un trajet Γ dans le
plan de glissement sur un cycle de chargement (voir figure II.2). Dans ces conditions, une
définition appropriée du vecteur de cisaillement mésoscopique moyen τm(n) – permettant
d’assurer son unicité – consiste à définir τm(n) comme le vecteur OΩ, O étant l’origine
du vecteur de cisaillement mésoscopique et Ω étant le centre du plus petit cercle circons-
crit au trajet Γ. L’algorithme « randomised » résumé dans [97] est mis en œuvre pour
déterminer efficacement le plus petit cercle entourant le trajet de chargement de chaque
plan de glissement.

n

l

(a)

τm
aτ

n

σ n(   ,t)

τ(t)

nσ (t)

n

σ n(   ,t)

τ(t)

s,a
2τ 

l

nσ (t)

(b)

Figure II.2 – Représentation de quelques quantités mécaniques et vecteurs utilisées par
les critères de fatigue : (a) normale au plan de glissement n et direction de glissement l
dans une maille cubique à faces centrées et (b) vecteurs de contrainte σ, de contrainte
normale σn et de cisaillement τ dans un plan de glissement.

2.2.2 Critère intégral

Dans ces travaux, l’expression du critère proposé par Papadopoulos (Eq. II.4) est
conservée à l’exception près que les quantités mécaniques utilisées dans le critère sont
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définies à l’échelle mésoscopique et non plus macroscopique. Autrement dit, τs,a et σn
(voir figure II.2) remplacent respectivement Ts,a et Σn :

σP =
√〈

τ 2s,a
〉

+ αP max
t

[〈σn(t)〉] ≤ βP (II.4)

où αP et βP correspondent aux paramètres matériau. Comme les microstructures étu-
diées contiennent un nombre fini de grains et de système de glissement ,

√〈
τ 2s,a
〉
et 〈σn〉

deviennent √〈
τ 2s,a
〉

=
√

5

√√√√ 1

Ns

Ng∑
g=1

[
f(g)

Ns∑
s=1

τ 2s,a(g,s)

]
(II.5)

〈σn(t)〉 =
1

Np

Ng∑
g=1

[
f(g)

Np∑
p=1

σn(g,p,t)

]
(II.6)

où Ns et Np sont respectivement le nombre de systèmes de glissement par grain et le
nombre de plans de glissement par grain. Dans les équations II.5 et II.6, f(g) représente
la fraction volumique du grain g. Par soucis de simplicité, comme les grains des micro-
structures ont approximativement le même volume, f(g) est supposée égale à 1/Ng, Ng

étant le nombre de grains dans la microstructure considérée.

2.2.3 Critère de fatigue probabiliste

Le critère de fatigue probabiliste décrit dans cette partie est construit suivant une
démarche similaire à celle proposée par Morel et Huyen [38, 57]. Tout d’abord, une fissure
de fatigue est supposée s’amorcer dans un plan de glissement de vecteur normal unitaire
n si l’amplitude de cission τa agissant sur ce plan excède un seuil τ tha . τa est définie
comme le rayon du plus petit cercle circonscrit au trajet décrit par τ(n,t) sur un cycle de
chargement (voir figure II.2). Une fois encore, l’algorithme « randomised »[97] est utilisé
pour déterminer les paramètres de ce cercle.

La modélisation d’agrégats polycristallins mise en œuvre dans cette étude ne per-
met d’estimer qu’approximativement la variabilité des champs mécaniques à l’échelle des
grains. En effet, cette modélisation ne rend pas compte d’un certains nombre de phéno-
mènes, par exemple :

– la formation de structures de dislocation au sein des grains, conduisant au dévelop-
pement de glissement plastique très localisé sous forme de bande de glissement ;

– l’effet de la taille de grain sur la réponse mécanique des monocristaux ;
– les interactions des dislocations avec les différents types de joints de grain et les

conséquences qu’ont ces interactions sur l’état état mécanique local.
Afin de tenir compte implicitement de ces sources de dispersion supplémentaires, le seuil
d’amorçage de fissure de fatigue τ tha n’est plus supposé être une constante mais est consi-
déré comme une variable aléatoire suivant une distribution de Weibull [98, 99] caractérisée
par un paramètre de forme m et un paramètre d’échelle τ0. Une probabilité d’amorçage
d’une fissure de fatigue dans un plan de glissement peut ainsi être exprimée par :

PFn = P (τa ≥ τ tha ) = 1− exp

[
−
(
τa
τ0

)m]
(II.7)
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Afin d’illustrer l’effet des paramètres d’échelle τ0 et de forme m sur la distribution du
seuil d’amorçage de fissure τ tha et sur la probabilité d’amorçage d’une fissure de fatigue
dans un plan de glissement PFn, la densité de probabilité et la fonction de répartition de
la distribution de Weibull sont tracées pour différentes valeurs de m et τ0 en figure II.3.

0
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m
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Figure II.3 – Illustration de la loi de probabilité de Weibull pour différentes valeurs
des paramètres d’échelle τ0 et de forme m : (a) densité de probabilité et (b) fonction de
répartition.

L’effet des contraintes normales sur la tenue en fatigue est pris en compte en considé-
rant que τ0 dépend de l’amplitude et de la moyenne de la contrainte normale (respective-
ment σn,a et σn,m) agissant sur le plan de glissement de normal n (Eq. II.8).

τ0 = τ ′0
1− γσn,m

1 + α(σn,a/τa)
(II.8)

Dans l’équation II.8, τ ′0, γ et α sont des paramètres matériaux.
La probabilité de rupture PFg d’un grain g est supposée correspondre à la probabilité

maximale parmi les probabilités d’amorçage d’une fissure de fatigue dans les plans de glis-
sement du cristal (Eq. II.9). Cette hypothèse constitue la différence majeure par rapport
au critère original. En effet, l’hypothèse du maillon le plus faible était utilisée initialement
par Morel et Huyen pour définir la probabilité de rupture à l’échelle du grains PFg.

PFg = max
n∈g

[PFn] (II.9)

Finalement, l’hypothèse du maillon le plus faible [98, 99] est appliquée pour déterminer
la probabilité de rupture d’un agrégat polycristallin PFa ce qui conduit à l’expression
suivante :

1− PFa =

Ng∏
g=1

(1− PFg) (II.10)

où Ng est le nombre de grain constituant l’agrégat polycristallin. L’usage de l’hypothèse
du maillon le plus faible est justifié ici par le fait qu’en fatigue à grand nombre de cycles,
la rupture est pilotée par l’amorçage et la propagation d’une fissure unique plus que par
l’amorçage et la coalescence d’un grand nombre de fissures. Dans ces conditions, il n’y a
pas d’interactions entre différentes fissures.
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Plan critique Intégral
Comportement des grains αDV βDV [MPa] αP βP [MPa]

Élasticité isotrope 0,419 49,9 0,186 50,7
Élasticité cubique 0,397 64,7 0,171 45,8

Élasticité cubique et plasticité cristalline 0,449 62,6 0,166 45,9

Probabiliste
Comportement des grains m τ ′0 [MPa] α γ [MPa−1]

Élasticité isotrope 5 153 2,12.10−1 8,36.10−3

20 65,0 2,43.10−1 8,21.10−3

Élasticité cubique 5 158 2,78.10−1 6,10.10−3

20 72,0 2,82.10−1 4,98.10−3

Élasticité cubique et 5 157 2,92.10−1 6,08.10−3

plasticité cristalline 20 75,9 3,70.10−1 4,72.10−3

Table II.4 – Paramètres des critères de fatigue.

2.2.4 Identification des paramètres des critères de fatigue

Pour chaque modèle de comportement assigné aux grains, les paramètres des critères
sont identifiés grâce aux résultats des simulations numériques d’agrégats polycristallins
sollicités, au niveau de la limite de fatigue moyenne, en traction alternée symétrique et en
cisaillement alterné symétrique. De plus, comme le critère probabiliste est doté d’un pa-
ramètre définissant la sensibilité à une contrainte normale moyenne, les résultats obtenus
à partir d’un troisième cas de chargement sont nécessaires. La condition de chargement
choisie est la traction répétée avec un rapport de charge R = 0 car elle induit de fortes
contraintes normales moyennes.

Les limites de fatigue moyennes d’un cuivre électrolytique à 107 cycles en traction
alternée symétrique (R = −1) et asymétrique (R = 0), respectivement s−1 = 78 MPa et
s0 = 54 MPa, ont été déterminées à partir d’essais de fatigue par Lukàš et al. [100]. La
limite de fatigue en torsion alternée symétrique t−1 = 50 MPa a été estimée à partir des
essais de fatigue conduits par Ravilly et rapportés dans [101].

Pour les critères intégral et plan critique, les paramètres sont identifiés de manière
à ce que σDV /βDV et σP/βP soient, en moyenne sur les neuf réalisations, égaux à 1 en
traction alternée symétrique et en cisaillement alterné symétrique. Concernant le critère
probabiliste, la procédure est similaire excepté que le paramètre de forme m est imposé
et deux valeurs sont arbitrairement choisies (5 et 20) afin d’analyser l’influence de ce
paramètre sur les prédictions du critère. Les autres paramètres, à savoir τ ′0, α et γ, sont
identifiés tels que PFa soit, en moyenne sur les neuf réalisations, égale à 50% pour chacun
des trois cas de chargement. Les valeurs identifiées pour les différents paramètres des
critères de fatigue sont récapitulées dans le tableau II.4.
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2.2.5 Détermination des limites de fatigue à l’aide des critères de fatigue

Une fois les paramètres identifiés, les critères de fatigue sont utilisés pour prédire la
tenue en fatigue pour d’autres cas de chargement. Pour une condition de chargement
donnée, la détermination de la limite de fatigue moyenne consiste à chercher les ampli-
tudes de contraintes normales et de cisaillement macroscopiques à appliquer aux agrégats
polycristallins de manière à ce que, en moyenne sur les 9 réalisations :

– σDV /βDV = 1 pour le critère plan critique ;
– σP/βP = 1 pour le critère intégral ;
– PFa = 50% pour le critère probabiliste.

Quand des modèles de comportement purement élastiques sont utilisés, seul un calcul par
EF est nécessaire par réalisation et par condition de chargement grâce à la linéarité de la
réponse mécanique. Au contraire, dans les cas où la plasticité cristalline est assignée aux
grains, la recherche du niveau de la limite de fatigue est un processus itératif qui requière
plusieurs simulations par condition de chargement et par réalisation ce qui conduit à
des temps de calcul importants. Pour cette raison, les limites de fatigue sont prédites
seulement pour quelques cas de chargement quand la plasticité cristalline est utilisée.

2.3 Résultats et discussion sur les microstructures sans défaut
sous chargement multiaxial

2.3.1 Effet du modèle de comportement sur les réponses mécaniques méso-
scopiques

Dans cette partie, la réponse mécanique des agrégats polycristallins est étudiée à
l’échelle des grains à travers les quantités mécaniques mésoscopiques. Ces dernières sont
calculées à partir des résultats obtenus lors du dernier cycle calculé lors des simulations
par EF et pour les trois modèles de comportement assignés aux grains.

Comparaison entre les réponses mécaniques macroscopiques et mésosco-
piques. À partir des résultats issus des simulations numériques, il peut être constaté
que l’anisotropie du comportement du matériau peut faire différer notablement la réponse
en contrainte et en déformation de chaque grain par rapport à la réponse macroscopique.
Ceci est illustré en figure II.4 où est représenté la réponse cyclique σ11-ε11 (respectivement
σ12-ε12) de chaque grain contenu dans un agrégat polycristallin sollicité en traction alter-
née symétrique (respectivement en cisaillement alterné symétrique) avec une amplitude
correspondant à la limite de fatigue moyenne expérimentale. Les résultats obtenus dans
le cas de l’élasticité cubique seule et dans le cas de la plasticité cristalline en complément
de l’élasticité cubique sont groupés respectivement en figure II.4a et II.4b. Ces figures
mettent en évidence le fait qu’à la fois l’élasticité cubique et la plasticité cristalline ont
un impact significatif sur la dispersion des réponses en contrainte et en déformation.

Il est intéressant de rappeler, comme cela est illustré en figure II.5, que l’utilisation
d’un modèle de comportement anisotrope à l’échelle des grains induit un état de contrainte
multiaxial dans les grains, même dans les cas où un chargement uniaxial est appliqué aux
agrégats polycristallins. Sur la figure II.5, sont présentés les réponses σ11-σ22 et σ11-σ33
des grains d’un agrégat polycristallin sollicité en traction alternée symétrique au niveau
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Figure II.4 – Comparaison entre les réponses en contrainte-déformation macroscopiques
et mésoscopiques d’un agrégat polycristallin sollicité au niveau de la limite de fatigue
moyenne en traction alternée symétrique et en cisaillement alterné symétrique pour : (a)
l’élasticité cubique seule et (b) l’élasticité cubique avec la plasticité cristalline.

de la limite de fatigue moyenne. La figure II.5a corresponds au cas où l’élasticité cubique
est employée alors que la figure II.5b représente les résultats obtenus quand l’élasticité
cubique et la plasticité cristalline sont assignées aux grains. Sur la figure II.5b, il peut
être constaté que l’ajout du comportement plastique cristallin conduit à des trajets de
contrainte non-proportionnels à l’échelle des grains.

Distributions des amplitudes de cission et de contrainte normale. Les ré-
ponses mécaniques des grains constituant les agrégats polycristallins ont été étudiées dans
la littérature au travers de différentes quantités mécaniques : composantes des tenseurs
des contraintes et des déformations exprimées dans le repère de référence de l’agrégat
[66, 69, 74, 93], contrainte équivalente de von Mises [92, 74], contrainte hydrostatique et
cission mésoscopiques [69, 63], paramètres indicateurs de fatigue [65, 66, 74, 87, 91], etc.
Afin de compléter ces analyses, les distributions de deux quantités mécaniques pertinentes
pour la caractérisation de la tenue en fatigue sont étudiés dans ce chapitre : l’amplitude
de cission mésoscopique τa et l’amplitude de contrainte normale mésoscopique σn,a toutes
deux agissant sur les plans de glissement des agrégats polycristallins. À titre de rappel,
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Figure II.5 – Comparaison entre les réponses σ11-σ22 et σ11-σ33 macroscopiques et mé-
soscopiques d’un agrégat polycristallin sollicité à la limite de fatigue en traction alternée
symétrique pour : (a) l’élasticité cubique seule et (b) l’élasticité cubique avec la plasticité
cristalline.

ces quantités sont utilisées dans le critère de fatigue probabiliste. La réponse mécanique,
en termes de τa-σn,a, de chaque plan de glissement des neuf réalisations d’agrégats poly-
cristallins est rapportée dans chaque sous-figure de la figure II.6. De plus, l’histogramme,
la moyenne et la valeur maximale de chaque composante sont précisés. Sur cette figure,
sont présentés les résultats obtenus avec l’élasticité isotrope, l’élasticité cubique et la
combinaison de l’élasticité cubique et de la plasticité cristalline dans les cas de la trac-
tion alternée symétrique, du cisaillement alterné symétrique, de la traction-cisaillement
combinés (k12 = 0,5, ϕ12 = 0◦/90◦) et de la traction biaxiale (k22 = 1, ϕ22 = 0◦). Les
amplitudes de chargement appliquées aux agrégats correspondent aux limites de fatigue
moyennes macroscopiques. Dans les cas de la traction alternée symétrique et du cisaille-
ment alterné symétrique, les limites de fatigue moyennes sont déterminées à partir d’essais
de fatigue alors que pour les autres cas de chargement, ces limites ont été estimées à partir
du critère de Papadopoulos.

À partir des résultats obtenus avec la plasticité cristalline, il peut être observé que la
distribution des amplitudes de cission est moins dispersée dans le cas du chargement en
traction-cisaillement combinés avec k12 = 0,5 et ϕ12 = 90◦ que pour les autres charge-
ments. Ainsi, ce cas de chargement particulier devrait conduire à une distribution plus
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Figure II.6 – Réponses mécaniques sur chaque plan de glissement, en termes de τa-
σn,a, obtenues à partir des simulation par EF d’agrégats polycristallins pour différentes
conditions de chargement.
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homogène du glissement plastique au sein des agrégats polycristallins.
Comme le montre la figure II.6, les distributions des quantités mécaniques considérées

sont fortement altérées quand le comportement élastique isotrope est remplacé par l’élas-
ticité cubique. En effet, comparé au comportement élastique isotrope, le comportement
élastique cubique cause une augmentation significative des valeurs maximales et moyennes
des amplitudes de contrainte normale dans les agrégats. Le constat quant aux amplitudes
de cission agissant sur les plans de glissement est légèrement différent. Bien qu’une aug-
mentation de la valeur maximale de τa soit observée pour les chargements considérés, une
légère diminution de sa valeur moyenne est constatée. Il est aussi à noter que l’utilisation
du comportement élastique cubique en lieu et place du comportement élastique isotrope
symétrise significativement les distributions des amplitudes de cission. Ceci conduit à une
diminution du nombre de plans de glissement subissant de forts niveaux de cission. Les
tendances décrites ici pour les cinq conditions de chargement présentées ont été observées
pour les autres cas de chargement étudiés.

Comparé au cas du comportement élastique cubique seul, il apparaît que l’addition de
la plasticité cristalline n’affecte que très légèrement les distributions des deux quantités
mécaniques considérées. En effet, son effet sur la distribution des amplitudes de contrainte
normale est presque négligeable. De plus, la distribution de τa redevient légèrement plus
asymétrique (exception fait du cas en traction biaxiale) ce qui conduit au maintien des
valeurs moyennes de τa conjointement à une diminution de ses valeurs maximales. Des
résultats similaires sur l’influence significative de l’élasticité cubique, par rapport à la plas-
ticité cristalline, sur les réponses mécaniques mésoscopiques ont été obtenus par Robert
et al. [69].

Le rôle modéré de la plasticité cristalline comparé à celui de l’élasticité cubique peut
être expliqué dans le cas présent par deux facteurs principaux. Premièrement, les ampli-
tudes de chargement qui correspondent approximativement aux limites de fatigue moyenne
macroscopique sont proche de la limite d’élasticité macroscopique ainsi l’activité plas-
tique reste faible. Deuxièmement, le matériau considéré a un comportement élastique
fortement anisotrope. En effet, son coefficient d’anisotrope de Zener, qui est défini par
a = 2C1212/(C1111 − C1122), est égal à 4,38, ce qui est plus élevé que ceux de l’aluminium
pur (a ' 1,2 [102]), du nickel pur (a ' 2,4 [103]) et des aciers austénitiques (a ' 3,5 [104]).
Des études en fatigue oligocyclique ou sur des matériaux au comportement élastique fai-
blement anisotrope pourraient ainsi conduire à des conclusions notablement différentes de
celles émises ici.

Orientations des plans de glissement critiques. Le critère de fatigue probabiliste
est utilisé afin d’étudier les orientations des plans de glissement les plus critiques pour
certains cas de chargement. Pour conduire cette analyse, la probabilité de rupture PFg
est tout d’abord calculée (avec le jeu de paramètres identifié pour le facteur de forme
m = 20) pour chacun des grains d’un agrégat polycristallin et est associée au vecteur
unitaire normal au plan de glissement correspondant ns. Ensuite, chaque vecteur normal
ns est représenté par un point dans la figure II.7, grâce à une projection stéréographique
(cf. 2.1) dans le plan de vecteur normal e3 (le repère de référence est illustré en figure
II.1). Les directions horizontale et verticale sont respectivement colinéaires à e1 et e2. Dans
cette figure, les couleurs associées aux points correspondent à la valeur de la probabilité de
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rupture PFg. Pour chaque condition de chargement étudiée, les probabilités de rupture sont
calculées à partir des résultats obtenus avec les modèles EF utilisant l’élasticité isotrope,
l’élasticité cubique seule et la plasticité cristalline avec l’élasticité cubique. Dans chaque
cas de chargement et pour chaque modèle de comportement, les agrégats sont sollicités au
niveau de la limite de fatigue moyenne estimée à partir du critère de fatigue probabiliste.
Par ailleurs, il est à noter que seuls les grains ayant une probabilité de rupture PFg > 10−5

figurent sur les différents graphiques.
En se référant aux résultats présentés en figure II.7, il apparaît que le changement

du modèle de comportement assigné aux grains ne modifie pas de manière importante
les motifs résultants de la projection stéréographique des normales aux plans les plus cri-
tiques. Néanmoins, la dispersion observée sur les valeurs de PFg et sur les orientations des
normales aux plans les plus critiques augmente dans la plupart des cas quand un modèle
de comportement anisotrope est employé. De plus, les positions des valeurs maximales
atteintes par PFg, dans les figures de pôles, sont différentes de celles obtenues dans le cas
élastique isotrope et dépendent de la réalisation considérée (c’est-à-dire de la géométrie
de la microstructure et du jeu d’orientations).

En traction alternée symétrique, dans le cas de l’élasticité cubique et de la plasticité
cristalline, les normales des plans les plus critiques, c’est-à-dire des plans pour lesquels
l’amorçage de fissures de fatigue est le plus susceptible de se produire, sont inclinés de 0̊
à 50̊ par rapport à l’axe de chargement selon les prédictions du critère probabiliste (cf.
figure II.7). Si ces prédictions obtenues avec l’hypothèse de déformation plane généralisée
sont similaires à celles qui serait obtenues pour les grains en surface libre d’agrégats
polycristallins 3D alors l’angle entre les intersections des plans fissurés avec la surface et
l’axe de chargement seraient compris entre 40̊ et 90̊ . Ce constat est en accord avec les
observations expérimentales effectuées sur des éprouvettes d’acier inoxydable austénitique
sollicitées en fatigue oligocyclique [105].

2.3.2 Prédictions des critères de fatigue

Compte tenu des différences notables entre les réponses macroscopique et mésosco-
pique, il est légitime de se demander pourquoi des critères basés sur des quantités mé-
caniques macroscopiques peuvent prédire efficacement le comportement sous sollicitation
multiaxiale. Il apparaît également que les critères de fatigue fondés sur une approche mé-
soscopique conduisent à des prédictions satisfaisantes (par exemple [36] et [38]) malgré
l’utilisation fréquente d’hypothèses simplificatrices. Parmi ces hypothèses, peuvent être
citées l’omission de l’anisotropie élastique et l’égalité des déformations totales macrosco-
pique E et mésoscopique ε utilisée dans le modèle d’homogénéisation de Lin-Taylor et
qui n’est pas valide dans la présente étude (cf. figure II.4).

Pour apporter des éléments de réponse à cette interrogation, les prédictions des cri-
tères décrits dans la section 2.2 sont déterminées pour chaque modèle de comportement
utilisé à l’échelle des grains et sont comparées entre elles. Les limites de fatigue calculées
par les différents critères, lorsque le comportement élastique isotrope est utilisé, serviront
de référence car, dans ce cas particulier, le tenseur des contraintes mésoscopiques 〈σ〉g
correspond au tenseur des contraintes macroscopiques Σ. Ainsi, pour ce modèle de com-
portement, les prédictions offertes par les critères sont similaires à celles issues des critères
originaux [35, 36, 38].
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Figure II.7 – Projection stéréographique, dans le plan de normal e3, du vecteur normal
unitaire du plan de glissement le plus critique de chaque grain et probabilité de rupture
PFg associée.
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Les tendances expérimentale observées en fatigue multiaxiale à grand nombre de cycle
pour les matériaux métalliques seront également rappelées en utilisant des résultats de la
littérature. Les prédictions obtenues à partir des trois critères de fatigue sont présentées
et comparées à ces tendances. Afin de proposer une comparaison raisonnable entre les
limites de fatigue expérimentales et prédites, les résultats expérimentaux sélectionnés ici
sont issus d’essais de fatigue conduit sur des matériaux métalliques dont le ratio s−1/t−1
est proche de celui du cuivre étudié (pour lequel s−1/t−1 ' 1,6) et les limites de fatigue
sont normalisées.

Traction et cisaillement combinés. Les données expérimentales de la littérature
n’indiquent aucune tendance claire de l’effet du déphasage sur la tenue en fatigue de divers
matériaux métalliques soumis à des chargements de traction-torsion (ou flexion-torsion).
En effet, pour un rapport de biaxialité donné k12, dans certains cas, l’augmentation du
déphasage (pour ϕ12 ∈ [0̊ ; 90̊ ]) a une influence bénéfique sur la tenue en fatigue [4, 8]
alors que dans d’autres cas, il peut avoir un effet négligeable [7] ou même défavorable [5, 8].
L’ensemble de ces résultats expérimentaux, en plus des limites de fatigue déterminées par
Mielke [6], sont rapportés en figure II.8 sur laquelle sont représentées les limites de fatigue
moyennes normalisées pour ϕ12 = 0̊ , ϕ12 = 90̊ et k12 = 0,5.

Sur cette figure, les limites de fatigue prédites par les trois critères de fatigue, pour les
deux modèles de comportement purement élastiques étudiés, sont aussi présentées. Les li-
mites de fatigue déterminées dans le cas d’un comportement élastique isotrope (Fig.II.8a)
sont attendues. En effet, grâce à un nombre de grains considérés suffisamment important,
les prédictions des critères plan critique et intégral sont les mêmes que celles obtenues
respectivement par les critères de Dang Van et de Papadopoulos. Quant aux limites de
fatigue prédites par le critère probabiliste, elles sont légèrement différentes de celles pro-
posées par le critère de Morel et Huyen [38]. Ces différences peuvent être expliquées par
les modifications opérées sur le critère initial. À titre de rappel, les changements effectués
sur le critère sont d’une part, l’utilisation de l’amplitude de cission agissant sur le plan de
glissement au lieu de l’amplitude de cission résolue agissant sur le système de glissement
et d’autre part, la redéfinition de la probabilité de rupture du grain PFg.

D’après le critère plan critique, une augmentation du déphasage ϕ12 (de 0̊ à 90̊ )
conduit à un effet favorable sur la tenue en fatigue alors que le critère intégral prédit
que le déphase n’affecte pas la limite de fatigue d’un matériau sollicité en traction et
cisaillement combinés. Dans le cas des chargements en phase, le critère probabiliste donne
des prédictions similaires à celles du critère intégral et légèrement plus optimistes que
celle du critère plan critique. Dans le cas de déphasages importants (ϕ12 ∈ [45̊ ; 90̊ ]), les
limites de fatigues estimées par le critère probabiliste sont comprises entre celles prédites
par les critère de Papadopoulos et de Dang Van. Il est intéressant de remarquer que le
paramètre de forme m de la distribution de Weibull, sur la plage de valeurs considérées,
affecte peu les prédictions du critère probabiliste. L’écart maximal rencontré se produit
pour ϕ12 = 90̊ et k = 1 et il en résulte une augmentation d’environ 4% de la limite de
fatigue pour m allant de 20 à 5.

Les résultats présentés en figure II.8a montrent un bon accord entre les limites de
fatigue prédites par tous les critères considérés et les données expérimentales pour des
chargements en phase de traction-cisaillement combinés. Au contraire, dans les cas de
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Figure II.8 – Prédictions des critères de fatigue en traction-cisaillement combinés pour
chaque modèle de comportement purement élastique et limites de fatigue expérimentales
de différents matériaux métalliques [4, 5, 6, 7, 8].

forts déphasages, le critère plan critique surestime généralement la tenue en fatigue alors
que le critère intégral fournit des prédictions conservatives dans la plupart des cas. Enfin,
le critère probabiliste semble être une bonne alternative au critère intégral seulement
pour les matériaux montrant une amélioration significative de leur tenue en fatigue avec
l’augmentation du déphasage.

En comparant les résultats rapportés en figures II.8a et II.8b, il apparaît que les
limites de fatigue moyennes prédites par un critère donné avec le comportement élastique
cubique sont étonnamment proche de celles estimées par le même critère avec le modèle
de comportement élastique isotrope. En effet, quand ϕ12 = 0̊ , l’écart maximal observé,
relativement au cas de l’élasticité isotrope, est inférieur à 8% pour le critère plan critique
et à 1% pour les deux autres critères. Dans le cas où ϕ12 = 90̊ , les écarts entre les limites
de fatigue prédites pour les deux modèles de comportement sont inférieurs à 2% pour le
critère plan critique, 1% pour le critère intégral et 5% pour le critère probabiliste quelle
que soit la valeur de m considérée.

Les limites de fatigue sont aussi estimées par les critères à partir des résultats is-
sus des modèles EF utilisant la plasticité cristalline pour quelques cas de chargement :
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(k12 = 0,5 ;ϕ12 = 0̊ ) et (k12 = 0,5 ;ϕ12 = 90̊ ). Ces prédictions sont rapportées sur la fi-
gure II.9 avec celles déterminées dans le cas où l’élasticité cubique seule est assignée aux
grains. Il peut être observé que la plasticité cristalline n’affecte pas significativement les
prédictions quel que soit le critère considéré. Les écarts entre les prédictions sont en effet
inférieurs à 1% excepté pour le critère plan critique où un écart d’approximativement 3%
est constaté pour k12 = 0,5 et ϕ12 = 90̊ .

Figure II.9 – Comparaison entre les prédictions des critères de fatigue en traction-
cisaillement combinés obtenues avec l’élasticité cubique seule et la plasticité cristalline
en plus de l’élasticité cubique.

Ainsi, malgré le fait que les distributions des quantités mécaniques mésoscopiques
soient mésestimées (en particulier pour les contraintes normales agissant sur les plans de
glissement) quand l’hypothèse d’un comportement élastique isotrope des grains est faite,
les trois critères de fatigue étudiés fournissent des prédictions presque identiques à celles
obtenus à partir des résultats des modèles EF utilisant l’élasticité cubique seule ou la
combinaison de l’élasticité cubique et de la plasticité cristalline, tout du moins pour les
cas de chargement en traction-cisaillement.

Traction biaxiale. Seul un faible nombre de résultats expérimentaux ont été rap-
portés dans le cas de la traction biaxiale. Dans ce contexte, les conclusions qui peuvent
être tirées sur d’éventuelles tendances expérimentales devront être prises avec précaution.
À partir des essais de fatigue conduit par Rotvel [9] et Koutiri [10], dont les résultats sont
présentés en figure II.10, on peut observer qu’en l’absence de déphasage, une augmen-
tation du rapport de biaxialité (pour k22 ∈ [0; 1]) a un effet négligeable sur l’amplitude
de la contrainte de traction principale Σ11,a admissible. Dans le cas d’un déphasage de
ϕ22 = 180̊ , une diminution de la limite de fatigue est observée pour des rapports de
biaxialité élevé (k22 = 0,8 et k22 = 0,83). Cette dernière constatation n’est pas étonnante
étant donné que ces conditions de chargement sont proches de l’état de contrainte du
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cisaillement pur (c’est-à-dire k22 = 1,0 et ϕ22 = 180̊ ) et que la texture cristallographique
est isotrope.

Figure II.10 – Prédictions des critères de fatigue en traction biaxiale pour chaque modèle
de comportement purement élastique et limites de fatigue expérimentales de différents
matériaux métalliques [9, 10].

Les limites de fatigue prédites par chaque critère et déterminées à partir des résultats
des modèles EF utilisant l’élasticité isotrope et l’élasticité cubique sont présentées en
figures II.10a et II.10b. Les mêmes remarques que dans le cas précédent peuvent être
faites au sujet de la concordance des prédictions obtenues à partir des critères originaux
et des critères appliqués aux résultats des modèles EF dans lesquels l’élasticité isotrope est
utilisée. Pour ce modèle de comportement, il apparaît que le critère plan critique prédit
systématiquement un effet néfaste sur la tenue en fatigue quand le rapport de biaxialité
augmente de 0 à 1, quelle que soit la valeur du déphasage ϕ22. En ce qui concerne les deux
autres critère, quand ϕ22 ≥ 90̊ , une diminution de la limite de fatigue est aussi prédite
avec l’augmentation de k22. Cependant, dans les cas où ϕ22 < 90̊ une légère amélioration
de la limite de fatigue est d’abord observée avec l’augmentation du rapport de biaxialité
jusqu’à approximativement 0.5 puis une diminution est constatée pour k22 allant de 0.5
à 1. La variation du paramètre de forme m n’a pas d’effet significatif sur les limites de
fatigue moyennes prédites par le critère probabiliste pour les deux valeurs étudiées. L’écart
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maximal rencontré n’excède pas 3% pour m allant de 5 à 20.

Selon les prédictions obtenues pour ϕ22 = 0̊ , on observe que les critères intégral et
probabiliste sont plus à même de rendre compte des tendances expérimentales alors que
le critère plan critique fournit des prédictions conservatives. Néanmoins, le manque de
données expérimentales, dans le cas de chargements en traction biaxiale alternée symé-
trique, ne permet pas de tirer de conclusions définitives sur la précision des prédictions
des critères.

Contrairement au cas de chargements en traction-cisaillement, la comparaison entre
les limites de fatigue prédites illustrées sur les figures II.10a et II.10b révèle une sensibilité
des prédictions de certains critères par rapport au modèle de comportement assigné aux
grains, en particulier pour les chargements en phase. En effet, les écarts rencontrés entre
les limites de fatigue prédites dans le cas des comportements élastique isotrope et élastique
cubique peuvent atteindre 15% pour le critère plan critique sur l’ensemble des rapports de
biaxialité étudiés et respectivement 5% et 10% pour le critère probabiliste avec m = 5 et
m = 20. Les prédictions du critère intégral restent, quant à elles, pratiquement inchangées
quand le comportement élastique cubique remplace le comportement élastique isotrope.
Les écarts entre les limites de fatigue prédites par ce critère pour les deux modèles de
comportement n’excèdent jamais 1%.

Les limites de fatigue ont été déterminées par les critères à partir des résultats issus
des modèles EF utilisant la plasticité cristalline dans certaines conditions de chargement.
Les cas de chargement sélectionnés sont ceux pour lesquelles des écarts significatifs entre
les prédictions obtenues avec l’élasticité isotrope et l’élasticité cubique ont été observés,
à savoir : (k22 = 0,5 ;ϕ22 = 0̊ ), (k22 = 1 ;ϕ22 = 0̊ ) et (k22 = 1 ;ϕ22 = 90̊ ). Ces nouvelles
prédictions et celles déterminées dans le cas où l’élasticité cubique seule fût assignée aux
grains sont rapportés en figure II.11. Une fois encore, la plasticité n’influe que légèrement
sur les prédictions. Les écarts entre les prédictions sont inférieurs à 1% pour le critère
intégral, 2% pour le critère probabiliste et 3% pour le critère plan critique.

Il peut être conclu de ces résultats que le critère intégral offre des prédictions qui ne
sont quasiment pas affectées par le modèle de comportement utilisé à l’échelle des grains.
Ce constat peut être expliqué par le fait que ce critère utilise des quantités mécaniques
moyennées sur l’agrégat entier. Au contraire, le critère plan critique qui utilise l’état de
contrainte du plan de glissement le plus sollicité de l’agrégat est le critère dont les limites
de fatigue prédites sont les plus affectées par le changement de modèle de comportement.
Enfin, les prédictions proposées par le critère probabiliste sont plus ou moins sensibles,
selon la valeur dem, à ce changement de comportement. Plus le facteur de forme est élevé,
plus les prédictions sont affectées par le changement de comportement. Ceci peut être
expliqué par le fait que l’augmentation du paramètre de forme conduit à une diminution
de la variance de la distribution de Weibull, accentuant ainsi la contribution des grains
les plus sollicités sur la probabilité de rupture de l’agrégat et rendant négligeable celle
d’un plus grand nombre de grains. En d’autres termes, pour les valeurs de m élevées,
seulement un ou quelques grains contribuent effectivement à la rupture, comme dans le
cas du critère plan critique, alors que pour les valeurs de m faibles, un grand nombre de
grains de l’agrégat sera pris en compte pour évaluer le risque de rupture, comme pour le
critère intégral.
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Figure II.11 – Comparaison entre les prédictions des critère de fatigue en traction biaxiale
obtenues avec l’élasticité cubique seule et avec la plasticité cristalline en plus de l’élasticité
cubique.

2.4 Conclusion

Les réponses mécaniques cycliques d’agrégats polycristallins en 2D, obtenues à par-
tir des simulations par EF, ont été analysées pour des conditions de chargement va-
riées. Il a été mis en évidence que les réponses mésoscopiques, en termes de contraintes
et déformations, sont dispersées et diffèrent significativement de la réponse macrosco-
pique des agrégats polycristallins. De plus, il a été constaté que l’anisotropie du com-
portement mécanique des grains conduit à des réponses en contrainte multiaxiales même
quand un chargement uniaxial est appliqué à l’agrégat polycristallin. En outre, l’intro-
duction de la plasticité cristalline dans le modèle de comportement des grains entraîne
une non-proportionnalité entre les différentes composantes du tenseur des contraintes du-
rant le cycle de chargement. Enfin, l’influence de chaque source d’anisotropie (élastique
et plastique) sur les distributions des amplitudes des contraintes de cisaillement et des
contraintes normales a été discutée. Il a été montré que l’élasticité cubique, contrairement
à la plasticité cristalline, affecte significativement ces distributions pour une large gamme
de chargement. Deux éléments peuvent expliquer ces résultats : la forte anisotropie du
comportement élastique des monocristaux de cuivre et le fait que les amplitudes de char-
gement en fatigue à grand nombre de cycles conduisent à des déformations plastiques
modérées.

Les prédictions déterminées par trois critères de fatigue différents utilisant les résul-
tats des simulations par EF sont ensuite étudiées. Il apparaît qu’elles sont, d’une manière
générale, peu sensibles au modèle de comportement assigné aux grains, pour les condi-
tions de chargement étudiées et avec la méthodologie d’identification suivie, malgré les
différences remarquables entre les réponses mécaniques mésoscopiques et macroscopiques.
Les écarts les plus notables entre les prédictions sont rencontrés pour les chargements en
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traction biaxiale et pour les critères plan critique et probabiliste (lorsque le paramètre
de forme est élevé). Il s’ensuit que si ces critères fournissent de bonnes prédictions avec
une modélisation complexe alors ils sont capables d’estimer de manière satisfaisante les
limites de fatigue avec une modélisation plus simple. La comparaison entre les tendances
expérimentales et les prédictions numériques a permis de montrer que les critères de fa-
tigue intégral et probabiliste reflètent assez bien les effets de biaxialité et de déphasage
sur la tenue en fatigue pour les cas de chargement considérés. Ces conclusions doivent
cependant être prises avec précaution. Certains aspects de la modélisation ont en effet
été omis (par exemple, la surface libre) ou simplifiés (les microstructures sont modélisées
avec des agrégats polycristallins en 2-dimensions et l’hypothèse de déformation plane gé-
néralisée est utilisée). De plus, de nombreuses conditions de chargement possibles n’ont
pas encore été étudiées. Enfin une qualité majeure des simulations numériques d’agrégats
polycristallins, qui n’a pas encore été discutée ici, est l’opportunité qu’elles offrent d’étu-
dier les effets d’hétérogénéités microstructurales (micro-entailles, précipités, pores...) sur
le comportement en fatigue à grand nombre de cycles. Ce point est traité dans la section
suivante de ce chapitre.

3 Étude de l’influence de défauts sur le comportement
en fatigue sous chargement uniaxial

Une première analyse numérique est conduite sur des microstructures « entaillées »,
c’est-à-dire présentant une entaille semi-circulaire latérale. Elle s’appuie sur des limites de
fatigue en traction alternée symétrique déterminée par Lukàš et al. [11] à partir d’éprou-
vettes lisses et entaillées en cuivre électrolytique recuit. Dans un premier temps, l’objectif
est de reproduire par simulation numérique, les essais de fatigue conduit par Lukàš et
al. [11] à l’aide de microstructures lisses et entaillées sollicitées en traction alternée sy-
métrique à une amplitude de contrainte correspondant à la limite de fatigue moyenne
macroscopique et ceci, afin d’analyser les réponses mécaniques des grains. L’analyse porte
plus particulièrement sur les effets de l’entaille et du modèle de comportement utilisé à
l’échelle des grains sur les réponses mécaniques mésoscopiques. Dans un second temps,
une comparaison est effectuée entre les prédictions fournies par trois critères de fatigue dé-
finis dans la section précédente et les limites de fatigue moyennes expérimentales. Un des
critères est ensuite sélectionné pour estimer la dispersion de la tenue en fatigue provoquée
par la présence d’une entaille et par la variabilité de la microstructure.

Une étude numérique qualitative est ensuite menée sur des microstructures présentant
un trou circulaire central afin de comparer succinctement l’influence d’un défaut sur les
réponses mécaniques des grains sous différentes conditions de chargement : la traction
alternée symétrique et le cisaillement alterné symétrique. Enfin, les limites de fatigue
prédites par l’un des critères proposés sont comparées aux tendances expérimentales gé-
néralement observées dans des matériaux métalliques présentant des défauts artificiels.
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Élasticité isotrope Élasticité cubique
E [GPa] ν C1111 [GPa] C1122 [GPa] C1212 [GPa]

118 0,34 159 122 81
Viscosité Écrouissage isotrope

K [MPa.s1/n] n r0 [MPa] Q [MPa] b h0 h1 h2 h3 h4 h5
8 20 4 7 9 1 1 0,2 90 3 2,5

Table II.5 – Paramètres matériaux d’un cuivre électrolytique recuit.

3.1 Modélisation d’agrégats polycristallins avec défaut

3.1.1 Modèle de comportement à l’échelle des grains

Comme dans la section précédente, afin de dissocier les effets de chaque source d’aniso-
tropie sur les réponses mécaniques mésoscopiques, trois modèles de comportement assignés
aux grains sont utilisés :

– l’élasticité linéaire isotrope ;
– l’élasticité linéaire cubique ;
– l’élasticité linéaire cubique avec la plasticité cristalline.
Le modèle de plasticité cristalline utilisé est celui proposé par Méric et al. [13] décrit

dans la section 2.1.1 à l’exception près que l’écrouissage cinématique est négligé. La raison
de ce choix vient du fait que deux identifications de la loi de plasticité cristalline ont été
mené par Gérard [15] pour deux tôles de cuivre électrolytique ayant subi des traitements
thermo-mécaniques différents. Pour l’une des tôles, un laminage à chaud puis un laminage
à froid et enfin un recuit ont été effectués et l’écrouissage cinématique n’a pas été identifié
tandis que l’autre tôle n’a été soumise qu’à un laminage à chaud et une identification de la
loi d’écrouissage cinématique a été réalisée. Ces différences dans le traitement du matériau
induisent des comportements élasto-plastiques distincts. Par exemple, la limite d’élasticité
macroscopique définie à 0,2% de déformation plastique Rp0,2% est fortement influencée par
le traitement thermo-mécanique. En effet, la tôle dans l’état recuit a une limite d’élasticité
Rp0,2% ≈ 35 MPa alors que cette dernière est d’environ 120 MPa pour la tôle n’ayant pas
subi de recuit. Or le cuivre ayant fait l’objet de l’étude de Lukás̈ et al. était dans un état
recuit et avait une limite d’élasticité Rp0,2% = 40 MPa. Aussi semble-t-il plus pertinent
de retenir le jeu de paramètres identifié pour le cuivre recuit. Les paramètres des modèles
d’élasticité sont, quant à eux, conservées. Les valeurs de l’ensemble des paramètres sont
récapitulées dans le tableau II.5.

3.1.2 Modélisation par EF de microstructures entaillées

Afin d’étudier numériquement les essais de fatigue conduit par Lukás̈ et al. [11] en
utilisant des simulations par EF d’agrégats polycristallins, une géométrie simplifiée de
l’éprouvette est modélisée (voir Fig.II.12). La première simplification est l’utilisation de
géométries 2D avec une hypothèse de déformation plane généralisée. La seconde consiste à
modéliser explicitement la microstructure uniquement dans une zone réduite à proximité
d’une des deux entailles. Une matrice homogène englobant le polycristal est ajoutée de
manière à ce que le rapport entre la demi-largeur de l’éprouvette utilisée par Lukás̈ et al.
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et le rayon d’entaille soit respecté pour toute les géométries. Les dimensions présentées sur
la figure II.12 ont été choisies de sorte que les agrégats polycristallins lisses contiennent
200 grains pour une taille moyenne de grain de 50 µm.
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Figure II.12 – Géométrie de l’éprouvette [11] et zone modélisée.

La méthode pour générer des agrégats polycristallins en 2D est identique à celle em-
ployée dans la section précédente. Des microstructures lisses et entaillées sont utilisées
dans les modèles EF. Les entailles considérées dans ces travaux sont semi-circulaires et
trois rayons d’entaille ρ sont étudiés : 40, 80 et 120 µm. Enfin, le maillage EF de la mi-
crostructure est réalisé avec Gmsh. Les grains sont maillés avec en moyenne 100 éléments
triangulaires à 3 nœuds (voir figure II.13).

e1

e2

e3

Figure II.13 – Exemple de maillage d’une matrice et d’un agrégat polycristallin entaillé
de 200 grains en 2 dimensions.

Pour chaque taille de défaut étudiée, trois géométries contenant approximativement
200 grains équiaxes et 10 jeux d’orientations sont utilisés. Il convient de noter que les géo-
métries des agrégats entaillés sont les mêmes que celles des agrégats lisses à l’exception de
la zone rognée par l’entaille. De plus, un soin particulier a été apporté à assigner à cha-
cun des grains d’une microstructure entaillée donnée, l’orientation du grain correspondant
dans la microstructure sans entaille. Ce détail, qui peut paraître trivial, a tout de même
nécessité des développements pour la création des modèles éléments finis et pour le trai-
tement des résultats. N’ayant pas connaissance de la texture cristallographique du cuivre
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étudié par Lukás̈ et al. sur lequel repose cette étude numérique, les jeux d’orientation
sont composés de triplets d’angles d’Euler sélectionnés de sorte à représenter un matériau
non texturé. Les différentes combinaisons possibles entre les microstructures et les jeux
d’orientations permettent d’étudier les réponses mécaniques de 30 réalisations différentes
pour chaque rayon d’entaille. Le choix d’un plus grand nombre de réalisations par rapport
à l’étude de la section précédente est motivé par le fait que seuls les grains à proximité
de l’entaille vont être fortement sollicités et seront à l’origine de l’amorçage d’une fissure
de fatigue. Or comme les entailles sont de dimensions comparables à la taille moyenne
de grain, peu de grains se trouvent dans leur voisinage. Autrement dit, la zone d’intérêt
s’en trouve réduite et peu représentative de variabilité possible des orientations cristal-
lines. Aussi semble-t-il pertinent d’augmenter le nombre de réalisations afin d’avoir une
représentativité convenable de l’hétérogénéité microstructurale au voisinage du défaut.

Lorsque le modèle de plasticité cristalline est assigné aux grains, un comportement
élasto-plastique isotrope avec écrouissage cinématique et isotrope non-linéaire (resp. lois
d’Armstrong-Frederick et de Voce) est assigné à la matrice et 10 cycles de chargement
sont simulés afin que les agrégats tendent vers une réponse stabilisée. Dans les calculs
pour lesquels un modèle de comportement purement élastique est utilisé pour les grains,
un modèle d’élasticité isotrope est appliqué à la matrice. Dans ces cas, seul un cycle de
chargement est simulé.

Les agrégats sont sollicités en traction uniaxiale alternée symétrique. Ce cas de charge-
ment est simulé en imposant un déplacement U2 = 0 sur le bord inférieur et une contrainte
macroscopique cyclique Σ22(t) = Σ22,a sin (πt) sur le bord supérieur de la matrice. Un dé-
placement U1 = 0 est imposé sur le bord gauche de la matrice pour reproduire la symétrie
de l’éprouvette. Les simulations numériques sont effectuées à l’aide du code de calcul EF
ZeBuLoN.

3.1.3 Modélisation par EF de microstructures trouées

La modélisation de microstructures trouées est similaire à celle des microstructures
entaillées : les géométries sont en 2 dimensions et les agrégats polycristallins, contenant
200 grains, sont entourés d’une matrice au comportement isotrope. Un schéma de la
géométrie, sur lequel figure les dimensions globales de la matrice et de l’agrégat, est
représentée en figure II.14.

Le défaut considéré dans ces modèles EF est un trou circulaire ; trois rayons ρ sont
étudiés : 28, 57 et 85 µm. Comme dans le cas des microstructures entaillées, des simula-
tions numériques sur des agrégats sans défaut sont également effectués. Les mêmes types
d’éléments finis et densité de maillage que dans le cas des microstructures entaillées sont
mis en œuvre (voir figure II.15).

Pour chaque taille de défaut étudiée, trois géométries d’agrégats contenant approxi-
mativement 200 grains équiaxes et dix jeux d’orientations sont utilisés. Par conséquent,
la réponse de 30 réalisations différentes est analysée par taille de défaut. Deux char-
gements différents sont imposés aux microstructures : la traction alternée symétrique
et le cisaillement alternée symétrique. Le premier cas de chargement est simulé en ap-
pliquant un déplacement U2 = 0 sur le bord inférieur de la matrice et une contrainte
macroscopique cyclique Σ22 (t) = Σ22,a sin (πt) sur le bord supérieur de la matrice. Le se-
cond cas de chargement est modélisé en imposant une contrainte macroscopique cyclique
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Figure II.14 – Géométrie des microstructures trouées.
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Figure II.15 – Exemple de maillage d’une matrice et d’un agrégat polycristallin troué
de 200 grains en 2 dimensions.

Σ12 (t) = Σ12,a sin (πt) sur les bords supérieur et droit de la matrice orientés respective-
ment suivant e1 et e2. Une contrainte macroscopique opposée −Σ12 (t) est imposée sur les
bords inférieur et gauche de la matrice orientés respectivement suivant e1 et e2. Afin de
limiter les temps de calculs, seuls des modèles de comportement purement élastiques sont
assignés aux grains et une loi d’élasticité isotrope est assignée à la matrice. Ce choix de
modélisation paraît suffisant pour une analyse qualitative de l’influence du défaut sur la
tenue en fatigue en traction et torsion alternées symétriques. Du fait de la linéarité des
comportements élastiques, seul un cycle de chargement est simulé.

3.2 Critères de fatigue

Les trois critères de fatigue décrits en section 2.2 (plan critique, intégral et probabiliste)
sont de nouveau employés dans cette partie. À titre de rappel, les quantités mécaniques
mésoscopiques utilisées dans ces critères sont calculées à partir des tenseurs de contrainte
moyennés par grains

〈
σ(t)

〉
g
obtenus lors du dernier cycle de chargement des simulations

par EF.
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3.2.1 Identification des paramètres des critères

La méthodologie décrite en section 2.2.4 est suivie afin d’identifier les paramètres
des critères de fatigue : pour chaque modèle de comportement assigné aux grains, les
paramètres des critères sont identifiés grâce aux résultats des simulations numériques
d’agrégats polycristallins lisses sollicités, au niveau de la limite de fatigue moyenne ma-
croscopique, en traction alternée symétrique, en torsion alternée symétrique et en traction
répétée avec un rapport de charge Rσ = 0.

La limite de fatigue moyenne à 109 cycles d’un cuivre électrolytique en traction alternée
symétrique a été déterminée par Lukás̈ et al. [11] et vaut s−1 = 73 MPa. La limite
de fatigue moyenne à 109 cycles en cisaillement alterné symétrique, t−1 = 44 MPa, est
approximée à partir des résultats d’essais de fatigue conduits par Ravilly (rapportés dans
[101]). La limite de fatigue en traction à Rσ = 0 est estimée avec la relation de Gerber,
ce qui donne s0 = 66 MPa pour une résistance à la traction Rm = 220 MPa.

Pour les critères plan critique et intégral, les paramètres sont identifiés tels que σDV /βDV
et σP/βP soient, en moyenne sur les 30 réalisations, égaux à 1 à la fois en traction à
Rσ = −1 et en cisaillement à Rσ = −1. Concernant le critère probabiliste, la procédure
est similaire à l’exception près que le paramètre de forme est imposé et que deux valeurs
sont choisies : 5 et 20. Les autres paramètres sont identifiés tel que PFa soit, en moyenne
sur les 30 réalisations, égal à 50% pour chacun des trois cas de chargement. Les valeurs
identifiées pour les différents paramètres des critères de fatigue sont récapitulées dans le
tableau II.6 pour les modèles avec les microstructures entaillées et dans le tableau II.7
pour les modèles avec les microstructures trouées. Les différences observées entre les para-
mètres identifiés pour les modèles avec les microstructures entaillées et pour les modèles
avec les microstructures trouées, lorsqu’un comportement élastique cubique est assigné
aux grains, sont dues au fait que dans la première modélisation, la matrice englobe par-
tiellement la microstructure laissant ainsi une surface de la microstructure libre alors que
dans la deuxième modélisation, la microstructure est intégralement contenue dans la ma-
trice. Or les réponses mécaniques des grains en surface sont statistiquement différentes de
celles des grains à cœur [44].

3.2.2 Détermination des limites de fatigue à l’aide des critères de fatigue

Une fois les paramètres identifiés, les critères de fatigue sont utilisés pour prédire la
tenue en fatigue. Pour un chargement donné, la détermination de la limite de fatigue
moyenne consiste à chercher l’amplitude de contrainte Σ22,a à appliquer aux agrégats
polycristallins de sorte qu’en moyenne sur les 30 réalisations :

– σDV /βDV = 1 pour le critère plan critique ;
– σP/βP = 1 pour le critère intégral ;
– PFa = 50% pour le critère probabiliste.
Quand des modèles de comportement purement élastiques sont utilisés, seul un calcul

par EF est nécessaire par réalisation et par condition de chargement grâce à la linéarité
de la réponse mécanique. Au contraire, dans les cas où la plasticité cristalline est assignée
aux grains, la recherche de la limite de fatigue macroscopique est un processus itératif
qui requiert plusieurs simulations par condition de chargement et par réalisation ce qui
conduit à des temps de calcul importants.
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Plan critique Intégral
Comportement des grains αDV βDV [MPa] αP βP [MPa]

Élasticité isotrope 0,318 44,2 0,0688 44,0
Élasticité cubique 0,189 48,3 0,0258 40,3

Élasticité cubique et plasticité cristalline 0,604 65,2 0,0718 40,7

Probabiliste
Comportement des grains m τ ′0 [MPa] α γ [MPa−1]

Élasticité isotrope 5 123 0,137 2,70.10−3

20 55,4 0,172 2,49.10−3

Élasticité cubique 5 117 0,120 2,68.10−3

20 54,1 0,117 2,18.10−3

Élasticité cubique et 5 108 0,106 7,66.10−4

plasticité cristalline 20 75,9 0,442 6,19.10−4

Table II.6 – Paramètres des critères de fatigue pour les microstructures entaillées.

Plan critique Intégral
Comportement des grains αDV βDV [MPa] αP βP [MPa]

Élasticité isotrope 0,318 44,2 0,0688 44,0
Élasticité cubique 0,188 47,5 0,0200 39,9

Probabiliste
Comportement des grains m τ ′0 [MPa] α γ [MPa−1]

Élasticité isotrope 5 123 0,137 2,70.10−3

20 55,4 0,172 2,49.10−3

Élasticité cubique 5 115 0,108 -
20 53,2 0,108 -

Table II.7 – Paramètres des critères de fatigue pour les microstructures trouées.
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Pour cette raison, les limites de fatigue sont prédites uniquement dans le cas des
microstructures entaillées dans le cas où la plasticité cristalline est assignée aux grains. Par
contre, lorsqu’un comportement purement élastique est attribué aux grains, les prédictions
sont déterminés aussi bien pour les microstructures entaillées que pour celles trouées.

3.3 Résultats et discussion sur les microstructures entaillées

La réponse mécanique des agrégats polycristallins est analysée au travers des quantités
mécaniques mésoscopiques calculées à partir des tenseurs des contraintes moyennés par
grain 〈σ〉g obtenus lors du dernier cycle de chargement des simulations par EF. Néan-
moins, avant d’entamer la discussion sur les quantités mécaniques mésoscopiques, il peut
être intéressant de passer en revue quelques caractéristiques des champs mécaniques lo-
caux calculés à partir des simulations numériques d’agrégats polycristallins utilisant la
plasticité cristalline et l’élasticité cubique. Cette brève analyse repose sur la figure II.16
qui représente les champs de glissement plastique cumulé équivalent déterminé aux points
de Gauss à la fin du 10e cycle de chargement pour quelques réalisations. La même géo-
métrie de microstructure est utilisée dans tous les cas présentés mais le rayon d’entaille
ρ augmente graduellement de la 1re à la 4e colonne. De plus, les résultats exposés dans
une ligne donnée sont obtenus à partir du même jeux d’orientation. Pour chaque taille de
défaut, les agrégats polycristallins sont sollicités en traction alternée symétrique à une am-
plitude correspondant à la limite de fatigue macroscopique expérimentale à l’exception du
cas où ρ = 40 µm. Pour cette taille de défaut, la limite de fatigue macroscopique n’étant
pas connue, les agrégats polycristallins sont sollicités à la même amplitude de chargement
que celle des microstructures sans défaut. Cette approximation semble raisonnable étant
donné que la taille de défaut critique, en dessous de laquelle la tenue en fatigue n’est pas
affectée par le défaut, est probablement supérieure à 40 µm (cf. [11] pour plus détails).
Le tableau II.8 récapitule l’amplitude de contrainte Σ11,a appliquée sur la matrice pour
chaque rayon d’entaille ρ.

ρ [µm] 0 40 80 120
Σ11,a [MPa] 73 73 63 55

Table II.8 – Amplitudes de contrainte appliquées à la matrice en fonction du rayon
d’entaille.

Cette figure met en évidence l’hétérogénéité de la déformation plastique, à la fois intra-
granulaire et intergranulaire, dans les agrégats polycristallins. Une constatation similaire
a été faite par Guilhem et al. [66]. Cependant, il est important de noter que le degré
d’hétérogénéité du glissement plastique intragranulaire est largement sous-estimé dans les
simulations par EF, et ce, pour deux raisons :

– le maillage n’est pas suffisamment raffiné pour permettre une détermination correcte
des extremums locaux, que ce soit en termes de contrainte ou de déformation (voir
[3] pour de plus amples informations) ;

– la modélisation ne rend pas compte de la formation de structures de dislocation
dans le grain et néglige donc la localisation du glissement plastique en bandes de
glissement.
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Figure II.16 – Champs de glissement plastique cumulé équivalent à la fin du 10e cycle
de chargement pour la même microstructure, sollicitée au niveau de la limite de fatigue
macroscopique, avec différents rayons d’entaille et jeux d’orientations.

Pour les microstructures sans défaut, il peut être observé que les orientations cristallines
ont une influence significative sur la position et l’intensité du glissement plastique. Dans
le cas de microstructures entaillées avec un rayon d’entaille ρ = 40 µm, le glissement plas-
tique cumulé équivalent atteint en fond d’entaille est du même ordre de grandeur que celui
obtenu dans les régions les plus plastifiées du reste de la microstructure. Les conclusions
sont différentes pour les rayons d’entaille supérieurs (80 µm et 120 µm) : la localisation du
glissement plastique a lieu au voisinage de l’entaille alors que le reste de la microstructure
est sujette à une faible activité plastique. Les orientations cristallographiques ont toutefois
un rôle non négligeable sur l’intensité et la position en fond d’entaille de la localisation
du glissement plastique.
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3.3.1 Effet du modèle de comportement sur les réponses mécaniques méso-
scopiques

Distributions des amplitudes de cission et de contrainte normale. La suite
de l’analyse est consacrée aux deux quantités mécaniques étudiées dans la section pré-
cédente : l’amplitude de cission mésoscopique τa et l’amplitude de contrainte normale
mésoscopique σn,a qui sont toutes deux utilisées dans le critère de fatigue probabiliste. La
réponse mécanique mésoscopique durant le dernier cycle de chargement des microstruc-
tures lisses et entaillées est étudiée pour les trois modèles de comportement. Pour chaque
taille de défaut, les agrégats polycristallins sont sollicités en traction alternée symétrique
au niveau de la limite de fatigue moyenne macroscopique (cf. tableau II.8). Pour chaque
modèle de comportement et chaque rayon d’entaille, la réponse mécanique de chaque plan
de glissement, obtenue avec une géométrie d’agrégat polycristallin et dix jeux d’orien-
tations, est rapporté dans un diagramme τa - σn,a sur la figure II.17. Sur cette figure,
les résultats obtenus avec l’élastique isotrope, l’élastique cubique et la combinaison de la
plasticité cristalline et de l’élastique cubique sont présentés respectivement dans les 1re,
2e et 3e colonnes. Les diagrammes dans les 1re, 2e, 3e et 4e lignes concernent les réponses
des microstructures ayant un rayon d’entaille ρ respectivement de 0, 40, 80 et 120 µm.
Les courbes pointillées sur ces diagrammes représentent une estimation des enveloppes
convexes partielles des ensembles de points. Les histogrammes, les valeurs moyennes µ et
les valeurs maximales de τa et σn,a sont également indiquées pour chaque diagramme.

Les résultats présentés en fig. II.17 montrent clairement que les distributions des quan-
tités mécaniques considérées sont significativement affectées par le choix du modèle de
comportement. En effet, la prise en compte de l’anisotropie du comportement élastique
conduit à une augmentation notable des valeurs moyennes et maximales de l’amplitude
de contrainte normale mésoscopique σn,a agissant sur les plans de glissement des grains.
L’augmentation des valeurs maximales de σn,a est particulièrement visible dans le cas des
microstructures sans entaille. L’effet de l’élasticité cubique sur la distribution de l’ampli-
tude de cission mésoscopique τa est différent : les valeurs moyennes diminuent légèrement
quel que soit le rayon d’entaille et les valeurs maximales augmentent excepté pour le plus
grand rayon d’entaille. Néanmoins l’augmentation des valeurs maximales de τa n’est signi-
ficative que dans le cas de la microstructure sans entaille. En réalité, le changement le plus
remarquable intervenant sur les distributions de τa est la diminution de l’asymétrie de la
distribution avec un comportement élastique cubique. La plasticité cristalline n’affecte que
légèrement les distributions des quantités mécaniques dans le cas des microstructure sans
entaille (fig. II.17a) : la distribution des amplitudes de contrainte normale mésoscopique
est pratiquement inchangée et les valeurs maximales des amplitudes de cission mésosco-
pique diminuent. Le faible effet de la plasticité cristalline comparé à celui de l’élasticité
cubique est dû à la forte anisotropie du comportement élastique du cuivre et aux faibles
amplitudes de chargement en fatigue à grand nombre de cycles conduisant à une activité
plastique modérée. Dans le cas des microstructures entaillées (fig. II.17b, c, d), l’influence
de la plasticité cristalline sur les réponses mécaniques est plus prononcée. En effet, bien
que les valeurs moyennes de τa ne changent pas, les valeurs maximales diminuent nota-
blement. Cette réduction est due au fait que l’écrouissage limite le niveau de contrainte
atteint dans les grains fortement sollicités au voisinage de l’entaille.
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Figure II.17 – Réponses mécaniques, en termes de τa-σn,a, de chaque plan de glissement
obtenues à partir des simulations par EF sur les microstructures entaillées sollicitées en
traction alternée symétrique à la limite de fatigue moyenne.

Distributions de la contrainte normale moyenne. Une dernière quantité mé-
canique, utilisée dans la définition du critère de fatigue probabiliste, n’a pas encore été
discutée : la contrainte normale moyenne mésoscopique σn,m. Cette variable peut sembler
superflue dans le cas présent étant donné que seul un chargement de traction alternée
symétrique est considéré. En effet, pour ce cas de chargement, les contraintes normales
moyennes mésoscopiques sont nécessairement nulles quand un modèle de comportement
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purement élastique est assigné aux grains. Cependant, cette observation n’est plus valable
lorsque la plasticité monocristalline est ajoutée au modèle de comportement des grains. En
effet, les incompatibilités de déformation plastique entre les grains induisent un champs
de contraintes résiduelles conduisant à des contraintes normales moyennes mésoscopiques
généralement non-nulles. Dans ces conditions, il peut être intéressant de connaître l’ordre
de grandeur de ces contraintes normales moyennes mésoscopiques par rapport à celui des
amplitudes de contraintes normales mésoscopiques. Ainsi, afin d’analyser, pour chaque
rayon d’entaille, l’effet de la plasticité cristalline sur la distribution de la contrainte nor-
male moyenne mésoscopique σn,m et de comparer cette dernière avec la distribution de
l’amplitude de contrainte normale mésoscopique σn,a, la réponse mécanique de chaque
plan de glissement est présentée dans un diagramme σn,m-σn,a en figure II.18. Les histo-
grammes, les valeurs moyennes µ et les valeurs maximales de σn,m et σn,a sont également
indiquées pour chaque diagramme.

Figure II.18 – Réponses mécaniques, en termes de σn,m-σn,a, de chaque plan de glissement
obtenues à partir des simulations par EF sur les microstructures entaillées, utilisant le
modèle de plasticité cristalline, sollicitées en traction alternée symétrique à la limite de
fatigue moyenne. Les lignes pointillées indiquent l’enveloppe maximale des points.

Au vu des résultats présentés sur cette figure, il peut être remarqué que, bien que les
valeurs maximales des contraintes normales moyennes mésoscopiques soient inférieures à
celles atteintes par les amplitudes de contraintes normales mésoscopiques, ces contraintes
normales moyennes ne sont pas pour autant négligeables. En effet, dans certains plans
de glissement fortement sollicités, la contrainte normale moyenne mésoscopique σn,m est
seulement deux fois plus faible que l’amplitude de contrainte normale mésoscopique σn,a.
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Orientations des plans de glissement critiques. Les orientations des plans de
glissement les plus critiques en traction alternée symétrique sont étudiés qualitativement,
pour chaque taille de défaut et chaque modèle de comportement, à l’aide du critère de
fatigue probabiliste. Cette analyse est conduite en calculant les probabilités de rupture
PFg, avec le jeu de paramètres identifié pour le facteur de forme m = 20, de chaque grain
de dix modèles EF (une géométrie d’agrégat et dix jeux d’orientations). La probabilité
de rupture PFg d’un grain donné est ensuite associée au vecteur unitaire ns normal au
plan de glissement correspondant. Chaque vecteur normal unitaire ns est représenté par
un point dans une des figures de pôles rassemblées en figure II.19, grâce à une projection
stéréographique dans le plan de vecteur normal e3 (le repère de référence est illustré en
figure II.12). Les couleurs associées aux points correspondent à l’intensité de la probabilité
de rupture PFg. Sur cette figure, les résultats obtenus avec l’élasticité isotrope, l’élasticité
cubique et la combinaison de la plasticité cristalline et de l’élasticité cubique sont présentés
respectivement dans les 1re, 2e et 3e colonnes. Les figures de pôles dans les 1re, 2e, 3e et
4e lignes présentent les résultats obtenus respectivement pour les rayons d’entaille ρ :
0 µm, 40 µm, 80 µm et 120 µm. Pour chaque modèle de comportement, les agrégats
polycristallins sont sollicités au niveau de la limite de fatigue et le chargement de traction
est appliqué suivant e2. Seuls les grains ayant une probabilité de rupture PFg > 10−5 sont
reportés sur les figures de pôles.

Au vu des figures de pôles obtenues avec les microstructures sans entaille en figure
II.19a, il apparaît que l’utilisation d’un modèle de comportement anisotrope – élastique
ou plastique – augmente la dispersion des valeurs de probabilité de rupture des grains.
De plus, les orientations des vecteurs normaux aux plans les plus critiques tendent à
se rapprocher de l’axe de chargement e2 quand la plasticité cristalline est assignée aux
grains. En effet, pour cette configuration, les angles formés entre l’axe de chargement et
les vecteurs normaux aux plans les plus critiques s’étendent approximativement de 0̊ à 45̊
alors que l’intervalle est environ [20̊ ; 70̊ ] quand un modèle de comportement purement
élastique est utilisé. Cette conclusion est aussi valable dans le cas des microstructures
entaillées (cf. Figs. II.19b, c et d). En outre, il convient de noter qu’en présence d’entaille,
les écarts entre les valeurs les plus faibles et les plus élevées des probabilités de rupture
des grains sont notablement accentués quel que soit le modèle de comportement assigné
aux grains. Ce constat était prévisible étant donné que seul les plans de glissement au
voisinage de l’entaille subissent des contraintes importantes.

3.3.2 Prédictions des critères de fatigue pour les différents modèles de com-
portement et pour les différentes tailles de défaut

Prédictions des limites de fatigue moyennes. Les prédictions obtenues pour
chaque critère de fatigue et chaque modèle de comportement assigné aux grains sont pré-
sentés en figure II.20. Quand un comportement plastique cristallin est attribué aux grains,
la recherche des limites de fatigue prédites par un critère donné est un processus itératif
nécessitant la simulation de plusieurs modèles EF à différents niveaux de chargement.
Ainsi, du fait des temps de calcul importants, la décision de ne déterminer les prédictions
du critère de fatigue probabiliste que pour le jeu de paramètres identifiés avec le facteur
de forme m = 20 a été prise. Le choix de ce jeu de paramètres est motivé par le fait qu’il
fournit les prédictions les plus satisfaisantes dans le cas où les grains ont un comportement
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Figure II.19 – Projection stéréographique, dans le plan de normal e3, du vecteur normal
unitaire du plan de glissement le plus critique de chaque grain et probabilité de rupture
PFg associée obtenue avec les microstructures entaillées sollicitées en traction alternée
symétrique.

élastique cubique (fig. II.20b).
Quel que soit le modèle de comportement assigné aux grains, il peut être observé

que le critère plan critique fournit les prédictions les plus conservatives alors que celles
déterminées par le critère intégral surestiment les limites de fatigue des microstructures
entaillées. Cependant, il est intéressant de constater que les limites de fatigue prédites
par le critère plan critique sont plus proches des données expérimentales lorsque l’aniso-
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Figure II.20 – Limites de fatigue expérimentales [11] en traction alternée symétrique pour
différents rayons d’entaille ρ et prédictions des critères de fatigue, pour les microstructures
entaillées, obtenues avec (a) l’élasticité isotrope, (b) l’élasticité cubique et (c) la plasticité
cristalline avec l’élasticité cubique.

tropie élastique et la plasticité cristalline sont prises en compte dans les modèles EF. Au
contraire, les prédictions fournies par le critère intégral sont presque indépendantes du
modèle de comportement assigné aux grains. Il est important de garder à l’esprit que les
limites de fatigue prédites par ce dernier critère sont fortement dépendantes du nombre
de grains considérés au voisinage de l’entaille. En effet, les grains les plus éloignés de l’en-
taille, qui sont plus faiblement sollicités, masque l’effet du défaut sur les limites de fatigue
prédites. Une manière appropriée d’améliorer les prédictions de ce critère consisterait à ne
considérer dans le calcul de σP que les grains ou les plans de glissement pour lesquels le
niveau d’un « paramètre indicateur de fatigue » excède un certain seuil. Cette méthode de
sélection des grains pour définir correctement une zone dans laquelle l’endommagement
en fatigue se produit effectivement a été proposé par Owolabi et al. [87]. Dans le cas du
critère intégral, le paramètre indicateur de fatigue pourrait être, par exemple, l’amplitude
de la cission mésoscopique τa agissant sur un plan de glissement.

Par ailleurs, il est à noter que le critère de fatigue probabiliste fournit de bonnes
estimations des limites de fatigue expérimentales lorsquem = 20, particulièrement lorsque
les résultats utilisés dans le calcul du critère sont issus des modèles EF dans lesquels la
plasticité cristalline est assignée aux grains. Ce critère peut être perçu comme un bon
compromis entre l’approche locale du critère plan critique et l’approche globale du critère
intégral. En effet, tous les grains de l’agrégat sont pris en compte dans le calcul de la
probabilité de rupture par fatigue du polycristal mais la contribution de chaque grain à la
rupture par fatigue est pondérée par les paramètres de la distribution du seuil d’amorçage
de fissure de fatigue. Plus l’écart type de la distribution est faible, autrement dit plus m
est élevé et plus τ0 est faible, plus la contribution des grains les plus fortement sollicités
est importante, les grains faiblement sollicités ayant alors une probabilité de rupture
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négligeable.

Analyse de la dispersion de la limite de fatigue macroscopique induite par la
variabilité de la microstructure. L’approche suivie dans cette étude permet d’étu-
dier la dispersion de la limite de fatigue induite par la variabilité de la microstructure.
En effet, il suffit de déterminer l’amplitude de chargement à appliquer à une réalisation
donnée – autrement dit une géométrie d’agrégat polycristallin et un jeu d’orientations –
conduisant à un état mécanique sur le seuil d’amorçage ou de non-propagation de fissures
de fatigue. Deux problèmes se posent alors : d’une part, le choix d’un critère de fatigue
pertinent et d’autre part, le temps de calcul important dans la recherche de la limite de
fatigue lorsqu’un comportement non-linéaire est assigné aux grains. Comme le critère de
fatigue probabiliste offre les meilleures estimations des limites de fatigue moyennes macro-
scopiques, ce critère est retenu, avec un paramètre de forme m pris égal à 20, pour estimer
la limite de fatigue de chaque microstructure. La limite de fatigue macroscopique d’une
microstructure donnée est estimée en déterminant l’amplitude de chargement à appliquer
sur cette microstructure de sorte que sa probabilité de rupture PFa soit égale à 50%. Cette
limite de fatigue est notée ΣPFa=50%

22,a par la suite. Il est important de rappeler que ce critère
de fatigue rend compte de la dispersion de la limite de fatigue causée par la variabilité du
seuil d’amorçage de fissure. Dans cette partie, la discussion ne porte pas sur cette source
de dispersion ; seule la dispersion provoquée par la variabilité de la microstructure est
analysée. L’analyse de la dispersion de la limite de fatigue due à la variabilité du seuil
d’amorçage de fissure, ainsi que celle provoquée par la combinaison des deux sources de
variabilité (microstructure et seuil d’amorçage de fissure), seront étudiées par la suite.
Par ailleurs, afin d’éviter les temps de calculs élevés lors de la recherche de la limite de
fatigue avec des modèles EF faisant intervenir un comportement non-linéaire, l’analyse
n’est conduite qu’avec les modèles EF dans lesquels un comportement purement élastique,
isotrope ou cubique, est assigné aux grains. La limite de fatigue macroscopique de cha-
cune des microstructures est représentée par un point dans un diagramme ΣPFa=50%

22,a - ρ
en figure II.31. Les résultats illustrés en figure II.31a et II.31b sont issus des modèles EF
dans lesquels les grains se sont vus assigner respectivement un comportement élastique
isotrope et un comportement élastique cubique. Sur ces diagrammes, les limites de fatigue
moyennes macroscopiques obtenues précédemment sont rappelées par une ligne.

Ces résultats mettent en évidence que l’introduction d’un défaut dans les microstruc-
tures conduit à une augmentation notable de la dispersion des limites de fatigue macro-
scopique à PFa = 50%. Il semble également que l’anisotropie du comportement a tendance
à accroître cette dispersion, notamment dans le cas des microstructures sans entaille. En
effet, en l’absence d’entaille, un écart d’environ 6% est rencontré entre les limites de fa-
tigue la plus haute et la plus basse des microstructures ayant un comportement élastique
cubique alors que cet écart est inférieur à 1% dans le cas des microstructures ayant un
comportement élastique isotrope. Cette plus forte accentuation de la dispersion, dans le
cas de l’élasticité cubique, peut être attribuée au manque de représentativité des micro-
structures étudiées et en particulier, de leur orientations cristallines. Il semble raisonnable
de supposer que cette dispersion serait plus faible si des microstructures contenant plus
de grains avaient été utilisées et qu’ainsi l’actuelle dispersion est surestimée.

Afin de faciliter l’analyse des distributions des limites de fatigue macroscopique dé-
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Figure II.21 – Limites de fatigue à PFa = 50% de chaque microstructure (points) et
moyenne de ces limites de fatigue (ligne) pour différents rayons d’entaille ρ et pour chaque
modèle de comportement élastique.

finie pour une probabilité de rupture de 50%, il peut être intéressant de présenter sous
forme d’histogramme la répartition des limites de fatigue de l’ensemble des microstruc-
tures. Dans le but de représenter correctement les données, le nombre de barres k de
chaque histogramme est déterminé, en fonction du nombre de réalisation N , à l’aide de
la loi de Rice : k = 2N1/3. Les graphiques résultants sont présentés en figure II.22. Dans
cette figure, les 1re et 2e colonnes contiennent les résultats issus des modèles EF avec
un comportement des grains respectivement élastique isotrope et élastique cubique. Les
histogrammes obtenus pour les rayons d’entaille de 0 µm, 40 µm, 80 µm et 120 µm
sont présentés respectivement en figures II.22a, II.22b, II.22c et II.22d. Pour permettre
une comparaison entre les histogrammes obtenus pour différents rayons d’entaille, chaque
limite de fatigue ΣPFa=50%

22,a est normalisée par la moyenne des limites de fatigue ΣPFa=50%
22,a .

Au vu des résultats obtenus en figure II.22, il peut être constaté que les distributions
des limites de fatigue macroscopique ΣPFa=50%

22,a ne sont pas nécessairement unimodale, ni
même symétrique. En outre, aucune tendance ne ressors clairement concernant l’asymé-
trie des distributions des limites de fatigue ΣPFa=50%

22,a : selon les cas, elle peut être positive,
négative ou pratiquement nulle. L’absence de caractéristiques générales (c’est-à-dire, l’uni-
modalité et l’asymétrie de signe constant) entre ces différentes distributions peut être dû
à un nombre insuffisant de réalisations. En effet, en réalisant des séries de 30 tirages aléa-
toires suivant une loi normale par exemple, il arrive fréquemment que les distributions
résultantes ne soient pas symétriques ni même unimodales.

Des conclusions complémentaires peuvent être tirées de cette figure. Comme cela a
déjà été évoqué, la présence d’une entaille entraîne une augmentation significative de
la dispersion de la limite de fatigue macroscopique ΣPFa=50%

22,a quel que soit le comporte-
ment élastique assigné aux grains. Néanmoins, l’augmentation de la taille du défaut ne
semble pas conduire nécessairement à une augmentation de cette dispersion. Cela peut
être constaté, par exemple, avec les résultats obtenus avec le comportement élastique cu-
bique : bien qu’une augmentation de la dispersion soit d’abord observée lors du passage
d’une entaille de rayon ρ = 40 µm à une entaille de rayon ρ = 80 µm, une légère di-
minution de la dispersion se produit lorsque ρ passe de 80 µm à 120 µm. En effet, une
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(b) ρ = 40 µm
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(c) ρ = 80 µm
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(d) ρ = 120 µm

Figure II.22 – Histogrammes des limites de fatigue à PFa = 50% des microstructures
entaillées pour différents rayons d’entaille ρ et pour chaque modèle de comportement
élastique.
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microstructure entaillée peut voir sa limite de fatigue ΣPFa=50%
22,a varier, par rapport à la

moyenne des limites de fatigue définie à PFa = 50%, de 78% à 122% pour une entaille de
rayon ρ = 80 µm et de 80% à 117% pour une entaille de rayon ρ = 120 µm.

Analyse de la dispersion de la limite de fatigue macroscopique induite par la
variabilité du seuil d’amorçage de fissure de fatigue. Dans le paragraphe précé-
dent, il a été discuté de la dispersion, due à la variabilité de la microstructure, de la limite
de fatigue macroscopique ΣPFa=50%

22,a définie avec une probabilité de rupture PFa de 50%. Il
est question, dans ce paragraphe, d’étudier brièvement la dispersion, due à la variabilité
du seuil d’amorçage de fissure de fatigue τ tha , de la limite de fatigue macroscopique d’une
microstructure donnée.

Il convient de rappeler que le seuil d’amorçage de fissure de fatigue τ tha a été considéré
comme une variable aléatoire suivant une distribution de Weibull de paramètres de forme
m et d’échelle τ0. La densité de probabilité du seuil est définie par la relation suivante :

f
(
τ tha
)

=
m

τ0

(
τ tha
τ0

)m−1
exp

[
−
(
τ tha
τ0

)m]
(II.11)

Étant donné la définition du critère de fatigue probabiliste, il peut être montré, dans
le cas où le comportement des grains est linéaire et en l’absence de contrainte normale
moyenne mésoscopique σn,m, que la limite de fatigue macroscopique, en l’occurrence Σ22,a,
d’une microstructure donnée suit une distribution de Weibull (voir équation II.12) dont
le paramètre de forme m∗ est égal au paramètre de forme m de la distribution du seuil
d’amorçage de fissure de fatigue τ tha .

fmicro (Σ22,a) =
m∗

τ ∗0

(
Σ22,a

τ ∗0

)m∗−1
exp

[
−
(

Σ22,a

τ ∗0

)m∗]
(II.12)

Le paramètre d’échelle τ ∗0 caractérisant la distribution de la limite de fatigue macro-
scopique Σ22,a d’une microstructure peut être identifié, à partir de la limite de fatigue
macroscopique ΣPFa=50%

22,a de la microstructure considérée, à l’aide de la relation suivante :

τ ∗0 =
ΣPFa=50%

22,a

ln(2)1/m∗
(II.13)

Il est à noter que ce paramètre d’échelle, du fait de sa dépendance vis-à-vis de la limite
de fatigue macroscopique ΣPFa=50%

22,a définie avec une probabilité de rupture PFa de 50%,
est fonction de la microstructure et du type de comportement élastique considérés. Ce-
pendant, avec cette définition de la distribution de la limite de fatigue macroscopique, le
rapport de l’écart type σ sur la moyenne µ de la distribution ne dépend que du facteur
de forme m∗ et peut être exprimé comme suit :

σ

µ
=

√
Γ (1 + 2/m∗)

Γ2 (1 + 1/m∗)
− 1 (II.14)

Où Γ représente la fonction gamma. Ainsi, le rapport σ/µ est constant car il est indépen-
dant du paramètre d’échelle τ ∗0 et est, de ce fait, indépendant de la microstructure, de la
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nature du comportement élastique ou encore de la taille de défaut. À titre indicatif, ce
rapport vaut approximativement 6,2.10−2 lorsque m∗ = 20.

La distribution de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a obtenue, pour un paramètre
de forme m∗ = 20, dans le cas d’une microstructure sans entaille et dont le comportement
assigné aux grains est élastique cubique est présentée, à titre d’exemple, en figure II.23.
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Figure II.23 – Exemple de distribution de la limite de fatigue macroscopique d’une
microstructure décrite par une densité de probabilité de Weibull fmicro de paramètre de
forme m∗ = 20.

Analyse de la dispersion de la limite de fatigue macroscopique induite par
la variabilité de la microstructure et du seuil d’amorçage de fissure de fatigue.
Dans cette partie, la distribution de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a est étudiée
en tenant compte des deux sources de dispersion discutées précédemment, à savoir la va-
riabilité de la microstructure et du seuil d’amorçage de fissure de fatigue τ tha . À cette fin,
le paramètre τ ∗0 de la densité de probabilité fmicro caractérisant la dispersion de la limite
de fatigue macroscopique Σ22,a d’une microstructure donnée est déterminée, pour chaque
microstructure, à l’aide de la limite de fatigue macroscopique ΣPFa=50%

22,a de la microstruc-
ture considérée. Les densités de probabilité ainsi obtenues pour toutes les microstructures
étudiées sont ensuite moyennées pour chaque condition (type de comportement élastique
et rayon d’entaille ρ) afin de déterminer la densité de probabilité fmoy de la limite de
fatigue macroscopique Σ22,a prenant en compte l’ensemble des microstructures :

fmoy (Σ22,a) =
1

Nmicro

Nmicro∑
micro=1

fmicro (Σ22,a) (II.15)

où Nmicro correspond au nombre de microstructures étudiées par condition (type de com-
portement élastique et rayon d’entaille ρ) ; dans le cas présentNmicro = 30. Une illustration
de la distribution de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a, décrite par la densité de
probabilité fmicro, de chacune des microstructures sans entailles avec un comportement
des grains élastique cubique est présenté en figure II.24. La densité de probabilité fmoy,
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caractérisant la distribution de la limite de fatigue Σ22,a de l’ensemble des microstructures,
est, elle aussi, représentée sur cette figure.
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Figure II.24 – Exemple des distributions de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a,
décrites par les densité de probabilité fmicro de différentes microstructures sans entailles
et dont le comportement des grains est élastique cubique, et de la distribution complète
de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a, caractérisée par la densité de probabilité fmoy.

Les densités de probabilité fmoy prédites pour chaque rayon d’entaille ρ sont illustrées
en figure II.25a dans le cas où les grains ont un comportement élastique isotrope et en
figure II.25b dans le cas où les grains se sont vus attribuer un comportement élastique
cubique.

Il apparaît clairement que la présence d’un défaut dans les microstructures accroît
significativement la dispersion de la tenue en fatigue. Ces prévisions sont en accords avec
les conclusions de Wormsen et al. [106] qui, suite à une analyse statistique de données
issues d’une campagne exhaustive d’essais de fatigue, ont constaté une dispersion de la
tenue en fatigue plus importante avec des éprouvettes entaillées qu’avec des éprouvettes
lisses. Cependant, il convient de noter que l’augmentation du rayon d’entaille n’influe
pas significativement sur la distribution de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a, en
particulier dans le cas d’un comportement des grains élastique cubique.

Par ailleurs, au vu de l’allure des densité de probabilité fmoy présentées en figure II.25,
il ne semble pas pertinent de chercher à décrire les distributions complètes de la limite
de fatigue macroscopique Σ22,a par une loi de probabilité, dans le cas des microstructures
présentant une entaille. En effet, ces distributions n’ont pas systématiquement un mode
unique clairement apparent. Or dans la littérature, des lois de probabilité unimodales sont
généralement utilisées pour modéliser la distribution des limites de fatigue. Parmi ces lois
de probabilité, on retrouve en particulier la loi normale [107, 108, 109], la loi log-normale
[108, 109] et la loi de Weibull [106, 109]. Par ailleurs, l’asymétrie des distributions des
limites de fatigue ne suit pas une tendance claire. Cette asymétrie peut, en effet, être
positive, négative ou négligeable. Il est à noter que les irrégularités rencontrées pour
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Figure II.25 – Distributions complètes de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a décrite
par la densité de probabilité fmoy pour différents rayons d’entaille ρ et avec un comporte-
ment des grains : (a) élastique isotrope et (b) élastique cubique.

ces densités de probabilités sont très similaires à celles observées sur les histogrammes
caractérisant les distributions de la limite de fatigue macroscopique ΣPFa=50%

22,a définie à
une probabilité de rupture PFa de 50% (voir figure II.22). De ce fait, elles peuvent être
attribuées à un nombre insuffisant de réalisations, autrement dit, de microstructures.

Cependant, il peut être constaté qu’en l’absence de défaut, la distribution de la limite
de fatigue macroscopique Σ22,a peut être relativement bien décrite par une distribution
de Weibull et ce, quel que soit le comportement élastique assigné aux grains. Ce constat
laisse entrevoir un moyen d’identifier le paramètre d’échelle m de la distribution du seuil
d’amorçage de fissure de fatigue τ tha . En effet, il peut être envisagé d’identifier ce paramètre
de sorte que la distribution de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a prédite par le
critère de fatigue probabiliste s’ajuste au mieux à celle déterminée à partir d’essais de
fatigue. Cette méthode d’identification serait plus en accord avec l’approche du critère
probabiliste pour laquelle le paramètre d’échelle caractérise la dispersion de la tenue en
fatigue plus que la sensibilité du matériau vis-à-vis d’un accident géométrique. Cependant,
cette méthodologie présentes deux difficultés majeures qu’il est important de garder à
l’esprit :

– la caractérisation expérimentale de la tenue en fatigue est délicate et s’appuie sur
des hypothèses ;

– la prédiction de la distribution de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a, par le
critère de fatigue probabiliste, nécessiterait des temps de calculs important si un
comportement non-linéaire, comme la plasticité cristalline, était assigné aux grains.
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3.4 Résultats et discussion sur les microstructures trouées

Comme précédemment, l’objectif est de soumettre les agrégats polycristallins à une
amplitude de chargement correspondant à la limite de fatigue moyenne macroscopique
afin d’étudier leur réponse mécanique mésoscopique. Cependant, contrairement aux cas
des microstructures entaillées, les limites de fatigue macroscopiques des microstructures
trouées ne sont pas connues. Comme le critère probabiliste offrait les prédictions les plus
convaincantes dans le cas des microstructures entaillées, il est utilisé pour estimer ces
limites de fatigue à la fois en traction alternée symétrique et en cisaillement alterné sy-
métrique avec le paramètre de forme m pris égal à 20.

3.4.1 Effet du modèle de comportement sur les réponses mécaniques méso-
scopiques

Distributions des amplitudes de cission et de contrainte normale. L’approche
suivie pour étudier l’effet des modèles de comportement sur la réponse mécanique des
grains est identique à celle décrite en section 3.3.1. Les réponses mécaniques mésoscopiques
τa-σn,a de chaque plan de glissement déduites des simulations EF des microstructures
trouées sollicitées en traction alternée symétrique et en cisaillement alterné symétrique
sont respectivement présentés en figures II.26 et II.27.

Les conclusions au sujet de l’effet de l’anisotropie élastique sont similaires à celle tirées
dans le cas des microstructures entaillées. En effet, quand le modèle d’élasticité cubique
est assigné aux grains, les valeurs maximales et moyennes de l’amplitude de la contrainte
normale mésoscopique σn,a augmentent significativement par rapport au cas élastique
isotrope. De plus, une diminution de l’asymétrie de la distribution de l’amplitude de
cission mésoscopique τa est encore une fois observée. Enfin, un effet majeur du défaut sur
les valeurs maximales atteintes par τa et σn,a est de nouveau constaté.

Orientations des plans de glissement critiques. Les figures de pôles obtenues à
partir des simulations par EF des microstructures trouées sollicitées en traction alternée
symétrique et en cisaillement alterné symétrique sont présentées en figures II.28 et II.29.

Les orientations des vecteurs normaux aux plans critiques prédites en traction alter-
née symétrique sont similaires dans les microstructures entaillées et trouées : les vecteurs
normaux aux plans les plus critiques forment un angle compris approximativement entre
20̊ et 70̊ par rapport à l’axe de chargement e2 lorsque des modèles de comportement uni-
quement élastiques sont utilisés. De plus, l’anisotropie élastique induit une augmentation
de la dispersion des probabilités de rupture des grains. Cette conclusion est aussi valable
dans le cas de microstructures sollicitées en cisaillement alterné symétrique (cf. Fig. II.29).
Les écarts entre les probabilités de rupture minimale et maximale sont plus importants
dans les microstructures trouées que dans les microstructures sans défaut quelle que soit
la condition de chargement considérée. Dans le cas de microstructures lisses sollicitées en
cisaillement alterné symétrique, les vecteurs normaux aux plans les plus critiques forment
un angle compris approximativement entre 0̊ et 40̊ par rapport à l’axe e1 ou à l’axe e2.
Les orientations de ces vecteurs normaux sont nettement plus dispersées dans le cas des
microstructures trouées comme cela peut être constaté Fig. II.29b, c et d.
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Figure II.26 – Réponses mécaniques, en termes de τa-σn,a, de chaque plan de glissement
obtenues à partir des simulations par EF sur les microstructures trouées sollicitées en
traction alternée symétrique à la limite de fatigue moyenne. Les lignes pointillées indiquent
l’enveloppe maximale des points.

3.4.2 Prédictions du critère de fatigue probabiliste

Tendances expérimentales. Avant de discuter des prédictions du critère de fatigue
probabiliste, il est approprié de passer en revue les tendances expérimentales observées sur
la tenue en fatigue de matériaux métalliques en présence de défauts artificiels sollicités
en traction alternée symétrique et en torsion alternée symétrique. Dans [110], Susmel,
s’appuyant sur des résultats d’essais de fatigue conduits par Endo et Murakami [111] sur
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Figure II.27 – Réponses mécaniques, en termes de τa-σn,a, de chaque plan de glisse-
ment obtenues à partir des simulations par EF sur les microstructures trouées sollicitées
en cisaillement alterné symétrique à la limite de fatigue moyenne. Les lignes pointillées
indiquent l’enveloppe maximale des points.

des éprouvettes en acier C46 percées par un trou non-débouchant, affirme que :

– le rayon du trou critique, en dessous duquel ce défaut ne réduit pas la résistance en
fatigue, est plus grand en torsion alternée symétrique qu’en flexion rotative ;

– la pente de la partie inclinée du seuil de propagation de fissures de fatigue dans un
diagramme de Kitagawa–Takahashi (log(Σa) en fonction de log(ρ)) est à peu près
égale à −1/6 à la fois en flexion rotative et en torsion alternée symétrique.
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Figure II.28 – Projection stéréographique, dans le plan de normal e3, du vecteur normal
unitaire du plan de glissement le plus critique de chaque grain et probabilité de rupture PFg
associée obtenu avec les microstructures trouées sollicitées en traction alternée symétrique.

Ces conclusions ne sont pas vérifiées par les essais de fatigue réalisés par Billaudeau et al.
[112] sur des éprouvette en acier C35 ayant chacune un défaut hémisphérique. En effet,
les résultats de ces essais ont révélé des pentes différentes de −1/6 en traction alternée
symétrique et en torsion alternée symétrique. De plus, la diminution de la résistance en
fatigue est plus prononcée en traction qu’en torsion quelle que soit la taille de défaut
considérée. Néanmoins, une caractéristique est communément observée dans l’ensemble
de ces résultats expérimentaux : une augmentation de la taille de défaut ρ conduit à une
augmentation du rapport ϕ entre les limites de fatigue en torsion t−1 (ρ) et en traction
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Figure II.29 – Projection stéréographique, dans le plan de normal e3, du vecteur normal
unitaire du plan de glissement le plus critique de chaque grain et probabilité de rupture
PFg associée obtenue avec les microstructures trouées sollicitées en cisaillement alternée
symétrique.

s−1 (ρ) (Eq. II.16).

ϕ =
t−1 (ρ)

s−1 (ρ)
(II.16)

Par exemple, dans [112] ϕ atteint presque 1 en présence d’un défaut artificiel alors que
ce rapport est initialement égal à 0,72 avec des éprouvettes sans défaut. Cette tendance
est confirmée par les limites de fatigue déterminées par Endo [113] sur des éprouvettes
en acier C37 dans lesquelles un trou non-débouchant a été percé. Il résulte de cette étude
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que ϕ croît de 0,62 à 0,80 pour un diamètre de trou allant de 0 à 500 µm.

Prédictions des limites de fatigue moyennes. Les limites de fatigues estimées
à l’aide du critère de fatigue probabiliste en prenant m = 20 sont présentées en figure
II.30. Certaines similitudes entre ces prédictions et les tendances observées dans [112] sont
à souligner : les tailles critiques de défaut en traction alternée symétrique et en cisaille-
ment alterné symétrique ne sont pas clairement identifiables et la diminution de la limite
de fatigue est plus importante en traction qu’en cisaillement. De plus, comme dans le
cas des microstructures entaillées, l’utilisation de l’élasticité cubique ne conduit qu’à de
légères différences dans les prédictions du critère par rapport à celles obtenues avec l’élas-
ticité isotrope. Il convient de noter que les limites de fatigue prédites sont généralement
plus élevées avec le comportement élastique anisotrope qu’avec le comportement élastique
isotrope.
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Figure II.30 – Prédictions du critère de fatigue probabiliste pour des microstructures
trouées sollicitées en traction alternée symétrique et en cisaillement alterné symétrique
obtenues pour chaque modèle de comportement élastique.

L’analyse va à présent porter sur l’évolution du rapport ϕ, prédit par le critère de
fatigue probabiliste, par rapport au rayon du trou ρ. Ce rapport, résultant des limites
de fatigue prédites pour chaque modèle de comportement élastique, est reporté en figure
II.31. Il peut être souligné que les rapports ϕ sont quasiment identiques quel que soit le
modèle d’élasticité assigné aux grains. En outre, ces résultats mettent en évidence qu’une
augmentation du rayon du trou induit une augmentation du rapport ϕ ou au moins un
stabilisation ce qui témoigne d’une bonne concordance entre les tendances expérimentales
et les prédictions du critère de fatigue probabiliste.

Analyse de la dispersion des limites de fatigue induite par la variabilité de
la microstructure. Comme dans le cas des microstructures entaillées, la dispersion de
la tenue en fatigue due à la variabilité de la microstructure est étudiée à l’aide du critère
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Figure II.31 – Évolution du rapport ϕ prédit par le critère de fatigue probabiliste avec
le rayon du trou ρ pour chaque modèle de comportement élastique.

de fatigue probabiliste. Les limites de fatigue en traction alternée symétrique et en ci-
saillement alterné symétrique d’une microstructure donnée sont estimées en déterminant
les amplitudes de chargement à appliquer sur cette microstructure de sorte que sa pro-
babilité de rupture PFa soit égale à 50%. La limite de fatigue macroscopique de chacune
des microstructures obtenues est représentée par un point dans un diagramme Σij,a - ρ
en figure II.32. Les résultats illustrés en figure II.32a et II.32b sont issus des modèles EF
dans lesquels les grains se sont vus assigner respectivement un comportement élastique
isotrope et un comportement élastique cubique. Sur ces diagrammes, les limites de fatigue
moyennes macroscopiques obtenues précédemment sont rappelées par une ligne.
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Figure II.32 – Limites de fatigue à PFa = 50% en traction alternée symétrique et en ci-
saillement alterné symétrique de chaque microstructure (points) et moyenne de ces limites
de fatigue (ligne) pour différents rayons de trou ρ et pour chaque modèle de comportement
élastique.

Ces résultats nous permettent de tirer des conclusions similaires à celles énoncées dans
le cas des entailles, quel que soit le chargement considéré (traction alternée symétrique
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ou cisaillement alterné symétrique) :
– une augmentation de la dispersion de la tenue en fatigue est constatée lors de l’in-

troduction d’un défaut dans les microstructures ;
– l’anisotropie du comportement a tendance à accroître cette dispersion notamment

dans le cas des microstructures sans entaille.
Une fois de plus, en vue de faciliter l’analyse des distributions des limites de fatigue, les

répartitions des limites de fatigue macroscopiques définie pour une probabilité de rupture
PFa de 50% (ΣPFa=50%

22,a pour le chargement de traction et ΣPFa=50%
12,a pour le chargement

de cisaillement) de l’ensemble des microstructures sont représentées sous forme d’histo-
grammes en figures II.33 et II.34 pour les résultats obtenus respectivement en traction
alternée symétrique et en cisaillement alterné symétrique. Pour chacune de ces figures, les
1re et 2e colonnes contiennent les résultats issus des modèles EF avec un comportement
des grains respectivement élastique isotrope et élastique cubique. Les histogrammes sont
tracés pour chaque rayon de trou ρ : 0 µm (Figs. II.33a et II.34a), 28 µm (Figs. II.33b et
II.34b), 57 µm (Figs. II.33c et II.34c) et 85 µm (Figs. II.33d et II.34d). Pour permettre
une comparaison entre les histogrammes obtenus pour différents rayons d’entaille, les li-
mites de fatigue sont normalisées par la moyenne des limites de fatigue macroscopiques
(ΣPFa=50%

22,a pour le chargement de traction et ΣPFa=50%
12,a pour le chargement de cisaillement).

Les résultats obtenus dans le cas où les microstructures trouées sont sollicitées en
traction alternée symétrique sont similaires à ceux issus des microstructures entaillées. En
effet, il peut être observé que l’augmentation de la taille du défaut ne semble pas conduire
nécessairement à une augmentation de la dispersion de la limite de fatigue macroscopique
ΣPFa=50%

22,a . Par exemple, une légère diminution de la dispersion est constatée lorsque ρ
passe de 57 µm à 85 µm dans le cas où le comportement des grains est élastique cubique.
En effet, une microstructure trouée peut voir sa limite de fatigue varier respectivement
de 69% à 133% pour une entaille de rayon ρ = 57 µm et de 76% à 128% pour une entaille
de rayon ρ = 85 µm. Par contre, dans le cas où les microstructures sont sollicitées en
cisaillement alterné symétrique, il est à noter que pour les quelques rayons ρ étudiés, une
augmentation du rayon du trou ρ entraîne une augmentation de la dispersion de la tenue
en fatigue et ce, quel que soit le comportement élastique considéré.

Rappel sur la dispersion de la limite de fatigue macroscopique induite par
la variabilité du seuil d’amorçage de fissure de fatigue. En vue d’étudier, dans
le paragraphe suivant, la distribution de la limite de fatigue macroscopique Σij,a tenant
compte à la fois de la variabilité de la microstructure et de celle du seuil d’amorçage de
fissure de fatigue τ tha , un rappel sur la caractérisation de la dispersion de la limite de
fatigue macroscopique induite par cette dernière source de variabilité est proposé dans ce
paragraphe.

Comme cela a été discuté en section 3.3.2, la limite de fatigue macroscopique, en
l’occurrence Σ22,a pour le chargement de traction et Σ12,a pour le chargement de torsion,
d’une microstructure donnée suit une distribution de Weibull (voir équation II.17) sous
certaines conditions :

– le comportement des grains est élastique linéaire ;
– la contrainte normale moyenne mésoscopique σn,m agissant sur les plans de glisse-

ment critiques est nulle.
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0

10

20

30

40

50

0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1 1,2 1,3 1,4

Pr
op

or
tio

n
de

m
ic

ro
st

ru
ct

ur
es

[%
]

Σ
PFa=50%
22,a /moyenne(ΣPFa=50%

22,a )

0

10

20

30

40

50

0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1 1,2 1,3 1,4

Pr
op

or
tio

n
de

m
ic

ro
st

ru
ct

ur
es

[%
]

Σ
PFa=50%
22,a /moyenne(ΣPFa=50%

22,a )

(a) ρ = 0 µm

0

10

20

30

40

50

0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1 1,2 1,3 1,4

Pr
op

or
tio

n
de

m
ic

ro
st

ru
ct

ur
es

[%
]

Σ
PFa=50%
22,a /moyenne(ΣPFa=50%

22,a )

0

10

20

30

40

50

0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1 1,2 1,3 1,4

Pr
op

or
tio

n
de

m
ic

ro
st

ru
ct

ur
es

[%
]

Σ
PFa=50%
22,a /moyenne(ΣPFa=50%

22,a )

(b) ρ = 28 µm

0

10

20

30

40

50

0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1 1,2 1,3 1,4

Pr
op

or
tio

n
de

m
ic

ro
st

ru
ct

ur
es

[%
]

Σ
PFa=50%
22,a /moyenne(ΣPFa=50%

22,a )

0

10

20

30

40

50

0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1 1,2 1,3 1,4

Pr
op

or
tio

n
de

m
ic

ro
st

ru
ct

ur
es

[%
]

Σ
PFa=50%
22,a /moyenne(ΣPFa=50%

22,a )

(c) ρ = 57 µm

0

10

20

30

40

50

0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1 1,2 1,3 1,4

Pr
op

or
tio

n
de

m
ic

ro
st

ru
ct

ur
es

[%
]

Σ
PFa=50%
22,a /moyenne(ΣPFa=50%

22,a )

0

10

20

30

40

50

0,6 0,7 0,8 0,9 1 1,1 1,2 1,3 1,4

Pr
op

or
tio

n
de

m
ic

ro
st

ru
ct

ur
es

[%
]

Σ
PFa=50%
22,a /moyenne(ΣPFa=50%

22,a )

(d) ρ = 85 µm

Figure II.33 – Histogrammes des limites de fatigue à PFa = 50% des microstructures
trouées sollicitées en traction alternée symétrique pour différents rayons de trou ρ et pour
chaque modèle de comportement élastique.
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(d) ρ = 85 µm

Figure II.34 – Histogrammes des limites de fatigue à PFa = 50% des microstructures
trouées sollicitées en cisaillement alterné symétrique pour différents rayons de trou ρ et
pour chaque modèle de comportement élastique.
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fmicro (Σij,a) =
m∗

τ ∗0

(
Σij,a

τ ∗0

)m∗−1
exp

[
−
(

Σij,a

τ ∗0

)m∗]
(II.17)

où ij = 22 dans le cas de la traction alternée symétrique et ij = 12 dans le cas du
cisaillement alterné symétrique.

Dans ces conditions, le paramètre de forme m∗ de la distribution de la limite de fatigue
macroscopique est égal au paramètre de forme m de la distribution du seuil d’amorçage de
fissure de fatigue τ tha . Le paramètre d’échelle τ ∗0 caractérisant la distribution de la limite de
fatigue macroscopique Σij,a d’une microstructure peut être identifié, à partir de la limite
de fatigue macroscopique ΣPFa=50%

ij,a de la microstructure considérée, à l’aide de la relation
suivante :

τ ∗0 =
ΣPFa=50%
ij,a

ln(2)1/m∗
(II.18)

Analyse de la dispersion de la limite de fatigue macroscopique induite par
la variabilité de la microstructure et du seuil d’amorçage de fissure de fatigue.
La démarche suivie pour analyser la dispersion de la limite de fatigue macroscopique
induite par la variabilité de la microstructure et du seuil d’amorçage de fissure de fatigue
est la même que celle décrite précédemment en section 3.3.2. À titre de rappel, la densité
de probabilité fmoy décrivant cette dispersion est définie comme la moyenne des densités
de probabilité fmicro caractérisant les distributions de la limite de fatigue macroscopique
Σij,a des différentes microstructures étudiées :

fmoy (Σij,a) =
1

Nmicro

Nmicro∑
micro=1

fmicro (Σij,a) (II.19)

où Nmicro correspond au nombre de microstructures étudiées par condition (type de char-
gement, nature du comportement élastique et rayon du trou ρ) ; dans le cas présent
Nmicro = 30.

Les densités de probabilité fmoy prédites pour chaque rayon de trou ρ, dans le cas
d’un chargement de traction alternée symétrique, sont illustrées en figure II.35a lorsqu’un
comportement élastique isotrope est assigné aux grains et en figure II.35b lorsque les grains
se sont vus attribuer un comportement élastique cubique. Les densités de probabilité fmoy
obtenue dans le cas d’un chargement de cisaillement alterné symétrique sont présentée en
figure II.36a pour un comportement des grains élastique isotrope et en figure II.36b pour
un comportement des grains élastique cubique.

Ces figures montrent qu’un trou circulaire de rayon ρ = 28 µm influence peu la distri-
bution de la limite de fatigue macroscopique Σij,a normalisée par la moyenne des limites
de fatigue macroscopiques Σij,aPFa=50%, par rapport à celle prédite pour des microstruc-
tures sans défaut et ce, quel que soit le comportement élastique assigné aux grains et
le type de sollicitation considéré. Il peut également être observé que pour des trous de
rayons ρ = 0 µm et ρ = 28 µm, la distribution de la limite de fatigue peut être correc-
tement décrite par une loi de probabilité de Weibull. Ce constat n’est plus valable dans
le cas des microstructures présentant un trou de rayons ρ = 57 µm et ρ = 85 µm du
fait des irrégularités importantes rencontrées dans les distributions de la limite de fatigue
macroscopique Σij,a. Il est à noter, une fois de plus, que ces irrégularités sont fortement
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Figure II.35 – Distributions complètes de la limite de fatigue macroscopique Σ22,a prédite
dans le cas d’un chargement en traction alternée symétrique et décrite par la densité de
probabilité fmoy (Σ22,a) pour différents rayons de trou ρ et avec un comportement des
grains : (a) élastique isotrope et (b) élastique cubique.
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Figure II.36 – Distributions complètes de la limite de fatigue macroscopique Σ12,a prédite
dans le cas d’un chargement en cisaillement alterné symétrique et décrite par la densité
de probabilité fmoy (Σ12,a) pour différents rayons de trou ρ et avec un comportement des
grains : (a) élastique isotrope et (b) élastique cubique.

94



3. Étude de l’influence de défauts sur le comportement en fatigue sous chargement
uniaxial

corrélées à celles observées sur les histogrammes décrivant les distributions de la limite de
fatigue macroscopique Σij,aPFa=50% (voir figures II.33 et II.34). Il peut ainsi être supposé
que l’absence de mode unique et d’asymétrie de signe constant est la conséquence d’un
nombre insuffisant de microstructures étudiées.

L’impossibilité de décrire les densités de probabilité fmoy, caractérisant les distributions
de la limite de fatigue macroscopique Σij,a, par une loi de probabilité unique complique
la comparaison quantitative entre les résultats obtenues pour différentes configurations
(rayon de trou ρ, nature du comportement élastique assigné aux grains et type de solli-
citation appliquée aux microstructures). Cependant, quel que soit le type de sollicitation
considéré et la nature du comportement élastique attribué aux grains, il apparaît distinc-
tement que des trous de rayons ρ = 57 µm et ρ = 85 µm induisent une augmentation de
la dispersion de la limite de fatigue normalisée par la moyenne des limites de fatigue ma-
croscopiques Σij,aPFa=50%, par rapport à celles constatés dans le cas des microstructures
présentant des trous de rayons ρ = 0 µm et ρ = 28 µm. Néanmoins, les résultats obtenus
ne font pas apparaître une tendance claire quant à l’effet de l’accroissement du rayon du
trou ρ de 57 µm à 85 µm sur les distributions de la limite de fatigue macroscopique Σij,a.
En effet, l’augmentation du rayon du trou de 57 µm à 85 µm semble accroître la dispersion
dans certains cas (voir figures II.35a et II.36b) ou, au contrainte, l’atténuer dans d’autres
(voir figure II.36a).

Enfin, il peut être remarqué que la dispersion des distributions de la limite de fatigue
macroscopique Σij,a normalisée par la moyenne des limites de fatigue macroscopiques
Σij,aPFa=50% semblent légèrement plus importantes pour les microstructures sollicitées en
traction alternée symétrique que pour celles soumises à du cisaillement alterné symétrique
et ce, indépendamment du rayon du trou ρ considéré et du modèle de comportement
élastique assigné aux grains.

3.5 Conclusion

Le rôle joué par l’élasticité cubique et la plasticité cristalline sur la réponse méca-
nique à l’échelle des grains et plus spécifiquement sur les distributions des amplitudes de
contrainte normale σn,a et de cission τa mésoscopiques a été discuté pour des agrégats
polycristallins avec et sans défaut. Il a été souligné que l’élasticité cubique, contrairement
à la plasticité cristalline, affecte significativement les distributions de τa et σn,a dans le
cas des microstructures lisses. Ces résultats sont attribuables à la forte anisotropie du
comportement élastique des cristaux de cuivre et aux faibles amplitudes de chargement,
propre à la fatigue à grand nombre de cycles, conduisant à une activité modéré du glisse-
ment plastique dans les agrégats polycristallins. Cependant, la plasticité cristalline a un
effet plus prononcé sur les réponses mécaniques mésoscopiques lorsque les microstructures
présentent un défaut. En effet, les valeurs maximales atteintes par l’amplitude de cission
mésoscopique au voisinage du défaut sont considérablement réduites grâce à la plasticité.
Comme l’amorçage de fissures de fatigue a lieu dans les grains les plus sévèrement sollici-
tés, il semble pertinent de prendre en compte la plasticité cristalline dans la modélisation
afin d’estimer au mieux la réponse mécanique des ces grains.

Les prédictions de trois critères de fatigue différents utilisant les résultats des simu-
lations par EF des microstructures entaillées ont ensuite été analysées. L’approche de
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chaque critère est différente ce qui explique leur plus ou moins grande sensibilité au mo-
dèle de comportement d’une part et au défaut d’autre part. Les prédictions fournies par
le critère plan critique sont trop conservatives comme seul le plan de glissement le plus
critique dans un polycristal est considéré pour estimer la rupture par fatigue. Le critère
intégral surestime la tenue en fatigue. L’effet du défaut sur la limite de fatigue macrosco-
pique est presque négligé par ce critère du fait que la réponse mécanique de l’ensemble
des systèmes de glissement du polycristal est considérée dans le calcul des quantités mé-
caniques moyennées utilisées dans le critère. Ainsi, le grand nombre de grains éloignés de
l’entaille, qui subissent de faibles niveaux de contrainte, masque la contribution du faible
nombre de grains fortement sollicités en fond d’entaille et donc atténue l’effet du défaut
sur les limites de fatigue prédites. Le critère de fatigue probabiliste est une alternative
intéressante à ces deux critères. En effet, dans ce critère, tous les grains sont considérés
pour prédire les limites de fatigues mais, grâce à la distribution du seuil d’amorçage de
fissure de fatigue, seuls les grains les plus critiques contribuent effectivement à la rupture
par fatigue. Il en résulte que ce critère peut prédire de manière satisfaisante l’influence
d’un défaut sur la tenue en fatigue comme cela a été montré lors de la comparaison des
limites de fatigue prédites avec les résultats expérimentaux.

Dans le cas de microstructures trouées, deux conditions de chargement ont été étu-
diées : la traction alternée symétrique et le cisaillement alterné symétrique. Du fait de la
méconnaissance des limites de fatigue expérimentales, seule une comparaison qualitative
entre les prédictions du critère de fatigue probabiliste et les tendances expérimentales ob-
servés dans les matériaux métalliques est conduite. À partir des limites de fatigue prédites
en traction alternée symétrique et en cisaillement alterné symétrique, il est apparu que
l’effet néfaste du trou sur la tenue en fatigue est plus prononcé en traction qu’en cisaille-
ment pour une taille de défaut donnée. Ainsi, une augmentation de la taille de défaut ρ
conduit à une augmentation, ou au moins une stabilisation, du rapport entre les limites
de fatigue en traction alternée symétrique et en torsion alternée symétrique ce qui est en
accord avec les tendances expérimentales.
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Chapitre III. Caractérisation mécanique et modélisation du comportement
élasto-plastique de l’acier 316L

1 Introduction

La campagne d’essais expérimentaux visant à caractériser le comportement mécanique
sous sollicitations cycliques de l’acier austénitique inoxydable 316L est présentée dans ce
chapitre. La campagne expérimentale qui a été menée devait répondre à deux objectifs
bien distincts :

– apporter des données expérimentales servant de support à l’identification des para-
mètres des lois de comportements élasto-plastique macroscopique et monocristalline
du matériau faisant l’objet de notre étude ;

– permettre l’encadrement des limites de fatigue à amplitude de contrainte constante
définie à 2.106 cycles sous des conditions de chargement multiaxiales, en présence
ou non d’un accident géométrique.

Le chapitre se décompose de la manière suivante. Le matériau faisant l’objet de notre
étude est tout d’abord présenté succinctement. Les essais de fatigue oligocyclique qui ont
été conduits dans le cadre de cette thèse sont ensuite décrits et leurs résultats sont analy-
sés. La méthodologie suivie en vu d’identifier les paramètres de modèles de comportement
élasto-plastique, en s’appuyant sur les résultats des essais de fatigue oligocyclique, est
détaillée et les réponses mécaniques obtenues pour chacun des modèles de comportement
sont comparées aux réponses observées expérimentalement. Enfin, les conditions étudiées
lors la campagne d’essais de fatigue à amplitude de contrainte constante sont récapitulées
et les résultats obtenus suite à cette campagne sont présentés et discutés.

2 Présentation du matériau

L’acier inoxydable austénitique AISI 316L – désigné M25W par le fabricant – faisant
l’objet de notre étude est fourni par Stainless sous forme de barres de 40 mm de diamètre
et de 1,2 m de long. La composition chimique de cette nuance d’acier a été déterminée par
spectrométrie d’émission à étincelle (voir tableau III.1). Cet acier austénitique ne respecte
pas exactement la désignation AISI 316L selon laquelle les teneurs en chrome et en nickel
sont comprises respectivement sur des plages de 16-18% et 10-14%. Néanmoins, nous
continuerons de le dénommer 316L par soucis de simplicité. La forte proportion d’éléments
gammagènes, en particulier de nickel, permet de stabiliser la phase austénitique et d’éviter
l’apparition de ferrite δ lors du refroidissement du traitement thermique d’hypertrempe.

Les caractéristiques mécaniques usuelles de ce matériau, déterminées grâce à un essai
de traction uniaxiale, sont récapitulées dans le tableau III.2.

Des analyses EBSD, dont les résultats sont présentés au chapitre IV, ont permis d’éva-
luer les tailles moyenne de grain dans les sections droite et longitudinale des barres. Ces
tailles sont respectivement de 14 µm et de 13 µm.

Élement C Cr Ni Mo Mn
%m 0,02 18,96 15,00 3,01 1,87

Table III.1 – Composition chimique de la nuance d’acier 316L étudiée.
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Rp0,2% [MPa] Rm [MPa] A%r [%]
346 644 60

Table III.2 – Propriétés mécaniques en traction uniaxiale de la nuance 316L étudiée.

3 Essais de fatigue oligocyclique
Les essais de fatigue oligocyclique – essais à amplitude de déformation totale imposée

– menés dans cette étude ont pour but de permettre l’identification du comportement
élasto-plastique de l’acier austénitique 316L. Le choix d’essais à déformation imposée
plutôt qu’à contrainte imposée est motivé par la présence du phénomène de rochet dans
les aciers austénitiques soumis à des sollicitations cycliques à amplitude de contrainte
constante. La modélisation du rochet étant délicate, il nous paraissait préférable d’écarter
les essais risquant de le faire intervenir.

3.1 Conditions d’essais

Les essais de fatigue oligocyclique sont conduits à température ambiante sur une ma-
chine d’essai de fatigue servo-hydraulique multiaxiale « Instron 8850 »(voir figure III.1).
Cette machine d’essai permet en particulier de solliciter une éprouvette tubulaire en trac-
tion uniaxiale et en torsion. La géométrie de l’éprouvette tubulaire est présentée dans
l’annexe B en figure B.1.

Afin d’identifier au mieux les paramètres de la matrice d’interaction, trois types de
chargement sont considérés pour les essais à déformation imposée :

– la traction uniaxiale alternée symétrique ;
– la torsion alternée symétrique ;
– la traction et la torsion alternées symétriques déphasées de 90̊ .

En effet, le changement du type de sollicitation peut influer sur la proportion des inter-
actions entre les dislocations rencontrées dans le matériau. Par exemple, en se référant
aux résultats présentés dans la section 2.3.1 du chapitre II, il peut être observé qu’un
chargement combiné en traction et torsion déphasées de 90̊ avec un rapport de biaxialité
kθz = 0,5 permet de solliciter les plans de glissement du polycristal en cisaillement de
manière plus homogène au sein de la microstructure qu’avec un chargement simple en
traction uniaxiale ou en torsion. Ainsi, un tel chargement devrait accentuer la proportion
d’interactions non-coplanaires (interaction colinéaire, jonction de Hirth, jonction glissile,
jonction de Lomer) par rapport à un chargement en traction uniaxiale, en torsion ou en
traction-torsion en phase.

Par ailleurs, les mesures de contraintes et de déformations effectuées lors de ces essais
étant macroscopiques, il est nécessaire, pour l’identification des lois de plasticité, d’ob-
server un minimum de plasticité macroscopique lors des essais cyclique à déformation
totale imposée, quitte à s’écarter des niveaux de plasticité rencontrés dans les essais de
fatigue à grand nombre de cycles. Les amplitudes de déformation imposées dans ces es-
sais sont donc choisies de manière à être suffisamment importantes pour faire apparaître
des déformations plastiques macroscopiques et suffisamment faibles afin de s’écarter au
minimum des niveaux de déformation macroscopique observés en fatigue à grand nombre
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Figure III.1 – Machine d’essai de fatigue servo-hydraulique multiaxiale Instron 8850.

de cycle. Pour chaque cas de chargements simples (traction alternée ou torsion alternée
seule), deux niveaux de chargement sont choisis alors que dans le cas d’un chargement
combiné, seul un niveau de chargement est retenu. Un total de 5 essais est ainsi réalisé.
Les valeurs des amplitudes de déformation totale imposées lors des essais sont présentées
dans le tableau III.3. Les chargements imposés évoluent de manière sinusoïdale avec le
temps à une fréquence de 1 Hz.

Le pilotage en déformation est assuré par des extensomètres « 3550CHT-025M-005-
003-ST » de la marque Epsilon Technology Corp (voir figure III.2). Ces extensomètres de
classe 0,5, d’après la norme ISO 9513, offrent la possibilité de mesurer les déplacements
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Traction alternée Torsion alternée Traction-torsion alternées déphasées de 90̊
Ezz,a = 1,8.10−3 Eθz,a = 1,6.10−3 Ezz,a = 2,0.10−3 et Eθz,a = 1,4.10−3

Ezz,a = 3,6.10−3 Eθz,a = 3,0.10−3 -

Table III.3 – Niveau de chargement des essais de fatigue oligocyclique.

Extensomètre orthoradial

Extensomètre axial

Extensomètre diamétral

Figure III.2 – Éprouvette tubulaire instrumentée par 3 extensomètres : extensomètres
« 3550HT » (axial et orthoradial) et « 3575 » (diamétral).

axial ∆lz et orthoradial ∆lθ sur des plages de ±1,25 mm. Les déformations macroscopiques
Eext
zz et Eext

θz sur la surface extérieure de la zone utile de l’éprouvette sont déduites de ces
mesures à l’aide des relations suivantes, valables dans le cadre des petites déformations :

Eext
zz =

∆lz
l0

et Eext
θz =

∆lθ
2l0

(III.1)

avec l0 correspondant à la distance initiale entre les deux couteaux de l’extensomètre.
L’état de déformation étant homogène à l’échelle macroscopique lors des essais de

traction alternée, la déformation macroscopique mesurée sur la surface extérieure Eext
zz

sera notée plus succintement Ezz. Par ailleurs, il est important de rappeler que les essais
de torsion alternée entraînent des états de contrainte et de déformation hétérogènes. Il
est d’usage de travailler avec la déformation et la contrainte à mi-épaisseur du tube, qui
seront notée respectivement Eθz et Σθz [114, 115]. La relation de proportionnalité entre la
déformation en cisaillement Eθz(M) en un pointM et la distance du point courantM par
rapport à l’axe de révolution de l’éprouvette permet de déterminer la déformation Eθz à
mi-épaisseur connaissant la déformation sur la surface extérieure Eext

θz et ce, quel que soit
le comportement (élastique ou élasto-plastique) :

Eext
θz =

Dmoy

De

Eext
θz avec Dmoy =

De +Di

2
(III.2)

où De et Di correspondent respectivement au diamètre intérieur et extérieur de la zone
utile de l’éprouvette. Afin de contrôler les déformations mesurées par l’extensomètre,
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chaque éprouvette tubulaire est instrumentée d’une rosette Vishay CEA-06-125UR-120 à
3 jauges d’extensométrie à 45̊ (voir figure III.3).

eθ

er ez

Figure III.3 – Éprouvette tubulaire instrumentée d’une rosette à 3 jauges d’extensométrie
à 45̊ .

Des capteurs d’effort et de couple permettent de mesurer respectivement l’effort axial
Fz sur une plage de ±100 kN avec une précision de ±0.25% et le couple Cz autour de
l’axe de l’éprouvette sur une plage de ±1 kN.m avec une précision de ±0.15%. La relation
liant l’effort axial à la contrainte normale axiale Σzz est définie comme suit :

Σzz =
Fz
S

avec S =
π (D2

e −D2
i )

4
(III.3)

où De et Di correspondent respectivement au diamètre extérieur et intérieur de la zone
utile de l’éprouvette.

La contrainte de cisaillement pose plus de difficultés pour être déterminée dès lors
que le comportement macroscopique est élasto-plastique. En effet, la perte de linéarité
entre la contrainte Σθz et la déformation Eθz induite par la plasticité ne permet plus de
connaître la contrainte Σθz en tout point de la zone utile. Une hypothèse couramment
employée dans le cas des tubes à paroi mince consiste à supposer la contrainte homogène
Σθz dans l’épaisseur du tube [114, 115] et d’utiliser la relation liant le couple mesuré Cz
et la contrainte Σθz :

Czez =

∫ De/2

r=Di/2

∫ 2π

θ=0

OM ∧ Σθzeθrdrdθ (III.4)

En intégrant le second membre, il vient :

Σθz =
Cz
B

avec B =
π (D3

e −D3
i )

12
(III.5)

Il peut être intéressant de vérifier que l’hypothèse d’un état de contrainte homogène
induit une erreur négligeable dans la détermination de la contrainte de cisaillement à mi-
épaisseur lorsque le comportement est purement élastique. Dans le cas où le comportement
du matériau reste élastique, l’intégration du second membre conduit à une relation entre
la contrainte de cisaillement à mi-épaisseur Σθz,el et le couple Cz définie comme suit :

Σθz,el =
Cz

I(G,ez)

Dmoy

2
avec I(G,ez) =

π (D4
e −D4

i )

32
(III.6)
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L’erreur relative est définie à l’aide de la relation suivante :

Erelative =
|Σθz,el − Σθz|

Σθz,el

=
|2I(G,ez)−BDmoy|

BDmoy

(III.7)

Ainsi, lorsque la réponse est élastique, l’erreur relative Erelative commise sur l’estimation
de la contrainte de cisaillement à mi-épaisseur Σθz à l’aide de l’équation III.5 est inférieure
à 0,4% avec la géométrie d’éprouvette considérée alors qu’elle serait de 6% si la contrainte
de cisaillement sur la surface extérieure avait été considérée.

Enfin, les niveaux de déformation mis en jeu lors des essais de fatigue oligocyclique
étant faibles (inférieurs à 0,4%), les contraintes et déformations conventionnelles peuvent
être assimilées aux contraintes et déformations vraies.

3.2 Résultats des essais de fatigue oligocyclique

Avant de présenter les résultats obtenus lors des essais de fatigue oligocyclique, il
convient de souligner que les consignes en déformations ne sont pas parfaitement respectées
en début d’essais. En effet, malgré un soin particulier apporté au réglage du régulateur PID
des extensomètres, un dépassement de consigne est généralement observée au début des
essais de fatigue oligocyclique. Pour les chargements de traction alternée, ce dépassement
n’excède pas 3%. Pour les chargements de torsion alternée et de traction-torsion combinée,
le dépassement de consigne est plus important mais reste néanmoins inférieur à 10% (voir
figure III.4). Ce dépassement s’atténue au cours du temps et la consigne est respectée
au bout d’une dizaine de cycles. En outre, il peut être observé en figure III.4 qu’une
rampe d’une durée d’un cycle de période T est imposée au chargement sinusoïdale pour les
chargement à forte amplitude de déformation plastique (Ezz = 3,6.10−3 et Eθz = 3,0.10−3).
Autrement dit, le chargement imposé est décrit par les équations suivantes :

t ∈ [0;T ]⇒ Eθz (t) =
t

T
Eθz,a sin (t)

t ∈ [T ; +∞]⇒ Eθz (t) = Eθz,a sin (t)
(III.8)

Cette rampe est nécessaire afin de réaliser ces essais à une fréquence de 1 Hz.
Les résultats obtenues durant certains cycles des essais de fatigue oligocyclique en

traction alternée, en torsion alternée et en traction-torsion alternée sont présentés dans des
diagrammes contrainte-déformation respectivement en figures III.5, III.6 et III.7. À partir
de ces figures, il peut être constaté que l’écrouissage est de nature à la fois cinématique et
isotrope. En effet, un déplacement du centre du domaine élastique est observé indiquant
ainsi un écrouissage de nature cinématique. De plus, la taille du domaine élastique évolue
au cours du cyclage ce qui témoigne d’un écrouissage de nature isotrope. Une analyse
plus détaillée de l’évolution des parts cinématique et isotrope de l’écrouissage au cours
des essais de fatigue oligocyclique est présentée en section 4.2.1. Il peut être ajouté que
les amplitudes de déformation plastique sont de l’ordre de :

– Ep
zz,a = 4.10−4 et Ep

zz,a = 1,8.10−3 respectivement pour les chargements en traction
alternée d’amplitudes Ezz,a = 1,8.10−3 et Ezz,a = 3,6.10−3 ;

– Ep
θz,a = 5.10−4 et Ep

θz,a = 1,7.10−3 respectivement pour les chargements en torsion
alternée d’amplitudes Eθz,a = 1,6.10−3 et Eθz,a = 3,0.10−3.
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Figure III.4 – Évolution de la déformation imposée au cours des 5 premiers cycles des
essais de fatigue oligocyclique.

Par ailleurs, les boucles d’hystérésis ne sont pas centrées suivant l’axe des ordonnées
indiquant ainsi un état de contrainte moyen non nul au cours d’un cycle de chargement.
Ce décentrage est négligeable dans la majorité des cas et n’est significatif que dans le cas
du chargement en traction alternée à une amplitude de déformation Ezz,a = 1,8.10−3 pour
lequel la contrainte moyenne Σzz,m ' −30 MPa. Il a été envisagé qu’un état de contrainte
résiduelle initial non-nul pouvait être la cause d’un état de contrainte moyen non-nul lors
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Figure III.5 – Réponses obtenues, en termes de contrainte Σzz et déformation Ezz, lors
des essais de fatigue oligocyclique en traction alternée.
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Figure III.6 – Réponses obtenues, en termes de contrainte Σθz et déformation Eθz, lors
des essais de fatigue oligocyclique en torsion alternée.

des essais de fatigue oligocyclique. Des mesures de contraintes résiduelles par diffraction
des rayons X ont donc été menées afin de vérifier si un état de contrainte résiduelle était
initialement présent dans les éprouvettes. Les niveaux de contraintes résiduelles mesurés
étant négligeables, ils ne peuvent expliquer la présence d’une contrainte moyenne non-
nulle.

Les figures III.5, III.6 et III.7 mettent clairement en évidence une diminution des
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Figure III.7 – Réponses obtenues, en termes de contrainte Σzz (resp. Σθz) et déformation
Ezz (resp. Eθz), lors de l’essai de fatigue oligocyclique en traction-torsion alternées (ϕθz =
90̊ ).

valeurs absolues des extremums de contrainte (c.-à-d. la contrainte maximale Σij,max et la
contrainte minimale Σij,min) sur une plage importante des essais de fatigue oligocyclique.
Une éventuelle augmentation de ces contraintes sur une partie de la durée de vie étant
difficile à distinguer avec ces graphiques, l’évolution de l’amplitude des contraintes Σzz,a

et Σθz,a en fonction du nombre de cycles est tracée en figure III.8.
Au vu des courbes de durcissement/adoucissement cyclique, trois phases peuvent être

distinguées dans les réponses mécaniques de la nuance d’acier 316L étudiée en fatigue
oligocyclique :

– une première phase de quelques cycles durant laquelle un durcissement cyclique très
faible est observé ;

– une deuxième phase caractérisée par un adoucissement cyclique jusqu’à mi-durée de
vie ;

– une troisième phase, de la mi-durée de vie jusqu’à rupture, durant laquelle l’ampli-
tude de contrainte est stabilisée ou, tout du moins, ne présente que des variations
négligeables.

La stabilisation de l’amplitude de contrainte survient de manière plus précoce pour le
chargement de traction-torsion combinée (quelques milliers de cycles) que pour les autres
essais (typiquement quelques dizaine de milliers de cycles). Par ailleurs, les variations de
l’amplitude de contrainte sont plus importantes, que ce soit lors du durcissement ou de
l’adoucissement cycliques, lorsque l’amplitude de déformation imposée est plus élevée.

Des tendances similaires ont été observées dans le cas de la traction alternée par Polák
et al. [116] pour une nuance d’acier 316L et Schwartz [90] pour une nuance d’acier 316LN.
Dans l’étude menée par Polák et al., le comportement en fatigue oligocyclique de deux
nuances d’acier 316L a été analysé. Les essais de fatigue ont été réalisés à amplitude de

106



3. Essais de fatigue oligocyclique

déformation plastique imposée. Néanmoins, la déformation plastique étant relativement
stable au cours des essais de fatigue oligocylique conduits dans notre étude, les résultats
restent comparables. Les auteurs mettent clairement en évidence, pour une nuance d’acier
316L ayant une composition chimique proche du matériau faisant l’objet de notre étude,
une phase de durcissement cyclique d’une dizaine de cycle suivie d’une phase d’adoucisse-
ment cyclique jusqu’à quelques milliers de cycliques et enfin une phase stabilisée jusqu’à
rupture pour des amplitudes de déformation plastique comparables à celles obtenues lors
des essais en traction alternée.
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Figure III.8 – Courbes de durcissement/adoucissement cyclique de l’acier 316L obtenues
à partir des essais de fatigue oligocyclique (a) en traction alternée et en traction-torsion
combinées dans un diagramme Σzz - N et (b) en torsion alternée et en traction-torsion
combinées dans un diagramme Σθz - N .
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4 Identification des paramètres des modèles de com-
portement

L’identification des paramètres porte d’une part, sur un modèle élasto-plastique mo-
nocristallin et d’autre part, sur un modèle élasto-plastique « macroscopique » qui servira
par la suite à décrire le comportement d’une matrice homogène élasto-plastique englobant
l’agrégat polycristallin dans les modèles EF faisant intervenir des défauts.

4.1 Comportement élastique

4.1.1 Élasticité isotrope

Afin d’identifier précisément le module d’Young E et le coefficient de Poisson ν, une
éprouvette tubulaire instrumentée d’une rosette Vishay CEA-06-125UR-120 à 3 jauges
d’extensométrie à 45̊ (voir figure III.3) est sollicitée en traction uniaxiale sur une machine
d’essai Instron 8850. L’identification du module de coulomb µ est effectuée à l’aide d’un
essai de torsion effectué sur une éprouvette tubulaire instrumentée de la même manière. La
rosette permet de connaître intégralement l’état de déformation dans le plan de la surface
de l’éprouvette et surtout offre la possibilité de déterminer précisément les déformations
macroscopiques axiale Ezz, orthoradiale Eθθ et de cisaillement Eθz même dans le cas où
les jauges de la rosette ne seraient pas correctement alignées avec les directions eθ, ez et
eθ + ez.

Les contraintes macroscopiques Σzz et Σθz sont calculées à partir des efforts axiaux Fz
et des couples Cz mesurés par les cellules d’effort et de couple de l’Instron 8850. La relation
de proportionnalité existant entre l’effort axial appliqué Fz (resp. le couple appliqué Cz)
et la contrainte axiale Σzz (resp. la contrainte de cisaillement Σθz) résultante sur la surface
extérieure de la zone utile de l’éprouvette est déterminée analytiquement (Eq. III.9) et
vérifiée à l’aide d’une modélisation par éléments finis.

Σzz =
Fz
S

et Σθz =
Cz
Iz

De

2

Avec S =
π (D2

e −D2
i )

4
et Iz =

π (D4
e −D4

i )

32

(III.9)

Les valeurs de différents modules d’élasticité (E, ν et µ) obtenues suite au traitement
des résultats des essais de traction et de torsion sont récapitulés dans le tableau III.4.
Par ailleurs, des analyses de diffractions des rayons X ont révélé une texture cristallogra-
phique très peu marquée (voir annexe A). Ainsi, du fait du caractère faiblement texturé
du matériau et de la géométrie équiaxe des grains, un comportement élasto-plastique fai-
blement anisotrope est attendu à l’échelle macroscopique. Il peut être intéressant dans ces
conditions de vérifier que l’estimation du module de Coulomb, en considérant un compor-
tement élastique isotrope, µiso est proche du module mesuré expérimentalement µ. Sous
l’hypothèse d’un comportement élastique isotrope, le module de Coulomb µiso peut être
exprimé en fonction de E et ν par la relation suivante :

µiso =
E

2(1 + ν)
(III.10)
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E [GPa] ν µ [GPa] µiso [GPa]
194 0,284 77,5 75,5

Table III.4 – Paramètres d’élasticité isotrope.

Nuance C1111 [GPa] C1122 [GPa] C1212 [GPa] a =
2C1212

C1111 − C1122

Fe–18Cr–14Ni [104] 198 125 122 3,34
Fe–19Cr–14Ni [104] 205 133 127 3,53

Table III.5 – Paramètres d’élasticité cubique d’aciers austénitiques.

La valeur obtenue pour µiso est présentée dans la table III.4. Comme attendu, un faible
écart est observé entre le module de cisaillement mesuré µ et celui estimé en supposant
un comportement élastique isotrope µiso.

4.1.2 Élasticité cubique

Différentes méthodes expérimentales permettant d’identifier les constantes d’élasticité
monocristalline à l’aide d’un échantillon monocristallin sont proposées dans la littérature :

– la spectroscopie par résonance ultrasonore sur un monocristal [104] ;
– la mesure de vitesse de propagation d’ondes ultrasonores sur un monocristal [104] ;
– la spectroscopie Brillouin sur un monocristal [117].

Par ailleurs, une méthode offrant la possibilité de déterminer les constantes d’élasticité
de monocristaux à partir d’un échantillon polycristallin et faisant intervenir des essais
de nanoindentation combinée à une analyse EBSD est détaillée en référence [118]. Pour
finir, les simulations ab initio constituent une méthode numérique permettant d’estimer
lesdites constantes [119].

N’ayant à disposition les moyens de caractérisation nécessaires à l’identification des
constantes d’élasticité monocristalline, des constantes proposées dans la littérature pour
des nuances d’acier austénitique proches de celle faisant l’objet de notre étude seront
utilisées. Ces constantes, identifiées expérimentalement pour quelques nuances d’acier
austénitique par Teklu et al. [104], sont récapitulées dans le tableau III.5 avec les valeurs
du coefficient d’anisotropie de Zener a qui leur sont associées.

Afin de sélectionner un jeu de paramètres parmi ceux présentés dans le tableau III.5, les
paramètres d’élasticité macroscopiques sont estimés à l’aide d’un modèle auto-cohérent
pour chaque jeu de paramètres d’élasticité cubique afin de déterminer celui rendant le
mieux compte du comportement élastique macroscopique. Le matériau ayant une micro-
structure peu texturée, l’hypothèse d’une fonction de distribution des orientations uni-
forme est faite. De plus, les grains étant équiaxes, la géométrie de l’inclusion du modèle
auto-cohérent est considérée sphérique. La répartition spatiale des orientations cristallines
est supposée aléatoire. L’éventuelle corrélation existant entre les orientations cristallines
de grains voisins dues à la présence de joints de macle est donc négligée. Dans ces condi-
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tions l’équation d’auto-cohérence à vérifier est la suivante [86] :(
C̃AC + C̃∗

)−1
=

〈(
C̃(g) + C̃∗

)−1〉
(III.11)

Avec :
– C̃AC , l’estimation auto-cohérente du tenseur d’élasticité du milieu homogène ;
– C̃(g), le tenseur d’élasticité cubique de la phase d’orientation cristalline g ;
– C̃∗, le tenseur d’influence ;
– 〈•〉, la moyenne sur l’ensemble des orientations g.

L’estimation auto-cohérente du tenseur d’élasticité du milieu homogène est ici isotrope et
peut ainsi être décomposée comme suit :

C̃AC = 3kACJ̃ + 2µACK̃ avec J̃ =
1

3
I ⊗ I et K̃ = Ĩ − J̃ (III.12)

Avec I et Ĩ correspondant respectivement aux tenseurs identités d’ordre 2 et 4, définis en
équation III.13.

Iij = δij et Iijkl =
δikδjl + δilδjk

2
avec δij =

{
1 si i = j

0 si i 6= j
(III.13)

Comme le milieu de référence, caractérisé par C̃0 = C̃AC , est isotrope, C̃∗ l’est aussi et
peut subir la même décomposition :

C̃∗ = 3k∗J̃ + 2µ∗K̃ avec 3k∗ = 4µAC et µ∗ =
µAC(9kAC + 8µAC)

3(kAC + 2µAC)
(III.14)

Le tenseur d’élasticité cubique peut, quant à lui, être décomposé de la manière suivante :

C = 3kJ̃ + 2µaK̃a + 2µbK̃b avec 3k = C1111 + 2C1122 , K̃a = T̃ − J̃
2µa = C1111 − C1122 , K̃b = Ĩ − T̃
2µb = C1212 , T̃ =

∑
i ei ⊗ ei ⊗ ei ⊗ ei

(III.15)
L’équation d’auto-cohérence (Eq. III.11) devient alors :

1

3k∗ + 3kAC
J̃ +

1

2µ∗ + 2µAC
K̃ =

〈
1

3k∗ + 3k
J̃ +

1

2µ∗ + 2µa
K̃a(g) +

1

2µ∗ + 2µb
K̃b(g)

〉
(III.16)

Ce qui donne :

1

3k∗ + 3kAC
J̃ +

1

2µ∗ + 2µAC
K̃ =

1

3k∗ + 3k
J̃ +

[
1

5µ∗ + 5µa
+

3

10µ∗ + 10µb

]
K̃ (III.17)

Ainsi, il vient que le module d’élasticité isostatique estimé par le modèle auto-cohérent est
kAC = k. De plus, l’estimation auto-cohérente du module de cisaillement doit respecter la
condition suivante :

1

2µ∗ + 2µAC
=

1

5µ∗ + 5µa
+

3

10µ∗ + 10µb
(III.18)
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Nuance EAC [GPa] νAC
Fe–18Cr–14Ni [104] 196 0,282
Fe–19Cr–14Ni [104] 201 0,287

Table III.6 – Paramètres d’élasticité macroscopiques estimés, à partir des paramètres
d’élasticité cubique, à l’aide d’un modèle auto-cohérent sous l’hypothèse d’une distribution
uniforme des orientations cristallines

Ce qui revient à déterminer l’unique racine positive du polynôme du 3edegré :

8µAC
3

+ (4µa + 9KAC)µAC
2 − 3µb(KAC + 4µa)µ

AC +−6KACµaµb = 0 (III.19)

Le module d’Young et le coefficient de Poisson estimés, pour chaque jeu de paramètres
d’élasticité cubique issus de la littérature, par le modèle auto-cohérent à l’aide des rela-
tions en équation III.20 sont présentés dans le tableau III.6. Il apparaît que les modules
d’élasticité macroscopiques prédits avec le jeu de paramètres de la nuance Fe–18Cr–14Ni
sont les plus proches de ceux mesurés expérimentalement. Ainsi, ce jeu de paramètres
d’élasticité cubique est retenu pour la suite de l’étude.

1

KAC
=

9

EAC
− 3

µAC
et µAC =

EAC
2(1 + νAC)

(III.20)

4.2 Comportement plastique

Les identifications des paramètres des modèles de plasticité discutées dans cette partie
sont effectuées à l’aide du module d’optimisation du code de calcul ZeBuLoN. Ce module
permet d’optimiser les paramètres de modèles de comportement en mettant en œuvre
différents algorithmes d’optimisation : en particulier, l’algorithme de Levenberg et Mar-
quardt et un algorithme génétique. De plus, les lois de comportement plastique et les
modèles de transitions d’échelles utilisés sont implémentés par défaut dans ZeBuLoN.

4.2.1 Visco-plasticité monocristalline

Analyse du comportement sous chargement cyclique à déformation imposée
et choix d’un modèle de comportement. Afin d’analyser de manière détaillée le
comportement plastique macroscopique de l’acier 316L sous chargement cyclique, il peut
être intéressant de découpler les parts cinématique et isotrope contribuant à l’écrouissage
et d’étudier leurs évolutions respectives au cours du cyclage. Suite à cette analyse, il est
plus aisé de déterminer un modèle de comportement apte à décrire la réponse mécanique
du matériau. Dans le but de dissocier l’écrouissage cinématique de l’écrouissage isotrope,
il est nécessaire de s’appuyer sur une surface de charge f . Cette dernière est définie par
la relation suivante :

f = ‖Σ−X‖ −R− Σy (III.21)

Avec :
– Σ, le tenseur des contraintes macroscopiques ;
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– X, la variable d’écrouissage cinématique ;
– R, la variable d’écrouissage isotrope ;
– Σy, le seuil initial d’élasticité.

En faisant l’hypothèse que la surface de charge est décrite par le critère de von Mises, la
norme associée dépend uniquement du second invariant :

‖Σ−X‖ = J2 (Σ−X) =

√
3

2
(Σ′ −X ′) : (Σ′ −X ′) (III.22)

Deux cas de chargement, représentatifs des essais expérimentaux effectués, sont traités
séparément dans ce qui suit : la traction-compression uniaxiale et la torsion alternée.

Cas de la traction-compression uniaxiale. Dans le cas de la traction-compression
uniaxiale suivant z, le tenseur des contraintes Σ et son déviateur Σ′ s’écrivent respecti-
vement sous la forme :

Σ =

0 0 0
0 0 0
0 0 Σzz

 Σ′ =

−1
3
Σzz 0 0
0 −1

3
Σzz 0

0 0 2
3
Σzz

 (III.23)

Par homogénéité avec le déviateur des contraintes, le tenseur d’écrouissage cinématique
X s’écrit :

X =

−1
3
X 0 0

0 −1
3
X 0

0 0 2
3
X

 (III.24)

Dans ces conditions, J2 (Σ−X) = |Σzz − X| ce qui conduit à la fonction de charge
suivante :

f = |Σzz −X| −R− Σy (III.25)

La réponse d’un matériau lors d’un cycle de traction-compression uniaxiale est sché-
matisée dans un diagramme Σzz - Ezz en figure III.9a. Sur cette figure, sont représentés
le domaine d’élasticité, pour lequel f ≤ 0, et les différentes grandeurs de la fonction de
charge lors du passage de la traction uniaxiale à la compression uniaxiale.

Cas de la torsion alternée. Dans le cas de la torsion autour de z, le tenseur
des contraintes Σ et son déviateur Σ′ sont égaux et s’écrivent sous la forme suivante :

Σ = Σ′ =

0 0 0
0 0 Σθz

0 Σθz 0

 (III.26)

Par homogénéité avec le déviateur des contraintes, le tenseur d’écrouissage cinématique
X s’écrit :

X =

0 0 0
0 0 X
0 X 0

 (III.27)
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Dans ces conditions, J2 (Σ−X) =
√

3|Σθz − X| ce qui conduit à la fonction de charge
suivante :

f =
√

3|Σθz −X| −R− Σy (III.28)

La réponse d’un matériau lors d’un cycle de torsion alternée est schématisée dans
un diagramme Σθz - Eθz en figure III.9b. Sur cette figure, sont représentés le domaine
d’élasticité, pour lequel f ≤ 0, et les différentes grandeurs de la fonction de charge lors
du passage d’une contrainte en torsion positive à une contrainte en torsion négative.
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Figure III.9 – Schématisation d’un cycle de chargement (a) en traction-compression
uniaxiale dans un diagramme Σzz - Ezz et (b) en torsion alternée dans un diagramme Σθz

- Eθz.

Afin d’automatiser le traitement des courbes contrainte-déformation, un programme
a été réalisé. Ce dernier permet de calculer pour chaque cycle de chargement :

– l’amplitude de contrainte macroscopique Σij,a ;
– la contrainte macroscopique moyenne Σij,m ;
– la variable d’écrouissage isotrope X ;
– la taille du domaine élastique Σy +R.
L’amplitude de contrainte macroscopique Σij,a et la contrainte macroscopique moyenne

Σij,m sont définis par les relations suivantes :

Σij,a =
Σij,max − Σij,min

2
Σij,m =

Σij,max + Σij,min

2
(III.29)

où Σij,max et Σij,min correspondent respectivement aux valeurs maximale et minimale
atteintes par la contrainte Σij au cours du cycle.

La variable d’écrouissage cinématique est calculée à partir de Σij,max et de la contrainte
ΣB atteinte au point B sur les courbes d’écrouissage en figure III.9 (Eq. III.30).

X =
Σij,max + ΣB

2
(III.30)

Le point B est déterminé tel que l’incrément de déformation plastique macroscopique
∆Ep

ij = Ep
ij,B − Ep

ij,A atteint une valeur seuil ∆Ep
ij,th. La déformation plastique macro-

scopique Ep
ij,A est la déformation plastique macroscopique atteinte lorsque la contrainte
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macroscopique Σij est maximale lors du cycle. Dans le cas de la traction-compression
uniaxiale, le seuil ∆Ep

ij,th est fixé à 2.10−4 et dans le cas de la torsion alternée, le seuil
∆Ep

ij,th est choisi égal à 2.10−4/
√

3.
La taille du domaine élastique Σy +R est elle aussi calculée à partir de Σij,max et ΣB.

Néanmoins, deux cas sont à distinguer : la traction-compression uniaxiale (Eq. III.31) et
la torsion alternée (Eq. III.32)

Σy +R =
Σzz,max − ΣB

2
(III.31)

Σy +R =

√
3 (Σθz,max − ΣB)

2
(III.32)

Dans le but de faciliter la comparaison des résultats entre les chargements de traction-
compression uniaxiale et de torsion alternée, les résultats sont présentés en termes de
contrainte équivalente de von Mises. Les expressions des différentes grandeurs équivalentes
sont données dans le tableau III.7 pour les deux cas de chargement considérés. Les résultats
ainsi obtenus pour les différents essais de fatigue oligocyclique sont présentés en figure
III.10.

Σeq,a Σeq,m Xeq

Traction-compression uniaxiale Σzz,a Σzz,m X

Torsion alternée
√

3Σθz,a

√
3Σθz,m

√
3X

Table III.7 – Expression des grandeurs équivalentes en traction-compression uniaxiale et
en torsion alternée.

Au vu des courbes de durcissement/adoucissement cyclique, trois phases peuvent être
distinguées dans les réponses mécaniques de la nuance d’acier 316L étudiée en fatigue
oligocyclique :

– une première phase de quelques cycles durant laquelle un durcissement cyclique très
faible est observé ;

– une deuxième phase caractérisée par un adoucissement cyclique jusqu’à mi-durée de
vie ;

– une troisième phase, de la mi-durée de vie jusqu’à rupture, durant laquelle l’ampli-
tude de contrainte est stabilisée ou tout du moins ne présente que des variations
négligeables.

Par ailleurs, dans la majorité des cas de chargement étudiés, il peut être observé que la
variable d’écrouissage cinématique équivalente Xeq présente des variations moins impor-
tantes que la variable d’écrouissage isotrope R lors du cyclage. Dans le cas des chargements
à faibles amplitudes de déformation (E11,a = 1,8.10−3 en traction-compression uniaxiale
ou E12,a = 1,6.10−3 en torsion alternée), la variable d’écrouissage cinématique équivalente
Xeq croît avec l’augmentation du nombre de cycle de sollicitation contrairement à la va-
riable d’écrouissage isotrope R qui diminue, et ce, de manière plus prononcée. Dans le
cas des chargements à fortes amplitudes de déformation (E11,a = 3,6.10−3 en traction-
compression uniaxiale ou E12,a = 3,0.10−3 en torsion alternée), la variable d’écrouissage
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Figure III.10 – Évolution de l’amplitude de contrainte macroscopique équivalente Σeq,a,
de la contrainte moyenne macroscopique équivalente Σeq,m, de la variable d’écrouissage
cinématique Xeq et de la taille du domaine élastique Σy + R au cours des cycles de
chargement (a) en traction-compression uniaxiale et (b) en torsion alternée.

isotrope R contribue, une fois de plus, de façon marquée à l’adoucissement cyclique de
l’acier 316L. La variable d’écrouissage cinématique Xeq a, quant à elle, une évolution dif-
férente de celle observée dans le cas des faibles amplitudes de déformation : cette variable
croît uniquement durant une dizaine de cycle puis décroît jusqu’à la rupture. Ces va-
riations restent néanmoins modérées en comparaison de celles observées avec la variable
d’écrouissage isotrope. Ainsi l’adoucissement cyclique du matériau est dû à la réduction
de la taille du domaine élastique au cours des cycles de sollicitation. L’écrouissage ciné-
matique, quant à lui, a tendance à agir comme une source de durcissement cyclique.

Au vu des remarques précédente, le modèle de comportement macroscopique doit
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comporter une variable d’écrouissage isotrope R conduisant à un adoucissement cyclique.
À titre d’exemple, la loi de Voce (Eq. III.33) avec un paramètre Q < 0 permet d’obtenir
cet effet. De plus, une variable d’écrouissage cinématiqueX conduisant à un durcissement
ou au moins une stabilisation est nécessaire afin de décrire au mieux le comportement. Si
l’évolution de cette variable est décrite par la loi d’Armstrong-Frederick (Eq. III.34), le
rapport des paramètres de cette loi Ciso/Diso doit être positif.

R = Qiso(1− e−bisop) (III.33)

Ẋ =
2

3
CisoĖp −DisoX ṗ (III.34)

Le passage à un modèle de comportement monocristallin présente plusieurs difficultés. La
première est qu’il n’existe pas une correspondance stricte entre le comportement des mo-
nocristaux constituant un polycristal et le comportement macroscopique de ce polycristal.
Par exemple, un polycristal constitué de grains ayant un écrouissage isotrope uniquement
aura une réponse macroscopique dénotant à la fois un écrouissage isotrope mais aussi
un écrouissage cinématique. Malgré ce constat, il est à noter que l’effet de l’écrouissage
isotrope à l’échelle des monocristaux est prépondérant sur l’écrouissage isotrope macrosco-
pique du polycristal et que l’écrouissage cinématique macroscopique du polycristal reste
plus largement influencé par l’écrouissage cinématique intragranulaire. Autrement dit, il
peut paraître raisonnable, en vue de choisir un modèle de comportement monocristallin
pertinent, de conserver une variable d’écrouissage isotrope ayant un caractère adoucissant
et une variable d’écrouissage cinématique ayant un caractère durcissant dans le modèle
de comportement monocristallin. Une autre difficulté, qui n’a pas été abordée jusqu’alors,
est la capacité que doit posséder le modèle à rendre compte du surécrouissage rencontré
dans le cas de chargements non-proportionnels [120]. S’il est difficile de tenir compte de
cet effet avec un modèle de plasticité macroscopique classique, il en est autrement dans le
cas d’une description à l’aide d’un modèle de plasticité monocristalline. En effet, la des-
cription des interactions entre les différents systèmes de glissement à l’aide d’une matrice
d’interaction permet de prédire plus justement le phénomène de surécrouissage expliqué
par l’activation d’un plus grand nombre de systèmes de glissement lors de chargements
non-proportionnels. Plus précisément, ce sont les termes en dehors de la diagonale princi-
pale de la matrice d’interaction – les termes d’écrouissage latent – qui vont permettre de
rendre compte du surécrouissage. Dans ces conditions, il peut être intéressant d’ajouter
une variable d’écrouissage isotrope ayant un caractère durcissant qui aura pour but de
décrire au mieux l’effet de surécrouissage.

Stratégie d’identification. À défaut de disposer d’informations mécaniques, que
ce soit en termes de déformation ou de contrainte, à l’échelle des grains, l’identification
s’appuie sur les quantités mécaniques macroscopiques mesurées lors des essais de fatigue
oligocyclique. L’objectif étant, pour chaque cas de chargement, d’imposer à un agrégat
de quelques centaines de grains, la même déformation macroscopique que celle imposée
expérimentalement et de déterminer les paramètres du modèle de plasticité cristalline de
manière à minimiser la somme quadratique des écarts entre les contraintes macroscopiques
mesurées expérimentalement et celles estimées par le modèle.
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Idéalement, l’identification par méthode inverse du modèle de plasticité cristalline re-
poserait sur l’historique complet des essais de fatigue oligocyclique. Cependant, simuler
le comportement d’un agrégat polycristallin de quelques centaines de grains pendant plu-
sieurs centaines de milliers de cycles est hors de portée des moyens de calcul à notre
disposition. Une méthode couramment employée pour réduire les temps de calculs lors
de l’identification, par méthode inverse, des paramètres d’une loi de plasticité cristalline
consiste à utiliser un modèle de transition d’échelle au lieu d’une modélisation par éléments
finis d’un agrégat polycristallin [43, 15, 44]. Il est tout de même nécessaire de s’assurer de
la validité de l’identification en comparant les prédictions du modèle de transition d’échelle
et d’un modèle éléments finis d’agrégat polycristallin. La réduction notable du temps de
calcul acquise par cette méthode n’est pas suffisante pour permettre de réaliser une iden-
tification s’appuyant sur quelques centaines de milliers de cycles. Deux alternatives sont
donc envisagées :

– identification avec une phase d’adoucissement cyclique « accélérée » ;
– identification sur la phase de durcissement cyclique uniquement.

Identification des paramètres du modèle de plasticité cristalline avec une
phase d’adoucissement cyclique « accélérée ». La première approche envisagée
consiste à identifier les paramètres de la loi de plasticité cristalline de sorte que la réponse
simulée au ne cycle s’ajuste à la réponse à mi-durée de vie obtenue grâce aux essais
de fatigue oligocyclique et que les cycles intermédiaires des simulations correspondent à
certains cycles sélectionnés dans ces essais. Pour les chargements simples à faible amplitude
de déformation (Ezz,a = 1,8.10−3 en traction alternée et Eθz,a = 1,6.10−3 en torsion
alternée), n est pris égal à 10 alors que pour les chargements simples à forte amplitude de
déformation (Ezz,a = 3,6.10−3 en traction alternée et Eθz,a = 3,0.10−3 en torsion alternée)
et le chargement combiné, n est choisi égal à 11 car un cycle est nécessaire en début
d’essai avant d’atteindre l’amplitude de déformation souhaitée. Par exemple, dans le cas du
chargement en traction alternée d’amplitude Ezz,a = 3,6.10−3, l’identification est réalisée
de manière à minimiser la somme quadratique des écarts entre la contrainte mesurée
expérimentalement à un instant t du cycle Nexp et la contrainte prédite par le modèle de
comportement au même instant t du cycle Nsimu. Les cycles expérimentaux sélectionnées
Nexp pour ce cas de chargement et les cycles simulés Nsimu auxquels ils sont comparés
sont explicités dans le tableau III.8. Le modèle de comportement utilisé est le modèle de

Nsimu (cycle) 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11
Nexp (cycle) 1 2 3 6 10 30 60 100 300 600 1000

Table III.8 – Correspondance des cycles expérimentaux sélectionnées Nexp et des cycles
simulésNsimu entre lesquels une minimisation par moindre carré est effectuée lors de l’iden-
tification pour le cas de chargement de traction alternée d’amplitude Ezz,a = 3,6.10−3.

Méric et Cailletaud [13] décrit de manière plus détaillée en section 2.1.1 du chapitre I.
La loi d’écoulement est rappelée en III.35. Il a été décidé de faire intervenir, dans cette
dernière, une variable d’écrouissage cinématique xs et 2 variables d’écrouissage isotrope,
r1,s et r2,s, ayant un caractère durcissant (Q1 > 0) pour l’une et adoucissant (Q2 < 0)
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pour l’autre. Les lois décrivant les évolutions de la variable d’écrouissage cinématique xs
et des variables d’écrouissage isotrope ri,s sont définies respectivement en équations III.36
et III.37.

γ̇s =

〈
|τs − xs| − r0 − r1,s − r2,s

K

〉n
+

sgn(τs − xs) = ν̇ssgn(τs − xs) (III.35)

ẋs = cγ̇s − dν̇sxs (III.36)

ri,s = Qi

∑
r

hsr(1− e−biνr) (III.37)

L’identification des paramètres de la loi de plasticité cristalline avec le modèle β né-
cessite de borner la valeur minimale de Q2 sous peine de rencontrer des problèmes de
convergence lors de l’intégration du modèle de comportement. Suite à l’identification, des
modèles EF d’agrégats polycristallins simulant les différents essais ont été mis en œuvre
afin de s’assurer de la validité de l’identification effectuée avec le modèle de transition
d’échelle β (voir section 2.2.4 du chapitre I). Des problèmes d’intégration du modèle de
comportement n’ont pas permis aux calculs d’aboutir. Cette difficulté n’ayant pu être
surmontée, cette approche prenant en compte le comportement adoucissant du matériau
n’a pas été poursuivie.

Il peut néanmoins être intéressant de dresser un bilan des conséquences qu’engendre
l’absence d’adoucissement sur les champs mécaniques locaux. À cette fin, les réponses du
modèle de plasticité cristalline sont simulées, à l’aide du modèle β et en considérant 300
grains, avec deux jeux de paramètres identiques à l’exception des paramètres Q et r0 :

– l’un ayant une variable d’écrouissage rs durcissante (c.-à-d. Q > 0) ;
– l’autre ayant une variable d’écrouissage rs adoucissante (c.-à-d. Q < 0).

Pour chacun des jeux de paramètres, les paramètres Q et r0 sont choisis arbitrairement
mais de sorte que les réponses simulées avec les différents jeux de paramètres soient
identiques lors du 10e cycle pour chaque condition de chargement. L’évolution, en fonction
du temps, de la contrainte macroscopique, Σzz pour les chargements en traction alternée
et Σθz pour les chargements en torsion alternée, prédite par chacun des deux jeux de
paramètres est présentée en figure III.11.

Les distributions du rapport σij,a/Σij,a (c.-à-d. de l’amplitude de contrainte mésosco-
pique σij,a sur l’amplitude de la contrainte macroscopique Σij,a) prédites par le modèle de
transition d’échelle β, pour les différents cas de chargement et pour les deux jeux de para-
mètres, sont illustrées à l’aide d’histogrammes en figure III.12. Au vu de ces histogrammes,
il peut être constaté que, pour chacun des cas de chargement à faible amplitude de défor-
mation totale imposée (Ezz,a = 1,8.10−3 en traction alternée et Eθz,a = 1,6.10−3 en torsion
alternée), les distributions des amplitudes de contraintes mésoscopiques σij,a prédites pour
les deux jeux de paramètres sont proches. Au contraire, lorsque les chargements sont à
forte amplitude de déformation totale imposée (Ezz,a = 3,6.10−3 en traction alternée et
Eθz,a = 3,0.10−3 en torsion alternée), des différences significatives sont observables entre
les distributions des amplitudes de contraintes mésoscopiques σij,a prédites avec le jeux
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Figure III.11 – Évolution de la contrainte au cours du temps déterminée à l’aide de
simulations numériques de fatigue oligocyclique utilisant le modèle de transition d’échelle
β avec des modèles de plasticité cristalline durcissant (Q > 0) et adoucissant (Q < 0).

de paramètres conduisant à un durcissement et celui conduisant à un adoucissement. En
effet, les distributions déterminées avec le comportement durcissant ont un écart type plus
important que celles obtenues avec le comportement adoucissant. De plus, il peut être re-
marqué que le comportement durcissant entraîne une asymétrie positive des distributions
alors que le comportement adoucissant induit une asymétrie négative. Enfin, les niveaux
de contraintes maximales sont plus importants avec le comportement durcissant qu’avec
le comportement adoucissant. Négliger l’adoucissement dans le comportement plastique
cristallin risque donc d’entraîner une surestimation des contraintes mésoscopiques. L’ab-
sence d’adoucissement dans le comportement aura a priori des conséquences difficilement
quantifiables sur les réponses mécaniques mésoscopiques étudiées dans la suite et sur les
prédictions des critères de fatigue.
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Figure III.12 – Histogrammes de l’amplitude de contrainte mésoscopique σij,a normali-
sée par l’amplitude de contrainte macroscopique Σij,a prédits, lors du dernier cycle pour
différents cas de chargement, par le modèle β avec des modèles de plasticité cristalline
durcissant (Q > 0) et adoucissant (Q < 0).

Identification des paramètres du modèle de plasticité cristalline sur la
phase de durcissement cyclique. Cette deuxième approche consiste à identifier les
paramètres du modèle de plasticité cristalline en ne s’appuyant que sur la phase de dur-
cissement des essais de fatigue oligocyclique. Plus précisément, dans le cas des charge-
ments simples à faible amplitude de déformation (Ezz,a = 1,8.10−3 en traction alternée
et Eθz,a = 1,6.10−3 en torsion alternée) l’identification repose sur les 2 premiers cycles
de chargement alors que pour les chargements simples à forte amplitude de déforma-
tion (Ezz,a = 3,6.10−3 en traction alternée et Eθz,a = 3,0.10−3 en torsion alternée) et le
chargement combiné, seuls les 3 premiers cycles de chargement sont pris en compte dans
l’identification.
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Le modèle de comportement sélectionné est le modèle de Méric et Cailletaud. La loi
d’écoulement est rappelée en équation III.38. Cette dernière fait intervenir deux variables
d’écrouissage :

– une variable d’écrouissage cinématique xs dont l’évolution est décrite par l’équation
III.39 ;

– une variable d’écrouissage isotrope rs suivant la loi d’évolution décrite par l’équation
III.40.

γ̇s =

〈
|τs − xs| − r0 − rs

K

〉n
+

sgn(τs − xs) = ν̇ssgn(τs − xs) (III.38)

ẋs = cγ̇s − dν̇sxs (III.39)

rs = Q
∑
r

hsr(1− e−bνr) (III.40)

Comme cela a été évoqué plus tôt, le modèle de transition d’échelle β (voir section 2.2.4
du chapitre I) est utilisé afin d’éviter de recourir a une modélisation explicite d’un agrégat
polycristallin par éléments finis. Néanmoins, avant d’être utilisé, ce modèle de transition
d’échelle possède un paramètre qui nécessite d’être identifié. Une approche couramment
employée [43, 15, 44] consiste à identifier ce paramètre de manière à ce que la réponse
obtenue lors d’une simulation de traction uniaxiale avec le modèle β soit ajustée au mieux
à celle obtenue, dans les mêmes conditions de chargement, avec le modèle de transition
d’échelle de Berveiller et Zaoui (voir I.2.2.3), avec dans les deux cas le même jeu de
paramètres de plasticité cristalline. Le déroulement de l’identification est le suivant :

1. une identification préliminaire, permettant d’obtenir un jeu de paramètres de plas-
ticité cristalline J1, est effectuée avec le modèle de Berveiller et Zaoui (BZ), en
s’appuyant sur des résultats d’un essai de traction uniaxiale ;

2. le paramètre D du modèle de transition d’échelle β est identifié de sorte à minimiser
la somme quadratique des écarts entre les contraintes obtenues avec les modèles β
et BZ, tout deux utilisant le jeu de paramètres J1, lors d’une simulation de traction
uniaxiale ;

3. une identification, permettant d’obtenir un jeu de paramètres de plasticité cristalline
Jk, est effectuée avec le modèle β, en s’appuyant sur des résultats des essais de fatigue
oligocyclique ;

4. le paramètre D du modèle β est de nouveau identifié de sorte à minimiser la somme
quadratique des écarts entre les contraintes obtenues avec les modèles β et BZ, tout
deux utilisant le jeu de paramètres Jk, lors d’une simulation de traction uniaxiale ;

5. les étapes 3 et 4 sont répétées successivement jusqu’à convergence du jeu de para-
mètres Jk et du paramètre de transition d’échelle D.

Les conditions précises dans lesquels sont réalisées les étapes 1, 2 et 3 ainsi que le résultat
final de l’identification sont détaillés dans ce qui suit.
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µ [GPa] ν
75,5 0,284

Table III.9 – Paramètres utilisés dans le modèle de Berveiller et Zaoui.

Identification avec le modèle de Berveiller et Zaoui. L’identification prélimi-
naire des paramètres du modèle de plasticité cristalline est effectuée en s’appuyant sur
les résultats expérimentaux obtenus par un essai de traction uniaxiale jusqu’à 0.6% de
déformation totale macroscopique. La minimisation par moindre carré des écarts entre
les contraintes mesurées et celles déterminées par le modèle de Berveiller et Zaoui associé
au modèle de plasticité cristalline est réalisée à l’aide de l’algorithme de Levenberg et
Marquardt.

Modèle de transition d’échelle de Berveiller et Zaoui. Pour rappel, le mo-
dèle de transition d’échelle proposé par Berveiller et Zaoui est défini à partir des équations
suivantes (voir section 2.2.3 du chapitre I) :

σg = Σ + 2µ(1− β)α
(
Ep − εpg

)
(III.41)

β =
2(4− 5ν)

15(1− ν)
(III.42)

1

α
= 1 + µ

3Ep
eq

2Σeq

(III.43)

avec σg et εpg, les tenseurs de contrainte et de déformation plastique mésoscopiques du
grain g ; Σeq et Ep

eq, les quantités équivalentes au sens de von Mises des tenseurs de
contrainte et de déformation plastique macroscopiquesΣ etEp. Les paramètres du modèle
de Berveiller et Zaoui utilisés, c’est-à-dire le module de Coulomb µ et le coefficient de
Poisson ν, sont présentés dans le tableau III.9.

De plus, avec le modèle de Berveiller et Zaoui, le comportement élastique est supposé
linéaire isotrope. Les valeurs des paramètres d’élasticité isotrope, le module d’Young E
et le coefficient de Poisson ν sont rappelées dans le tableau III.10. Afin de conduire une
identification à l’aide de l’algorithme d’optimisation de Levenberg et Marquardt dans
de bonnes conditions, il est nécessaire de fournir un jeu de paramètres initial pertinent,
c’est-à-dire assez proche d’un minimum. Les valeurs initiales des paramètres du modèle
de plasticité cristalline, récapitulés dans le tableau III.10, sont celles identifiées (r0, Q, b,
c, d) et proposées (h0, h1, h2, h3, h4, h5) par Guilhem [44] pour une nuance d’acier 316L
différente de celle faisant l’objet de la présente étude. Le caractère visqueux de l’acier 316L
étant peu marqué sur la plage de vitesses de déformations considérée, les paramètres de
viscosité K et n sont imposés et ne seront pas inclus dans le processus d’identification.
Par ailleurs, étant donné qu’un essai de traction uniaxiale monotone fournit peu d’infor-
mation, il n’est pas pertinent d’identifier l’ensemble des paramètres. Dans ces conditions,
les paramètres de la matrice d’interaction (h0, h1, h2, h3, h4, h5) seront imposés lors
de l’identification préliminaire utilisant le modèle de transition d’échelle de Berveiller et
Zaoui.
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Élasticité isotrope Viscosité
E [GPa] ν K [MPa.s1/n] n

194 0,284 10 10
Écrouissage isotrope Écrouissage cinématique

r0 [MPa] Q [MPa] b h0 h1 h2 h3 h4 h5 c [MPa] d
40 10 3 1 1 0,6 12,3 1,6 1,3 40000 1500

Table III.10 – Paramètres initiaux pour l’identification avec le modèle de Berveiller et
Zaoui.

Enfin, il a été décidé de modéliser, avec ce modèle de transition d’échelle et le modèle
β, le comportement d’un agrégat polycristallin de 300 grains. Les orientations cristallines
sont générées, à partir de la texture cristallographique mesurée sur l’acier 316L étudié,
selon la méthode décrite en annexe A.

Résultat de l’identification. Les valeurs des paramètres de plasticité cristal-
line obtenues suite à l’identification effectuée avec le modèle de Berveiller et Zaoui sont
présentées dans le tableau III.11. La réponse en traction prédite par ce modèle de transi-
tion d’échelle associé à la loi de plasticité cristalline est représentée dans un diagramme
contrainte-déformation en figure III.13 et est accompagnée de celle mesurée lors de l’essai
de traction. Une bonne concordance entre les réponses du modèle numérique et expéri-
mentale est observée.
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Figure III.13 – Comparaison entre la réponse expérimentale de l’acier 316L lors d’un
essai de traction uniaxiale et la prédiction du modèle de Berveiller et Zaoui (BZ) après
identification des paramètres.
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Écrouissage isotrope Écrouissage cinématique
r0 [MPa] Q [MPa] b c [MPa] d

104 9,39 2,37 5,90.104 2,09.103

Table III.11 – Paramètres de la loi de plasticité cristalline identifiés avec le modèle de
Berveiller et Zaoui.

Identification du paramètre D du modèle de transition d’échelle β. L’iden-
tification du paramètre D du modèle β est effectuée en ajustant la réponse obtenue avec
ce modèle de transition d’échelle à celle prédite avec le modèle de Berveiller et Zaoui – les
deux modèles ayant les mêmes paramètres de plasticité cristalline – lors d’une simulation
de traction uniaxiale jusqu’à 0.6% de déformation totale macroscopique. La minimisation
par moindre carré des écarts entre les contraintes déterminées par le modèle de Berveiller
et Zaoui et celles prédites par le modèle β est réalisée à l’aide de l’algorithme de Levenberg
et Marquardt.

Modèle de transition d’échelle β. À titre de rappel, les équations décrivant le
modèle de transition d’échelle β sont les suivantes (voir section 2.2.4 du chapitre I) :

σg = Σ + C (B − βg) (III.44)

C = 2µ(1− β) avec β =
2(4− 5ν)

15(1− ν)
(III.45)

B =
∑
g

fgβg (III.46)

β̇g = ε̇pg −Dβgε̇pg,eq (III.47)

où βg représente le tenseur d’accommodation du grain g et B correspond au tenseur
d’accommodation macroscopique. Le paramètre C du modèle est défini à partir des pa-
ramètres d’élasticité isotrope du matériau et est, dans notre cas, égal à 78,5 GPa. Par
ailleurs, le comportement élastique est supposé linéaire isotrope avec ce modèle de tran-
sition d’échelle.

Résultat de l’identification. À l’issue de l’identification, la valeur obtenue pour
le paramètre du modèle de transition d’échelle est D = 274. De plus, les réponses obtenues
en traction uniaxiale avec le modèle β et le modèle de Berveiller et Zaoui sont représentées
dans un diagramme contrainte-déformation en figure III.14. Un bon accord entre ces deux
réponses est constaté.

Identification avec le modèle β. L’identification des paramètres de plasticité cris-
talline s’appuie sur les essais de fatigue oligocyclique. À titre de rappel, ces essais sont
effectués à amplitude de déformation totale imposée :

– en traction alternée : Ezz,a = 1,8.10−3 et Ezz,a = 3,6.10−3 ;
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Figure III.14 – Comparaison entre les réponses sous un chargement de traction uni-
axiale prédites par le modèle de Berveiller et Zaoui et le modèle β après identification du
paramètre D.

– en torsion alternée : Eθz,a = 1,6.10−3 et Eθz,a = 3,0.10−3 ;
– traction-torsion alternée déphasée ϕθz = 90̊ : Ezz,a = 2,0.10−3 et Eθz,a = 1,4.10−3.

Il est important de noter que les déformations imposées expérimentalement ne décrivent
pas parfaitement une sinusoïde au cours du temps et que de légers dépassement de
consignes peuvent être observés lors des premiers cycles de chargement. De ce fait, un
soin particulier a été apporté à imposer les mêmes déformations dans les simulations du
comportement que celles imposées expérimentalement.

Dans un premier temps, le même algorithme d’optimisation que précédemment – l’al-
gorithme de Levenberg et Marquardt – a été utilisé afin d’identifier les paramètres r0, Q, b,
c et d du modèle de plasticité cristalline. Pour le jeu de paramètres initial proposé, il s’est
avéré que cette algorithme a convergé vers un minimum local peu satisfaisant. En effet,
des écarts importants ont été constatés entre les réponses macroscopiques expérimentales
et les prédictions du modèle de comportement associé au modèle de transition d’échelle
β et en particulier dans le cas du chargement en traction/torsion combinées déphasées
de 90̊ . Au vu de ces résultats, il a été décidé d’inclure une part des paramètres de la
matrice d’interaction dans le processus d’optimisation : les paramètres associés aux jonc-
tions entre les systèmes sécants (h2, h4 et h5) et le paramètre d’interaction colinéaire h3.
Dans le cas du modèle de comportement considéré, soit un des paramètres de la matrice
d’interaction, soit le paramètre d’écrouissage isotrope Q, doit être fixé afin que les para-
mètres à identifier soient indépendants. Dans ces conditions, le paramètre caractérisant
l’auto-écrouissage h0 est pris égal à 1. Bien que cela ne soit pas indispensable, il a été
décidé de fixer à la même valeur le paramètre décrivant les interactions coplanaires h1. La
décision d’égaliser les paramètres de ces deux types d’interactions dipolaires a été prise
de sorte à être en accord avec l’identification des paramètres d’un modèle de plasticité
cristalline effectuée par Devincre et Kubin [121] pour un monocristal de cuivre. Dans cette
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Interactions
Durcissement Basinski et Basinski [124] Franciosi [125]

Très fort
Colinéaire (h3)

Lomer (h5)Glissile (h4)
Lomer (h5)

Fort Hirth (h2) Glissile (h4)

Faible Coplanaire (h1)
Coplanaire (h1)

Hirth (h2)
Colinéaire (h3)

Table III.12 – Classements des interactions récapitulés par Gérard [15] et établis à partir
d’essais expérimentaux conduit sur des monocristaux de cuivre pur.

étude, les auteurs se sont appuyés sur des simulations de dynamique des dislocations afin
d’identifier les paramètres d’interaction.

Par ailleurs, afin de respecter la classification des interactions proposée par Devincre
et al. [122], des conditions ont été imposées lors de l’identification de manière à ce que les
paramètres de la matrice d’interaction respectent l’inégalité suivante : h3 > h4 > h5 > h2.
Il est à noter que ce choix n’est cependant pas en accord avec l’ensemble des études
disponibles dans la littérature, qu’elles s’appuient sur des simulations de dynamique des
dislocations ou sur des essais sur monocristaux. Par exemple, selon une étude basée sur
des simulations de dynamiques des dislocations de Dupuy et Fivel [123], les jonctions
de Lomer-Cottrell sont plus fortes que les jonctions glissiles, elles mêmes nécessitant une
contrainte plus importante pour être rompues que les jonctions de Hirth ; ce qui conduirait
dans notre cas à respecter l’inégalité suivante : h5 > h4 > h2. Par ailleurs, différents clas-
sements s’appuyant sur des résultats d’essais conduits sur des monocristaux métalliques
à structure Cubique à Faces Centrées (cuivre, aluminium) ont été proposé [124, 125] et
ont été synthétisé par Gérard [15] (voir tableau III.12). Une contradiction est de nouveau
observée entre les conclusions des différents auteurs. Néanmoins, il peut être remarqué
que le classement de Basinski et Basinski [124] est en bon accord avec le classement de
Devincre et al. [122]. De même, une bonne concordance est rencontrée entre le classement
proposé par Franciosi [125] et celui de Dupuy et Fivel [123]. Au vu des conclusions contra-
dictoires proposées dans la littérature, il a été décidé de suivre une des classifications des
interactions : la classification de Devincre et al. [122].

Étant donné le nombre conséquent de paramètres à identifier, la stratégie d’optimisa-
tion a été revue : l’algorithme de Levenberg et Marquardt a été remplacé par un algorithme
génétique avec une population initiale importante (100 jeux de paramètres initiaux) afin
de minimiser le risque de converger vers un minimum local insatisfaisant. Le jeu de pa-
ramètres obtenu à l’issu du processus d’optimisation ayant changé par rapport à celui
déterminé lors de l’identification préliminaire faisant intervenir le modèle de transition
d’échelle de Berveiller et Zaoui, le paramètre D du modèle β doit être identifié de nou-
veau. Plusieurs étapes sont nécessaires afin de finaliser l’identification :

1. la réponse macroscopique sous un chargement de traction uniaxiale obtenue avec
le modèle de Berveiller et Zaoui est simulée avec le jeu de paramètres de plasticité
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Transition d’échelle Élasticité isotrope Viscosité
C [GPa] D E [GPa] ν K [MPa.s1/n] n
78,5 268 194 0,284 10 10

Écrouissage isotrope Écrouissage cinématique
r0 [MPa] Q [MPa] b h0 h1 h2 h3 h4 h5 c [MPa] d

87,0 1,06 4,88 1 1 0,438 77,2 4,31 2,41 2,04.105 3,63.103

Table III.13 – Paramètres de la loi de visco-plasticité cristalline identifiés en utilisant le
modèle de transition d’échelle β.

cristalline optimisé par l’algorithme génétique Jgen ;
2. le paramètre de transition d’échelle D est optimisé à l’aide de l’algorithme de Leven-

berg et Marquardt afin que le modèle β prédise une réponse en traction uniaxiale la
plus proche possible de celle prédite par le modèle de Berveiller et Zaoui ; ces deux
modèles de transition d’échelle utilisant le même jeu de paramètres de plasticité
cristalline Jgen ;

3. le jeu de paramètres de plasticité cristalline est ensuite optimisé à l’aide de l’algo-
rithme de Levenberg et Marquardt afin que le modèle de comportement s’ajuste au
mieux aux essais de fatigue oligocyclique permettant ainsi d’obtenir un nouveau jeu
de paramètres Jk ;

4. la réponse macroscopique sous un chargement de traction uniaxiale obtenue avec
le modèle de Berveiller et Zaoui est simulée avec le jeu de paramètres de plasticité
cristalline Jk ;

5. le paramètre de transition d’échelle D est optimisé à l’aide de l’algorithme de Leven-
berg et Marquardt afin que le modèle β prédise une réponse en traction uniaxiale la
plus proche possible de celle prédite par le modèle de Berveiller et Zaoui ; ces deux
modèles de transition d’échelle utilisant le même jeu de paramètres de plasticité
cristalline Jk.

Les étapes 3, 4 et 5 sont répétées successivement jusqu’à obtenir la convergence du jeu de
paramètres de plasticité cristalline Jk et du paramètre D du modèle de transition d’échelle
β.

Résultat de l’identification. Les paramètres identifiés à l’aide des essais cy-
cliques à amplitude déformation imposée sont récapitulés dans le tableau III.13. Les
réponses mécaniques macroscopiques obtenues, lors du dernier cycle de chargement, à
l’aide du modèle de transition d’échelle suite à l’identification sont présentés dans des
diagrammes contrainte-déformation en figure III.15. Ces résultats sont accompagnés des
réponses mesurées expérimentalement.

Au vu des diagrammes contrainte-déformation, il peut être observé que, dans le cas
des chargements simples, les extremums en termes de contrainte sont correctement prédits
par le modèle de comportement pour le dernier cycle de chargement. En effet, les écarts
entre les extremums expérimentaux et numériques n’excèdent pas 5%. Dans le cas du
chargement de traction-torsion déphasée de 90̊ , des écarts plus importants sont constatés
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Figure III.15 – Comparaison entre les réponses expérimentales de l’acier 316L sous dif-
férentes amplitudes de déformation imposées et les prédictions du modèle β après identi-
fication des paramètres lors du dernier cycle de chargement.

129



Chapitre III. Caractérisation mécanique et modélisation du comportement
élasto-plastique de l’acier 316L

entre les contraintes macroscopiques mesurées et celles prédites par le modèle de compor-
tement : 7% pour la contrainte normale et 13% pour la contrainte de cisaillement. Par
ailleurs, une bonne adéquation entre les boucles d’hystérésis expérimentales et celles pré-
dites par le modèle de comportement est rencontrée pour les cas de chargement simple à
faible amplitude de déformation. Dans le cas des chargements à grande amplitude de défor-
mation ou combinés, des écarts plus importants entre les boucles contrainte-déformation
expérimentales et numériques sont observés.

Validation de l’identification sur un agrégat polycristallin modélisé expli-
citement par élément finis. Afin de valider le jeu de paramètres identifiés à l’aide de
la loi β, des simulations par éléments finis d’un agrégat polycristallin 3D sont conduites
pour chaque cas de chargement étudié expérimentalement. Pour un cas de chargement
donné, les conditions aux limites imposées sont :

– une condition de périodicité du déplacement sur les faces de l’agrégat polycristallin ;
– un tenseur de déformation macroscopique identique à celui imposé expérimentale-

ment pour le cas de chargement considéré.
Le maillage régulier et périodique utilisé dans ces simulations numériques, visible en figure
III.16, est obtenu par Neper, un logiciel libre développé par Quey [126] permettant de
générer des maillages éléments finis d’agrégats polycristallins. Chaque coté de l’agrégat
cubique est discrétisé par 11 éléments hexaédriques, ce qui donne pour l’ensemble de
l’agrégat 1331 éléments. Avec 8 points d’intégration par élément et 300 grains constituant
l’agrégat polycristallin, une moyenne de 36 points d’intégration par grain est ainsi obtenue.
Cette discrétisation peut sembler grossière mais reste plus fine que celle préconisée par
Diard [3] qui recommande 27 points d’intégration par grain en moyenne en vue d’obtenir
une bonne approximation de la réponse macroscopique d’un agrégat polycristallin.

Figure III.16 – Maillage périodique d’un agrégat polycristallin de 300 grains discrétisés
par 1331 éléments hexaédriques.

Un comportement élastique cubique est assigné aux grains. Les paramètres de ce mo-
dèle sont définis à l’aide de ceux déterminés par Teklu et al. [104] pour une nuance d’acier
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austénitique Fe–18Cr–14Ni. Le modèle de plasticité cristalline est identique à celui utilisé
lors de l’identification. Le jeu de paramètres de ce modèle de comportement est le même
que celui obtenu à l’issue de l’identification conduite avec le modèle de transition d’échelle
β. Une comparaison entre les réponses macroscopiques expérimentale et numérique du po-
lycristal en acier 316L obtenue lors du dernier cycle de chargement est présentée en figure
III.17 pour chaque cas de chargement.

Quel que soit le cas de chargement, une augmentation des contraintes maximales en
valeur absolue est observée par rapport aux réponses macroscopiques obtenues avec le
modèle β. De ce fait, les contraintes macroscopiques maximales prédites par le modèle
éléments finis au cours du dernier cycle de chargement surestiment les contraintes maxi-
males expérimentales dans le cas des chargements de traction-compression uniaxiale. En
particulier dans le cas du chargement en traction-torsion déphasée de 90̊ , un écart de
15% est constaté entre la contrainte normale macroscopique Σzz mesurée et prédite. Une
amélioration est toutefois observée dans le cas des chargements en torsion alternée. En
effet, une meilleure adéquation est constatée entre les extremums des contraintes macro-
scopiques expérimentales et ceux prédits par le modèle éléments finis. Notamment, dans
le cas du chargement en traction-torsion déphasée de 90̊ , l’écart entre les contraintes
de cisaillement macroscopiques Σθz mesurée et prédite est inférieur à 6% avec le modèle
élément finis alors que cet écart atteignait 13% avec le modèle β.

D’une manière plus générale, une moins bonne adéquation des réponses issues des
modèles éléments finis avec les réponses macroscopiques expérimentale est rencontrée. En
particulier, dans le domaine élastique, il apparaît des différences entre les modules d’élas-
ticité (Young E et Coulomb µ) prédits par les modèles éléments finis et ceux observés
expérimentalement. Ces écarts peuvent s’expliquer par une représentativité insuffisante de
la texture avec un agrégat de seulement 300 grains. Une autre possibilité serait que l’hy-
pothèse d’une distribution uniforme des orientations cristallines, faite lors de l’estimation
des paramètres d’élasticité macroscopiques à l’aide d’un modèle auto-cohérent, a conduit
à une estimation trop grossière des paramètres d’élasticité macroscopique. De ce fait, le
jeu de paramètres d’élasticité cubique sélectionné n’est peut être pas le plus pertinent.

4.2.2 Plasticité macroscopique

Modèle de comportement. Le modèle de plasticité macroscopique sélectionné est
un modèle classique [127] s’appuyant sur une surface de charge f décrite par le critère de
von Mises et dans laquelle une variable d’écrouissage isotrope R et une variable d’écrouis-
sage cinématique X interviennent (Eq. III.48). Les évolutions respectives des variables R
et X sont décrites à l’aide des équations III.49 et III.50.

f = J2 (Σ−X)−R− Σy (III.48)

R = Qiso(1− e−bisop) (III.49)

Ẋ =
2

3
Cisoε̇

p −DisoX ṗ (III.50)
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Figure III.17 – Comparaison entre les réponses expérimentales de l’acier 316L sous diffé-
rentes amplitudes de déformation imposées, les prédictions du modèle β et les prédictions
du modèle EF.
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Écrouissage isotrope Écrouissage cinématique
Σy [MPa] Qiso [MPa] biso Ciso [MPa] Diso

129 142 6,88 7,05.105 3,08.103

Table III.14 – Paramètres de la loi de plasticité macroscopique identifiés.

Stratégie d’identification du modèle de plasticité isotrope. L’objectif de
cette identification est de limiter les incompatibilités de déformation plastique macrosco-
pique entre l’agrégat et la matrice. À cette fin, les paramètres du modèle de comportement
sont identifiés de sorte que la réponse mécanique prédite par ce modèle s’ajuste au mieux,
pour chacun des cas de chargement cyclique, à la réponse macroscopique obtenue avec la
loi β associée au modèle de plasticité cristalline. L’optimisation est réalisé par l’algorithme
de Levenberg et Marquardt.

Résultat de l’identification du modèle de plasticité isotrope. Les para-
mètres du modèle de plasticité macroscopique identifiés à l’aide des essais cycliques à
amplitude de déformation imposée sont présentés dans le tableau III.14. Les réponses mé-
caniques obtenues, lors du dernier cycle de chargement, par ce modèle sont illustrées dans
des diagrammes contrainte-déformation en figure III.18. Ces résultats sont accompagnés
des réponses mécaniques macroscopiques prédites avec le modèle de transition d’échelle
associé au modèle de plasticité cristalline.

Ces résultats montrent que les extremums en termes de contraintes sont correctement
prédits par le modèle de plasticité macroscopique. Cependant, des écarts sont rencontrés
dans les boucles contrainte-déformation, notamment au début de la plastification, entre
les réponses du modèle macroscopique et celles prédites par la loi β. Ces écarts pourrait
être atténués en superposant plusieurs variables d’écrouissage permettant une description
plus fine du début de la plastification. Néanmoins, le modèle de plasticité cristalline em-
ployé étant déjà complexe, le modèle de plasticité macroscopique proposé initialement est
conservé.
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Figure III.18 – Comparaison entre les réponses prédites, lors du dernier cycle de char-
gement, par le modèle de plasticité cristalline avec le modèle β et le modèle de plasticité
macroscopique (PM) pour différentes amplitudes de déformation imposées.
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5 Essais de fatigue à amplitude de contrainte constante

5.1 Conditions d’essais

L’objectif de cette campagne d’essais de fatigue est d’obtenir un encadrement des
limites de fatigue moyennes à 2.106 cycles de l’acier austénitique 316L sous différents
types de sollicitation et avec différentes tailles de défaut.

Machine d’essai de fatigue et choix des conditions de chargement. Les essais
sont conduits à l’air et à température ambiante sur une machine d’essais de fatigue Instron
8850 (voir figure III.1). Le choix de cette machine pour réaliser les essais de fatigue est
motivé par la variété des sollicitations qu’elle permet d’imposer. Outre la possibilité offerte
par cette machine d’appliquer des chargements combinés en traction et torsion, elle permet
d’effectuer des essais en traction biaxiale. En effet, la machine est doté d’un dispositif
permettant d’appliquer une pression interne répétée dans des éprouvettes tubulaires (voir
figures III.19 pour le dispositif de pression interne et B.1 en annexe B pour la géométrie
d’éprouvette). Cette pression interne induit une contrainte normale orthoradiale Σθθ à
laquelle peut être combinée une contrainte normale axiale Σzz. Il convient de noter que
les contraintes normales orthoradiales Σθθ applicables sont obligatoirement positives du
fait de l’absence de système permettant d’appliquer une pression sur la surface extérieure
des éprouvettes tubulaires. Ainsi, les essais de traction biaxiale proportionnelle doivent
être réalisés avec un rapport de charge Rσ ≥ 0. Il est aussi important de remarquer qu’un
chargement de pression interne induit un état de contrainte multiaxial et hétérogène dans
la partie utile de l’éprouvette. Une simulation par EF d’un essai de pression interne de
800 bar sur une éprouvette tubulaire ayant un comportement élastique linéaire isotrope
a été réalisée sur le code de calcul ABAQUS afin de mettre en évidence la multiaxialité
et l’hétérogénéité de l’état de contrainte. La géométrie de ce modèle, qui tire profit des
symétries du problème (axisymétrie et symétrie plane), est présentée en figure III.20a.
Les champs de contraintes macroscopiques Σrr et Σθθ dans la partie utile de l’éprouvette,
résultant de la mise en pression, sont respectivement illustrés en figures III.20b et III.20c.
Il apparaît, au vu de ces résultats, que le champs de contrainte orthoradiale Σθθ est
hétérogène et qu’il passe de 560 MPa sur la surface intérieure à 480 MPa sur la surface
extérieure. Par ailleurs, l’application d’une pression P sur la surface intérieure de la zone
utile induit un champs de contrainte Σrr parasite égale à −P sur la surface intérieure et
qui décroît jusqu’à 0 sur la surface extérieure.

Six conditions de chargement sont étudiées pour les essais de fatigue à contrainte
imposée :

– la traction uniaxiale alternée symétrique ;
– la torsion alternée symétrique ;
– la traction et la torsion alternées symétriques en phase avec un rapport de biaxialité
kθz = 0,5 avec kθz = Σθz/Σzz ;

– la traction et la torsion alternées symétriques déphasées de 90̊ avec un rapport de
biaxialité kθz = 0,5 ;

– la traction uniaxiale répétée avec un rapport de charge Rσ = 0,1 ;
– la traction biaxiale en phase avec un rapport de charge Rσ = 0,1 et un rapport de

biaxialité kθθ = 0,5 avec kθθ = Σθθ/Σzz.
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Figure III.19 – Schéma de fonctionnement du dispositif permettant d’appliquer une
pression interne dans une éprouvette tubulaire à l’aide de la machine d’essai de fatigue
servo-hydraulique multiaxiale Instron 8850.

Ces conditions de chargement sont représentées en figure III.21a pour les chargements
alternés symétriques de traction uniaxiale, torsion et traction-torsion combinées et en
figure III.21b pour les chargements alternés de traction uniaxiale et traction biaxiale.

Étant donné les niveaux de chargement à appliquer sur les éprouvettes d’acier austé-
nitique 316L, les essais de traction uniaxiale et de torsion, simples et combinés, pourrait
être effectués à 30 Hz. Néanmoins, le dispositif de pression interne ne permet pas de sol-
liciter les éprouvettes à une fréquence aussi importante. Ainsi, afin de se placer dans les
mêmes conditions pour l’ensemble des essais de fatigue, il a été décidé de les réaliser à
une fréquence de 10 Hz.

Géométries des défauts. Les essais sont conduits sur des éprouvettes présentant
un défaut artificiel et sur des éprouvettes « saines », c’est-à-dire sans défaut. Une forme
hémisphérique a été choisie pour la géométrie des défauts. Un exemple de défaut de 300
µm de diamètre est présenté à l’aide de vues en perspective en figure III.22 et sur un dessin
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Figure III.20 – (a) Géométrie de l’éprouvette tubulaire dans le modèle EF et champs de
contrainte dans la partie utile de l’éprouvette lors d’un essai de pression interne à P = 800
bars : (b) Σrr et (c) Σθθ.

technique en figure B.2 en annexe B. Des défauts de diamètres D de 95 µm, 365 µm et
510 µm sont étudiées pour les chargements de traction uniaxiale alternée symétrique et
de torsion alternée symétrique. En ce qui concerne les autres conditions de chargement,
seuls des défauts de diamètre D = 365 µm sont réalisés.

Moyens de mesures et détermination des contraintes. Les moyens de mesures
de l’effort axial Fz et du couple Cz sont les mêmes que ceux décrits dans la section 3.1. La
connaissance de cet effort permet de déterminer la contrainte normale axiale Σzz à l’aide
de l’équation III.51.

Σzz =
Fz
S

avec S =
π (D2

e −D2
i )

4
(III.51)

Comme les essais impliquant la torsion font intervenir des états de contraintes inférieurs
à la limite d’élasticité Rp0,2% définie à 0,2% de déformation plastique, la contrainte de
cisaillement macroscopique Σθz sur la surface extérieure est liée au couple appliqué Cz
selon la relation définie en équation III.52. Contrairement au cas des essais de fatigue
oligocyclique, la contrainte de cisaillement Σθz est déterminée au niveau de la surface
extérieure. Il est en effet plus pertinent de décrire la limite de fatigue par l’amplitude
de contrainte maximale rencontrée car le gradient de la contrainte de cisaillement a peu
d’effet sur la tenue en fatigue [58].

Σθz,el =
Cz

I(G,ez)

De

2
avec I(G,ez) =

π (D4
e −D4

i )

32
(III.52)
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Figure III.21 – Illustration des trajets de chargements étudiés dans des diagrammes :
(a) Σθz - Σzz et (b) Σθθ - Σzz.

La pression du dispositif de pression interne est mesurée en deux lieux : la pression en
sortie du multiplicateur de pression Pinte et la pression au niveau du mandrin PSP . Cette
dernière est utilisée pour le pilotage des essais de fatigue faisant intervenir la pression
interne. La relation entre la pression interne P et la contrainte orthoradiale macrosco-
pique Σθθ n’est pas évidente : d’une part, le champs de contrainte est hétérogène dans
l’épaisseur de la zone utile de l’éprouvette et d’autre part, les niveaux de sollicitation
atteints lors des essais de traction biaxiale sont tels que le seuil de plasticité est dépassé.
En effet, ces essais sont effectués avec un rapport de charge Rσ = 0,1 ce qui implique
des contraintes maximales importantes. Face à cette difficulté, il a été nécessaire d’avoir
recours à des simulations numériques. Ainsi, l’amplitude de pression Pa et la pression
moyenne Pm – nécessaires pour appliquer respectivement une amplitude de contrainte
Σθθ,a et une contrainte moyenne Σθθ,m données – sont déterminées à l’aide de simulations
par EF d’essais de pression interne sur une éprouvette tubulaire à laquelle est assignée
le modèle de comportement élasto-plastique identifié en section ??. Les contraintes Σθθ

sont déterminées sur la surface intérieure pour les éprouvettes saines et sur la surface
extérieure pour les éprouvettes présentant un défaut. Ce choix permet de connaître la
contrainte au niveau de la surface sur laquelle s’amorcera le plus probablement la fissure
de fatigue. Sur les éprouvettes sans défaut, bien que la contrainte hydrostatique maximale
soit équivalente sur les surfaces intérieure et extérieure, l’amplitude de cisaillement sera
plus importante sur la surface intérieure conduisant ainsi à un risque d’amorçage plus im-
portant sur cette surface. Au contrainte, dans le cas des éprouvettes présentant un défaut,
l’amorçage aura probablement lieu sur la surface extérieure au niveau défaut.

Méthode d’encadrement des limites de fatigue à 2.106 cycles. Cette cam-
pagne d’essais de fatigue n’a pas pour prétention de permettre la détermination précise
des limites de fatigue moyennes à 2.106 cycles pour les différentes conditions d’essai (type
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Figure III.22 – Vues en perspective de l’éprouvette tubulaire et du défaut hémisphérique.

de sollicitation et taille de défaut) mais plutôt d’apporter un encadrement de ces der-
nières. C’est pourquoi, seulement 3 éprouvettes seront testées par condition d’essai. Afin
d’encadrer les limites de fatigue, chaque éprouvette est soumise à des paliers de charge
échelonnés et croissants. Dans la mesure du possible, il sera vérifié que les cycles de solli-
citation à des niveaux de chargement inférieurs à la limite de fatigue moyenne n’ont pas
d’effet, bénéfique ou néfaste, sur la tenue en fatigue.

Dans le cas de chargement en traction uniaxiale et/ou torsion, l’essai est arrêté lors-
qu’une des limites en position du vérin axial ou en rotation du vérin rotatif, imposée à
l’aide du contrôleur de la machine, est atteinte. Ces limites sont choisies de sorte qu’elles
ne soient atteintes que lors de l’apparition d’une fissure macroscopique à la surface des
éprouvettes. Dans le cas de chargement en traction biaxiale, la fin de l’essai se produit
lorsque la position du vérin du multiplicateur de pression excède une certaine limite.
Ceci se produit lorsqu’une fissure traverse l’épaisseur de la zone utile de l’éprouvette. La
consigne en pression ne peut alors plus être assurée dans la chambre de l’éprouvette :
l’huile est évacuée par la fissure et le vérin du multiplicateur de pression se déplace jus-
qu’à la position limite qui lui a été indiquée sans pour autant réussir à imposer la pression
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requise.
Le choix des critères d’arrêt est sujet à discussion car ils ne permettent pas de définir

la limite de fatigue comme l’amplitude de contrainte macroscopique conduisant à l’amor-
çage de fissures de fatigue mais plutôt comme l’amplitude de contrainte macroscopique
menant à la rupture par fatigue de l’éprouvette (c.-à-d. à l’amorçage et à la propagation
d’une fissure de quelques millimètre de long). Or, comme cela a été constaté expérimen-
talement [128], l’amplitude de contrainte à partir de laquelle l’amorçage d’une fissure est
observée peut être notablement différente de l’amplitude de contrainte conduisant à la
rupture complète, dans le cas où la fissure s’amorce sur un défaut ayant un coefficient
de concentration de contrainte Kt supérieur à une certaine valeur critique Kc

t . Lorsque
le défaut à un Kt inférieur à Kc

t , les deux limites de fatigue sont confondues. Des ob-
servations du défaut au vidéo-microscope ont été effectuées (voir figure III.23), quant
cela fut possible, à la fin des paliers de chargement afin de vérifier la présence ou non
de fissures non-propageantes. Ceci afin de permettre l’estimation des limites de fatigue
définies comme seuil d’amorçage de fissures non-propageantes si ces dernières existent.
Néanmoins, aucune fissure non-propageante n’a été observée. Il est néanmoins difficile de

(a) (b)

Figure III.23 – Observation de l’éprouvette tubulaire au vidéo-microscope : (a) mon-
tage du vidéo-microscope et (b) exemple d’observation au vidéo-microscope d’un défaut
hémisphérique de 365 µm de diamètre.

conclure de manière définitive que les limites de fatigue définies par l’amorçage et par la
rupture complète sont confondues. En effet, seul le bord du défaut est observable du fait
de la faible profondeur de champs du vidéo-microscope et de l’impossibilité d’éclairer le
fond du défaut de manière satisfaisante. Toute fissure s’amorçant au fond du défaut ne
peut donc pas être observée. En outre, tous les essais n’ont pas pu être contrôlés avec le
vidéo-microscope et ce, pour diverses raisons :

– indisponibilité du vidéo-microscope ;
– rupture survenant dès le premier palier de chargement.

Les essais faisant intervenir la pression interne n’ont pas fait l’objet d’observations au
vidéo-microscope afin d’éviter son éventuel détérioration par un potentiel jet d’huile lors
de l’apparition d’une fissure traversante.
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Préparation des éprouvettes tubulaires. Les éprouvettes tubulaires obtenues ont
été réalisées par tournage à partir des barres d’acier 316L à section circulaire de 40 mm
de diamètre. La surface extérieure de la partie utile de l’éprouvette présentait des stries
d’usinage importantes et a, de ce fait, été polie. Des polissage successifs sont effectués sur
un tour manuel avec des papiers abrasifs en carbure de silicium de différentes granulomé-
tries FEPA : P320, P600, P1200 et P2400. La dernière étape de polissage mécanique est
réalisée à l’aide d’un drap en feutre sur lequel est pulvérisé une solution diamantée ayant
une granulométrie de 6 µm.

Ne disposant pas d’équipement au laboratoire permettant de polir simplement la sur-
face intérieure des éprouvettes tubulaires, cette dernière est laissée brute d’usinage. Des
mesures effectuées à l’aide d’un profilomètre 3D par interférométrie Bruker ont révélé la
présence de rayures sur la surface interne des éprouvettes. Ces rayures ont pour consé-
quence des profondeurs maximales de creux du profil primaire PV de l’ordre de 10 µm
pour les différentes longueurs de base étudiées. En outre, la plus grande hauteur totale
du profil primaire Pt rencontrée sur les différentes longueurs d’évaluation étudiées atteint
14,24 µm.

Un méplat est également réalisé sur la surface extérieure de la partie des éprouvettes
dans lesquelles il est prévu d’introduire un défaut afin de permettre son observation au
vidéo-microscope. Ce méplat est réalisé par polissage sur une polisseuse à disque munie
d’une couronne, permettant ainsi d’obtenir la largeur de méplat souhaitée. Des polissages
successifs sont effectués avec des papiers abrasifs en carbure de silicium de différentes
granulométries FEPA : P600, P1200 et P2400. La dernière étape de polissage mécanique
est réalisée à l’aide d’un drap en feutre sur lequel est pulvérisée une solution diamantée
ayant une granulométrie de 3 µm.

Les défauts hémisphériques sont réalisés par électro-érosion par enfonçage avec des
électrodes en tungstène. Deux entreprises ont participé à la réalisation de ces défauts :
Outilleurs Angevins pour les défauts de diamètre 365 µm et Vuichard SA pour les défauts
de diamètres 95 et 510 µm. Un exemple de défaut de 365 µm de diamètre est présenté
en figure III.24. La géométrie des défauts est contrôlée lors de l’observation des faciès
de rupture au microscope électronique à balayage (MEB). Le tableau III.15 récapitule
les moyennes et les écarts types résultants des mesures des diamètres et des profondeurs
des différentes tailles de défauts étudiées. Les valeurs des écarts types montrent que le
procédé d’obtention des défauts présente une bonne répétabilité pour les deux dimensions
considérées. De plus, comme les écarts types sont du même ordre de grandeur pour chaque
taille de défaut, il peut être conclu que le changement de fournisseur n’a pas impacté
la qualité de réalisation. Toutefois, le rapport entre la profondeur et le rayon R (avec
R = D/2), n’est pas égal à 1 ce qui est imputable à la fois à une imperfection de sphéricité
du défaut et à un décalage du centre par rapport à la surface.

5.2 Résultats des essais de fatigue à amplitude de contrainte
constante

5.2.1 Traction uniaxiale alternée symétrique

Le nombre de cycles supportés par l’ensemble des éprouvettes sollicitées en traction
uniaxiale alternée symétrique pour les différents paliers de chargement auxquels ces der-
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Figure III.24 – Exemple de réalisation de défaut hémisphérique de 365 µm de diamètre
dans l’acier austénitique 316L.

D = 95 µm D = 365 µm D = 510 µm

Diamètre Moyenne [µm] 94 363 509
Écart type [µm] 2,1 1,6 1,83

Profondeur Moyenne [µm] 53 164 247
Écart type [µm] 2,4 2,6 3,1

Table III.15 – Moyennes et écarts types du diamètre et de la profondeur des différents
défauts.

nières ont été soumises sont présentées, pour chaque taille de défaut, dans un diagramme
Σzz,a-N en figure III.25 et dans le tableau C.1 en annexe C.

Dans le cas des éprouvettes sans défaut, l’amorçage de la fissure conduisant à la rupture
complète de l’éprouvette a lieu systématiquement sur la surface intérieure du fait de la
présence des rayures. Au contraire, dans le cas des éprouvettes présentant un défaut,
l’amorçage se produit sur la surface extérieure et plus précisément au niveau du défaut,
comme cela peut être observé en figure III.26. Aucun site d’amorçage privilégié n’est
observé sur la périphérie du défaut et ce, quel que soit la taille du défaut : les fissures
semblent s’être amorcées de manière homogène sur le pourtour de la calotte hémisphérique.
Par ailleurs, quel que soit le type d’éprouvette sollicitée (saine ou présentant un défaut),
la fissure macroscopique se propage dans le plan de la contrainte principale maximale,
c’est-à-dire, dans le plan de vecteur normal np colinéaire à ez dans le cas d’un chargement
en traction alternée symétrique (voir figure III.27).
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Figure III.25 – Résultats des essais de fatigue en traction uniaxiale alternée symétrique
sur les éprouvettes avec un défaut de diamètre (a) D = 0 µm, (b) D = 95 µm, (c) D = 365
µm et (d) D = 510 µm.

5.2.2 Torsion alternée symétrique

Le nombre de cycles supportés par l’ensemble des éprouvettes sollicitées en torsion
alternée symétrique pour les différents paliers de chargement auxquels ces dernières ont
été soumises sont présentées, pour chaque taille de défaut, dans un diagramme Σθz,a-N
en figure III.28 et dans le tableau C.2 en annexe C.

Dans le cas des éprouvettes sans défaut, le gradient de la contrainte de cisaillement
favorise l’amorçage des fissures sur la surface extérieure des éprouvettes. En outre, à
l’approche de la rupture, un échauffement significatif de la partie utile de l’éprouvette et un
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(a) D = 95 µm

(b) D = 365 µm

(c) D = 510 µm

Figure III.26 – Micrographies du défaut et du faciès de rupture d’une éprouvette sollicitée
en traction alternée symétrique avec un défaut de diamètre (a) D = 95 µm, (b) D = 365
µm et (c) D = 510 µm.
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α
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er eθ
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Figure III.27 – Orientation du plan de propagation de la fissure macroscopique dans le
repère cylindrique de l’éprouvette.

rochet importants ont été constatés. Une fois encore, dans le cas des éprouvettes présentant
un défaut, l’amorçage a lieu sur la surface extérieure, au niveau du défaut, comme cela
peut être observé en figure III.29. Il est à noter de nouveau que les fissures semblent s’être
amorcées de manière homogène sur le pourtour de la calotte hémisphérique. En outre,
l’amorçage sur le défaut de deux fissures, dans des plans perpendiculaires entre eux, est
généralement observé. Quel que soit le type d’éprouvette sollicitée (saine ou présentant
un défaut), les fissures macroscopiques se propagent dans les deux plans des contraintes
principales maximales, c’est-à-dire, dans les plans de vecteurs normaux np formant un
angle α de 45̊ et de -45̊ par rapport au vecteur ez dans le cas d’un chargement en torsion
alternée symétrique (voir figure III.27).

5.2.3 Traction-torsion alternées symétriques en phase (kθz = 0,5 et ϕθz = 0̊ )

Le nombre de cycles supportés par l’ensemble des éprouvettes sollicitées en traction-
torsion alternées symétriques en phase (kθz = 0,5 et ϕθz = 0̊ ) pour les différents paliers
de chargement auxquels ces dernières ont été soumises sont présentées, pour chaque taille
de défaut, dans un diagramme Σzz,a-N en figure III.30 et dans le tableau C.3 en annexe
C.

Comme dans le cas du chargement en torsion alternée symétrique, l’amorçage des
fissures de fatigue se produit sur la surface extérieure pour les éprouvettes saines et sur
la périphérie du défaut pour les éprouvettes dans lesquelles a été introduit un défaut. Ces
fissures se propagent globalement dans un plan de vecteur normal np formant un angle
α d’approximativement -22,5̊ par rapport au vecteur ez (voir figures III.31 et III.27).
Dans le cas d’un chargement en traction-torsion alternées symétriques en phase, ce plan
correspond bien au plan de la contrainte principale maximale.

5.2.4 Traction-torsion alternées symétriques déphasées (kθz = 0,5 et ϕθz = 90̊ )

Le nombre de cycles supportés par l’ensemble des éprouvettes sollicitées en traction-
torsion alternées symétriques déphasées (kθz = 0,5 et ϕθz = 90̊ ) pour les différents paliers
de chargement auxquels ces dernières ont été soumises sont présentées, pour chaque taille
de défaut, dans un diagramme Σzz,a-N en figure III.32 et dans le tableau C.4 en annexe
C.
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Essai 3 - RompueFigure III.28 – Résultats des essais de fatigue en torsion alternée symétrique sur les
éprouvettes avec un défaut de diamètre (a) D = 0 µm, (b) D = 95 µm, (c) D = 365 µm
et (d) D = 510 µm.

Dans le cas d’un chargement en traction-torsion alternées symétriques déphasées,
l’orientation du plan de la contrainte principale maximale varie au cours d’un cycle. En
effet, l’angle α entre le vecteur ez et le vecteur normal np oscille entre -45̊ et +45̊ sur
une période. Comme les fissures longues ont tendances à se propager dans le plan de la
contrainte principale maximale, une grande diversité de plans de propagation est constaté,
que les éprouvettes présentent ou non, un défaut. De plus, il est intéressant de noter que,
pour une même éprouvette, le plan de propagation n’est généralement constant que sur
quelques centaines de µm et que la fissure bifurque à plusieurs reprises. À titre d’exemple,
il apparaît sur la micrographie du défaut en figure III.33 que la fissure suit un plan dont
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(a) D = 95 µm

(b) D = 365 µm

(c) D = 510 µm

Figure III.29 – Micrographies du défaut et du faciès de rupture d’une éprouvette sollicitée
en torsion alternée symétrique avec un défaut de diamètre (a) D = 95 µm, (b) D = 365
µm et (c) D = 510 µm.
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Figure III.30 – Résultats des essais de fatigue en traction-torsion alternées symétriques
en phase (kθz = 0,5 et ϕθz = 0̊ ) sur les éprouvettes avec un défaut de diamètre (a) D = 0
µm et (b) D = 365 µm.

Figure III.31 – Micrographies du défaut et du faciès de rupture d’une éprouvette solli-
citées en traction-torsion alternées symétriques en phase (kθz = 0,5 et ϕθz = 0̊ ) avec un
défaut de diamètre D = 365 µm.

le vecteur normal np forme un angle α avec le vecteur ez qui est d’environ 14̊ au niveau
du défaut et d’environ 23̊ au voisinage du défaut.
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Essai 3 - RompueFigure III.32 – Résultats des essais de fatigue en traction-torsion alternées symétriques
déphasées (kθz = 0,5 et ϕθz = 90̊ ) sur les éprouvettes avec un défaut de diamètre (a)
D = 0 µm et (b) D = 365 µm.

Figure III.33 – Micrographies du défaut et du faciès de rupture d’une éprouvette sollici-
tées en traction-torsion alternées symétriques déphasées (kθz = 0,5 et ϕθz = 90̊ ) avec un
défaut de diamètre D = 365 µm.

5.2.5 Traction uniaxiale alternée (Rσ = 0,1)

Le nombre de cycles supportés par l’ensemble des éprouvettes sollicitées en traction
alternée (Rσ = 0,1) pour les différents paliers de chargement auxquels ces dernières ont
été soumises sont présentées, pour chaque taille de défaut, dans un diagramme Σzz,a-N
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en figure III.34 et dans le tableau C.5 en annexe C.

140

145

150

155

160

165

170

105 106 107

Σ
zz
,a

[M
Pa

]

N [cycles]

Éprouvette no 1 2 3
Non-rompue

190

200

210

220

230

240

250

260

104 105 106 107

Σ
11
,a

[M
P a

]

N [cycles]

Traction - D = 0 µm
Essai 1 - Non rompue

Essai 1 - Rompue
Essai 2 - Non rompue

Essai 2 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue

190

200

210

220

230

240

250

260

104 105 106 107

Σ
11
,a

[M
P a

]

N [cycles]

Traction - D = 0 µm
Essai 1 - Non rompue

Essai 1 - Rompue
Essai 2 - Non rompue

Essai 2 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue

190

200

210

220

230

240

250

260

104 105 106 107

Σ
11
,a

[M
P a

]

N [cycles]

Traction - D = 0 µm
Essai 1 - Non rompue

Essai 1 - Rompue
Essai 2 - Non rompue

Essai 2 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue

Rompue

190

200

210

220

230

240

250

260

104 105 106 107

Σ
11
,a

[M
P a

]

N [cycles]

Traction - D = 0 µm
Essai 1 - Non rompue

Essai 1 - Rompue
Essai 2 - Non rompue

Essai 2 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue

190

200

210

220

230

240

250

260

104 105 106 107

Σ
11
,a

[M
P a

]

N [cycles]

Traction - D = 0 µm
Essai 1 - Non rompue

Essai 1 - Rompue
Essai 2 - Non rompue

Essai 2 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue

190

200

210

220

230

240

250

260

104 105 106 107

Σ
11
,a

[M
P a

]

N [cycles]

Traction - D = 0 µm
Essai 1 - Non rompue

Essai 1 - Rompue
Essai 2 - Non rompue

Essai 2 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - Rompue
Essai 3 - Non rompue

Essai 3 - RompueFigure III.34 – Résultats des essais de fatigue en traction uniaxiale alternée (Rσ = 0,1)
sur les éprouvettes sans défaut.

Comme dans le cas des essais en traction uniaxiale alternée symétrique, les fissures
s’amorcent sur la surface intérieure et se propagent macroscopiquement dans le plan de
vecteur normal ez.

5.2.6 Traction biaxiale alternée (Rσ = 0,1) en phase (kθθ = 0,5 et ϕθθ = 0̊ )

Le nombre de cycles supportés par l’ensemble des éprouvettes sollicitées en traction
biaxiale alternée (Rσ = 0,1) en phase (kθθ = 0,5 et ϕθθ = 0̊ ) pour les différents paliers de
chargement auxquels ces dernières ont été soumises sont présentées, pour chaque taille de
défaut, dans un diagramme Σzz,a-N en figure III.35 et dans le tableau C.6 en annexe C.

Avec les conditions de chargement choisies pour les essais de traction biaxiale alternée,
l’orientation du plan de la contrainte principale maximale est constante et est identique
au cas de la traction uniaxiale. Les observations des éprouvettes suites à ces essais ont
permis de vérifier que les fissures se propageaient bien suivant le plan de la contrainte
principale maximale. De plus, comme attendu, le site d’amorçage des fissures de fatigue
se situe sur la surface intérieure dans le cas des éprouvettes saines. Les constats sont plus
variables dans le cas d’éprouvettes présentant un défaut. Contrairement à ce qui était
attendu, l’amorçage n’a pas lieu systématiquement sur la surface extérieure, au niveau
du défaut. En effet, contrairement à l’éprouvette no 1 (voir figure III.36), l’amorçage de la
fissure de fatigue dans l’éprouvette no 2 a eu lieu sur la surface intérieure et qui plus est,
loin du défaut.
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en phase (kθθ = 0,5 et ϕθθ = 0̊ ) sur les éprouvettes avec un défaut de diamètre (a) D = 0
µm et (b) D = 365 µm.

Figure III.36 – Micrographies du défaut et du faciès de rupture d’une éprouvette solli-
citées en traction biaxiale alternée (Rσ = 0,1) en phase (kθθ = 0,5 et ϕθθ = 0̊ ) avec un
défaut de diamètre D = 365 µm.
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6 Discussion sur les résultats des essais

6.1 Discussion sur les essais de fatigue en traction-torsion alter-
nées symétriques

L’ensemble des résultats des essais de fatigue en traction-torsion alternées symétriques,
y compris les chargements de traction uniaxiale alternée symétrique et de torsion alter-
née symétrique, est rassemblé dans un même diagramme Σij,a-D en figure III.37. Il est à
noter que les chargements de traction uniaxiale alternée symétrique et de torsion alternée
symétrique correspondent respectivement au cas où kθz = 0 et kθz =∞. De plus, l’ampli-
tude Σij,a est Σzz,a pour la traction uniaxiale alternée symétrique et les chargements en
traction-torsion alternées symétriques alors que cette amplitude correspond à Σθz,a pour
la torsion alternée symétrique. Cette figure met clairement en évidence l’effet favorable du
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Figure III.37 – Résultats des essais de fatigue en traction-torsion alternées symétriques,
pour différents rapports de biaxialité kθz et déphasages ϕθz, en fonction du diamètre du
défaut.

déphasage dans le cas d’un chargement en traction-torsion alternées symétriques avec un
rapport de biaxialité kθz = 0,5 et ce, quel que soit le type d’éprouvette considérée (saine
ou présentant un défaut de diamètre D = 365 µm). En effet, il apparaît que l’ajout d’une
amplitude de contrainte Σθz,a ne conduit pas à une diminution appréciable de l’amplitude
de contrainte admissible Σzz,a lorsque le rapport de biaxialité kθz = 0,5 et le déphasage
ϕθz = 90̊ . Au contraire, l’ajout d’une amplitude de contrainte Σθz,a en phase provoque
une chute significative de l’amplitude de contrainte admissible Σzz,a pour un rapport de
biaxialité kθz = 0,5. Dans cette condition de chargement, une diminution de la contrainte
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6. Discussion sur les résultats des essais

admissible Σzz,a de l’ordre de 20% est constatée pour les éprouvettes saines et de 30%
pour les éprouvettes présentant un défaut de diamètre D = 365 µm.

Par ailleurs, il est à noter que les tailles de défaut choisies ne permettent pas de statuer
sur l’éventuelle existence d’une taille critique de défaut en dessous de laquelle la limite
de fatigue n’est pas affectée par le défaut. De plus, la représentation des résultats dans
un diagramme de Kitagawa-Takahashi ne fait pas apparaître clairement un seuil décrit
par une pente de −1/6 comme suggéré par Susmel [110]. Dans ces conditions, il peut
être plus pertinent d’étudier l’évolution du rapport ϕ (Eq. II.16) en fonction du diamètre
D du défaut afin de permettre une comparaison des présents résultats aux tendances
expérimentales observées dans la littérature. Comme ϕ est le rapport de la limite de
fatigue moyenne en torsion alternée symétrique sur la limite de fatigue moyenne en traction
alternée symétrique, il est nécessaire de déterminer, à partir des résultats des essais, les
limites de fatigue moyennes. Ces dernières sont estimées, pour chaque condition d’essai
(c’est-à-dire, pour chaque type de sollicitation et chaque taille de défaut), en moyennant
deux amplitudes de contrainte :

– ΣNF
ij,a correspondant à l’amplitude maximale testée pour laquelle aucune fissure de

fatigue n’a été observée ;
– ΣF

ij,a correspondant à l’amplitude minimale testée pour laquelle aucune éprouvette
n’a supportée 2.106 cycle de fatigue sans amorçage de fissure.

L’évolution du rapport ϕ en fonction du diamètre D du défaut est présentée en figure
III.38. Au vu de la figure III.38, il apparaît que le rapport ϕ croît de 0,63 à 0,75 lorsque le

0.6
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0.7

0.75

0.8

0 95 365 510

ϕ
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Figure III.38 – Évolution du rapport ϕ observé expérimentalement sur l’acier austéni-
tique 316L en fonction du diamètre D du défaut.

diamètre D du défaut passe de 0 à 510 µm. De même, une bonne adéquation est constatée
entre l’évolution de ϕ observée sur l’acier 316L et les tendances expérimentales discutées
en section 3.4.2 du chapitre II. En particulier, une grande similarité peut être notée entre
les présents résultats et l’évolution du rapport ϕ déterminée à partir des résultats d’essais
de fatigue conduit par Endo [113] sur des éprouvettes en acier C37 trouée. En effet, pour
cet acier, le rapport ϕ varie de 0,62 à 0,80 pour un diamètre D de défaut allant de 0 µm
à 500 µm.

153



Chapitre III. Caractérisation mécanique et modélisation du comportement
élasto-plastique de l’acier 316L

6.2 Discussion sur les essais de fatigue en traction biaxiale alter-
née avec un rapport de charge Rσ = 0,1

L’ensemble des résultats des essais de fatigue en traction biaxiale alternée avec un
rapport de charge Rσ = 0,1, y compris le chargement de traction uniaxiale alternée avec
un rapport de charge Rσ = 0,1 (correspondant au cas où kθθ = 0), est rassemblé dans un
même diagramme Σzz,a-D en figure III.37. Au vu de ces résultats, il apparaît nettement
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Figure III.39 – Résultats des essais de fatigue en traction biaxiale alternée avec un
rapport de charge Rσ = 0,1 en phase, pour différents rapports de biaxialité kθθ, en fonction
du diamètre du défaut.

un effet bénéfique de l’augmentation du rapport de biaxialité kθθ. En effet, l’ajout d’une
amplitude Σθθ,a en phase conduit a une augmentation de l’ordre de 10% de l’amplitude
de contrainte admissible Σzz,a pour un rapport de biaxialité kθθ = 0,5. Il est à noter que
les critères intégrale et probabiliste étudiés au chapitre II prédisent un effet bénéfique, sur
la tenue en fatigue, d’un rapport de biaxialité kθθ = 0,5 dans le cas d’un chargement en
traction biaxiale en phase mais avec un rapport de charge Rσ = −1 (voir figure II.10).

Par ailleurs, il peut être observé que le défaut de diamètre D = 365 µm a une faible
influence sur la tenue en fatigue en prenant comme référence le cas sans défaut. En effet,
la limite de fatigue ne décroît que de 3% lorsque D varie de 0 µm à 365µm. À titre de
comparaison, la diminution de la limite de fatigue en traction uniaxiale alternée symé-
trique est de l’ordre de 23% entre l’éprouvette saine et l’éprouvette contenant un défaut
de diamètre D = 365 µm.
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6.3 Discussion sur l’effet de l’enlèvement de matière par électro-
érosion sur la tenue en fatigue

Le procédé d’électro-érosion peut affecter notablement l’état métallurgique et méca-
nique du matériau au voisinage de la surface usinée [129]. Les modifications métallur-
giques rencontrées lors de l’électro-érosion d’aciers austénitiques sont de différentes na-
tures. D’une part, une modification locale de la composition chimique peut être constatée.
Ce changement de composition chimique est dû à la diffusion, dans le matériau, d’éléments
chimiques du fluide diélectrique et en particulier du carbone et de l’hydrogène. La diffu-
sion de ce dernier élément peut fragiliser le matériau et ainsi conduire à une diminution de
la tenue en fatigue. D’autre part, la formation en surface d’une couche blanche ayant une
structure dendritique formée par la fusion puis la solidification rapide du métal lors de
l’électro-érosion est couramment observée [129, 130]. La phase austénitique étant stable
à température ambiante, aucune couche trempée n’apparaît sous cette couche blanche.
Une observation plus rapprochée des faciès de rupture au MEB permet de distinguer la
zone affectée microstructuralement par l’opération d’électro-érosion par enfonçage. Un
exemple est présenté en figure III.40 pour un défaut de diamètre D = 365 µm. La couche
blanche se distingue du matériau de base par l’absence de stries de fatigue. Il apparaît
que l’épaisseur de cette couche est assez irrégulière et est de l’ordre de 2 µm. L’état mé-

Figure III.40 – Vue détaillée du bord d’un défaut de diamètre D = 365 µm et mise en
évidence, par des traits pointillées, de la couche blanche.

canique au voisinage du défaut est, quant à lui, principalement modifié par la présence
d’un champ de contraintes résiduelles au voisinage de la région usinée par électro-érosion.
Ces contraintes résiduelles étant positives en surface, un effet défavorable de ces dernières
sur la tenue fatigue est attendu. De plus, les niveaux atteints par ces contraintes peuvent
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conduire à l’apparition de fissures dans la couche blanche avant même que le matériau
ne soit sollicité [129, 130]. Afin de s’assurer que, dans notre cas, l’opération d’électro-
érosion n’engendraient pas de fissures en surface, les défauts ont été contrôlés avant que
les éprouvettes ne soient soumises aux essais de fatigue. Il s’est avéré que le régime d’usi-
nage (faibles durées d’impulsion et de décharge, faible intensité) opté pour la réalisation
des défauts a permis qu’aucune fissuration superficielle n’ait lieu.

Dans le cas présent, il est difficile d’estimer l’influence de l’opération d’électro-érosion
sur la tenue en fatigue du fait de l’impossibilité :

– de mesurer les contraintes résiduelles induites par ce procédé au voisinage des dé-
fauts ;

– et de caractériser le comportement mécanique de la couche blanche.
Néanmoins, il peut être observé que dans le cas des éprouvettes sollicitées en torsion et
ayant un défaut de diamètre D = 95 µm, la réduction de la limite de fatigue est inférieure
à 5% par rapport celle des éprouvettes saines. Ainsi, même si cette diminution était
uniquement causée par le procédé et non par la concentration de contrainte induite par
l’accident géométrique alors l’effet de l’opération d’électro-réosion sur la tenue en fatigue
resterait, malgré tout, très faible.

7 Conclusion
Les comportement en fatigue oligocyclique de l’acier austénitique 316L a été étudié

sous différentes conditions de sollicitation : traction alternée symétrique, torsion alter-
née symétrique et traction-torsion alternée symétrique déphasée de 90̊ . Les essais sont
conduits à amplitude de déformation totale imposée. Quel que soit la nature de la sollici-
tation, trois phases peuvent être distinguées – pour la plage d’amplitudes de déformation
étudiée – dans les réponses mécaniques macroscopiques de la nuance d’acier 316L sollicitée
en fatigue oligocyclique :

– une première phase de quelques cycles durant laquelle un durcissement cyclique très
faible est observé ;

– une deuxième phase caractérisée par un adoucissement cyclique jusqu’à mi-durée de
vie ;

– une troisième phase, de la mi-durée de vie jusqu’à rupture, durant laquelle l’ampli-
tude de contrainte est stabilisée ou, tout du moins, ne présente que des variations
négligeables.

Ces tendances sont similaires à celles constatées, dans le cas de la traction alternée et
pour des amplitudes de déformations comparables, par Polák et al. [116] et Schwartz [90]
pour des nuances d’acier austénitique proches de celles faisant l’objet de notre étude.

Les modèles de comportement élastique considérées dans cette étude sont l’élasticité
isotrope et l’élasticité cubique. Les paramètres du premier modèle sont identifiés à partir
d’essais de traction uniaxiale monotone. Les paramètres du modèle d’élasticité cubique
ont été identifié par Teklu et al. [104] à l’aide d’essais expérimentaux conduit sur des
monocristaux d’aciers austénitique. L’identification du comportement plastique de l’acier
austénitique 316L s’appuie, quant à elle, sur les essais de fatigue oligocyclique. Deux mo-
dèles de comportement plastique sont identifiés : un modèle de plasticité monocristalline
et un modèle de plasticité « macroscopique ». Le premier modèle sert dans les chapitres
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qui suivent à modéliser le comportement plastique des grains ; le second permettra, quant
à lui, de définir le comportement plastique d’une matrice homogène et isotrope (voir cha-
pitre V). Les paramètres de ces modèles de plasticité sont identifiés de manière à minimiser
l’écart quadratique entre les réponses mécaniques macroscopiques prédites par ces modèles
et celles déterminées expérimentalement lors de la phase de durcissement cyclique des es-
sais de fatigue oligocyclique, c’est-à-dire, lors des 3 premiers cycles de chargement. Dans
le cas du modèle de plasticité monocristalline, la démarche d’identification repose sur des
méthodes de transition d’échelle (modèles de Berveiller et Zaoui et β). Afin de valider
le jeu de paramètres identifié, les réponses mécaniques macroscopiques obtenues à l’aide
de simulations numériques par éléments finis d’agrégats polycristallins sont comparées
aux réponses expérimentales. Un bon accord est constaté dans le cas des chargements
simples. Des écarts plus importants, mais toutefois raisonnables, sont observés pour le
chargement combiné en traction-torsion déphasée de 90̊ . En effet, ces écarts ne dépassent
pas 15% pour la composante de contrainte normale axiale et 6% pour la composante de
de contrainte de cisaillement.

Par ailleurs, des essais de fatigue à grand nombre de cycles, conduits sur des éprou-
vettes en acier austénitique 316L saines ou présentant un accident géométrique hémisphé-
rique, ont permis d’estimer les limites de fatigue moyennes, définies à 2.106 cycles, sous
différentes conditions de sollicitation et ce, pour différentes tailles de défaut. Les essais
sont conduits à amplitude de contrainte imposée. Les conditions de chargement étudiées
sont :

– la traction uniaxiale alternée symétrique ;
– la torsion alternée symétrique ;
– la traction et la torsion alternées symétriques en phase avec un rapport de biaxialité
kθz = 0,5 avec kθz = Σθz/Σzz ;

– la traction et la torsion alternées symétriques déphasées de 90̊ avec un rapport de
biaxialité kθz = 0,5 ;

– la traction uniaxiale répétée avec un rapport de charge Rσ = 0,1 ;
– la traction biaxiale en phase avec un rapport de charge Rσ = 0,1 et un rapport de
biaxialité kθθ = 0,5 avec kθθ = Σθθ/Σzz.

Quatre tailles de défaut, caractérisées par le diamètre D de l’accident géométrique hémi-
sphérique, sont considérées : 0 µm, 95 µm, 365 µm et 510 µm.

Dans le cas d’un chargement en traction-torsion alternées symétriques, un effet très
favorable du déphasage sur la tenue en fatigue est constaté et ce, quel que soit le type
d’éprouvette considérée (saine ou présentant un défaut de diamètre D = 365 µm). En
outre, il apparaît que les tailles de défaut choisies ne permettent pas de statuer sur l’éven-
tuelle existence d’une taille critique de défaut en dessous de laquelle la limite de fatigue
n’est pas affectée par le défaut. De plus, la représentation des résultats dans un diagramme
de Kitagawa-Takahashi ne fait pas apparaître clairement un seuil décrit par une pente de
−1/6 comme suggéré par Susmel [110]. Néanmoins, l’évolution du rapport de la limite
de fatigue moyenne en traction Rσ = −1 sur la limite de fatigue moyenne en torsion à
Rσ = −1, en fonction du diamètre D du défaut, présente une bonne concordance avec les
tendances expérimentales observées dans la littérature.

Dans le cas de chargement d’un chargement en traction biaxiale à Rσ = 0,1, il apparaît
que l’augmentation du rapport de biaxialité kθθ = Σθθ/Σzz, de 0 à 0,5, provoque un
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accroissement de la tenue en fatigue. Cette constatation concorde avec les prédictions
obtenues, pour les mêmes conditions de sollicitation mais avec un rapport de charge
Rσ = −1, avec les critères de fatigue intégrale et probabiliste étudiés au chapitre II. Par
ailleurs, il peut être observé qu’un défaut de diamètre D = 365 µm influe peu sur la limite
de fatigue en traction biaxiale à Rσ = 0,1 par rapport aux autre conditions de sollicitation
étudiées.
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Chapitre IV

Analyse des conditions de glissement
plastique dans l’acier 316L soumis à des
chargements de flexion plane et de
torsion
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Chapitre IV. Analyse des conditions de glissement plastique dans l’acier 316L

1 Introduction

Le premier objectif de ce chapitre consiste à caractériser l’état métallurgique de l’acier
316L étudié, à l’aide d’analyses EBSD. Ce moyen de mesure offre, la possibilité de déter-
miner la distribution de tailles de grain, de doser les phases présentes dans le matériau,
d’étudier la nature des joints de grain en quantifiant la désorientation entre deux grains
adjacents, etc. Le second objectif consiste à étudier le développement de la plasticité dans
des éprouvettes en acier 316L sollicitées en fatigue à grand nombre de cycles et ce, à l’aide
d’analyses EBSD et de simulations numériques reproduisant les essais de fatigue sur les
microstructures observées. L’idée est de lier plus étroitement la modélisation numérique et
les essais expérimentaux afin de s’assurer, qualitativement, de l’aptitude des modèles élé-
ments finis à prédire l’activité plastique se développant dans des microstructures soumises
à des chargements mécaniques cycliques de faible amplitude.

Le chapitre se décompose en 4 parties. Les conditions et les résultats des essais de
fatigue effectués dans le cadre de cette étude sont exposés. Les conditions de réalisation
et le traitement des analyses EBSD sont présentées et sont accompagnés de la caracté-
risation métallurgique de l’acier 316L faisant l’objet de ces travaux. La construction des
modèles éléments finis s’appuyant sur les microstructures analysées par EBSD est ensuite
détaillée. Le chapitre s’achève sur une comparaison entre l’activité plastique prédite par
les simulations numériques d’agrégats polycristallin et celle observée expérimentalement.

2 Essais de fatigue sur la Rumul CrackTronic

Dans cette étude, les essais de fatigue sont conduits sur une machine d’essai de fatigue
électromécanique à résonance Rumul CrackTronic (voir figure IV.1). Le choix d’effectuer
les essais de fatigue sur cette machine est motivé par le fait de disposer d’éprouvettes de
petites dimensions permettant leur observations au MEB en vue de réaliser des analyses
EBSD dans des régions de la partie utile des éprouvettes.

La machine d’essai Rumul CrackTronic permet, à l’aide des montages proposés par
le fabricant, de solliciter des éprouvettes soit en flexion plane alternée, soit en torsion
alternée ; ces deux modes de chargement sont utilisés dans cette étude.

2.1 Dimensionnement de l’éprouvette

Le dimensionnement des éprouvettes utilisées pour les essais de fatigue réalisés sur la
Rumul CrackTronic a nécessité de prendre une compte plusieurs contraintes : certaines
imposées par la machine d’essais et les systèmes de fixation de ses montages ; d’autres
fixées dans un souci de simplification de réalisation et de préparation des éprouvettes.

Pour faciliter la réalisation des éprouvettes, il a été décidé d’utiliser la même géométrie
d’éprouvette à la fois pour le montage de flexion plane et pour celui de torsion. En plus de
cette contrainte, le montage utilisé sur la machine pour solliciter l’éprouvette en torsion,
limite la longueur totale de cette éprouvette à 120 mm et implique que ses têtes d’amarrage
soient de section carré de coté c ≤ 12 mm. En outre, il est nécessaire, au vu des montages
de flexion plane et de torsion, de limiter la longueur de la partie utile de l’éprouvette à
environ 30 mm.
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fixe
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mobile
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Éprouvette Induit

Dynamomètre Barre de torsion

Figure IV.1 – Machine d’essai de fatigue électromécanique à résonance Rumul Crack-
Tronic équipée du montage de flexion plane.

En plus des contraintes géométriques imposées à l’éprouvette, il est nécessaire de
tenir compte des caractéristiques mécanique de la machine lors du dimensionnement de
l’éprouvette. Le couple C à appliquer, pour obtenir un niveau voisin de la limite de fatigue,
doit être compris dans la plage de mesure du capteur de couple (c.-à-d. ±80 N.m) et le
débattement angulaire α entre les têtes d’amarrage fixe et mobile ne doit pas excéder
±1̊ . La condition sur le couple C implique donc de disposer d’une section suffisamment
petite de sorte que le couple à appliquer n’excède pas ±80 N.m mais aussi, que cette
section ne soit pas trop faible afin de conserver une bonne précision dans la mesure du
couple. La condition sur le débattement angulaire impose de disposer d’une éprouvette
ayant une rigidité suffisante, que ce soit en flexion plane ou en torsion, de manière à ne
pas dépasser un débattement de ±1̊ . Ainsi, la faible marge de manœuvre sur la longueur
utile de l’éprouvette fait qu’il est nécessaire, une fois encore, que l’aire de la section de
l’éprouvette soit suffisamment importante pour limiter le débattement angulaire.

Plusieurs géométries ont été étudiées à l’aide de simulations numériques par éléments
finis. La géométrie d’éprouvette retenue est présentée en figure B.3 dans l’annexe B. Il
est à noter qu’un méplat est réalisé dans la partie utile de l’éprouvette afin de permettre
l’analyse EBSD.

2.2 Préparation des éprouvettes en vue de l’analyse EBSD

Des barreaux de section droite identique à celle des têtes d’amarrages des éprouvettes
pleines ont été prélevés par électroérosion à fil dans le même lot de barres que celui utilisé
pour le prélèvement des éprouvettes tubulaires. L’axe des barreaux est colinéaire à l’axe
des barres. Le positionnement des barreaux dans les barres est choisi de manière à ce
que la partie utile des éprouvettes pleines coïncident au mieux avec la partie utile des
éprouvettes tubulaires et en évitant le centre de la barre. La partie utile des éprouvettes
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pleines est ensuite réalisée par tournage et est polie.
Le méplat est réalisé par polissage sur une polisseuse à disque munie d’une couronne,

permettant ainsi d’obtenir la largeur de méplat souhaitée. Des polissages successifs sont
effectués avec des papiers abrasifs en carbure de silicium de différentes granulométries
FEPA : P600, P1200 et P2400. La dernière étape de polissage mécanique est réalisée
à l’aide d’un drap en feutre sur lequel est pulvérisé une solution diamantée ayant une
granulométrie de 3 µm.

Afin d’améliorer la qualité des diagrammes de diffraction d’électrons rétrodiffusés, la
couche écrouie formée sur la surface du méplat lors du polissage mécanique est enlevée
à l’aide d’un polissage électrolytique. L’électrolyte utilisé dans cette opération est un
mélange réalisé au laboratoire ayant les proportions suivantes :

– 70% éthanol dénaturé ;
– 10% éther monobutylique de l’éthylène glycol (Butoxy-2 éthanol) ;
– 20% d’acide perchlorique.

Le polissage électrolytique est effectué à température ambiante et à 40 V avec le sys-
tème de polissage MoviPol-3 de Struers. Ce système est muni d’un pistolet de polissage
permettant de réaliser un polissage électrolytique localisé dans les régions du méplat qui
seront analysées. De plus, ce système est doté d’une pompe garantissant un flux constant
d’électrolyte. Afin de limiter l’échauffement de l’électrolyte et donc de réduire le risque
d’explosion, le polissage électrolytique est réalisé en 6 passes de 4 secondes. Entre chaque
passe, le pistolet de polissage est tourné d’un angle de 90̊ de manière à uniformiser le
polissage. La surface électro-polie est ensuite rincée à l’eau distillée puis à l’éthanol.

2.3 Conditions et résultats des essais de fatigue réalisés sur la
Rumul CrackTronic

Les essais de fatigue conduits à température ambiante sur la Rumul CrackTronic sont
pilotés en couple avec un rapport de charge Rσ = −1. Pour chaque type de sollicitation
(flexion plane et torsion), une éprouvette est testée. Afin d’obtenir des conditions d’essais
proches de celles des essais de fatigue conduits sur les éprouvettes tubulaires, la fréquence
de sollicitation de la CrackTronic est réduite à l’aide de masses additionnelles montées sur
le disque en rotation. Cet ajout permet d’abaisser la fréquence de 80 Hz à 35 Hz environ.
La fréquence de sollicitation reste donc malgré tout plus importante que celle imposée lors
des essais de fatigue réalisés sur la machine d’essai servo-hydraulique Instron 8850. Dans
le but de s’assurer que cette augmentation de fréquence de sollicitation n’entraîne pas
d’élévations de température significativement plus importantes que celles observées sur
les éprouvettes tubulaire, des mesures de température ont été effectuées sur une éprou-
vette instrumentée par un thermocouple de type T. L’échauffement mesuré sur la surface
extérieure de l’éprouvette sollicitée à 35 Hz en torsion au voisinage de la limite de fatigue
est du même ordre de grandeur que celui mesuré sur l’éprouvette tubulaire sollicitée à 10
Hz. Deux critères d’arrêt sont spécifiés pour chaque essai : l’arrêt survient soit lorsque le
compteur atteint 2.106 cycles, soit lorsqu’une variation de fréquence de 1 Hz est détectée,
ce qui se produit lorsqu’une fissure s’amorce dans l’éprouvette.

Pour la sollicitation en flexion plane, l’amplitude de couple imposée à l’éprouvette est
de 22,5 N.m. Dans le cas du chargement de torsion, une amplitude de couple de 28,5
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N.m est appliquée sur l’éprouvette. L’évolution, le long de la ligne moyenne du méplat, de
l’amplitude de chaque composante non nulle du tenseur des contraintes macroscopiques
est déterminée pour chaque type de sollicitation à l’aide d’une simulation numérique par
éléments finis effectuée sur ABAQUS. Dans le modèle éléments finis, l’éprouvette, dont
le comportement est défini comme élastique linéaire isotrope, est soumise aux mêmes
niveaux de sollicitation que ceux imposés lors des essais. Le maillage de l’éprouvette est
présenté en figure IV.2. L’évolution, le long de la ligne moyenne du méplat, des amplitudes
de contraintes macroscopiques obtenues grâce aux simulations numériques est représentée
en figure IV.3a pour le chargement en flexion plane alternée symétrique et en figure IV.3b
pour le chargement en torsion alternée symétrique.

Figure IV.2 – Maillage de l’éprouvette utilisée pour les essais de fatigue sur la Rumul
CrackTronic.

Les résultats de la figure IV.3 indiquent que les amplitudes de contrainte imposées en
flexion plane alternée et en torsion alternée sont supérieures à celle souhaitées, c’est-à-dire
supérieures aux limites de fatigue déterminées lors des essais conduits sur les éprouvettes
tubulaires. Ceci est dû au fait que la profondeur du méplat n’a pas été contrôlée avant les
essais de fatigue sur la Rumul CrackTronic. Il s’est avéré par la suite que la profondeur
du méplat est de 300 µm alors qu’une profondeur de 200 µm était initialement envisagée.
Malgré des niveaux de sollicitation plus importants que les limites de fatigue déterminées
lors des essais de fatigue conduits sur l’Instron 8850, l’éprouvette sollicitée en flexion
plane alternée a tout de même tenu 1,7.106 cycles avant qu’une chute de fréquence ne
soit détectée et l’éprouvette sollicitée en torsion alternée a supporté 2,0.106 cycles. Ceci
peut être attribué à l’effet favorable d’un gradient de contrainte dans le cas de l’essai de
flexion plane alternée et à un effet favorable de volume pour les deux essais. En effet, la
région fortement sollicitée des éprouvettes pleines se réduit au voisinage du méplat, ce qui
représente un volume plus faible que la partie utile des éprouvettes tubulaires.

Comme cela a été mentionné précédemment, une chute de fréquence a été détectée
après environ 1,7.106 cycles dans le cas de l’essai de flexion plane alternée. Cette chute de
fréquence est due à la perte de rigidité suite à l’amorçage et la propagation d’une fissure
au pied d’un des deux congés de raccordement du méplat. Cette fissure s’étend sur toute
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Figure IV.3 – Diagrammes des contraintes macroscopiques maximales obtenues par si-
mulation EF le long de la ligne moyenne du méplat dans le cas des chargements (a) en
flexion plane alternée symétrique et (b) en torsion alternée symétrique.

la largeur du méplat. Suite à une observation attentive de l’intégralité du méplat au MEB,
une autre fissure a été repérée. Cette fissure est elle aussi située au voisinage du congé de
raccordement du méplat et elle ne s’est propagée que dans deux grains. La propagation
intragranulaire de cette fissure a lieu le long d’une bande de glissement dans chacun des
grains. Ces deux bandes de glissement étant disjointes, une partie de la propagation se
produit le long d’un joint de grain afin d’assurer la liaison entre elles.

Dans le cas de l’essai de torsion alternée, aucune chute de fréquence n’a été constatée
et l’essai s’est arrêté à 2,0.106 cycles. L’observation du méplat au MEB a permis de s’as-
surer qu’aucune fissure macroscopique ne s’était propagée dans l’éprouvette. Néanmoins,
plusieurs fissures courtes se sont amorcées et propagées dans quelques grains sur une dis-
tance de 20 à 100 µm. La propagation est principalement de nature intragranulaire et a
lieu le long d’une ou de deux bandes de glissement au sein d’un même grain. Dans une
moindre mesure, de la propagation intergranulaire est observée.

3 Analyse de la surface des éprouvettes par EBSD

3.1 Conditions de réalisation des cartographies EBSD

Les analyses EBSD sont réalisées avec une caméra EBSD EDAX et un MEB Zeiss
EVO-50 dans les conditions opératoires suivantes :

– une tension d’accélération de 25 kV ;
– une distance de travail de 29 mm ;
– un grandissement de ×500.

En outre, l’axe de l’éprouvette est dirigé par le vecteur ~ex qui est colinéaire avec l’axe de
rotation autour duquel peut être inclinée la platine ; ceci afin de permettre l’inclinaison du
méplat à 70̊ par rapport à l’axe du canon à électrons. Le choix de cet angle d’inclinaison,
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classique en pour les analyses EBSD, est justifié par le fait qu’il permet de maximiser le
contraste du cliché d’électrons rétrodiffusés.

Même si la nuance d’acier austénitique étudiée a été sélectionnée pour son caractère
monophasé (phase austénitique), il est important de s’assurer de la présence ou non de
ferrite δ résiduelle. Ainsi deux phases sont considérées lors de l’indexation des bandes de
Kikuchi :

– l’austénite γ de structure cubique à faces centrées et de paramètre de maille aγ =
0,365 nm ;

– la ferrite δ de structure cubique centrée et de paramètre de maille aδ = 0,287 nm.
Les positions et les dimensions des régions analysées avant que les éprouvettes ne soient

sollicitées sont précisées en figure IV.4. Les dimensions des régions cartographiées après
sollicitation peuvent légèrement différer de ces dimensions. Les mesures sont effectuées
sur une grille hexagonale ayant un pas de mesure de 0,8 µm suivant ~ex et de 0,8 sin(π/3)
µm, soit environ 0,69 µm, suivant ~ey.

ez

ey

ex

x1

x2

x1∆ x2∆

y2∆y1∆

Région n°2Région n°1

Chargement x1 [mm] x2 [mm] ∆x1 [µm] ∆x2 [µm] ∆y1 [µm] ∆y2 [µm]
Flexion plane 3,2 10,6 188 200 315 325
Torsion 2,3 11,4 195 200 318 200

Figure IV.4 – Positions et dimensions des régions cartographiées lors de l’analyse EBSD
pour l’éprouvette sollicitée en flexion plane alternée symétrique et l’éprouvette sollicitée
en torsion alternée symétrique.

3.2 Repérage des régions analysées

Afin de pouvoir cartographier par EBSD les mêmes régions des éprouvettes avant et
après sollicitation en fatigue, il est nécessaire de disposer d’un moyen pour repérer ces
régions. Cette tâche est rendue difficile par le fait que les éprouvettes sont inclinées de 70̊ .
Au vu de la bibliographie, plusieurs méthodes ont été employées. Un repérage à l’aide de
plots d’or déposés sur la surface par électrolithographie et délimitant la région analysée
a été utilisé par Dexet [131]. Dunne et al. [132] ont délimité la région analysée à l’aide de
micro-indentation. Dans le cas présent, la démarche adoptée est différente, ne nécessite
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pas de matériel particulier et ne risque pas de perturber la réponse mécanique des régions
observées des éprouvettes.

Avant que les éprouvettes ne soient sollicitées, l’un des bords du méplat est positionné
au centre de l’image produite par le MEB lorsque l’échantillon est inclinée de 70̊ par
rapport à l’axe du canon à électrons. Un déplacement est appliqué à la platine de manière à
centrer l’image sur une des régions analysées. Les points de repères (poussières, rayures...)
au voisinage de la région analysés sont repérés s’ils existent. Enfin la cartographie EBSD
de la région est réalisée. Lors de la réalisation de cette cartographie, un dépôt riche en
carbone de quelques nm d’épaisseur se forme sur la surface de la région observée. Cette
couche de contamination est le résultat d’une interaction entre le faisceau d’électrons et
les hydrocarbures présents dans la chambre du MEB.

Après sollicitation, les éprouvettes sont observées au MEB. Le bord du méplat ayant
servi de repère est de nouveau centré au mieux sur l’image produite par le MEB. Les
mêmes consignes de déplacements sont données à la platine de manière à centrer l’image
sur une des régions précédemment analysées. Les points de repères, ainsi que la couche de
contamination, sont repérés afin de réaliser une nouvelle cartographie EBSD de la région.

3.3 Traitement des cartographies

Afin de rendre les cartographies EBSD exploitables, ces dernières subissent divers
traitements effectués à l’aide du logiciel TSL OIM analysis. En premier lieu, les joints
de grains sont détectés en traçant une frontière entre chaque paire de points dès lors que
l’angle de désorientation entre cette paire est supérieure à 2̊ . La définition de l’angle de
désorientation est fournie en annexe D.

Ces frontières permettent de définir des agglomérats de points. Afin de corriger les
points de mesure aberrants, généralement situés à proximité des joints de grain, les orien-
tations des agglomérats de moins de n points sont remplacées par celles des points voisins
à l’aide d’une opération de dilatation. Le nombre de points n peut varier de 4 à 8 selon
les cartographies. Cette correction est illustrée en figure IV.5. Dans cette exemple, une
fine macle partiellement indexée ainsi que plusieurs points incorrectement indexés au voi-
sinage des joints de grain et en particulier aux points triples sont présent avant correction
(figure IV.5a). Suite au traitement (figure IV.5b), les points de mesure aberrants sont
corrigés et la macle partielle n’apparaît plus. Il est donc à noter que ce traitement risque
de sous-estimer les fractions linéiques réelles des joints de macle en surface.

Suite au traitement de correction, certains joints de grain particuliers sont détectés :
les joints de macle Σ3 et Σ9. Les joints de macle Σ3 sont caractérisés par un angle de
désorientation de 60̊ autour d’un des axes 〈111〉. Les joints de macle Σ9 sont quant à eux
définis par un angle de désorientation de 38,9̊ autour d’un des axes 〈110〉. Pour chacun de
ces deux joints de macle, des tolérances de 5̊ sont accordées sur l’angle de désorientation
et sur l’orientation de l’axe autour duquel a lieu la désorientation. Il convient de noter que
ces critères de détection des joints de macles ne sont pas suffisants pour faire la distinction
entre les joints de macle cohérents et incohérents. Un joint de macle est dit cohérent si et
seulement si le vecteur normal à son plan est colinéaire à l’axe, appartenant à 〈111〉 pour
les joints Σ3 et à 〈110〉 pour les joints Σ9, autour duquel se produit la désorientation.
Au contrainte, tout joint de macle développé dans un plan autre que ce plan est dit
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(a) (b)

Figure IV.5 – Exemple de correction des points de mesure aberrants : cartographies
d’orientation en figure de pôle inverse (a) avant correction et (b) après correction.

incohérent. La distinction entre joint de macle cohérent et joint de macle incohérent
pourrait être effectuée en comparant l’orientation de la trace formée par l’intersection du
plan de joint avec la surface libre à l’orientation de la trace formée par l’intersection du
plan ayant pour normale l’axe autour duquel a lieu la désorientation avec la surface libre.

3.4 Analyse métallurgique de l’acier 316L à partir des cartogra-
phies EBSD

Dans un premier temps, une analyse de l’état métallurgique de l’acier 316L étudié est
proposée. Les cartographies d’orientation en figure de pôle inverse réalisées, avant et après
sollicitation des éprouvettes, sont fournies en annexe E.

Il est à noter que la texture cristallographique de l’acier 316L n’est pas caractérisée à
partir des résultats des analyses EBSD car le nombre de grains contenus dans les régions
analysées est trop faible pour permettre une description statistiquement représentative
des orientations cristallographiques préférentielles. De ce fait, l’analyse de la texture cris-
tallographique a été réalisée à l’aide de la diffraction des rayons X et est présentée en
annexe A.

Phases détectées. La discussion sur les phases détectées lors de l’analyse EBSD
s’appuie sur une cartographie brute (voir figure IV.6) obtenue à l’aide de la boîte à outils
MTEX [133], c’est-à-dire sur une cartographie n’ayant pas subi le traitement visant à
corriger les orientations des points de mesure aberrants. L’observation de la cartographie
brute de l’acier 316L indique une constitution principalement austénitique (fraction sur-
facique de 99%) ainsi que la présence d’une très faible proportion de ferrite δ résiduelle
(fraction surfacique de 1%) située uniquement au voisinage des joints de grain. De plus,
cette phase ferritique est très localisée (agglomérats d’un à six points). Étant donné que la
qualité d’indexation est plus faible à proximité des joints de grain qu’au centre des grains,
il semble probable que la ferrite δ détectée soit plus le fait d’une erreur d’indexation que
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Chargement Région no fL Σ3 [%] fL Σ9 [%] Nombre de grains

Flexion plane 1 53,3 2,2 436
2 50,2 2,1 613

Torsion 1 45,1 2,3 513
2 50,2 2,0 298

Table IV.1 – Fractions linéiques fL des joints de macle Σ3 et Σ9.

de la présence réelle de ferrite. De plus, l’absence d’arrangement de la phase ferritique ob-
servée sous forme de nappes ou d’îlots, couramment constaté [24, 90], renforce l’hypothèse
selon laquelle cette ferrite détectée est une erreur de mesure. Ainsi, pour l’intégralité des
cartographies présentées par la suite, seule la phase austénitique sera considérée lors de
l’étape d’indexation.

Figure IV.6 – Cartographie des phases détectées lors de l’analyse EBSD.

Joints de grains et joints de macle Σ3 et Σ9. En se basant sur les résultats
des analyses EBSD réalisées avant que les éprouvettes ne soient sollicitées, il apparaît
que la proportion de joints de macle Σ3 est très importante. La fraction linéique de ce
type de joints de grains est en effet de l’ordre de 50%. Quelques joints de macle Σ9 sont
aussi observables, dans une moindre mesure, sur les cartographies réalisées. Ces joints de
grains ne représentent en fraction linéique que 2% des joints de grains rencontrés dans
les diverses analyses EBSD effectuées. Les fractions linéiques de ces deux catégories de
joints de macle sont spécifiées, pour chacune des régions analysées, dans le tableau IV.1.
Même si la distinction entre les joints de macle cohérents et incohérents n’est pas prise
en compte dans le traitement des résultats des analyses EBSD, les cartographies exposées
en annexe E laissent supposer la présence de ces deux types de joints pour les macles Σ3.
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3. Analyse de la surface des éprouvettes par EBSD

En effet, les joints de macle rectilignes sont généralement cohérents alors que les joints de
macle présentant des marches sont incohérents sur une portion du joint.

Tailles de grain Les grains au bord des cartographies ne sont pas considérés dans
ce qui suit afin de ne pas biaiser l’analyse portant sur la taille de grain. De plus, les joints
de macle sont pris en considération, au même titre que les joints de grains généraux, lors
de la détermination de la taille de grain.

Il est possible, à partir des résultats des analyses EBSD, de déterminer la taille
moyenne de grain. Plusieurs définitions de la taille moyenne de grain sont proposées
dans la littérature. Nous nous appuierons sur celle préconisée par la norme NF EN ISO
643/2624 [134]. Selon cette norme, la taille moyenne de grain Dm est simplement définie,
en fonction de l’aire moyenne de grain Am, par l’équation suivante :

Dm =
√
Am avec Am =

At
Ng

(IV.1)

Avec At et Ng correspondant respectivement à l’aire totale et au nombre de grains de
la cartographie. Cette définition conduit dans notre cas à une taille de grain moyenne
Dm = 13,0 µm.

Il peut être intéressant de préciser la manière dont la taille de grain est distribuée dans
un polycristal. La taille d’un grain est couramment définie par le diamètre du « cercle
équivalent » Deq, c’est-à-dire du cercle ayant la même aire que celle du grain, notée Ag.
Ainsi, la taille de grain Deq est calculée à l’aide de la relation suivante :

Deq =

√
4Ag
π

(IV.2)

La densité de taille de grain Deq observée expérimentalement est présentée en figure
IV.7a. La distribution de tailles de grain Deq dans un polycristal est fréquemment décrite
par la loi de probabilité log-normal [135, 136, 137], bien qu’elle puisse éventuellement
être approximée par une loi de probabilité Gamma [149]. La densité de probabilité et la
fonction de répartition de la loi log-normale, de paramètres µ et σ, sont respectivement
rappelées en équations IV.3 et IV.4.

f (x;µ,σ) =
1

xσ
√

2π
exp

[
−(ln(x)− µ)2

2σ2

]
(IV.3)

F (x;µ,σ) =
1

2

[
1 + erf

(
ln(x)− µ√

2σ

)]
(IV.4)

Les paramètres µ et σ correspondent respectivement à la moyenne et l’écart-type du loga-
rithme népérien de la variable aléatoire X et peuvent être calculés à partir de l’espérance
E(X) et la variance Var(X) de cette variable à l’aide des relations suivantes :

µ = ln(E(X))− 1

2
ln

(
1 +

Var(X)

E(X)2

)
(IV.5)

σ2 = ln

(
Var(X)

E(X)2
+ 1

)
(IV.6)
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Dans le cas de la présente distribution de tailles de grain, les paramètres de la loi de
probabilité log-normale sont µ = 2,21 et σ = 0,60. La fonction de répartition de la loi
de probabilité log-normale est tracée, pour ce jeu de paramètres, en figure IV.7b et est
comparée à la fonction de répartition empirique. Un bon accord est observé entre ces deux
fonctions de répartition.
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Figure IV.7 – Distribution de la taille de grain Deq empirique : (a) densité empirique et
(b) fonctions de répartition empirique et de loi de probabilité log-normale.

Afin de compléter cette analyse sur la taille de grain et de s’assurer que les grains ont
une morphologie équiaxe, une cartographie EBSD complémentaire a été effectuée dans
un plan normal à la direction de filage. Il a pu être constaté, suite à cette analyse, que
la distribution de tailles de grain et la taille moyenne de grain (Dm = 14,0 µm) dans la
section droite des barres sont similaires à celles observées dans la section longitudinale.

3.5 Analyse succincte de l’activité plastique suite aux sollicita-
tions de fatigue

L’activité plastique dans les régions analysées par EBSD est étudiée ici au travers
du développement des extrusions formées en surface par les bandes de glissement. Cette
analyse s’appuie, d’une part, sur des observations au MEB et d’autre part, sur les carto-
graphies de qualité d’image obtenues grâce aux analyses EBSD.

Cartographies de qualité d’image. La qualité d’image Q est définie, en chaque
point de mesure, par la moyenne des intensités maximales des pics de Hough, ces pics
étant les représentations de bandes de Kikuchi dans l’espace de Hough :

Q =
1

N

N∑
n=1

In (IV.7)
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3. Analyse de la surface des éprouvettes par EBSD

Proportion de grain ayant nPA plans
de glissement différents activés

Chargement Région no 0 1 2 3 4

Flexion plane 1 77,5 21,5 0,5 0,5 0
2 89,7 10,0 0,3 0 0

Torsion 1 64,8 32,5 2,0 0,5 0,1
2 70,1 26,5 2,7 0,7 0

Table IV.2 – Proportion de grain ayant nPA plans de glissement différents activés condui-
sant à la formation de bandes de glissement.

Avec N nombre de pics identifiés dans l’espace de Hough et In intensité maximale du pic
n. Plus le cliché de diffraction est de bonne qualité, plus l’indice de qualité sera important.
Ce paramètre permet ainsi de mettre en évidence, du fait de la faible qualité du cliché
de diffraction, certaines imperfections des microstructures observées : extrusions formées
par les bandes de glissement, joints de grain, poussières et rayures éventuelles.

Les cartographies obtenues, après sollicitation, dans les deux régions de l’éprouvette
soumise à de la flexion plane alternée symétrique sont présentées en figure IV.8. La figure
IV.9 illustre, quant à elle, les résultats d’analyses EBSD conduites, après sollicitation,
dans les deux régions de l’éprouvette sollicitée en torsion alternée symétrique. Sur ces
cartographies, les joints de grains sont représentés par des traits noirs, les joints de macle
Σ3 par des traits rouges et les joints de macle Σ9 par des traits jaunes. En outre, plus les
pixels sont sombres, plus la qualité d’image est faible. Les extrusions dues aux bandes de
glissement sont ainsi reconnaissables par les lignes plus ou moins sombres, selon leur épais-
seur, qu’elles induisent sur les cartographies de la qualité d’image. Il peut être constaté par
ailleurs que le glissement plastique, bien qu’ayant principalement lieu au sein des grains,
survient aussi suivant les plans des joints de macle Σ3. Ces joints de macles, lorsqu’il sont
cohérents coïncident, en effet, avec un plan de la famille {111} soit, en d’autres termes,
un des plans de glissement.

Analyse statistique du développement de bande de glissement L’analyse
statistique proposée consiste à dénombrer, pour chaque grain de chaque région analysée, le
nombre de plans de glissement différents activés nPA conduisant à la formation de bande
de glissement. Les résultats obtenus sont regroupés dans le tableau IV.2.

Au vu de ces résultats, il peut être constaté que la proportion de grains ayant au
moins un plan de glissement actif est plus importante en torsion qu’en flexion plane alors
que le niveau de chargement appliqué est celui de la limite de fatigue. De plus, les grains
dans lesquels ce sont formés des bandes de glissement, présentent majoritairement du
glissement simple, c’est-à-dire du glissement dans un des 4 plans de glissement, et ce, quel
que soit le chargement considéré. Néanmoins, il est à noter que du glissement multiple
conduisant à la formation de bandes de glissement se produit en plus grande proportion
dans les régions observées de l’éprouvette sollicitée en torsion alternée symétrique que
dans les zones analysées de l’éprouvette sollicitée en flexion plane alternée symétrique.
Ces tendances sont similaires – avec toutefois une activité plastique moins importante –
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(a) (b)

Figure IV.8 – Cartographies de la qualité d’image de l’éprouvette sollicitée en flexion
plane : (a) région no 1 et (b) région no 2.

à celles constatées par Agbessi dans le cas d’éprouvettes en cuivre OFHC sollicitée en
traction alternée symétrique et en torsion alternée symétrique au voisinage de la limite
de fatigue à 106 cycles [138].

4 Modélisation par éléments finis

Les modèles éléments finis mis en œuvre dans cette étude visent à reproduire, en
s’appuyant sur les géométries et les orientations des microstructures analysées EBSD, les
essais de flexion plane alternée et de torsion alternée conduits sur les éprouvettes. Avant de
présenter de manière détaillée la modélisation adoptée, il convient de clarifier les objectifs
et ceci afin de justifier les hypothèses simplificatrices qui seront prises par la suite. Le but
recherché par ces simulations numériques d’agrégats polycristallins est d’estimer les plans
selon lesquels surviennent le glissement plastique et la formation de bande de glissement.
On cherche en particulier à effectuer une comparaison qualitative entre les bandes de
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(a) (b)

Figure IV.9 – Cartographies de la qualité d’image de l’éprouvette sollicitée en torsion :
(a) région no 1 et (b) région no 2.

glissement observées expérimentalement et le glissement plastique prédit par les modèles
éléments finis.

La raison de la limitation à une analyse comparative qualitative se justifie par le
fait que la caractérisation expérimentale de l’activité plastique effectuée dans ces travaux
est elle même qualitative. En effet, les mesures expérimentales effectuées permettent de
caractériser la plasticité développée en surface uniquement aux travers de la quantité
de bandes de glissement formées et de l’analyse des plans dans lesquelles elles se sont
développées. Or, une analyse quantitative de l’activité plastique locale nécessiterait une
caractérisation plus poussée de la géométrie (hauteur des marches d’extrusion, profondeur
des marches d’intrusion, largeur, etc.) de ces bandes, à l’aide de la microscopie à force
atomique (AFM) par exemple, dans les régions – ou tout au moins dans quelques grains
des régions – analysées 1. Ces informations permettraient de quantifier l’irréversibilité

1. Il est à noter qu’il reste difficile de mesurer précisément le profil d’une bande de glissement par
AFM, et notamment les profondeur de marche des intrusions, comme cela est clairement illustré par Man
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du glissement plastique soit par la hauteur (resp. profondeur) des marches d’extrusion
(resp. d’intrusion), soit par une grandeur assimilable à une déformation comme celles
proposées par Cretegny et al. [140] ou Risbet et al. [141]. Et ceci, afin d’établir une
éventuelle corrélation entre la somme du glissement plastique cumulé hors plan (c’est-à-
dire, se produisant selon la direction ~ez) des trois systèmes de glissement du plan actif et
la grandeur quantifiant l’irréversibilité du glissement plastique.

4.1 Génération de la CAO et du maillage de la microstructure

Différentes modélisations de la géométrie d’agrégats polycristallins, s’appuyant sur
des analyses EBSD, ont été proposée dans la littérature. Sont notamment rencontrées des
microstructures en :

– 2D reproduisant la surface analysée par EBSD et utilisant une hypothèse de défor-
mation plane [63] ou de déformation plane généralisée [64] ;

– 3D construite à l’aide d’une extrusion de la surface analysée par EBSD [83, 73, 84] ;
– 3D, synthétique en volume, mais représentant en surface libre, la surface analysée

par EBSD [85, 15] ;
– 3D reconstruite à partir de plusieurs cartographies EBSD effectuées à différentes

profondeurs à l’aide de polissage successifs [73, 74, 75, 76].
En vue d’effectuer une comparaison qualitative entre l’activité plastique observée expé-
rimentalement à l’issu des différents essais et les prédictions du glissement plastique par
les modèles élément finis, une modélisation simple de la microstructure, en 2D avec une
hypothèse de déformation plane généralisée, est jugée suffisante en première approche.

4.1.1 Sélection des régions étudiées dans la simulation

Dans le but de limiter les temps de calcul, seule une portion de chaque microstructure
analysée par EBSD est sélectionnée pour les simulations numériques. La sélection des
zones est guidée par trois critères :

– les zones doivent contenir approximativement 150 grains ;
– elles doivent contenir le moins possible d’entités géométriques susceptibles de pré-

senter des éléments de petites dimensions (des macles étroites par exemple) ;
– elles doivent présenter une activité plastique notable.

Les régions sélectionnées sont encadrées sur les cartographies de qualité d’image en figure
IV.10 pour l’éprouvette sollicitée en flexion plane et en figure IV.11 pour l’éprouvette
sollicitée en torsion.

4.1.2 Reconstruction des joints de grains sous OIM Analysis

En vue de générer une discrétisation satisfaisante des microstructures étudiées par
EBSD, il est important d’éviter que les CAO de la microstructure contiennent des seg-
ments de droite petits par rapport à la taille de la microstructure car cela conduirait à
avoir des éléments de petites dimensions et ainsi à un nombre d’éléments important. Une
méthode de simplification de la microstructure pour générer un maillage convenable des

et al. [139].
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(a) (b)

Figure IV.10 – Régions sélectionnées pour la simulation de l’essai de flexion plane dans
la : (a) région no 1 et (b) région no 2.

microstructures est mise en œuvre et est décrite dans cette partie. Cette méthode fait
appel aux possibilités offertes par le logiciel de post-traitement EBSD TSL OIM analysis.
Ce dernier permet de reconstruire chaque joint de grain de la microstructure de la manière
suivante :

1. un segment de droite [A,B] est défini entre deux jonctions triples (cf. figure IV.12a) ;

2. si un point du joint de grain est distant de plus de dc (dc étant un multiple de
la taille du pas utilisé dans l’analyse EBSD) du segment de droite alors [A,B] est
remplacé par deux segments de droite [A,C] et [C,B] définis chacun par le point C
le plus distant du segment et l’un des points triples A et B (cf. figure IV.12b) ;

3. si un point est distant de plus de dc du segment le plus proche alors ce segment
[C,B] est remplacé par deux segments [C,D] et [D,B] définis chacun par le point D
le plus distant du segment et les extrémités B et C du segment (cf. figure IV.12c).

La dernière étape est répétée autant de fois que nécessaire, c’est-à-dire tant qu’il existera
un point du joint de grain mesuré qui sera distant de plus de dc du segment le plus proche.
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(a) (b)

Figure IV.11 – Régions sélectionnées pour la simulation de l’essai de torsion dans la :
(a) région no 1 et (b) région no 2.

Par ailleurs, la distance critique dc a été choisie égale à une taille de pas dans cette étude.
Un exemple de reconstruction des joints de grains est présenté en figure IV.13.

Suite a cette reconstruction, il est possible d’exporter, dans un fichier texte, la des-
cription de la microstructure reconstruite. Ce fichier contient notamment :

– les coordonnées x et y des points initial et final de chaque segment ;
– les identifiants et les orientations cristallines moyennes, définies par les angles d’Eu-

ler, des grains à gauche et à droite du segment.

Pour définir la gauche et la droite du segment, ce dernier est considéré comme étant
orienté du point initial au point final. Il est à noter qu’outre la description géométrique de
la microstructure, ce fichier fournit également les orientations cristallines moyennes par
grain ce qui permet de construire intégralement le modèle EF.
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re e
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Figure IV.12 – Illustration de la segmentation des joints de grains mesurés.

4.1.3 Réalisation de la CAO et du maillage d’une microstructure à partir de
la reconstruction des joints de grain

Il a été décidé d’utiliser Gmsh [95] afin de pouvoir automatiser simplement la géné-
ration du maillage d’une microstructure, et par la suite la construction du modèle EF, à
partir du fichier contenant la description de la microstructure reconstruite. L’automati-
sation de la construction du modèle EF est préférable voire indispensable étant donné le
nombre important d’opérations à effectuer et de données à manipuler. Elle permet en effet
de réduire le temps de construction du modèle EF et de s’assurer d’une mise en donnée
répétable et sans erreur. Pour permettre à Gmsh de mailler une microstructure, il est
néanmoins nécessaire de lui en fournir une description géométrique dans un fichier CAO
respectant une certaine syntaxe. Notamment, il faut définir les surfaces planes en 2D qui
décrivent les sections des grains observés. Chacune de ces surfaces planes est définie par
un plan délimité par une boucle de segments de droite orientés. Par « orientés », il est
entendu que le point initial d’un segment donné correspond au point final du segment
précédemment défini et que son point final correspond au point initial du segment défini
postérieurement. Chacun des segments de droite est défini par un point initial et un point
final, chacun des points étant défini par des coordonnées x et y. Un programme a été
réalisé afin de lire le fichier contenant la description de la microstructure reconstruite et
d’écrire, dans un fichier CAO, la définition des points et des segments de droite décrite
dans le premier fichier. Une illustration de la géométrie résultante est présentée en figure
IV.14a.

Il peut être remarqué que les grains en contact avec les bords de l’agrégat polycristallin
ne peuvent pas encore être définis par une surface étant donné qu’aucun d’entre eux n’est
délimité par une boucle fermée de segments de droite. Suite à cette opération, il est donc
nécessaire de définir le contour de la microstructure par les segments de droite manquant.
Pour cela, un point est ajouté dans chaque coin de la microstructure et des segments de
droite sont définis entre deux points successifs appartenant à l’un des bords de l’agrégat
(cf. figure IV.14b). La dernière étape de construction de la géométrie consiste à définir
la surface de chaque grain. Cette dernière opération nécessite, pour la définition d’une
surface donnée, de chercher les segments de droite sur la frontière du grain et de les
ordonner de manière à définir une boucle fermée de segments correctement orientés. Le
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Joint de grain mesuré Joint de grain segmenté

Figure IV.13 – Exemple de reconstruction des joints de grains

Chargement No ∆x [µm] ∆y [µm] Nombre de grains Nombre d’éléments

Flexion plane 1 146 140 164 17728
2 125 125 126 12367

Torsion 1 136 142 146 16265
2 144 139 139 17729

Table IV.3 – Caractéristiques des régions sélectionnées pour les simulations numériques.

résultat obtenu est présenté en figure IV.14c sur laquelle les surfaces sont schématisées par
deux lignes pointillées – l’une verticale, l’autre horizontale – délimitées par les joints de
grains. Un soin particulier a été pris à assigner à chacune des surfaces, le numéro du grain
qui lui correspond et ce, de manière à pouvoir lui attribuer correctement les orientations
cristallines par la suite.

Suite à cet ensemble d’opérations, la définition de la géométrie des agrégats poly-
cristallins est suffisante pour permettre la réalisation des maillages à l’aide de Gmsh.
Les microstructures sont discrétisées par des éléments triangulaires à 3 nœuds avec en
moyenne 100 à 150 éléments par grain selon la microstructure. Un exemple de maillage
ainsi obtenu est présenté en figure IV.15. Le tableau IV.3 récapitule le nombre de grains
dans les différentes zones analysées ainsi que le nombre d’éléments total des maillages
utilisés. Les maillages sont finalement convertis au format GEOF afin d’être lisibles par
ZeBuLoN.
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(a) (b) (c)

Figure IV.14 – Illustration des différentes étapes de création de la géométrie d’une
microstructure.

4.2 Modèle de comportement

4.2.1 Modèle d’élasto-plasticité monocristalline

Le comportement élastique anisotrope des grains est décrit par la loi de Hooke (Éq.
IV.8) avec un tenseur d’élasticité C̃ cubique qui est représenté sous la forme d’une matrice
6× 6, exprimée dans la base du cristal Bc, en équation IV.9). Le jeu de paramètres utilisé
est issu de la littérature et est discuté en section 4.1.2 III.

Le modèle de Méric et Cailletaud est employé pour décrire le comportement plas-
tique des grains. La loi d’écoulement est rappelée en équation IV.10. Les lois décrivant
l’évolution des variables d’écrouissages cinématique xs et isotrope rs sont présentées res-
pectivement en équations IV.11 et IV.12. Les paramètres utilisées pour ce modèles sont
ceux identifiés en section 4.2.1 du chapitre III.

Les valeurs de l’ensemble des paramètres sont récapitulées dans le tableau IV.4.
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Figure IV.15 – Exemple de maillage d’une microstructure.

σ = C̃εe (IV.8)

σ = C̃εe avec C̃ =


C1111 C1122 C1122 0 0 0
C1122 C1111 C1122 0 0 0
C1122 C1122 C1111 0 0 0

0 0 0 C1212 0 0
0 0 0 0 C1212 0
0 0 0 0 0 C1212


Bc

(IV.9)

γ̇s =

〈
|τs − xs| − r0 − rs

K

〉n
+

sgn(τs − xs) = ν̇ssgn(τs − xs) (IV.10)

ẋs = cγ̇s − dν̇sxs (IV.11)

rs = Q
∑
r

hsr(1− e−bνr) (IV.12)

4.2.2 Définition des orientations cristallines

Comme évoqué précédemment, le fichier décrivant la microstructure reconstruite contient
l’identifiant et l’orientation cristalline moyenne, définie par un triplet d’angles d’Euler, de
chaque grain constituant le polycristal. De plus, chaque ensemble d’éléments finis s’étant
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Élasticité cubique Viscosité
C1111 [GPa] C1122 [GPa] C1212 [GPa] K [MPa.s1/n] n

198 125 122 10 10
Écrouissage isotrope Écrouissage cinématique

r0 [MPa] Q [MPa] b h0 h1 h2 h3 h4 h5 c [MPa] d
87,0 1,06 4,88 1 1 0,438 77,2 4,31 2,41 2,04.105 3,63.103

Table IV.4 – Paramètres du modèle d’élasto-visco-plasticité monocristalline utilisés dans
les modèles éléments finis s’appuyant sur les microstructures analysées par EBSD.

vu attribuer l’identifiant du grain qu’il représente, l’orientation cristalline moyenne d’un
grain donné peut facilement être assignée au groupe d’éléments finis correspondant. Il
est important de souligner qu’il s’agit bien d’une orientation cristalline moyenne qui est
attribuée à chacun des grains et que, de ce fait, les faibles désorientations cristallines
(∆θ 6 2̊ ), pouvant exister au sein d’un grain, sont négligées.

Quelques précautions sont à prendre en considération avant d’assigner les orientations
cristallines. En effet, la base de référence des orientations cristallines Be est différente
de la base du repère spatiale Bs dans laquelle sont exprimées les coordonnées des points
définissant la géométrie de la microstructure. La relation de passage de l’une à l’autre
base est une rotation de 180̊ autour de la droite x = y. Une telle rotation peut être écrite
sous la forme matricielle suivante :

P
Be→Bs

= P
Bs→Be

=

0 1 0
1 0 0
0 0 −1

 (IV.13)

Il est nécessaire, pour la construction du modèle EF, que les orientations cristallines
et les coordonnées spatiales soient définies dans la même base. La base du repère spatial
Bs est choisie comme référence. Un changement de base de référence des orientations
cristallines est donc à effectuer.

Changement de base de référence des orientations cristallines fournies par
TSL. L’objectif est de déterminer les angles d’Euler (ϕ′1,φ

′,ϕ′2) qui définissent les orien-
tations cristallines par rapport à la base Bs connaissant les angles (ϕ1,φ,ϕ2) qui décrivent
les orientations par rapport à la base Be. Une méthode possible pour déterminer ces angles
d’Euler consiste à calculer dans un premier temps, à l’aide de l’équation IV.14, la matrice
d’orientation g

Bs→Bc

décrivant la rotation de la base Bs à la base du cristal Bc connaissant
la matrice d’orientation g

Be→Bc

de la base Be à la base Bc. Cette dernière est définie par
l’équation IV.15 dans laquelle c1, c, c2, s1, s et s2 correspondent respectivement à cos(ϕ1),
cos(φ), cos(ϕ2), sin(ϕ1), sin(φ) et sin(ϕ2)

g
Bs→Bc

= P
Bs→Be

.g
Be→Bc

(IV.14)

g
Be→Bc

=

c1c2 − s1cs2 −c1s2 − s1cc2 s1s
s1c2 + c1cs2 −s1s2 + c1cc2 −c1s

ss2 sc2 c

 (IV.15)
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g
Bs→Bc

=

s1c2 + c1cs2 −s1s2 + c1cc2 −c1s
c1c2 − s1cs2 −c1s2 − s1cc2 s1s
−ss2 −sc2 −c

 (IV.16)

Il suffit ensuite d’exploiter le fait que la matrice g
Bs→Bc

s’exprime sous la même forme
que la matrice g

Be→Bc

:

g
Bs→Bc

=

c′1c′2 − s′1c′s′2 −c′1s′2 − s′1c′c′2 s′1s
′

s′1c
′
2 + c′1c

′s′2 −s′1s′2 + c′1c
′c′2 −c′1s′

s′s′2 s′c′2 c′

 (IV.17)

avec c′1, c′, c′2, s′1, s′ et s′2 correspondant respectivement à cos(ϕ′1), cos(φ′), cos(ϕ′2), sin(ϕ′1),
sin(φ′) et sin(ϕ′2). À partir des équations IV.16 et IV.17, peuvent être déduites les relations
permettant de déterminer ϕ′1, φ′ et ϕ′2 (Eq. IV.19).

ϕ′1 =
3π

2
− ϕ1 + 2nπ

ϕ′ = π − ϕ+ 2nπ avec n ∈ N (IV.18)
ϕ′2 = π + ϕ2 + 2nπ

Dans le cas présent, les valeurs de n sont choisies de manière à ce que ϕ′1 ∈ [0; 2π[,
ϕ′ ∈ [0;π[ et ϕ′2 ∈ [0; 2π[.

4.3 Conditions aux limites

Choix du type de conditions aux limite. Idéalement, les conditions aux limites
à appliquer aux différentes microstructures devraient être identiques à celles imposées
lors des essais de fatigue. La difficulté est que ces conditions aux limites ne peuvent
être déterminées par la seule connaissance du couple appliqué aux éprouvettes. En effet,
bien que la contrainte macroscopique appliquée à chaque région puisse être déterminée
connaissant ce couple, l’anisotropie du comportement des grains fait que la contrainte ne
se distribue pas de manière homogène sur le contour des microstructures étudiées. Afin de
déterminer les conditions aux limites expérimentales, une méthode de mesure couramment
mise en œuvre dans la littérature consiste à mesurer le champs de déplacement sur le
contour à l’aide de la corrélation d’images numériques [84, 85]. Il est à noter que cette
méthode ne permet de déterminer le champ de déplacement imposé qu’en surface, à moins
de faire appel à des techniques de tomographie [89]. Le suivi par corrélation d’images
numériques des conditions aux limites imposées aux microstructures était difficilement
envisageable dans le cas présent, du fait des faibles dimensions des régions analysées,
du nombre important de cycles de chargement et de la haute fréquence de sollicitation.
Ainsi, une hypothèse sur la répartition des contraintes ou des déformations imposées sur
le contour est nécessaire.

Plusieurs hypothèses sont proposées dans la littérature, notamment des déformations
ou des contraintes homogènes au contour [83, 74, 75, 76] et des conditions de déplace-
ments périodiques sur le contour [15, 44]. Les conditions de périodicité du déplacement
sur le bord des microstructures nécessite une géométrie et un maillage périodiques. Les
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Chargement Région no 1 Région no 2
Flexion plane Σxx,a = 230 MPa Σxx,a = 228 MPa
Torsion Σxy,a = 170 MPa Σxy,a = 168 MPa

Table IV.5 – Amplitudes des contraintes macroscopiques auxquelles sont soumises les
régions analysées par EBSD.

microstructures analysées par EBSD n’étant bien évidemment pas périodique, l’ajout
d’une couche de grains géométriquement périodique sur le contour serait nécessaire pour
respecter cette condition. De ce fait, l’utilisation de conditions aux limites périodique ne
conduirait pas à une description plus proche des conditions aux limites expérimentales que
les conditions de contrainte ou de déformation homogènes au contour. Ainsi, par soucis
de simplicité, une condition de contrainte homogène est retenue pour cette étude.

La portée de l’erreur commise sur les champs mécaniques locaux du fait de l’utilisation
d’une contrainte homogène au contour est difficile a estimer, d’autant plus que les avis
divergent sur la question. En effet, selon Doumalin et al. [142], les mécanismes locaux
de déformation interagissent à distance sur une longueur supérieure à plus de 5 fois la
taille moyenne de grain. Dans ces conditions, ne pas tenir compte de l’hétérogénéité de
la déformation ou de la contrainte appliquée sur le bord des microstructures pourraient
influencer la réponse mécanique sur une couche d’environ 5 fois la taille moyenne de grain.
Or, d’après Zaoui [86], les effets des fluctuations des contraintes ou des déformations sur
le contour sont principalement sensibles dans une couche d’épaisseur de l’ordre de la
taille caractéristique des hétérogénéités considérées (en l’occurrence, la taille moyenne
de grain Dm) et peuvent être négligés dans le reste de la microstructure. Par ailleurs,
des comparaisons des champs de déformations obtenues par des simulations numériques
d’agrégats polycristallins en tenant compte de l’hétérogénéité de la déformation observée
expérimentalement sur le contour d’une part et en supposant une déformation homogène
au contour d’autre part, sont discutée par Héripré et al. [84] et Evrard et al. [143]. Ces
études laissent à penser que des erreurs sur la localisation de la déformation peuvent être
attendues à proximité des bords et ce, sur une distance au moins égale à la taille moyenne
de grain.

Amplitude de chargement. Au vu de la position des régions choisies (voir figure
IV.4), il est possible de déterminer les amplitudes de contraintes macroscopiques aux-
quelles sont soumises ces régions à l’aide des résultats présentés en figure IV.3. Le tableau
IV.5 récapitule les amplitudes de contraintes macroscopiques ainsi déterminées. Pour li-
miter le temps de calcul et comme la comparaison entre les prédictions des simulations
numériques et les observations expérimentales se veut qualitative, les agrégats polycris-
tallins ne sont soumis qu’à 10 cycles de chargement.
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5 Comparaison entre les observations expérimentales
et les prédictions des modèles éléments finis

5.1 Traitement des résultats

Détermination des vecteurs normaux des plans de glissement. Afin de pou-
voir déterminer pour chaque grain, dans quel plan de la famille {111} se sont formés les
bandes de glissement, les intersections, avec la surface libre de vecteur normal ez, des 4
plans de glissement de chaque grain sont représentées par des segments de droite dirigés
par ui et sont superposées aux cartographies de qualité d’image. Le vecteur directeur ui
de la droite formée par l’intersection du plan de glissement de vecteur normal ni et de la
surface libre de vecteur normal ez est exprimé, dans la base spatiale Bs, par la relation
suivante :

ui = ni ∧ ez =

ni,xni,y
ni,z


Bs

∧

0
0
1


Bs

=

 ni,y
−ni,x

0


Bs

(IV.19)

L’expression des vecteurs normaux des 4 plans de glissement sont connus dans la base du
cristal Bc. Pour rappel, ces derniers sont :

n1 =
1√
3

1
1
1


Bc

; n2 =
1√
3

−1
1
1


Bc

; n3 =
1√
3

 1
−1
1


Bc

; n4 =
1√
3

 1
1
−1


Bc

(IV.20)

et peuvent s’écrire, avec les indices de Miller, de la manière suivante : (111),
(
111
)
,
(
111
)

et
(
111
)
. Pour exprimer ces vecteurs dans la base spatiale Bs, il suffit de faire appel à la

relation de passage faisant intervenir la matrice d’orientation g
Bs→Bc

définie en équation
IV.16 :

niBs
= g

Bs→Bc

.niBc
(IV.21)

Les segments de droite représentant l’intersection du plan de glissement avec la surface
libre sont centrées sur les barycentres du grain auxquels ils sont associés et leurs longueurs
sont pondérées par le diamètre de ce grain pour améliorer la lisibilité. Pour distinguer les
traces produites au sein d’un même grain, une couleur différente est attribuée à chacun
des 4 plans de glissement. Le résultat de ce traitement est illustré respectivement pour
les régions no 1 et no 2 de l’éprouvette sollicitée en flexion plane alternée en figures IV.16b
et IV.17b et pour les régions no 1 et no 2 de l’éprouvette sollicitée en torsion alternée en
figures IV.18b et IV.19b. Par ailleurs, afin de faciliter la discussion, la numérotation des
grains est affichée respectivement pour les régions no 1 et no 2 de l’éprouvette sollicitée
en flexion plane alternée en figures IV.16a et IV.17a et pour les régions no 1 et no 2 de
l’éprouvette sollicitée en torsion alternée en figures IV.18a et IV.19a.

Variables étudiées dans les modèles éléments finis. En vue d’effectuer une
comparaison qualitative entre les plans dans lesquels des bandes de glissement se sont
formées et les prédictions, à l’aide des modèles numériques, du glissement plastique ayant
lieu dans ces plans, les variables retenues pour cette étude sont, pour chaque plan de
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5. Comparaison entre les observations expérimentales et les prédictions des modèles
éléments finis

Plan ns Direction ls No

(111)

[
101
]

1[
011
]

2[
110
]

3(
111
) [

101
]

4
[011] 5
[110] 6(

111
) [

011
]

7
[110] 8
[101] 9(

111
) [

110
]

10
[101] 11
[011] 12

Table IV.6 – Correspondance entre les systèmes de glissement, définies par leurs plans
et leurs directions, et les numéros qui leur sont attribuées dans ZeBuLoN [16].

glissement, la somme des glissements plastiques cumulés νs des systèmes de glissement
appartenant au plan de glissement considéré :

ν(111) =
∑

s∈(111)

νs ; ν(111) =
∑

s∈(111)

νs ; ν(111) =
∑

s∈(111)

νs ; ν(111) =
∑

s∈(111)

νs (IV.22)

En suivant la numérotation suivie par ZeBuLoN et précisée dans le tableau IV.6, les
4 variables étudiées sont calculées comme suit :

ν(111) =
3∑
s=1

νs ; ν(111) =
9∑
s=7

νs ; ν(111) =
6∑
s=4

νs ; ν(111) =
12∑
s=10

νs (IV.23)

Les champs des variables ν(111), ν(111), ν(111) et ν(111) prédits par les modèles éléments finis
sont présentés respectivement :

– en figures IV.16c, IV.16d, IV.16e et IV.16f pour la régions no 1 de l’éprouvette sol-
licitée en flexion plane alternée ;

– en figures IV.17c, IV.17d, IV.17e et IV.17f pour la régions no 2 de l’éprouvette sol-
licitée en flexion plane alternée ;

– en figures IV.18c, IV.18d, IV.18e et IV.18f pour la régions no 1 de l’éprouvette sol-
licitée en torsion alternée ;

– en figures IV.19c, IV.19d, IV.19e et IV.19f pour la régions no 2 de l’éprouvette sol-
licitée en torsion alternée.

5.2 Discussion

Il est important de remarquer, en premier lieu, que les résultats présentés en figures
IV.16, IV.17, IV.18 et IV.19 ne permettent pas d’établir de corrélation entre l’intensité
des glissements plastiques cumulés dans les plans de glissement (c’est-à-dire, ν(111), ν(111),
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ν(111) et ν(111)) et la formation d’extrusions en surface libre provoquée par les bandes de
glissement. Afin d’illustrer ce constat, prenons, à titre d’exemple, le cas de la région no 1
de l’éprouvette sollicitée en flexion plane alternée (voir figure IV.16). En s’appuyant sur
la figure IV.16e, il apparaît que la simulation numérique prédit un glissement plastique
cumulé ν(111) important dans le plan (111) dans le grain no 34 (voir figure IV.16a). Or
aucune extrusion formée par des bandes de glissement de plan (111) n’est observable dans
ce grain (voir figure IV.16b). A contrario, un nombre important d’extrusions développées
par du glissement irréversible dans le plan (111) peut être constaté dans le grain no 122
(voir figure IV.16b alors que le glissement plastique cumulé ν(111) prédit par la simulation
numérique est plus modéré dans ce grain que ne l’est le glissement plastique cumulé ν(111)
dans le grain no 34 (voir figure IV.16c).

Deux raisons peuvent expliquer une absence aussi marquée de corrélation entre l’in-
tensité du glissement plastique cumulé dans un plan de glissement donné et la formation
d’extrusions en surface libre due au glissement plastique dans ce même plan :

– les hypothèses simplificatrices utilisées dans la modélisation (géométrie en 2D, hy-
pothèse de déformation plane généralisée, contrainte homogène au contour, etc.)
conduisent à une estimation trop approximative du glissement plastique dans la
microstructure ;

– les variables considérées – les glissements cumulés dans les différents plans de glis-
sement – ne permettent pas de distinguer le glissement se produisant dans le plan
de vecteur normal ez et celui ayant lieu hors de ce plan ; or, seul ce dernier conduit
à la formation d’extrusion/intrusion.

Cependant, il convient de noter que si des extrusions sont visibles dans un grain, il
apparaît que le plan glissement dans lequel se développe les bandes de glissement provo-
quant ces extrusions correspond généralement au plan dans lequel le glissement plastique
cumulé est le plus important. Les exemples pouvant en témoigner sont nombreux ; en par-
ticulier dans le cas de l’éprouvette sollicitée en torsion alternée, pour laquelle une quantité
importante d’extrusions apparaît en surface (voir figures IV.18b et IV.19b). Dans le cas
de la région no 1 de cette éprouvette par exemple, de nombreux grains rencontrent du
glissement dans le plan (111) conduisant à la formation d’extrusions (voir figure IV.18b)
et notamment, les grains no 30, 50, 54, 57, 63 et 68 (voir figure IV.18a). Or, il peut être
constaté que le glissement cumulé ν(111) prédit par le modèle numérique dans les grains
considérés est effectivement plus important dans ce plan (voir figure IV.18e) que dans les
autres plans de glissement (voir figures IV.18c, IV.18d et IV.18f).

Néanmoins, quelques contre-exemples existent. Par exemple, il peut être observé que,
dans cette même microstructure, le glissement plastique cumulé ν(111) prédit par le modèle
éléments finis dans le plan (111) du grain no 98 est plus important que ν(111) (voir figures
IV.18d et IV.18f) alors que des extrusions se sont développées à partir de bande de
glissement dans le plan (111) d’après les résultats exposés en figure IV.18b.

Par ailleurs, du fait du manque de lien entre les valeurs du glissement plastique cumulé
dans les différents plans de glissement et la présence d’extrusion, l’estimation, à l’aide
des prédictions des simulations numériques, du glissement multiple est délicate. En effet,
les glissements plastiques cumulés dans les plan (111) et (111) rencontrés dans le grain
no 71 de la région no 2 de l’éprouvette sollicitée en torsion (voir figures IV.19c et IV.19e)
laissent à penser que du glissement multiple conduisant à la formation d’extrusions suivant
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différentes orientations pourrait survenir. Cependant, seules des extrusions générées par
du glissement dans le plan (111) sont visibles en figure IV.19b. Il existe, malgré tout,
des cas pour lesquels le glissement multiple pressenti conduit effectivement à la formation
d’extrusions suivant différents plans de glissement (à titre d’exemple, le grain no 93 de
cette même microstructure).

6 Conclusion

Afin de caractériser l’état métallurgique de l’acier austénitique 316L et d’étudier le
développement de la plasticité à l’échelle des grains, des analyses EBSD ont été effectuées
sur la surface d’éprouvettes avant et après sollicitation en flexion plane alternée symétrique
et en torsion alternée symétrique à des niveaux de chargement voisins de la limite de
fatigue macroscopique.

Les analyses effectuées avant sollicitation ont permis de s’assurer que l’acier austé-
nitique 316L ne présente qu’une phase austénitique et de déterminer quelques caracté-
ristiques de la microstructure (taille moyenne de grain, distribution de tailles de grain,
fraction linéique de joints de macle, etc.) dont certaines d’entre elles seront prises en
compte dans la modélisation de microstructures synthétiques au chapitre V.

Les cartographies de qualité d’image obtenues après sollicitation des éprouvettes font
clairement apparaître les extrusions se développant en surface dues à la formation de
bandes de glissement et permettent ainsi de quantifier l’activité plastique en terme de
proportion de plans de glissement « actifs » par grain. Il a été constaté que la majorité des
grains observés ne présente aucune extrusion. Dans le cas contraire, il est mis en évidence
que le glissement simple (c’est-à-dire la formation de bandes de glissement suivant un
unique plan de glissement) est prépondérant mais que le glissement multiple peut toutefois
survenir. Enfin, pour des niveaux de chargement voisins de la limite de fatigue, il apparaît
que la proportion de grains présentant des bandes de glissement est plus importante
en torsion alternée symétrique qu’en flexion plane alternée symétrique. Ce constat peut
s’expliquer par le fait que les contraintes normales sont plus faibles en torsion qu’en
flexion plane et qu’ainsi les amplitudes de cission doivent être plus importantes pour ce
chargement afin de se retrouver à la limite de fatigue.

Une modélisation EF, visant à simuler la réponse mécaniques des microstructures
observées, a été mise en œuvre et ce, afin d’étudier qualitativement l’éventuelle corrélation
entre le glissement plastique cumulé sur les différents plans de glissement, prédit par le
modèle numérique, et la formation d’extrusions constatées en surface. La comparaison
s’appuie sur une quantité, notée νn, correspondant à la somme des glissements plastiques
cumulés sur les systèmes de glissement appartenant au plan de glissement de vecteur
normal n. Chaque grain contenant 4 plans de glissement, cette quantité, déterminée par
le modèle EF, peut ainsi prendre 4 valeurs différentes : ν(111), ν(111), ν(111) et ν(111). Pour
un grain donné présentant du glissement simple, le plan de glissement selon lequel des
bandes de glissements sont apparues, correspond généralement au plan de glissement,
parmi les 4 possibles, pour lequel la somme du glissement plastique cumulés νn est la plus
importante. Cependant, il n’a pas été possible de définir une valeur seuil de νn au-dessus
de laquelle la formation d’extrusion se produit nécessairement. En effet, il a été rencontré
des grains cumulant, selon le modèle EF, une quantité importante de glissement plastique
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sur certains plans de glissement, sans pour autant constater la présence d’extrusions.
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(a) (b)

(c) ν(111) (d) ν(111)

(e) ν(111) (f) ν(111)

Figure IV.16 – Résultats de la région no 1 de l’éprouvette sollicitée en flexion plane :
représentation (a) de la numérotation des grains, (b) des traces des plans de glissement
et de la somme des glissements plastiques cumulés dans le plan : (c) (111), (d) (111), (e)
(111) et (f) (111).
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(a) (b)

(c) ν(111) (d) ν(111)

(e) ν(111) (f) ν(111)

Figure IV.17 – Résultats de la région no 2 de l’éprouvette sollicitée en flexion plane :
représentation (a) de la numérotation des grains, (b) des traces des plans de glissement
et de la somme des glissements plastiques cumulés dans le plan : (c) (111), (d) (111), (e)
(111) et (f) (111).
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(a) (b)

(c) ν(111) (d) ν(111)

(e) ν(111) (f) ν(111)

Figure IV.18 – Résultats de la région no 1 de l’éprouvette sollicitée en torsion : repré-
sentation (a) de la numérotation des grains, (b) des traces des plans de glissement et de
la somme des glissements plastiques cumulés dans le plan : (c) (111), (d) (111), (e) (111)
et (f) (111).
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(a) (b)

(c) ν(111) (d) ν(111)

(e) ν(111) (f) ν(111)

Figure IV.19 – Résultats de la région no 2 de l’éprouvette sollicitée en torsion : repré-
sentation (a) de la numérotation des grains, (b) des traces des plans de glissement et de
la somme des glissements plastiques cumulés dans le plan : (c) (111), (d) (111), (e) (111)
et (f) (111).
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Chapitre V

Simulation numérique d’agrégats
polycristallins sur microstructures
synthétiques : étude couplée de
l’influence de défauts et de sollicitations
multiaxiales sur le comportement en
fatigue de l’acier 316L
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Chapitre V. Simulation numérique sur microstructures synthétiques de l’acier 316L

1 Introduction

Les travaux numériques présentés dans ce chapitre suivent une démarche similaire à
celle mise en œuvre lors de l’étude numérique préliminaire portant sur la tenue en fatigue
d’un cuivre électrolytique (voir chapitre II). Cependant, les effets de multiaxialité du
chargement et de la présence d’accidents géométrique sur la tenue en fatigue à grand
nombre de cycles sont ici étudiés de manière non-dissociée et concerne l’acier austénitique
316L. Cette étude numérique s’appuie sur la campagne expérimentale décrite au chapitre
III, tant pour la définition du comportement élasto-plastique que pour celle des niveaux
de chargement à la limite de fatigue moyenne à 2.106 cycles.

Les diamètres des calottes hémisphériques D étudiées expérimentalement étant im-
portants en regard de la taille moyenne de grain, il n’est pas envisageable de reproduire
numériquement, à l’aide de simulations numériques par éléments finis d’agrégats polycris-
tallins en 3D, les essais de fatigue conduits dans le cadre de cette étude (voir chapitre
III). À titre d’exemple, un agrégat polycristallin sous forme de cube de coté c = 500
µm contiendrait, pour une taille moyenne de grain de 14 µm, approximativement 45000
grains (et serait trop petit pour contenir la calotte de diamètre 510 µm). En discrétisant
les grains de cet agrégat avec en moyenne 100 éléments tétraédriques, le maillage résultant
contiendrait environ 4,5.106 éléments. Étant donné les moyens de calculs à disposition,
un tel modèle ne peut être résolu.

Pour contourner cette difficulté, deux modélisations sont considérées :
– un modèle éléments finis d’une microstructure en 2D présentant un trou central

circulaire, pour laquelle plusieurs diamètres de défaut D seront considérés : 50, 95,
365 et 510 µm;

– un modèle éléments finis d’une microstructure en 3D de dimensions raisonnables et
pour laquelle nous nous limiterons à étudier un défaut hémisphérique de diamètre
D = 50 µm.

Pour ces deux modélisations, le cas de microstructures sans accident géométrique est
également étudié.

2 Modélisation d’agrégats polycristallin

2.1 Modèles éléments finis

Avant de détailler les deux modélisations adoptées dans cette étude (2D et 3D), il
convient de préciser que, quel que soit la modélisation considérée, certaines caractéris-
tiques de la microstructure de l’acier 316L ne sont pas modélisées (par exemple, les joints
de macle cohérents) ou vérifiées (à titre d’exemples, les distributions de tailles de grain,
d’angle de désorientation, de nombre de grains voisins, etc.)

2.1.1 Modélisation de l’agrégat polycristallin en 2D

Afin d’étudier, à l’aide de simulations numériques par EF d’agrégats polycristallins,
les cas relatifs aux essais de fatigue conduit sur l’acier 316L (voir chapitre III), et no-
tamment les essais réalisés sur des éprouvettes présentant un défaut hémisphérique de
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2. Modélisation d’agrégats polycristallin

diamètre important, une géométrie simplifiée de l’éprouvette est modélisée (voir figure
V.1). La première simplification est l’utilisation d’une géométrie en 2D avec une hypo-
thèse de déformation plane généralisée. Le défaut hémisphérique est, dans ce cas de figure,
représenté par un trou central circulaire. La seconde simplification consiste à modéliser
explicitement la microstructure uniquement dans une zone réduite à proximité de l’ac-
cident géométrique. Une matrice homogène englobant l’agrégat polycristallin est ajoutée
afin d’éviter de surestimer la concentration de contrainte induite par le trou circulaire.
Les dimensions présentées sur la figure V.1 ont été choisies de manière à répondre au
compromis suivant :

– l’agrégat polycristallin doit être suffisamment grand afin de pouvoir contenir le trou
circulaire de diamètre D le plus important (en l’occurrence D = 510 µm) et la zone
affectée par la concentration de contrainte engendrée par ce défaut ;

– l’agrégat polycristallin doit être suffisamment petit de sorte à limiter le nombre de
grain contenus dans ce dernier.

Avec les dimensions retenues, l’agrégat polycristallin contient, pour une taille moyenne de
grain de 14 µm et en l’absence de trou, 3265 grains.

2
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er eθ

ez
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D

Figure V.1 – Géométrie de la matrice et de l’agrégat polycristallin utilisés dans la mo-
délisation en 2D.

La méthode mise en œuvre pour générer la géométrie de l’agrégat polycristallin en 2
dimensions est celle proposée par Robert et al. [69]. Le maillage élément finis de la CAO
de la microstructure synthétique est réalisé grâce à Gmsh [95]. Des éléments triangulaires
à trois nœuds, avec une interpolation linéaire, sont utilisés. Les grains sont discrétisés en
moyenne avec 75 éléments. Une illustration du maillage EF résultant est illustré en figure
V.2. En outre, la géométrie étant en 2D, une hypothèse de déformation plane généralisée
est utilisée afin d’autoriser le glissement hors plan.

Pour chaque condition de chargement, taille de défaut et modèle de comportement
étudié, une géométrie de microstructure et dix jeux d’orientations sont utilisés. Chaque jeu
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Chapitre V. Simulation numérique sur microstructures synthétiques de l’acier 316L

Figure V.2 – Maillage de la matrice et de l’agrégat polycristallin de la modélisation en
2D contenant approximativement 280000 éléments.

d’orientations est composé de 3265 triplets d’angles d’Euler, chaque triplet permettant de
définir l’orientation cristalline d’un grain par rapport au repère global. Les triplets d’angles
d’Euler sont choisis de manière à représenter la texture cristallographique mesurée sur
l’acier inoxydable 316L (voir annexe A). Un soin particulier a été porté à la définition des
orientations cristallines à partir du même repère que le repère spatial de l’éprouvette. En
somme, les réponses mécaniques de 10 réalisations différentes sont étudiées par condition
de chargement, par diamètre de trou D et par modèle de comportement. Par ailleurs,
plusieurs diamètres de défaut D sont considérés :

– d’une part, les diamètres D étudiés expérimentalement : 0, 95, 365 et 510 µm;
– et d’autre part, le diamètre D = 50 µm – analysé numériquement avec le modèle élé-

ment finis en 3D – afin de disposer d’un point de comparaison entre les modélisations
2D et 3D.

2.1.2 Modélisation des agrégats polycristallins en 3D

Comme évoqué précédemment, il n’est pas envisageable, pour des raisons de temps de
calcul, de simuler la réponse mécanique d’agrégats polycristallin en 3D présentant un dé-
faut hémisphérique de diamètre aussi important que ceux étudiés lors des essais de fatigue.
Pour cette raison, il a été décidé de se limiter, pour les modèles en 3D, à l’étude d’agré-
gats polycristallins présentant un défaut de forme hémisphérique de diamètre D = 50
µm et d’agrégat sans accident géométrique. Afin de réduire l’effet de la concentration de
contrainte, une matrice homogène englobant l’agrégat polycristallin, tout en laissant la
surface présentant la calotte hémisphérique libre, est également ajoutée. La géométrie de
l’agrégat polycristallin et de la matrice choisie, ainsi que leurs dimensions respectives, sont
présentées en figure V.3. Avec les dimensions retenues, l’agrégat polycristallin contient,
pour une taille moyenne de grain de 14 µm et en l’absence d’accident géométrique hémi-
sphérique, 615 grains.

La géométrie et le maillage des agrégats polycristallin sont obtenus à l’aide du logiciel
libre Neper [144]. La géométrie des agrégats polycristallins est définie par une décomposi-
tion de Voronoï conduisant ainsi à des grains de géométrie polyédrique convexe. Le grand
intérêt de Neper est de proposer une procédure de « régularisation » de la géométrie de la
microstructure dont le rôle est de supprimer les entités géométriques (segments et faces)
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Figure V.3 – Géométrie de la matrice et d’un des agrégats polycristallins utilisés dans
la modélisation en 3D.

de faibles dimensions par rapport à la dimension de l’agrégat, permettant ainsi d’obtenir
un maillage de bonne qualité, sans raffinement excessif. Les grains des agrégats polycris-
tallins sont discrétisés en moyenne par 100 éléments tétraédrique à 4 nœuds. Le maillage
ainsi obtenu est illustré en figure V.4.

La matrice est ajoutée après la construction du maillage de la microstructure. Afin
d’assurer une cohérence entre les maillages de la matrice et de la microstructure, la géo-
métrie de la matrice à l’interface matrice-microstructure est construite à l’aide de facettes
triangulaires reproduisant les facettes extérieures des éléments tétraédriques constituant
le maillage de la microstructure sur ladite interface. Lors de l’opération de maillage de la
matrice, il est ensuite imposé que chaque facette de l’interface ne soit discrétisée que par
un seul élément tétrahédrique.

L’accident géométrique hémisphérique est, lui aussi, réalisé à partir du maillage de
l’agrégat polycristallin et non, de sa géométrie. La procédure suivie pour la réalisation
d’un défaut hémisphérique de diamètre D et de centre Ω consiste dans un premier temps
à supprimer les éléments dont au moins un des nœuds est contenu dans la sphère de
diamètre D et de centre Ω. Les nœuds qui ne sont plus utilisés sont ensuite retirés du
maillage. La surface du défaut résultant est « accidentée » et il est nécessaire de déplacer
les nœuds en contact avec ce défaut de sorte à former une hémisphère. Cependant, afin
d’éviter d’obtenir des éléments tétraédriques plats (ou tout du moins ayant un très mauvais
rapport de forme) risquant de nuire à la convergence des calculs par éléments finis, les
éléments ayant 4 nœuds en contact avec la surface du défaut sont supprimés. Les nœuds
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Chapitre V. Simulation numérique sur microstructures synthétiques de l’acier 316L

utilisés sont, eux aussi, retirés du maillage. Cette opération accomplie, chaque nœud, de
position M , sur la surface du défaut est ensuite déplacé, suivant la direction MΩ et sur
une distance égale à ||MΩ|| −D, de manière à être positionné sur la sphère de centre Ω
et de rayon D. Il est à noter que cette façon de procéder (c’est-à-dire, d’intégrer le défaut
à partir du maillage et non, de la géométrie) n’est pas idéale car les éléments en contact
avec le défaut se retrouvent allongés, conduisant ainsi à un moins bon rapport de forme et
de ce fait, une moins bonne qualité de maillage. Malgré tout, il reste plus intéressant, du
point de vue de la qualité du maillage, de bénéficier de la procédure de régularisation de la
géométrie de Neper et ainsi de réaliser le défaut à partir du maillage de la microstructure.

Les deux opérations évoquées précédemment (à savoir, l’ajout de la matrice et la
réalisation de la calotte hémisphérique) sont, en plus de l’opération de conversion du
maillage au format « GEOF » utilisé par ZeBuLoN, effectuées à l’aide de programmes
développés dans le cadre de cette étude.

Figure V.4 – Maillage de la matrice et d’un des agrégats polycristallins de la modélisation
en 3D contenant approximativement 70000 éléments.

Pour chaque condition de chargement, taille de défaut et modèle de comportement
étudié, trois géométries de microstructure de 615 grains et dix jeux d’orientations sont
utilisés. Les triplets d’angles d’Euler définissant les jeux d’orientation sont sélectionnés de
manière à représenter la texture cristallographique mesurée sur l’acier inoxydable 316L
(voir annexe A). Une fois encore, les orientations cristallines sont définies en accord avec
le repère spatial de l’éprouvette. Les différentes combinaisons possibles entre les micro-
structures et les jeux d’orientations permettent d’étudier les réponses mécaniques de 30
réalisations différentes par condition de chargement, par diamètre de calotte hémisphé-
rique D et par modèle de comportement.

L’intégralité des simulations numériques présentées dans cette étude sont conduites
sur le code de calcul par éléments finis ZeBuLoN [96].
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2. Modélisation d’agrégats polycristallin

2.2 Modèles de comportement étudiés

2.2.1 Modèle de comportement assigné aux grains

Comme dans le cas de l’étude numérique conduite sur un cuivre électrolytique (voir
chapitre II), afin de dissocier les effets de chaque source d’anisotropie sur les réponses
mécaniques mésoscopiques, trois modèles de comportement, assignés aux grains, sont
utilisés :

– l’élasticité linéaire isotrope ;
– l’élasticité linéaire cubique ;
– l’élasticité linéaire cubique avec la plasticité monocristalline.

Cependant, étant donné que le nombre de degrés de liberté des modèles 2D est très
important, le modèle de plasticité monocristalline n’est employé que dans la modélisation
des agrégats polycristallins en 3D.

Le comportement élastique anisotrope des grains est décrit par la loi de Hooke (Éq.
V.1) avec un tenseur d’élasticité C̃ cubique qui est représenté sous la forme d’une matrice
6× 6, exprimée dans la base du cristal Bc, en équation V.2). Le jeu de paramètres utilisé
est issu de la littérature et est discuté en section 4.1.2 du chapitre III.

Le modèle de Méric et Cailletaud est employé pour décrire le comportement plastique
des grains. La loi d’écoulement est rappelée en équation V.3. Les lois décrivant l’évolution
des variables d’écrouissages cinématique xs et isotrope rs sont présentées respectivement
en équations V.4 et V.5.

L’identification, pour l’acier 316L, des paramètres utilisées par ces modèles est discutée
en section 4 du chapitre III. Les valeurs des paramètres des modèles d’élasticité (isotrope
et cubique) et de visco-plasticité monocristalline sont récapitulées respectivement dans les
tableaux V.1 et V.2.

σ = C̃εe (V.1)

σ = C̃εe avec C̃ =


C1111 C1122 C1122 0 0 0
C1122 C1111 C1122 0 0 0
C1122 C1122 C1111 0 0 0

0 0 0 C1212 0 0
0 0 0 0 C1212 0
0 0 0 0 0 C1212


Bc

(V.2)

γ̇s =

〈
|τs − xs| − r0 − rs

K

〉n
+

sgn(τs − xs) = ν̇ssgn(τs − xs) (V.3)

ẋs = cγ̇s − dν̇sxs (V.4)

rs = Q
∑
r

hsr(1− e−bνr) (V.5)
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Élasticité isotrope Élasticité cubique
E [GPa] ν C1111 [GPa] C1122 [GPa] C1212 [GPa]

194 0,284 198 125 122

Table V.1 – Paramètres des modèles d’élasticité isotrope et cubique utilisés dans les
modèles éléments finis d’agrégats polycristallins synthétiques en 2D et 3D.

Viscosité Écrouissage isotrope Écrouissage cinématique
K [MPa.s1/n] n r0 [MPa] Q [MPa] b c [MPa] d

10 10 87,0 1,06 4,88 2,04.105 3,63.103

Matrice d’interaction
h0 h1 h2 h3 h4 h5
1 1 0,438 77,2 4,31 2,41

Table V.2 – Paramètres du modèle d’élasto-visco-plasticité monocristalline utilisés dans
les modèles éléments finis d’agrégat polycristallin synthétique en 3D.

2.2.2 Modèle de comportement assigné à la matrice

Quel que soit le comportement attribué aux grains, le comportement élastique de la
matrice est défini comme isotrope. Les valeurs du module d’Young E et du coefficient de
Poisson ν sont rappelées dans le tableau V.1.

En outre, dans le cas où un comportement de plasticité monocristalline est assigné aux
grains, un modèle de comportement de plasticité macroscopique est attribué à la matrice.
Ce modèle de plasticité est défini par une surface de charge f décrite par le critère de von
Mises et dans laquelle une variable d’écrouissage isotrope R et une variable d’écrouissage
cinématique X interviennent (Eq. V.6). Les évolutions respectives des variables R et X
sont décrites à l’aide des équations V.7 et V.8. L’identification, effectuée pour l’acier 316L,
des paramètres utilisés par ce modèle de plasticité est discutée en section 4.2.2 du chapitre
III. Les valeurs des paramètres sont rappelées dans le tableau V.3.

f = J2 (Σ−X)−R− Σy (V.6)

R = Qiso(1− e−bisop) (V.7)

Ẋ =
2

3
Cisoε̇

p −DisoX ṗ (V.8)

2.3 Conditions de chargement

Le but de cette campagne de simulations numériques est d’étudier les réponses méca-
niques d’agrégats polycristallins soumis aux mêmes conditions de sollicitation que celles
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2. Modélisation d’agrégats polycristallin

Écrouissage isotrope Écrouissage cinématique
Σy [MPa] Qiso [MPa] biso Ciso [MPa] Diso

129 142 6,88 7,05.105 3,08.103

Table V.3 – Paramètres de la loi de plasticité macroscopique identifiés.

imposées aux éprouvettes lors des essais de fatigue à amplitude de contrainte constante
(voir chapitre III). Ainsi, les chargements suivants sont appliqués aux agrégats polycris-
tallins :

– traction alternée avec un rapport de charge Rσ = −1 ;
– torsion alternée avec un rapport de charge Rσ = −1 ;
– traction-torsion alternée en phase avec un rapport de charge Rσ = −1 et un rapport

de biaxialité kθz = Σθz/Σzz = 0,5 ;
– traction-torsion alternée déphasée de ϕθz = 90̊ avec un rapport de charge Rσ = −1

et un rapport de biaxialité kθz = Σθz/Σzz = 0,5 ;
– traction alternée avec un rapport de charge Rσ = 0,1 ;
– traction biaxiale alternée en phase avec un rapport de charge Rσ = 0,1 et un rapport

de biaxialité kθθ = Σθθ/Σzz = 0,5.
Les chargements sont modélisés par des champs de contrainte homogène appliqués sur

le contour des matrices. Par soucis de simplicité, les gradients des contraintes macrosco-
piques Σθθ et Σθz, présents pour les chargements de torsion et de pression interne, ne sont
pas pris en compte dans la modélisation. Dans le cas des modèles en 3D, les déplacements
des nœuds sur la surface présentant la calotte hémisphérique, ainsi que ceux des nœuds
sur la surface en vis-à-vis de cette dernière, sont laissés libres.

Pour chaque type de sollicitation et chaque taille de défaut, les agrégats polycristallins
sont sollicitées au niveau de la limite de fatigue moyenne macroscopique. Pour chaque
condition d’essai testée, cette dernière est estimée à partir des résultats des essais de fa-
tigue à grand nombre de cycles (voir chapitre III) en moyennant, pour chaque composante
Σij du tenseur des contraintes macroscopiques Σ, deux amplitudes de contrainte :

– ΣNF
ij,a correspondant à l’amplitude maximale testée pour laquelle aucune fissure de

fatigue n’a été observée ;
– ΣF

ij,a correspondant à l’amplitude minimale testée pour laquelle aucune éprouvette
n’a supportée 2.106 cycle de fatigue sans amorçage de fissure.

Dans le cas des défauts de diamètreD = 50 µm, les limites de fatigue n’ayant pas été déter-
minées expérimentalement, les amplitudes de chargement appliquées aux matrices sont les
mêmes que celles utilisées dans le cas de microstructure sans défaut. Étant donné la faible
variation des limites de fatigue moyennes macroscopiques constatée expérimentalement
pour les chargements de traction alternée symétrique et de torsion alternée symétrique,
lors du passage d’un défaut de diamètre D = 0 µm à un diamètre D = 95 µm, il est
attendu que ce choix d’amplitudes permet de solliciter les microstructures au voisinage
de la limite de fatigue moyenne macroscopique.

Les valeurs des amplitudes et des moyennes des contraintes homogènes appliquées
sur le contour des matrices sont récapitulées dans le tableau V.4. Les conditions pour
lesquelles les valeurs ne sont pas renseignées, c’est-à-dire notées X dans ce tableau, n’ont
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pas été étudiées expérimentalement. Toutefois, lesdites conditions sont analysées à l’aide
des simulations numériques d’agrégats polycristallins. En particulier, le critère de fatigue
probabiliste, présenté au chapitre II, est utilisé afin de déterminer les limites de fatigues
moyennes macroscopiques dans ces conditions.

Chargement D [µm] Σij [MPa]
Σzz,a Σzz,m Σθz,a Σθz,m Σθθ,a Σθθ,m

0 232,5 0 0 0 0 0
Traction 50 232,5 0 0 0 0 0
alternée 95 212,5 0 0 0 0 0

symétrique 365 180 0 0 0 0 0
510 152,5 0 0 0 0 0
0 0 0 147,5 0 0 0

Torsion 50 0 0 147,5 0 0 0
alternée 95 0 0 142,5 0 0 0

symétrique 365 0 0 121,25 0 0 0
510 0 0 115 0 0 0
0 187,5 0 93,75 0 0 0

Traction-torsion 50 187,5 0 93,75 0 0 0
alternée symétrique 95 X 0 X 0 0 0
(kθz = 0,5 ; ϕθz = 0̊ ) 365 120 0 60 0 0 0

510 X 0 X 0 0 0
0 232,5 0 116,25 0 0 0

Traction-torsion 50 232,5 0 116,25 0 0 0
alternée symétrique 95 X 0 X 0 0 0
(kθz = 0,5 ; ϕθz = 90̊ ) 365 168,75 0 84,375 0 0 0

510 232,5 0 0 0 0 0
0 162,5 198,61 0 0 81,25 99,3

Traction biaxiale 50 162,5 198,61 0 0 81,25 99,3
alternée à Rσ = 0,1 95 X X 0 0 X X
(kθθ = 0,5 ; ϕθθ = 0̊ ) 365 157,25 192,5 0 0 78,75 96,25

510 X X 0 0 X X
Traction alternée 0 147,5 180,28 0 0 0 0à Rσ = 0,1

Table V.4 – Valeurs des amplitudes et des moyennes des contraintes macroscopiques
appliquées sur le contour des matrices pour chaque type de sollicitation et chaque diamètre
de défaut D.

Grâce à la linéarité des comportements élastiques, seul un cycle de chargement est
calculé dans les cas où un modèle purement élastique est assigné aux grains. Lorsque la
plasticité cristalline est utilisée, seuls 3 cycles de chargement sont appliqués aux micro-
structures du fait des temps de calcul importants.
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3. Critère de fatigue probabiliste

3 Critère de fatigue probabiliste

Le critère de fatigue probabiliste décrit en section 2.2 du chapitre II est de nouveau
employé afin de déterminer les limites de fatigue macroscopiques. À titre de rappel, les
quantités mécaniques mésoscopiques utilisées dans ce critère sont calculées à partir des
tenseurs de contrainte moyennés par grains

〈
σ(t)

〉
g
obtenus lors du dernier cycle de char-

gement des simulations par EF.

3.1 Identification des paramètres du critère de fatigue probabi-
liste

La méthodologie d’identification suivie pour identifier les paramètres du critère de
fatigue probabiliste est similaire à celle décrite en section 2.2.4 du chapitre 2.2 : pour
chaque modèle de comportement assigné aux grains, les paramètres du critère sont identi-
fiés grâce aux résultats des simulations numériques d’agrégats polycristallins sans défaut
sollicités, au niveau de la limite de fatigue moyenne macroscopique, en traction alter-
née symétrique, en torsion alternée symétrique et en traction répétée avec un rapport de
charge Rσ = 0,1. Les limites de fatigue moyenne à 2.106 cycles de l’acier 316L en traction
alternée symétrique, en torsion alternés symétriques et en traction alternée avec Rσ = 0,1
sont respectivement s−1 = 232,5 MPa, t−1 = 147,5 MPa et s0,1 = 147,5 MPa.

Les paramètres τ ′0, α et γ du critère de fatigue probabiliste sont identifiés de sorte que
la probabilité de rupture des agrégats PFa soit, en moyenne sur les 30 réalisations, égale à
50% pour chacun des trois cas de chargement. Le paramètre de forme m est, quant à lui,
imposé et, afin d’étudier la sensibilité des prédictions du critère vis-à-vis de ce paramètre,
4 valeurs sont choisies : 5, 10, 15 et 20.

Les valeurs des paramètres du critère probabiliste identifiées, à partir des résultats
des simulations numériques pour chacun des modèles de comportement, sont récapitulées
dans le tableau V.5 pour les modèles en 2D et dans le tableau V.6 pour les modèles en
3D. Les différences observées entre les paramètres identifiés pour les modélisation en 2D
et 3D, peuvent s’expliquer par :

– la différence de conditions aux limites entre les deux modélisations (c’est-à-dire,
l’hypothèse de déformation plane généralisée pour les modèles en 2D et la surface
libre pour les modèles en 3D) ;

– la variation significative du nombre de grains contenus dans les agrégats polycris-
tallins entre les modélisations 2D et 3D (pour rappel, ces modèles contiennent,
respectivement, 3265 grains et 615 grains).

Ce second point correspond à la prise en compte d’un effet de volume par le critère. Ceci
peut être illustré par l’exemple suivant : considérons deux agrégats de Ng grains sollicités
de manière identique et pour lesquels le critère de fatigue probabiliste prédit, pour un
même jeu de paramètre, une probabilité de rupture PFa,1 pour un des agrégats et PFa,2
pour l’autre. Supposons ensuite que l’on « colle » ces agrégats l’un à l’autre de manière
à n’en former qu’un. Suite à cette opération, une redistribution des contraintes a lieu au
voisinage de l’interface entre les deux agrégats. Néanmoins, si ces derniers contiennent
suffisamment de grains, cette redistribution des contraintes ne devrait pas affecter leur
probabilité de rupture respective (à savoir, PFa,1 et PFa,2). Du fait de l’utilisation de
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Chapitre V. Simulation numérique sur microstructures synthétiques de l’acier 316L

Comportement des grains m τ ′0 [MPa] α γ [MPa−1]

Élasticité isotrope

5 747 0,241 2,79.10−3

10 326 0,242 2,81.10−3

15 249 0,245 2,81.10−3

20 218 0,247 2,81.10−3

Élasticité cubique

5 736 0,267 2,23.10−3

10 322 0,257 2,14.10−3

15 247 0,250 2,06.10−3

20 218 0,245 1,99.10−3

Table V.5 – Paramètres des critères de fatigue pour la modélisation en 2D.

Comportement des grains m τ ′0 [MPa] α γ [MPa−1]

Élasticité isotrope

5 523 0,195 2,92.10−3

10 271 0,209 2,90.10−3

15 220 0,218 2,89.10−3

20 198 0,225 2,88.10−3

Élasticité cubique

5 477 0,154 2,55.10−3

10 244 0,134 2,51.10−3

15 197 0,122 2,46.10−3

20 178 0,114 2,41.10−3

5 475 0,129 2,52.10−3

Élasticité cubique et 10 242 0,111 2,46.10−3

plasticité cristalline 15 194 0,099 2,40.10−3

20 175 0,091 2,35.10−3

Table V.6 – Paramètres des critères de fatigue pour la modélisation en 3D.

l’hypothèse du maillon le plus faible, la probabilité de rupture PFa de l’agrégat complet,
sollicité dans les mêmes conditions, est exprimé comme suit :

PFa = 1− [(1− PFa,1) (1− PFa,2)] (V.9)

Ainsi, comme PFa,1 ∈ [0; 1] et PFa,2 ∈ [0; 1], PFa ≥ max [PFa,1,PFa,2]. En d’autres termes,
la probabilité de rupture de l’agrégat complet est nécessairement supérieure ou égale à celle
des agrégats qui le constitue. Par conséquent, si deux identifications distinctes n’avaient
pas été effectuées entre la modélisation 3D et 2D, la limite de fatigue macroscopique
prédite par le critère probabiliste, pour une probabilité de rupture PFa donnée et pour un
même type de sollicitation, aurait ainsi été plus faible pour les modèles en 2D que pour
les modèles en 3D.
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4. Résultats et discussion

3.2 Détermination des limites de fatigue à l’aide du critère de
fatigue probabiliste

Une fois les paramètres identifiés, le critère de fatigue probabiliste est utilisé pour
prédire la tenue en fatigue. Pour un chargement donné, la détermination de la limite
de fatigue moyenne consiste à chercher l’amplitude de contrainte Σ22,a à appliquer aux
agrégats polycristallins de sorte qu’en moyenne sur les 30 réalisations PFa = 50% .

4 Résultats et discussion

Dans cette partie, la réponse mécanique des agrégats polycristallins est étudiée à
l’échelle des grains à travers les quantités mécaniques mésoscopiques. Ces dernières sont
calculées à partir des résultats obtenus lors du dernier cycle de chargement des simulations
par EF et pour les trois modèles de comportement assignés aux grains. Toutefois, avant de
débuter la discussion sur les quantités mécaniques mésoscopiques, il peut être intéressant
de présenter certains caractéristiques des champs mécaniques locaux calculés à partir
des simulations numériques d’agrégats polycristallins utilisant la plasticité cristalline et
l’élasticité cubique. Cette brève analyse repose sur les figures V.5 et V.6 qui représentent
les champs de glissement plastique cumulé équivalent déterminés à la fin du 3e cycle de
chargement et les champs de contrainte équivalente de von Mises obtenus à la fin du 1er

quart de cycle du 4e cycle de chargement. Une même géométrie de microstructure est
utilisée dans tous les cas mais le diamètre du défaut D est nul pour les résultats présentés
dans les deux premières colonnes et est égal à 50 µm pour les résultats illustrés dans
les deux dernières colonnes. Un même jeu d’orientations est utilisé entre les résultats des
1re et 3e colonnes et entre les résultats des 2e et 4e colonnes. Les agrégats polycristallins
sont sollicités, sous différentes conditions de chargement, à une amplitude correspondant
à la limite de fatigue macroscopique moyenne déterminée expérimentalement à partir des
éprouvettes sans défaut (voir tableau V.4).
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Chapitre V. Simulation numérique sur microstructures synthétiques de l’acier 316L

Figure V.5 – Champs de glissement plastique cumulé équivalent à la fin du 3e cycle de
chargement dans une même microstructure, sollicitée au niveau de la limite de fatigue
macroscopique moyenne, pour différents types de sollicitation, diamètres de défaut D et
jeux d’orientations.
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Comme discuté précédemment en section 3.3 du chapitre II, la déformation plastique
dans les agrégats polycristallins est fortement hétérogène, que ce soit entre les différents
grains ou au sein d’un même grain (voir figure V.5). Pour les microstructures sans défaut,
il peut être observé que les orientations cristallines ont une influence significative sur la
position et l’intensité du glissement plastique. Dans le cas de microstructures présentant
un accident géométrique hémisphérique de diamètre D = 50 µm, c’est-à-dire pour un dé-
faut n’ayant qu’une faible influence sur la limite de fatigue, le glissement plastique cumulé
équivalent atteint au voisinage du défaut est nettement plus élevé que celui obtenu dans
les régions les plus plastifiées du reste de la microstructure. Les orientations cristallines
ont toutefois un rôle non négligeable sur l’intensité et la position, au voisinage du défaut,
de la localisation du glissement plastique.

Il peut être constaté que la torsion alternée symétrique est le chargement induisant
les plus forts niveaux de glissement plastique cumulé dans le cas des microstructures
sans défaut. Pour ces mêmes microstructures et dans le cas des chargements alternés
symétriques, la traction alternée est le type de sollicitation conduisant aux plus faibles
niveaux de glissement plastique cumulé équivalent. Il est aussi à noter que les champs
obtenus en traction-torsion alternée déphasée de 90̊ constitue approximativement un
compromis entre les champs déterminés en traction alternée et en torsion alternée.

L’hétérogénéité intragranulaire et intergranulaire observée dans les champs de glis-
sement plastique est aussi constaté dans les champs de contrainte équivalente de von
Mises (voir figure V.6). Les orientations cristallines influencent de nouveau significative-
ment les champs mécaniques et en particulier, la position et l’intensité des extremums
des contraintes équivalentes. Dans le cas de microstructures présentant un accident géo-
métrique hémisphérique de diamètre D = 50 µm, la contrainte équivalente de von Mises
maximale atteinte au voisinage du défaut est plus importante que celle obtenue dans
les régions de la microstructure éloignées du défaut mais les écarts sont toutefois moins
importants que dans le cas du glissement plastique cumulé.

Par ailleurs, la grande similitude qui peut être constatée entre les champs de contrainte
équivalente de von Mises obtenus en traction alternée et en traction-torsion alternée dé-
phasée de 90̊ est due au fait que la fin du 1erquart de cycle correspond à un chargement
de traction uniaxiale pour la traction-torsion déphasée de 90̊ .

4.1 Effet du modèle de comportement et de la modélisation sur
les réponses mécaniques mésoscopiques

4.1.1 Distributions des amplitudes de cission et de contrainte normale dans
le cas de la modélisation 2D

L’analyse de l’effet du modèle de comportement élastique sur la réponse mécanique
des grains porte sur deux quantités mécaniques : l’amplitude de cission mésoscopique
τa et l’amplitude de contrainte normale mésoscopique σn,a qui sont toutes deux utilisées
dans le critère de fatigue probabiliste. Les réponses mécaniques mésoscopiques, obtenues
durant le dernier cycle de chargement d’une microstructure en 2D sans défaut et d’une
microstructure en 2D présentant un trou de diamètre D = 365 µm, sont étudiées pour
les modèles de comportement élastique isotrope et cubique. Pour chaque taille de dé-
faut, les agrégats polycristallins sont sollicités, au niveau de la limite de fatigue moyenne
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Chapitre V. Simulation numérique sur microstructures synthétiques de l’acier 316L

Figure V.6 – Champs de contrainte équivalente de von Mises lors du 1er quart de cycle
du 4e cycle de chargement dans une même microstructure, sollicitée au niveau de la limite
de fatigue macroscopique moyenne, pour différents types de sollicitation, diamètres de
défaut D et jeux d’orientations.

macroscopique (voir tableau V.4), suivant différents types de sollicitation. Pour chaque
modèle de comportement, la réponse mécanique de chaque plan de glissement, obtenue
avec une géométrie d’agrégat polycristallin et un jeu d’orientations, est rapporté dans un
diagramme τa - σn,a sur la figure V.7 dans le cas de la microstructure sans accident géo-
métrique et en figure V.8 dans le cas des microstructures présentant un trou de diamètre
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4. Résultats et discussion

D = 365 µm. Sur cette figure, les résultats obtenus avec l’élastique isotrope, l’élastique
cubique sont présentés respectivement dans les 1re et 2e colonnes. Les histogrammes, les
valeurs moyennes µ et les valeurs maximales de τa et σn,a sont également indiquées pour
chaque diagramme.

Les conclusions pouvant être tirées des résultats obtenus sur une microstructure de
316L avec et sans accident géométrique (voir figures V.7 et V.8) sont similaires à celle
énoncée pour un cuivre électrolytique (voir section 2.3.1 du chapitre II). Il est de nouveau
constaté que les distributions des quantités mécaniques considérées sont fortement alté-
rées quand le comportement élastique isotrope est remplacé par l’élasticité cubique. En
effet, comparé au comportement élastique isotrope, le comportement élastique cubique
cause une augmentation significative des valeurs maximales et moyennes des amplitudes
de contrainte normale dans les agrégats σn,a. Une augmentation de la valeur maximale des
amplitudes de cission τa est également observée pour les chargements considérés tandis
qu’une légère diminution de sa valeur moyenne est constatée. Il est toutefois à remarquer
que les évolutions des valeurs moyennes et maximales de τa et σn,a, lors du passage d’un
comportement élastique isotrope à un comportement élastique cubique, sont moins im-
portantes dans le cas de l’acier 316L que celui du cuivre électrolytique étudié au chapitre
II. Ce constat était attendu car le coefficient d’anisotropie de Zener a est plus élevé pour
le cuivre (a ' 4,4) que pour l’acier 316L (a ' 3,3).

Par ailleurs, la présence d’un accident géométrique, en l’occurrence un trou de diamètre
D = 365 µm a pour principale conséquence d’induire une augmentation significative des
valeurs maximales atteintes par τa et σn,a. Cette tendance, observée pour un trou de
diamètre D = 365 µm, a également été constatée pour les autres diamètres de défaut
étudiés : 50 µm, 95 µm et 500 µm.

4.1.2 Comparaison des réponses mécaniques mésoscopiques des agrégats po-
lycristallin en 2D et en 3D

En vu d’étudier l’effet de la modélisation sur les réponses mécaniques mésoscopiques,
une comparaison entre des résultats obtenus avec les modèles en 2D et en 3D est effectuée.
Cette comparaison porte sur les amplitudes de cission mésoscopique τa et de contrainte
normale mésoscopique σn,a déterminées à partir des simulations par EF sur les microstruc-
tures sollicitées, à la limite de fatigue moyenne, par différents types de chargement. Seuls
les résultats obtenus avec les modèles dans lesquels un comportement élastique cubique est
assigné aux grains sont présentés ; les résultats issus des modèles pour lesquels les grains
se sont vus attribuer un comportement élasticité isotrope seront également discutés. La
réponse mécanique de chaque plan de glissement obtenue, durant le dernier cycle de char-
gement d’une microstructure, est rapporté dans un diagramme τa - σn,a sur la figure V.9
dans le cas de la microstructure sans accident géométrique et en figure V.10 dans le cas
des microstructures présentant un défaut de diamètre D = 50 µm. Il est à noter que,
pour la réalisation des graphiques, un seul jeu d’orientation a été pris en compte pour
la modélisation en 2D alors que, pour les modèles en 3D, 10 jeux d’orientations ont été
considérés. Sur ces figures, les résultats obtenus avec les modélisations en 2D et en 3D
sont présentés respectivement dans les 1re et 2e colonnes. Les histogrammes, les valeurs
moyennes µ et les valeurs maximales de τa et σn,a sont également indiquées pour chaque
diagramme.
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Chapitre V. Simulation numérique sur microstructures synthétiques de l’acier 316L

Figure V.7 – Réponses mécaniques, en termes de τa-σn,a, de chaque plan de glissement
obtenues à partir des simulations par EF sur une microstructure en 2D sans défaut solli-
citée, au niveau la limite de fatigue moyenne, par différents types de chargement.

Au vu des résultats obtenus à partir des microstructures sans défaut et dont le com-

210
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Figure V.8 – Réponses mécaniques, en termes de τa-σn,a, de chaque plan de glissement
obtenues à partir des simulations par EF sur les microstructures en 2D présenant un
trou de diamètre D = 365 µm sollicitées, au niveau de la limite de fatigue moyenne, par
différents types de chargement.
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Figure V.9 – Réponses mécaniques, en termes de τa-σn,a, de chaque plan de glissement
obtenues à partir des simulations par EF sur les microstructures en 2D et 3D sans accident
géométrique sollicitées, au niveau de la limite de fatigue moyenne, par différents types de
chargement.
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portement des grains est défini comme élastique cubique (voir figure V.9), il peut être
constaté que la différence de modélisation affecte peu les distributions des quantités mé-
caniques considérées. En effet, les distributions des amplitudes de cission mésoscopique
τa et de contrainte normale mésoscopique σn,a présentent des allures similaires entre les
modèles en 2D et les modèles en 3D et ce, quel que soit le chargement considéré. Ce-
pendant, il apparaît, d’une manière générale, que les valeurs moyennes µ des amplitudes
de cission mésoscopique τa et de contrainte normale mésoscopique σn,a sont légèrement
plus importantes pour la modélisation en 2D que pour celle en 3D. À l’inverse, les valeurs
maximales rencontrées pour τa et σn,a sont plus élevées dans le cas de la modélisation
en 3D. Ces écarts restent toutefois modérés et n’excède pas 10% lors du passage de la
modélisation 2D à la modélisation 3D.

Par ailleurs, bien que non illustrée ici, une même analyse a été conduite en définissant
le comportement des grains comme élastique isotrope. Dans ce cas, il est à souligner qu’en
l’absence de défaut, il n’existe pas de différences appréciables entre les distributions des
quantités mécaniques considérées obtenues avec la modélisation en 2D et celles détermi-
nées grâce aux modèles en 3D. Ceci est dû au fait qu’un nombre suffisant de plans de
glissement est représenté dans les agrégats polycristallins.

Il peut être remarqué, d’après les résultats présentés en figure V.9, que le changement
de modélisation conduit à des différences plus marquées entre les distributions d’une
même quantité mécanique (τa ou σn,a) lorsque les agrégats polycristallins présentent un
défaut et ce, quel que soit le chargement considéré. En effet, un plus grand nombre de
grains fortement sollicités, que ce soit en termes d’amplitude de cission mésoscopique ou
d’amplitude de contrainte normale mésoscopique, est rencontré dans la modélisation 3D
par rapport à celle en 2D. Les valeurs maximales atteintes par les amplitudes de cission
mésoscopique ou de contrainte normale mésoscopique sont nettement plus élevées dans
le cas des modèles en 3D en comparaison aux modèles en 2D. Ces écarts au niveau des
valeurs maximales peuvent excéder les 50% lors du passage de la modélisation 2D à la
modélisation en 3D. Plusieurs explications pourraient justifier ces observations :

– la concentration de contrainte engendrée par une calotte hémisphérique peut être
plus importante que celle induite par un trou ;

– un nombre plus important de réalisation a été utilisé pour la modélisation en 3D
et, de ce fait, un nombre plus conséquents de grains au voisinage du défaut est
considérés ;

– pour une taille de grain et un diamètre de défaut donnés, le nombre de grains se
retrouvant dans le voisinage immédiat d’un défaut hémisphérique est plus important
que celui se trouvant à proximité d’un trou ;

– la différence de condition aux limites sur la surface présentant le défaut (déformation
plane généralisée pour les modèles en 2D et surface libre pour les modèles en 3D).

Il reste toutefois difficile, sans une analyse plus détaillée, de définir précisément à laquelle
de ces explications, ces différences peuvent être attribuées.

4.1.3 Effet de la plasticité cristalline sur les réponses mécaniques mésosco-
piques des agrégats polycristallin en 3D

L’effet de la plasticité cristalline sur la réponse mécanique des grains est de nouveau
étudié sous l’angle des amplitudes de cission mésoscopique τa et de contrainte normale
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Figure V.10 – Réponses mécaniques, en termes de τa-σn,a, de chaque plan de glissement
obtenues à partir des simulations par EF sur les microstructures en 2D et 3D présentant
un trou de diamètre D = 50 µm sollicitées, au niveau de la limite de fatigue moyenne,
par différents types de chargement.
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mésoscopique σn,a. Les réponses mécaniques mésoscopiques, obtenues durant le dernier
cycle de chargement d’une microstructure en 3D sans accident géométrique et d’une mi-
crostructure en 3D présentant un défaut hémisphérique de diamètre D = 50 µm, sont
présentées pour les modèles de comportement d’élasticité cubique et de plasticité cristal-
line en addition de l’élasticité cubique. Pour chaque taille de défaut (D = 0 µm et D = 50
µm), les agrégats polycristallins sont sollicités, au niveau de la limite de fatigue moyenne
macroscopique (voir tableau V.4), en traction alternée symétrique. Pour chaque modèle
de comportement et chaque taille de défaut, la réponse mécanique de chaque plan de
glissement, obtenue avec une géométrie d’agrégat polycristallin et dix jeux d’orientations,
est rapportée dans un diagramme τa - σn,a sur la figure V.11. Sur cette figure, les résultats
obtenus avec l’élastique cubique seule et avec la plasticité cristalline couplée à l’élasticité
cubique sont présentés respectivement dans les 1re et 2e colonnes. Les histogrammes, les
valeurs moyennes µ et les valeurs maximales de τa et σn,a sont également indiquées pour
chaque diagramme.

Figure V.11 – Réponses mécaniques, en termes de τa-σn,a, de chaque plan de glissement
obtenues à partir des simulations par EF sur les microstructures en 3D sollicitées, au
niveau de la limite de fatigue moyenne, en traction alternée symétrique et présentant un
défaut hémisphérique de diamètre : (a) D = 0 µm et (b) D = 50 µm.

Comme constaté pour les microstructures de cuivre électrolytique entaillées et trouées
(voir sections 3.3.1 et 3.4.1 du chapitre II), il apparaît clairement, au vu de la figure
V.11, que l’ajout de la plasticité cristalline au modèle de comportement des grains n’a
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que peu d’influence sur les distribution des quantités mécaniques considérées à l’exception
du cas des microstructures présentant un accident géométrique pour lesquelles l’addition
de la plasticité cristalline conduit à une diminution appréciable des valeurs maximales
atteintes par l’amplitude de cission mésoscopique τa. Cette tendance, présentée ici pour
le chargement de traction alternée symétrique, est aussi constatée pour les autres types
de sollicitation.

4.2 Prédictions du critère de fatigue probabiliste

L’étude relative à un cuivre électrolytique présentée dans le chapitre II a permis de
mettre en évidence l’aptitude d’un critère probabiliste à prédire, de manière satisfaisante,
la tenue en fatigue d’agrégats polycristallins dans des conditions de chargement mul-
tiaxiales et sans accident géométrique d’une part et dans des conditions de chargement
uniaxiales mais en présence d’un défaut d’autre part. L’objectif est ici de vérifier les
prédictions de ce critère dans le cas de l’acier inoxydable 316L et notamment dans des
conditions de chargement multiaxiales couplées à la présence d’un accident géométrique.

4.2.1 Prédictions des limites de fatigue moyennes macroscopiques dans le cas
de la modélisation 2D

Les limites de fatigue moyenne macroscopiques Σij,a prédites par le critère de fatigue
probabiliste, pour une valeur de paramètre de formem donnée, dans le cas des microstruc-
tures en 2D présentant un trou circulaire central de diamètre D sont illustrées dans un
diagramme Σij,a-D en figure V.12. L’amplitude de contrainte macroscopique Σij,a consi-
dérée pour représenter la limite de fatigue macroscopique est l’amplitude de contrainte
macroscopique axiale Σzz,a, à l’exception du chargement de torsion pour lequel la limite
de fatigue est définie par Σθz,a. Les figures présentées dans les 1re et 2e colonnes repré-
sentent respectivement les prédictions obtenues avec un comportement des grains élas-
tique isotrope et avec un comportement des grains élastique cubique. De plus, à chaque
ligne correspond une valeur du paramètre de forme m. Par ailleurs, dans chacun des dia-
grammes Σij,a-D, sont également représentées les limites de fatigue moyennes déterminées
expérimentalement sur l’acier 316L.

Comme abordé précédemment au chapitre II, il apparaît au vu de cette figure, que
la nature du comportement élastique influe peu sur les prédictions des limites de fatigue
moyennes macroscopique et ce, quel que soit le type de chargement, le diamètre du trou D
et la valeur du paramètre de forme m considérés. Toutefois, les limites de fatigue prédites
sont, d’une manière générale, légèrement plus élevées lorsqu’un comportement élastique
cubique est attribué aux grains.

D’autre part, en l’absence d’accident géométrique et quel que soit la valeur du para-
mètre de forme m, les prédictions du critère de fatigue probabiliste sont en bon accord
avec les limites de fatigue expérimentales, à l’exception du chargement de traction-torsion
déphasé de 90̊ pour lequel l’écart entre les limites de fatigue prédite et expérimentale est
de l’ordre de 22%. Il est à noter que les prédictions sont d’ailleurs conservatives lorsque
les agrégats ne présentes pas de défaut. En présence d’un accident géométrique, la qualité
des prédictions est plus variable et dépend fortement de la valeur du paramètre de forme
m ; les meilleures prédictions étant obtenues pour un paramètre de forme m = 5 parmi les
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Figure V.12 – Prédictions du critère de fatigue probabiliste obtenues, à partir des mo-
dèles en 2D, pour chaque modèle de comportement élastique, pour différentes sollicitations
et pour différentes valeurs du paramètre de forme : (a) m = 5, (b) m = 10, (c) m = 15 et
(d) m = 20.
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valeurs de m étudiées. En effet, pour des valeurs plus importantes de ce paramètre, l’effet
néfaste du défaut sur la tenue en fatigue est surestimé, conduisant ainsi à des prédictions
largement conservatives.

Afin de faciliter l’analyse, les écarts entre les limites de fatigue expérimentales et
prédites sont présentés dans le tableau V.7 dans le cas où le paramètre de forme m = 5,
pour les prédictions obtenues avec les modèles dans lesquels un comportement élastique
cubique a été attribué aux grains. L’écart relatif est défini en fonction des limites de
fatigue macroscopiques expérimentales Σexp.

ij,a et prédites Σpréd.
ij,a de la manière suivante :

Écart =
Σexp.
ij,a − Σpréd.

ij,a

Σexp.
ij,a

(V.10)

Avec cette définition, un écart positif signifiera que la prédiction est conservative alors
qu’un écart négatif témoignera d’une prédiction trop optimiste. Il peut être constaté

Chargement D [µm] Σexp.
ij,a [MPa] Σpréd.

ij,a [MPa] Écart [%]
0 232,5 232,5 0

Traction 95 213 223 -5,1
(Rσ = −1) 365 180 173 4,0

510 152,5 152 0,2
0 147,5 147,5 0

Torsion 95 142,5 144 1,0
(Rσ = −1) 365 121,25 116 4,1

510 115 104 9,4
Traction-torsion 0 187,5 180 3,8

(Rσ = −1, kθz = 0,5 ; ϕθz = 0̊ ) 365 120 137 -10
Traction-torsion 0 232,5 191 18

(Rσ = −1 ; kθz = 0,5 ; ϕθz = 90̊ ) 365 168,75 150 11
Traction biaxiale 0 162,5 153 5,9

(Rσ = 0,1 ; kθθ = 0,5 ; ϕθθ = 0̊ ) 365 157,25 90 43

Table V.7 – Valeurs des écarts relatifs entre les limites de fatigue expérimentales Σexp.
ij,a

et celles prédites par le critère de fatigue probabiliste Σpréd.
ij,a avec un paramètre de forme

m = 5, pour chaque type de sollicitation et chaque diamètre de défaut D.

que les écarts entre les limites de fatigue expérimentales et prédites ne dépasse pas 10%
dans le cas de la traction alternée symétrique, de la torsion alternée symétrique et de la
traction-torsion alternée symétrique en phase pour les différentes tailles de défaut étudiées.
Les prédictions s’avèrent moins satisfaisantes dans le cas des chargements de traction-
torsion alternée symétrique déphasée de 90̊ . En effet, pour ce type de sollicitation et pour
les diamètres de trou D considérés, les écarts sont compris entre 10% et 20% mais les
prédictions ont toutefois le mérite d’être conservatives. Enfin, la justesse des limites de
fatigues prédites dans le cas de la traction biaxiale alternée en phase avec un rapport de
charge Rσ = 0,1 et un rapport de biaxialité kθθ = 0,5 est très variable : en l’absence de
défaut, la limite de fatigue macroscopique est prédite de manière satisfaisante alors qu’en
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présence d’un trou de diamètre D = 365 µm, la diminution de la limite de fatigue est
largement surestimée par le critère de fatigue probabiliste. Dans ce dernier cas, un écart
entre la limite de fatigue expérimentale et prédite supérieur à 40% est en effet constaté.
L’apparente faiblesse du critique probabiliste a prédire la tenue en fatigue dans le cas
d’un chargement en traction biaxiale alternée et en présence d’un accident géométrique
est toutefois à nuancer étant donné que la limite de fatigue expérimentale n’a été estimée
qu’à l’aide de deux éprouvettes pour cette condition.

4.2.2 Comparaison des prédictions des limites de fatigue moyennes macro-
scopiques entre les modélisations 2D et 3D.

Afin d’étudier l’effet de la modélisation sur les limites de fatigue prédites par le critère
de fatigue probabiliste, une comparaison entre des prédictions obtenues avec les modèles
en 2D et en 3D est réalisée pour les diamètres de défaut D = 0 µm et D = 50 µm. Les
limites de fatigue moyennes macroscopiques Σij,a prédites par le critère de fatigue proba-
biliste, pour une valeur de paramètre de forme m donnée, dans le cas des microstructures
en 2D et en 3D sont reportées dans un diagramme Σij,a-D en figure V.13. De nouveau,
l’amplitude de contrainte macroscopique Σij,a considérée pour représenter la limite de
fatigue macroscopique est l’amplitude de contrainte macroscopique axiale Σzz,a, à l’excep-
tion du chargement de torsion pour lequel la limite de fatigue est définie par Σθz,a. Les
figures présentées dans les 1re et 2e colonnes représentent respectivement les prédictions
obtenues avec un comportement des grains élastique isotrope et avec un comportement
des grains élastique cubique. De plus, à chaque ligne correspond une valeur du paramètre
de forme m.

Dans le cas des agrégats polycristallins sans accident géométrique, il convient de noter
que l’écart entre la limite de fatigue macroscopique prédite à l’aide des modèles en 2D et
celle déterminée avec les modèles 3D, pour une condition de chargement et une valeur du
paramètre m données, est peu marqué à l’exception du chargement de traction-torsion
déphasée de 90̊ dans le cas où les grains se sont vus attribuer un comportement élasticité
cubique. En effet, sous ces conditions, des écarts de l’ordre de 10% sont observés entre les
prédictions de la modélisation en 2D et celles des modèles en 3D. Il s’avère, d’ailleurs, que
la modélisation en 3D offre une meilleure estimation de la limite de fatigue macroscopique
pour ce cas de chargement (voir tableau V.4).

Il peut être observé que la réduction de la limite de fatigue macroscopique due à un
défaut de diamètre D = 50 µm est plus importante dans le cas de la modélisation en 3D
que dans celle en 2D et ce, quel que soit le modèle de comportement élastique et le type
de chargement considérés à une exception près : le cas de la traction-torsion en phase
avec un comportement des grains élastique isotrope et un paramètre de forme m pris égal
à 20. Ce résultat pouvait être attendu suite à la comparaison des réponses mécaniques
mésoscopiques entre les modélisations 2D et 3D présentées en section 4.1.2. En effet, il
a été constaté que les valeurs maximales des amplitudes de cission mésoscopique τa et
de contrainte normale mésoscopique σn,a sont plus importantes dans le cas des modèles
3D que dans ceux en 2D lorsqu’un défaut de diamètre D = 50 µm est présent dans les
agrégats polycristallins. De plus, il apparaissait également qu’un plus grand nombre de
grains se retrouvait fortement sollicité.
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Figure V.13 – Comparaison des prédictions du critère de fatigue probabiliste obtenues,
à partir des modèles 2D et 3D, pour chaque modèle de comportement élastique, pour
différentes sollicitations et pour deux valeurs du paramètre de forme m : (a) m = 5 et (b)
m = 20.

Les tendances observées ici pour des valeurs du paramètres de forme m = 5 et m = 20
sont vérifiées pour les valeurs m = 10 et m = 15.

4.2.3 Effet de la plasticité cristalline sur les prédictions des limites de fatigue
moyennes macroscopiques dans le cas de la modélisation 3D

L’analyse de l’effet de la plasticité cristalline sur les prédictions du critère de fatigue
probabiliste est conduite en comparant les limites de fatigues prédites à partir des modèles
en 3D dans lesquels le comportement des grains est élastique cubique à celles obtenues
à l’aide des modèles en 3D dans lesquels les grains se sont vus assigner un modèle de
plasticité cristalline en plus de l’élasticité cubique. Du fait de temps de calcul importants,
les limites de fatigue n’ont été déterminées que dans le cas où le paramètre de forme
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m = 5 lorsqu’un comportement de plasticité cristalline est utilisé dans les modèles EF.
De ce fait, la comparaison ne portera que sur les prédictions obtenues avec m = 5.
Les limites de fatigue moyennes macroscopiques Σij,a prédites par le critère de fatigue
probabiliste, pour différents types de sollicitation, dans le cas des microstructures en 3D,
avec et sans plasticité cristalline, sont reportées dans un diagramme Σij,a-D en figure V.14.
De nouveau, l’amplitude de contrainte macroscopique Σij,a considérée pour représenter la
limite de fatigue macroscopique est l’amplitude de contrainte macroscopique axiale Σzz,a,
à l’exception du chargement de torsion pour lequel la limite de fatigue est définie par
Σθz,a.
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Figure V.14 – Comparaison des prédictions du critère de fatigue probabiliste obtenues,
à partir des modèles en 3D, avec l’élasticité cubique seul et la plasticité cristalline associée
à l’élasticité cubique, pour différentes sollicitations et pour un paramètre de forme m = 5.

Il apparaît clairement, en figure V.14, qu’en l’absence d’un défaut hémisphérique à
la surface des agrégats polycristallins, l’ajout de la plasticité cristalline au modèle de
comportement des grains n’a que peu d’incidence sur les prédictions du critère de fatigue
probabiliste dans le cas où le paramètre de forme m = 5 et ce, quel que soit le type de
sollicitation appliqué aux agrégats.

Le constat est différent dès lors qu’un accident géométrique est introduit dans les
agrégats polycristallins. En effet, bien qu’ils soient modérés, des écarts entre les prédictions
obtenues avec les modèles sans plasticité cristallin et celles déterminées avec les modèles
dans lesquels la plasticité cristalline est utilisée, sont apparents. En particulier, dans le
cas de la traction biaxiale alternée en phase avec un rapport de charge Rσ = 0,1 et un
rapport de biaxialité kθθ = 0,5, la prise en compte de la plasticité cristalline conduit à une
augmentation de la limite de fatigue, prédite par le critère de fatigue, de l’ordre de 10%.
La prise en compte de la plasticité cristalline pourrait ainsi améliorer la prédictions de
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la tenue en fatigue dans le cas d’un défaut de diamètre D = 365 µm; cas pour lequel la
limite de fatigue macroscopique était mal prédite pour le chargement en traction biaxiale
avec les modèles en 2D sans plasticité cristalline.

4.2.4 Analyse de la dispersion des limites de fatigue macroscopique dans le
cas de la modélisation 2D

Analyse de la dispersion des limites de fatigue induite par la variabilité de
la microstructure. Comme dans le cas de l’étude préliminaire sur le cuivre électro-
lytique, la dispersion de la tenue en fatigue due à la variabilité de la microstructure est
étudiée à l’aide du critère de fatigue probabiliste (voir section 3.3.2 du chapitre II). Pour
chaque condition de chargement, la limite de fatigue macroscopique d’une microstructure
donnée est estimée en déterminant l’amplitude de chargement à lui appliquer de sorte que
sa probabilité de rupture PFa soit égale à 50%. Pour une condition de sollicitation donnée,
la limite de fatigue macroscopique de chacune des microstructures est représentée par un
point dans un diagramme Σij,a - D en figure V.15. L’amplitude de contrainte macrosco-
pique Σij,a considérée pour représenter la limite de fatigue macroscopique est l’amplitude
de contrainte macroscopique axiale Σzz,a, à l’exception du chargement de torsion pour
lequel la limite de fatigue est définie par Σθz,a. Les figures présentées dans les 1re et 2e

colonnes sont issus des modèles EF dans lesquels les grains se sont vus assigner respecti-
vement un comportement élastique isotrope et un comportement élastique cubique. Les
résultats illustrés en figure V.15a et V.15b sont obtenus respectivement avec un para-
mètre de forme m = 5 et m = 20. Sur ces diagrammes, les limites de fatigue moyennes
macroscopiques obtenues précédemment sont rappelées par une ligne.

Ces résultats, obtenus ici dans le cas de l’acier 316L, sont similaires à ceux présentés
précédemment dans le cas d’un cuivre électrolytique (voir section 3.3.2 du chapitre II).
En effet, il est de nouveau constaté que, quel que soit le chargement considéré :

– l’anisotropie du comportement a tendance à accroître la dispersion de la limite
de fatigue, définie à PFa = 50%, notamment dans le cas des microstructures sans
entaille ;

– une augmentation de la dispersion apparaît nettement lors de l’introduction d’un
défaut dans les microstructures.

Afin d’illustrer plus clairement la dispersion des limites de fatigue, les répartitions des
limites de fatigue macroscopiques ΣPFa=50%

zz,a définie pour une probabilité de rupture PFa
de 50% de l’ensemble des microstructures sont représentées sous forme d’histogrammes en
figure V.16. On se limitera ici aux résultats obtenus à partir des microstructures sollicitées
en traction alternée symétrique et avec un comportement des grains élastique cubique. Les
1re et 2e colonnes, de la figure précédemment évoquée, contiennent les prédictions obtenues
respectivement avec une paramètre de forme m = 5 et m = 20. Les histogrammes sont
tracés pour chaque diamètre de trou D : 0 µm (figure V.16a), 50 µm (figure V.16b), 95
µm (figure V.16c), 365 µm (figure V.16d) et 510 µm (figure V.16e). Pour permettre une
comparaison entre les histogrammes obtenus pour différents rayons d’entaille, les limites de
fatigue sont normalisées par la moyenne des limites de fatigue macroscopiques ΣPFa=50%

zz,a .
Les histogrammes obtenus s’avèrent irréguliers en ce sens qu’ils ne présentent pas né-

cessairement de mode unique, ni même d’asymétrie de signe constant. Ce manque de
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Figure V.15 – Limites de fatigue macroscopiques à PFa = 50% de chaque microstructure
(points) et moyenne de ces limites de fatigue (ligne) pour différentes sollicitations, pour
différents diamètres de trou D et pour chaque modèle de comportement élastique.

régularité est imputable à un nombre de réalisations insuffisant. En effet, seules 10 micro-
structures (une géométrie d’agrégat et 10 jeux d’orientations) sont considérées.

Il peut être observé de nouveau que l’augmentation de la taille du défaut ne semble
pas conduire nécessairement à une augmentation de la dispersion de la limite de fatigue
macroscopique ΣPFa=50%

22,a . En effet, dans le cas où le paramètre de forme m = 5, une légère
diminution de la dispersion est constatée lorsque D passe de 365 µm à 510 µm dans le
cas où le comportement des grains est élastique cubique. De même, lorsque le paramètre
m = 20, une diminution de la dispersion apparaît lors du passage d’un trou de diamètre
D = 95 µm à un trou de diamètre D = 365 µm. Cette tendance se vérifie aussi dans les
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autres cas de chargement étudiés.

Rappel sur la dispersion de la limite de fatigue macroscopique induite par
la variabilité du seuil d’amorçage de fissure de fatigue. En vue d’étudier, dans
le paragraphe suivant, la distribution de la limite de fatigue macroscopique Σij,a tenant
compte à la fois de la variabilité de la microstructure et de celle du seuil d’amorçage de
fissure de fatigue τ tha , un rappel sur la caractérisation de la dispersion de la limite de
fatigue macroscopique induite par cette dernière source de variabilité est proposé dans ce
paragraphe.

Comme cela a été discuté en section 3.3.2 du chapitre II, la limite de fatigue macro-
scopique, en l’occurrence Σθz,a pour le chargement de torsion et Σzz,a pour tous les autres
chargements, d’une microstructure donnée suit une distribution de Weibull (voir équation
V.11) sous certaines conditions :

– le comportement des grains est linéaire ;
– la contrainte normale moyenne mésoscopique σn,m agissant sur les plans de glisse-

ment critiques est nulle (de ce fait, le cas de chargement de traction biaxiale avec
un rapport de charge Rσ = 0,1 sera exclu de l’analyse).

fmicro (Σij,a) =
m∗

τ ∗0

(
Σij,a

τ ∗0

)m∗−1
exp

[
−
(

Σij,a

τ ∗0

)m∗]
(V.11)

Où ij = θz dans le cas de la torsion alterné symétrique et ij = zz pour tous les autres
chargement.

Dans ces conditions, le paramètre de forme m∗ de la distribution de la limite de fatigue
macroscopique est égal au paramètre de forme m de la distribution du seuil d’amorçage de
fissure de fatigue τ tha . Le paramètre d’échelle τ ∗0 caractérisant la distribution de la limite de
fatigue macroscopique Σij,a d’une microstructure peut être identifié, à partir de la limite
de fatigue macroscopique ΣPFa=50%

ij,a de la microstructure considérée, à l’aide de la relation
suivante :

τ ∗0 =
ΣPFa=50%
ij,a

ln(2)1/m∗
(V.12)

Analyse de la dispersion de la limite de fatigue macroscopique induite par
la variabilité de la microstructure et du seuil d’amorçage de fissure de fatigue.
La démarche suivie pour analyser la dispersion de la limite de fatigue macroscopique
induite par la variabilité de la microstructure et du seuil d’amorçage de fissure de fatigue
est identique à celle décrite précédemment en section 3.3.2 du chapitre II. À titre de
rappel, la densité de probabilité fmoy décrivant cette dispersion est définie comme la
moyenne des densités de probabilité fmicro caractérisant les distributions de la limite de
fatigue macroscopique Σij,a des différentes microstructures étudiées :

fmoy (Σij,a) =
1

Nmicro

Nmicro∑
micro=1

fmicro (Σij,a) (V.13)

Où Nmicro correspond au nombre de microstructures étudiées par condition (type de char-
gement, nature du comportement élastique et diamètre du trou D) ; dans le cas présent
Nmicro = 10.
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Les densités de probabilité fmoy prédites, pour chaque diamètre de trou D, dans le
cas d’un comportement des grains élastique cubique, sont illustrées en figure V.17 pour
différentes conditions de sollicitation. Dans cette figure les 1re et 2e colonnes contiennent
les prédictions obtenues respectivement avec une paramètre de forme m = 5 et m = 20.

Au vu de ces résultats, il peut être constaté que, pour un paramètre m = 5, des trous
circulaires de diamètre D = 50 µm et D = 95 µm influencent peu la distribution de la
limite de fatigue macroscopique Σij,a normalisée par la moyenne des limites de fatigue
macroscopiques Σij,aPFa=50%, par rapport à celle prédite pour des microstructures sans
défaut et ce, quel que soit le type de sollicitation considéré. Cette tendance n’est plus
vérifiée dans le cas où m = 20. En effet, des trous circulaires de diamètre D = 50 µm
et D = 95 µm accroissent, d’une manière générale, la dispersion de la limite de fatigue.
Il peut être observé qu’en l’absence d’accident géométrique, la distribution de la limite
de fatigue peut être correctement approximée par une loi de probabilité de Weibull. Ce
constat n’est plus valable dès lors que les microstructures présentent un trou de diamètre
D ≥ 50 µm du fait des irrégularités importantes rencontrées dans les distributions de la
limite de fatigue macroscopique Σij,a. Il est à noter, de nouveau, que ces irrégularités sont
fortement corrélées à celles observées sur les histogrammes décrivant les distributions de
la limite de fatigue macroscopique Σij,aPFa=50% définie pour une probabilité de rupture
PFa = 50%. Il peut ainsi être supposé que l’absence de mode unique et d’asymétrie de
signe constant est la conséquence d’un nombre insuffisant de microstructures étudiées.

La comparaison quantitative entre les résultats obtenus pour différentes configurations
(diamètre de trou D et type de sollicitation appliquée aux microstructures) est rendue
délicate du fait de cette impossibilité de décrire les densités de probabilité fmoy par une loi
de probabilité unique. Toutefois, il apparaît que la dispersion, caractérisée par le rapport
de l’écart-type sur la moyenne de la limite de fatigue macroscopique, croît généralement
lors du passage d’un trou de diamètre D = 0 µm à D = 95 µm puis se stabilise voir
diminue de nouveau pour des diamètres de trou plus importants.

Il convient de rappeler que les meilleures prédictions des limites de fatigue moyennes
sont obtenues pour un paramètre de forme m = 5. Pour cette valeur, il apparaît que le
rapport écart-type sur moyenne de la limite de fatigue macroscopique Σzz,a en traction
alternée symétrique est approximativement égal à 0,23. Or, dans le cas d’un acier austé-
nitique 304L relativement proche de l’acier 316L étudié, ce rapport est de l’ordre de 0,05
[25]. Il semblerait donc que le critère probabiliste surestime assez largement la dispersion
de la limite de fatigue. De ce fait, la démarche d’identification discutée en section 3.3
du chapitre II semblent compromise. La méthodologie proposé consistait à identifier le
paramètre de forme m de sorte que la dispersion de la limite de fatigue macroscopique
prédite par le critère pour une condition de chargement s’ajuste au mieux à celle constatée
expérimentalement pour cette même condition de chargement. Or, il semble, au vu des
résultats, difficile de concilier des prédictions de la limite de fatigue moyenne satisfaisantes
en présences d’accidents géométriques avec une estimation correcte de la dispersion de la
limite de fatigue. Il est toutefois important de rappeler que les distributions des limites
de fatigue macroscopiques n’ont été estimées que dans le cas de comportements purement
élastiques, du fait des temps de calcul élevés lors de l’utilisation de la plasticité cristal-
line. Ainsi, une étude approfondie de l’effet de la plasticité sur la distribution des limites
de fatigue macroscopiques prédites mériterait d’être entreprise. Ceci afin d’estimer dans
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quelle mesure l’omission du comportement plastique monocristallin est responsable du
désaccord entre les prédictions de la limite de fatigue moyenne en présences d’accidents
géométriques et la dispersion de la limite de fatigue macroscopique.

5 Conclusion

Les conclusions sur les réponses mécaniques mésoscopiques sont similaires à celles
évoquées dans le cas du cuivre électrolytique. L’anisotropie du comportement élastique
joue un rôle important, dans le cas de l’acier 316L, sur les distributions des amplitudes
de cission et de contrainte normale. L’effet de la plasticité sur la réponse mécanique est
également plus marqué lorsque les microstructures présentent un accident géométrique. Il
est toutefois à souligner qu’une comparaison entre les modélisations en 2D et en 3D a été
discutée. L’allure des distributions des amplitudes de cission et de contrainte normale sont
similaires entre les deux type de modélisation. Il est malgré tout constaté une diminutions
des moyennes et une augmentation des valeurs maximales des amplitudes de cission et de
contrainte normale lors du passage des modèles 2D aux modèles 3D.

L’effet d’un défaut de surface hémisphérique sur la tenue en fatigue est bien décrit par
le critère de fatigue probabiliste, avec une modélisation EF simplifiée en 2D, dans le cas de
chargement en traction alternée symétrique, en torsion alternée symétrique et en traction-
torsion alternée symétrique en phase. En effet, les écarts relatifs entre les prédictions et
les limites de fatigue déterminées expérimentalement n’excèdent pas 10%, pour les tailles
de défaut considérées. Dans le cas des chargements en traction-torsion déphasée de 90̊ ,
les écarts relatifs, compris entre 10% et 18%, s’avèrent plus importants. Néanmoins, les
limites de fatigue prédites par le critère sont conservatives. Les prédictions obtenues dans
le cas de la traction biaxiale sont plus étalées : en l’absence de défaut, la limite de fatigue
moyenne est correctement prédite par le critère de fatigue alors qu’en présence d’un défaut
hémisphérique de diamètre D = 365 µm, un écart relatif de 43% est rencontré. Ce dernier
cas est toutefois à nuancer étant donné que seules 2 éprouvettes ont été utilisées pour
déterminer la limite de fatigue expérimentale dans cette condition.

La prise en compte du caractère 3D de la géométrie du défaut a pour effet de réduire les
limites de fatigue prédites par le critère de fatigue probabiliste, pour la majorité des cas de
chargement étudié. Toutefois, la prise en compte de la plasticité cristalline dans le modèle
de comportement permet de compenser, tout du moins partiellement, cette diminution. De
ce fait, la modélisation EF en 2D semble permettre d’approximer de manière satisfaisante
le problème.

Par ailleurs, la distribution de la limite de fatigue macroscopique, normalisée par la
moyenne des limites de fatigue macroscopiques ΣPFa=50%

zz,a , est estimée grâce au critère de
fatigue probabiliste et est étudiée pour différentes tailles de défaut et différents types de
sollicitation. Dans le cas où le paramètre de forme de la distribution du seuil d’amorçage
est faible (m = 5), la dispersion de la limite de fatigue macroscopique est importante : le
rapport écart-type sur moyenne de la limite de fatigue est en effet de l’ordre de 0,23. Cette
dispersion est principalement due à la variabilité du seuil d’amorçage, la variabilité de la
microstructure n’ayant que peu d’influence. En outre, la dispersion de la limite de fatigue
normalisée n’est pas notablement influencée par la nature du chargement macroscopique
et par le diamètre du défaut. A contrario, lorsque le paramètre de forme est élevé (m = 20),
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la dispersion est plus modérée et croît avec l’augmentation de la taille de défaut, pour
un diamètre allant de 0 µm à 95 µm, puis tend à se stabiliser voir à décroître. Ceci
peut s’expliquer par le fait que la variabilité de la limite de fatigue macroscopique est
majoritairement due à la variabilité de la microstructure, c’est-à-dire des orientations
cristallines, au voisinage du défaut étant donné que la dispersion du seuil d’amorçage est
faible quand m est important. Enfin, il a été constaté que le modèle probabiliste peine à
rendre compte, de manière satisfaisante de l’effet du défaut sur la tenue en fatigue et de la
dispersion de la limite de fatigue. En effet, pour les faibles valeurs du paramètre de forme
m, la limite de fatigue moyenne macroscopique est relativement bien prédite en présence
de défaut mais la dispersion semble surestimée. À l’inverse, pour des valeurs importantes
de m, la dispersion de la limite de fatigue semble plus raisonnable mais l’effet néfaste du
défaut sur la tenue en fatigue est largement surestimé.
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(d) D = 365 µm
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(e) D = 510 µm

Figure V.16 – Histogrammes des limites de fatigue à PFa = 50% des microstructures en
2D sollicitées en traction alternée symétrique obtenus avec un comportement des grains
élastique cubique, pour différentes valeurs du paramètre de forme m et diamètre de trou
D.
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(b) Torsion alternée symétrique
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(c) Traction - torsion alternée symétrique (kzz = 0,5 ; ϕzz = 0̊ )
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(d) Traction - torsion alternée symétrique (kzz = 0,5 ; ϕzz = 90̊ )
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Figure V.17 – Distributions complètes de la limite de fatigue macroscopique Σij,a dé-
crite par la densité de probabilité fmoy (Σij,a) obtenues avec un comportement des grains
élastique cubique, pour différentes valeurs du paramètre de forme m, sollicitations et
diamètres de défaut D.
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Conclusion

Les travaux présentés dans ce mémoire sont consacrés à la tenue en fatigue des ma-
tériaux métalliques en présence d’accidents géométriques et sous chargement multiaxial.
Les accidents géométriques considérés sont artificiels, de faible acuité et d’un ordre de
grandeur proche de la taille moyenne de grain. Afin d’étudier l’effet de la microstructure
au voisinage de ce type de défaut sur la tenue en fatigue, des simulations numériques par
élément finis d’agrégats polycristallins sont mises en œuvre.

Une étude bibliographique de différents aspects jugés importants dans notre étude est
présentée dans le premier chapitre. Les caractéristiques métallurgiques et le comporte-
ment en fatigue des aciers austénitiques sont passés en revue permettant d’aiguiller le
choix d’une nuance à étudier et de s’assurer de la validité d’une partie des essais mé-
caniques conduits sur ce matériau. La modélisation du comportement élasto-plastique
des matériaux cubiques à faces centrées, ainsi que les méthodes de transitions d’échelles,
sont ensuite discutées. Quelques critères de fatigue usuels en fatigue multiaxiale à grand
nombre de cycles, et qui serviront de base aux critères de fatigue appliqués sur les micro-
structures, sont présentés. Enfin, un bilan est effectué sur la modélisation par éléments
finis d’agrégats polycristallins et sur leurs applications en fatigue.

Le deuxième chapitre traite d’une étude numérique préliminaire relative à un cuivre
électrolytique et se basant sur des résultats expérimentaux issus de la littérature. Cette
étude se décline en deux volets distincts :

– Le premier concerne les effets du trajet de chargement sur la distribution de quanti-
tés mécaniques mésoscopiques et sur la tenue en fatigue à grand nombre de cycles ;

– Le deuxième porte sur l’influence d’un accident géométrique sur la réponse méca-
nique à l’échelle des grains et sur la distribution de la limite de fatigue.

Les réponses mécaniques à l’échelle des grains sont étudiées pour différents trajets de char-
gement d’une part et différentes tailles de défaut d’autre part. L’influence de chaque source
d’anisotropie (élastique et plastique) sur les distributions des amplitudes des contraintes
de cisaillement et normales a été analysée. Dans les microstructures sans accident géo-
métrique, il a été montré que l’élasticité cubique, contrairement à la plasticité cristalline,
affecte significativement ces distributions pour une large gamme de chargement. Ceci est
imputable à la forte anisotropie du comportement élastique des monocristaux de cuivre et
au fait que les amplitudes de chargement en fatigue à grand nombre de cycles conduisent à
des déformations plastiques modérées. En présence d’un accident géométrique, l’effet de la
plasticité cristalline est plus marquée : une diminution significative des valeurs maximales
atteintes par les amplitudes de cission est constatée. Les prédictions de quelques critères

231



CONCLUSION ET PERSPECTIVES

de fatigue, s’appuyant sur les quantités mécaniques déterminées par les simulations par
EF d’agrégats polycristallins, sont ensuite évaluées. Il a été montré que les limites de
fatigue moyennes prédites par un critère de fatigue probabiliste concordent de manière
satisfaisante aux tendances expérimentales.

La caractérisation mécanique d’un acier austénitique 316L, détaillée dans le chapitre
III, se décompose en différentes parties. Des essais de fatigue oligocyclique sont réalisés
à amplitude de déformation totale imposé et trois types de sollicitations sont étudiés
(traction alternée à Rε = −1, torsion alternée à Rε = −1 et traction-torsion alternée
à Rε = −1 déphasée de 90̊ ). Quelle que soit la condition de chargement, la tendance
constatée, similaire à celle observée dans la littérature, est la même :

– une première phase de quelques cycles durant laquelle un durcissement cyclique très
faible est observé ;

– une deuxième phase caractérisée par un adoucissement cyclique jusqu’à mi-durée de
vie ;

– une troisième phase, de la mi-durée de vie jusqu’à rupture, durant laquelle l’ampli-
tude de contrainte est stabilisée ou, tout du moins, ne présente que des variations
négligeables.

La démarche d’identification de modèles de plasticité monocristalline et macroscopique,
s’appuyant sur ces essais expérimentaux, est ensuite décrite et les résultats obtenus sont
présentés. Les jeux de paramètres identifiés sont utilisés dans les études numériques por-
tant sur l’acier 316L.

Une campagne d’essais de fatigue à amplitude de contrainte imposée a été menée
afin d’estimer les limites de fatigue à 2.106 cycles sur une large gamme de sollicitations
(traction uniaxiale alternée à Rσ = −1 et à Rσ = 0,1, torsion alternée à Rσ = −1,
traction-torsion à Rσ = 0,1 en phase et déphasée de 90̊ , traction biaxiale alternée à
Rσ = 0,1 en phase). Les essais sont conduits sur des éprouvettes présentant un défaut
artificiel en surface, de géométrie hémisphérique, et sur des éprouvettes sans défaut. Les
diamètres D des accidents géométriques hémisphériques étudiés sont 95 µm, 365 µm et
510 µm. Ces tailles de défaut n’ont pas permis de mettre clairement en évidence une
taille critique de défaut en dessous de laquelle aucune atténuation de la limite de fatigue
n’est observée et ce, quelle que soit la nature de la sollicitation imposée. Parmi les points
notables, il a été constaté un effet très favorable du déphasage sur la tenue en fatigue
dans le cas de chargement de traction-torsion. Dans le cas d’un chargement de traction
biaxiale, un effet bénéfique de l’augmentation du rapport de biaxialité kθθ = Σθθ/Σzz, de
0 à 0,5, a également été constaté.

Une caractérisation de l’état métallurgique de l’acier austénitique 316L et une étude
du développement de la plasticité à l’échelle des grains, s’appuyant sur des analyses EBSD
effectuées sur la surface d’éprouvettes avant et après sollicitation en flexion plane alternée
et en torsion alternée à des niveaux de chargement voisins de la limite de fatigue macro-
scopique, sont présentées dans le chapitre IV. La caractérisation métallurgique apporte
des informations sur la constitution du polycristal qui sont en partie exploitées dans la
définition des microstructures synthétiques utilisées dans l’étude numérique discutée dans
le chapitre V.

Le développement de la plasticité est tout d’abord étudié à l’aide des observations
expérimentales. Il apparaît que l’activité plastique, quantifiée en terme de proportion de
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plans de glissement « actifs » par grain, est très hétérogène dans les éprouvettes soumises
à un niveau de chargement voisin de la limite de fatigue. La majorité des grains observés
ne présente aucune extrusion. Dans le cas contraire, il est mis en évidence que le glisse-
ment simple (c’est-à-dire la formation de bandes de glissement suivant un unique plan de
glissement) est prépondérant mais que le glissement multiple peut toutefois survenir. Il a
également été observé que la proportion de plans de glissement actifs est plus prononcée
en torsion qu’en flexion plane. Afin de compléter l’analyse sur l’activité plastique, une
modélisation EF, visant à simuler la réponse mécaniques des microstructures observées,
a été mise en œuvre et ce, afin d’étudier qualitativement l’éventuelle corrélation entre
la formation d’extrusions observées en surface et le glissement plastique cumulé sur les
différents plans de glissement prédit par la simulation. Pour un grain donné présentant
du glissement simple, le plan de glissement selon lequel des bandes de glissements sont
apparues, correspond généralement au plan de glissement, parmi les 4 possibles, pour le-
quel la somme du glissement plastique cumulé νn est la plus importante. Cependant, il
n’a pas été possible de définir une valeur seuil de νn au-dessus de laquelle la formation
d’extrusion se produit nécessairement.

Le mémoire s’achève sur un chapitre consacré à une étude numérique sur des mi-
crostructures synthétiques d’acier 316L. La réponse mécanique à l’échelle des grains est
dans un premier temps discutée. Des tendances similaires à celles observées sur le cuivre
électrolytique ont été constatées :

– l’anisotropie du comportement élastique joue un rôle important, dans le cas de l’acier
316L, sur les distributions des amplitudes de cission et de contrainte normale ;

– la plasticité cristalline n’affecte significativement la réponse mécanique que dans le
cas de microstructures présentant un accident géométrique.

Il est toutefois important de rappeler que l’effet important de l’élasticité cubique est à
attribuer à la forte anisotropie élastique des aciers austénitiques. Une comparaison est en-
treprise entre les réponses mécaniques mésoscopiques obtenues à partir de microstructures
en 2D et en 3D. Il est constaté que l’allure des distributions des amplitudes de cission
et de contrainte normale sont similaires entre les deux type de modélisation. Néanmoins,
une diminution des moyennes et une augmentation des valeurs maximales des amplitudes
de cission et de contrainte normale lors du passage des modèles 2D aux modèles 3D est à
noter.

L’effet d’un défaut de surface hémisphérique sur la tenue en fatigue est bien décrit
par le critère de fatigue probabiliste, avec une modélisation EF simplifiée en 2D, dans le
cas de chargement en traction alternée symétrique, en torsion alternée symétrique et en
traction-torsion alternée symétrique en phase. Dans le cas des chargements en traction-
torsion déphasée de 90̊ , les écarts relatifs s’avèrent plus importants mais les prédictions
sont conservatives. Les erreurs de prédictions sont encore plus étalées dans le cas de la
traction biaxiale : en l’absence de défaut, la limite de fatigue moyenne est correctement
prédite par le critère de fatigue alors qu’en présence d’un défaut hémisphérique de diamètre
D = 365 µm, un écart relatif de 43% est rencontré. La prise en compte du caractère 3D
de la géométrie du défaut a pour effet de réduire les limites de fatigue prédites par le
critère de fatigue probabiliste mais l’ajout de la plasticité cristalline dans le modèle de
comportement compense partiellement cette diminution. De ce fait, la modélisation EF
en 2D constitue une approximation satisfaisante du problème pour les cas de chargement
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étudiés.
Par ailleurs, la distribution de la limite de fatigue macroscopique est estimée grâce au

critère de fatigue probabiliste et est étudiée pour différentes tailles de défaut et différents
types de sollicitation. La dispersion de la limite de fatigue semble d’une manière générale
surestimée lorsque le critère est identifié de manière à prédire correctement la limite de
fatigue moyenne. En modifiant le paramètre de manière à obtenir une dispersion plus
raisonnable, il apparaît que la dispersion est sensible à la taille de défaut. En effet, cette
dernière croît avec l’augmentation de la taille de défaut, pour un diamètre allant de 0 µm
à 95 µm, puis tend à se stabiliser voir à décroître pour les plus grandes tailles de défaut.
Cette tendance n’a toutefois pas pu être confirmée expérimentalement du fait du faible
nombre d’éprouvettes utilisées dans la campagne d’essais de fatigue.

Perspectives

Les simulations numériques d’agrégats polycristallins utilisées conjointement avec un
critère de fatigue pertinent – s’appuyant sur des quantités mécaniques mésoscopiques pour
prédire l’état mécanique macroscopique admissible – peut constituer un puissant outil
pour le développement de matériaux métalliques présentant une résistance en fatigue
accrue. En effet, certaines caractéristiques de la microstructure peuvent être modifiées
dans les modèles EF (texture cristallographique, texture morphologique, distribution de
taille de grains, etc.) et leur influence sur la tenue en fatigue peut ensuite être évaluée par le
critère de fatigue. Il est néanmoins important de garder à l’esprit que toute modification
de la microstructure réelle n’est pas nécessairement simple à réaliser et peut altérer le
comportement mécanique local. Par exemple, le changement de taille de grain influe sur
la réponse mécanique à l’échelle des grains et il est alors nécessaire d’utiliser un modèle
de comportement capable de rendre compte de cet effet de taille de grain [90].

Nous ne nous sommes intéressés dans ces travaux qu’à des défauts artificiels, de géo-
métries simples et facilement reproductibles. Il est néanmoins parfaitement envisageable
d’étudier, à l’aide de la démarche numérique mise en œuvre, l’effet de défauts naturels,
ayant généralement une géométrie plus complexe, comme des pores rencontrés dans les
alliages de fonderie, des piqûres dues à la corrosion, des rayures, etc. La démarche mise
en œuvre dans cette étude peut toutefois connaître quelques limites. En particulier, la ca-
pacité du modèle probabiliste à prédire l’effet d’un défaut sur la tenue en fatigue n’a été
évaluée que pour des défauts ayant une faible acuité et sa validité dans le cas d’accidents
géométriques aigus reste à vérifier. Il est en outre peu envisageable, en termes de temps
de calcul, d’étudier des défauts de grandes dimensions par rapport à la taille moyenne de
grain.

La formation de bande de glissement et d’intrusions et d’extrusions en surface des
matériaux polycristallins conduit, en fatigue à grand nombre de cycles, à l’amorçage de
fissures de fatigue et est, de ce fait, un phénomène intéressant à prévoir. L’analyse des
conditions de glissement plastique et de la formation d’extrusions/intrusions effectuée dans
ces travaux est qualitative et ne permet pas de telles prédictions. Pour cela, une étude
expérimentale plus complète (par exemple, caractérisation des extrusions par AFM) et une
modélisation numérique plus fine (reconstruction d’une microstructure 3D à partir d’une
série de cartographies EBSD obtenue par polissage successif, augmentation des dimensions
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de l’agrégat pour disposer d’une région non-affectée par les conditions aux limites plus
importante, etc.) seraient nécessaires. Dans l’éventualité où l’approche continue de la
plasticité cristalline ne serait pas à même d’estimer les conditions de formation de bandes
de glissement alors le recours à la dynamique discrète de dislocations, et un couplage de
cette dernière avec la méthode des éléments finis [145], peut être envisagé pour affiner les
prédictions.
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Annexe A

Analyse et reproduction de la texture
cristallographique de l’acier
austénitique 316L

1 Texture cristallographique

1.1 Orientation d’un cristal

L’orientation g d’un cristal, c’est-à-dire l’orientation de la base orthonormée directe
qui lui est associé Bc = {a,b,c} par rapport à la base orthonormée directe d’un échantillon
polycristallin Be =

{
x,y,z

}
, peut être décrite de différentes manières : matrice de rotation,

angles d’Euler, indices de Miller, axe-angle, vecteur de Rodrigues, quaternion... Nous ne
nous attacherons ici qu’à rappeler quelques définitions et conventions sur la matrice de
rotation et les angles d’Euler.

1.1.1 Angles d’Euler

L’orientation g d’un cristal peut être définie par 3 rotations successives à l’aide des
angles d’Euler. En utilisant les notations de Bunge pour les angles, cette orientation
est ainsi simplement décrite par un triplet d’angles : g = (ϕ1,φ,ϕ2). Il est néanmoins
nécessaire de définir les axes autour desquelles sont réalisés les rotations. En métallurgie,
la convention Z-X’-Z” est généralement adoptée : le premier axe de rotation est l’axe z
de la base de l’échantillon, le deuxième est l’axe x′ de la première base intermédiaire et
le troisième est l’axe z′′ de la seconde base intermédiaire. Suivant cette convention, on a
donc successivement :

– une rotation gϕ1 d’angle ϕ1 autour de z (Fig. A.1a) ;
– une rotation gφ d’angle φ autour de x′ (Fig. A.1b) ;
– une rotation gϕ2 d’angle ϕ2 autour de z′′ = c (Fig. A.1c).

En général, dans l’étude de texture de tôles laminées, les axes x, y et z de la base de
l’échantillon sont choisis de sorte à correspondre, respectivement, aux directions de lami-
nage, transverse et normale des tôles. Dans le cas de barres, aucune convention n’étant
généralement suivie, nous choissons arbitrairement d’associer respectivement aux axes x,
y et z, les directions radiale (DR), axiale (DA) et orthoradiale (DO). Quant à la base du
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cristal Bc, ses vecteurs a, b et c sont choisis de manière à être respectivement parallèles
aux directions [100], [010] et [001] de la maille conventionnelle des réseaux cubiques à
faces centrées.

1
ϕ

z=z’

yy’

x

x’

(a)

x’=x’’

z’z’’

y’

y’’

φ

(b)

z’’=c

y’’b

x’’

a

2
ϕ

(c)

Figure A.1 – Rotations d’Euler dans la convention Z-X’-Z”.

1.1.2 Matrice de rotation

L’orientation du cristal peut être décrite par la rotation g = g
Bc→Be

∈ SO(3) 1, appelée
aussi matrice d’orientation, passant de la base du cristal Bc à la base de l’échantillon Be,
c’est-à-dire la rotation verifiant a = g x, b = g y et c = g z. La matrice de passage de la
base Be à la base Bc est g−1, l’inverse de g. De plus, comme la matrice est orthogonale,
nous avons

g−1 = gT (A.1)

Cette matrice de rotation g peut être exprimée (Eq. A.2) par 3 matrices g
ϕ1

, g
φ
et g

ϕ2

correspondant aux 3 rotations d’Euler :

g
ϕ1

=

 cos(ϕ1) sin(ϕ1) 0
− sin(ϕ1) cos(ϕ1) 0

0 0 1

 g
φ

=

1 0 0
0 cos(φ) sin(φ)
0 − sin(φ) cos(φ)

 g
ϕ2

=

 cos(ϕ2) sin(ϕ2) 0
− sin(ϕ2) cos(ϕ2) 0

0 0 1


g = g

ϕ2

g
φ
g
ϕ1

(A.2)

1.2 Fonction de distribution des orientations

L’orientation préférentielle des grains dans un matériau polycristallin, autrement dit la
texture cristallographique, est décrite quantitativement par la fonction de distribution des
orientations f(g) (FDO) qui définie la fraction volumique dV (g)

V
occupée par les cristaux

d’un agrégat polycristallin ayant une orientation comprise entre g et g + dg :

f(g) =
1

dg

dV (g)

V
(A.3)

1. SO(3) : groupe spécial orthogonal en dimension 3 aussi appelé groupe des rotations vectorielles
dans l’espace de dimension 3.
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2. Représentations graphiques des textures

Dans l’espace des angles d’Euler, un volume infinitésimal dg s’exprime, en utilisant les
notations de Bunge, par la relation suivante [153] :

dg =
1

8π2
dϕ1 sin(φ)dφdϕ2 (A.4)

où le facteur 1
8π2 permet d’assurer la condition

∫
V

dV (g)
V

= 1.

En l’absence de symétries cristalline et d’échantillon, la FDO est intégralement définie
sur le domaine D définit par

D =
{

(ϕ1,φ,ϕ2) ∈ R3|0 ≤ ϕ1 ≤ 2π; 0 ≤ φ ≤ π; 0 ≤ ϕ2 ≤ 2π
}

La symétrie cubique de la structure cristalline permet de réduire cet espace en 24 sous-
domaines appelés zones fondamentales dans lesquels la FDO est entièrement définie. Les
frontières entre certains sous-domaines étant courbes (Fig.A.2), il est commode de ne pas
prendre en compte les symétries d’ordre 3 et de décomposer ainsi l’espace d’Euler en 8
sous-domaines ayant des frontières planes. De la sorte, il est possible de ne considérer que
le sous-domaine Z (Fig.A.2) défini par

Z =
{

(ϕ1,φ,ϕ2) ∈ R3|0 ≤ ϕ1 ≤ 2π; 0 ≤ φ ≤ π/2; 0 ≤ ϕ2 ≤ π/2
}

(a)

π/4

π/2

π/2

φ
[r

ad
]

ϕ2 [rad]
0

I

II II
III

cos(φ) = cos(ϕ2)
√

1+cos2(ϕ2)
cos(φ) = sin(ϕ2)

√
1+sin2(ϕ2)

(b)

Figure A.2 – Décomposition : (a) du domaine D [152], (b) du sous-domaine Z dans une
section ϕ1 = cte en prenant en compte les symétries d’ordre 3.

2 Représentations graphiques des textures

2.1 Figure de pôles

Les figures de pôles constituent la représentation des textures la plus usuelle et le
moyen le plus direct de représenter des résultats de radiocristallographie (§ 3). Une figure
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de pôles {hkl} consiste à représenter, dans un plan Π fixe dans la base Be d’un échan-
tillon polycristallin, la projection stéréographique de la densité des normales aux plans
réticulaires {hkl} des cristaux composant l’échantillon. La projection stéréographique est
conforme, c’est à dire que l’angle entre deux lignes à la surface de la sphère est égale à
l’angle entre les projections de ces deux lignes. Le principe de cette projection est illustré
figure A.3. On considère un cristal positionné au centre O d’une sphère et un plan (hkl)
∈ {hkl}. Le point P est défini par l’intersection de la normale au plan (hkl) du cristal
considéré avec l’hémisphère nord et le point S correspond au pôle sud de la sphère. Dans
la figure de pôles {hkl}, la normale au plan (hkl) est représentée par le point p, appelé
pôle du plan (hkl), qui est défini par l’intersection de la droit SP avec le plan équatoriale
Π. La projection effectuée pour le plan (hkl) est a réaliser pour tous les plans appartenant
à la famille {hkl}. Sur les figures de pôles présentées par la suite, le plan Π est défini par
les vecteurs x et y de la base de l’échantillon, c’est à dire par les directions radiale et
axiale de la barre étudiée, avec y dirigé vers le nord des figures.

O

S

P

p
Plan (hkl)

Figure A.3 – Projection stéréographique de la normale à un plan (hkl) d’un cristal.

D’autres projections peuvent être utilisées comme la projection azimutale équivalente
de Lambert qui n’est pas une projection conforme. Cependant, contrairement à la pro-
jection stéréographique, cette projection présente l’avantage d’être équivalente, c’est à
dire qu’une aire sur la surface de la sphère est conservée lors de sa projection. Elle semble
donc plus adaptée pour étudier les densités d’orientations individuelles [159]. Par exemple,
la projection stéréographique de points uniformément répartis sur la sphère ne donnera
pas le même nombre de points par unité d’aire sur la figure de pôles contrairement la
projection azimutale équivalente de Lambert.

2.2 Figure de pôles inverse

Une figure de pôles inverse d’axe t représente, dans un plan Π fixe dans la base Bc

du cristal, la projection stéréographique de la densité des différentes directions cristallo-
graphiques d’un échantillon polycristallin parallèles à une direction t donnée et fixe dans
la base Be de l’échantillon. Le plan Π est généralement choisi de manière à correspondre
au plan (001) du cristal. Du fait des symétries présentes dans les réseaux cubiques, la
figure de pôles inverse peut être décomposée en 24 domaines élémentaires qui contiennent
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3. Mesure de texture par diffraction des rayons X

chacun l’intégralité de l’information (voir figure A.4). Par convention, on ne représente
que les densités contenues dans le « triangle » stéréographique [001], [011], [111], appelé
triangle standard.

[001] [011]

[111]

Figure A.4 – Symétries dans les figures de pôles inverses pour les réseaux cubiques.

Cette représentation présente un intérêt dans l’analyse de textures rencontrées dans
les barres. En effet, la figure de pôles inverse de l’axe d’une barre peut mettre en évidence
une éventuelle texture de fibre <hkl>, c’est à dire une orientation préférentielle des grains
tel qu’une de leurs directions cristallographiques <hkl> est parallèle à l’axe de la barre.

3 Mesure de texture par diffraction des rayons X

3.1 Principe

Un rayonnement monochromatique de longeur d’onde λ incident est diffracté par les
plans {hkl} d’un cristal selon un angle 2θhkl (cf. figure A.5) vérifiant la relation de Bragg :

2dhkl sin(θhkl) = nλ (A.5)

avec dhkl, la distance interréticulaire entre les plans {hkl} et n, l’ordre de diffraction. Pour
un système cubique de paramètre a, la distance dhkl = a/

√
h2 + k2 + l2. De manière à

simplifier l’équation A.5, il est courant d’introduire l’ordre de diffraction dans les indices
de Miller des plans {hkl} (Eq. A.6). Cela revient à considérer une diffraction d’ordre 1 sur
des plans {hkl} = {nh’,nk’,nl’} au lieu d’une diffraction d’ordre n sur des plans {h’,k’,l’}.

2dhkl sin(θ) = λ (A.6)

Par ailleurs, dans un échantillon polycristallin, seul les cristaux vérifiant la condition de
miroir contribueront à la diffraction du faisceau incident [158] :

h ‖ S (A.7)

avec h, le vecteur normal aux plans (hkl) exprimé dans la base du cristal et S, le vecteur
de diffraction dirigé par la bissectrice entre le rayon incident et le rayon diffracté. Du fait
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Figure A.5 – Illustration de la loi de Bragg [157].

de la divergence du faisceau incident, cette condition est satisfaite en réalité par tous les
cristaux dont h est inclus dans un angle solide élementaire dΩ centré sur S.

La direction d’échantillon r, qui est parallèle au vecteur de diffraction S, est orientée
par rapport à la base de l’échantillon Be grâce à un couple d’angles (α,β). La fraction
volumique occupée par les cristaux dont h ‖ r+ dΩ est obtenue par la fonction de densité
P (h,r) appelée figure de pôles et définie par

1

4π
P (h,r)dΩ =

dV (r)

V
(A.8)

avec dΩ = sin(α)dαdβ.
L’intensité du rayon diffracté I(h,r), pour h et r donnés, est proportionnelle à P (h,r)+

P (−h,r) et donc à la fraction volumique des cristaux dont l’orientation permet la diffrac-
tion :

I(h,r) = I0N
1

2
(P (h,r) + P (−h,r)) = I0NP̃ (h,r) (A.9)

avec I0, l’intensité du rayon incident et N, un facteur de normalisation. Par ailleurs, le lien
entre P (h,r) et la FDO est donné par l’équation fondamentale de l’analyse de texture :

P (h,r) =
1

2π

∮
{
g∈D|h=gr

} f(g)dϕ1 sin(φ)dφdϕ2 (A.10)

Ainsi, en déterminant expérimentalement des figures de pôles P̃ (h,r) pour différents h,
il est possible de déterminer f(g) par une méthode d’« inversion de figures de pôles ».
Plusieurs méthodes, qui ne seront pas détaillées ici, existent : développement en séries
d’harmoniques sphériques, méthode vectorielle, méthode de maximisation de l’entropie...

3.2 Matériels

Un diffractomètre Seifert XRD3000, disposant d’un goniomètre de texture avec une
géométrie de Bragg-Brentano, est utilisé afin de mesurer les figures de pôles P̃ (h,r), dans
différentes directions d’échantillon r, pour h donné. L’analyse radiocristallographique est
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3. Mesure de texture par diffraction des rayons X

effectuée en réflexion. Dans cette configuration, les angles α et β orientant l’échantillon
correspondent respectivement aux angles χ et φ du goniomètre (voir figure A.6). Afin de

Figure A.6 – Montage en réflexion avec un goniomètre de texture [157]

limiter la fluorescence de l’échantillon d’acier austénitique 316L, une anode de chrome est
utilisée (λCr = 2,291Å) pour produire le rayonnement X. Ni filtre, ni monochromateur ne
sont utilisés. Le détecteur utilisé pour mesurer l’intensité du rayonnement X diffracté est
un compteur à scintillation.

3.3 Mesures effectuées

L’échantillon prélevé dans une barre de 316L est schématisé figure A.7. La zone analy-
sée a subie un polissage électrolytique. Les plans diffractants utilisés pour la diffractions
sont : {111}, {200} et {220}. Connaissant le paramètre de la maille austénitique aγ, il
est possible de déduire de la loi de Bragg (Eq. A.5) les angles de diffraction 2θ associés
à ces plans. Étant donné que aγ ' 0,3595 nm [17], les angles 2θ des plans {111}, {200}
et {220}, pour l’acier 316L étudié, sont approximativement 67,0◦, 79,2◦ et 128,6◦. Après
réalisation d’un diffractogramme, les valeurs de ces angles sont légèrement corrigées de
manière à se positionner sur les pics d’intensité diffractée : 2θ111 = 67,1◦, 2θ200 = 79,2◦ et
2θ220 = 128,8◦. Les mesures des intensités diffractées sont effectuées avec un montage en
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Figure A.7 – Schéma de l’échantillon prélevé dans une barre d’acier 316L.

réflexion, pour un angle ϕ variant de 0◦ et 70◦ avec un pas de 5◦ et un angle χ variant
de 0◦ et 360◦ avec un pas de 5◦. Pour chaque couple (ϕ,χ), l’intensité mesurée Im(2θ) est
ensuite corrigée (Eq. A.11) en éliminant le bruit de fond moyen. Ce bruit de fond moyen
correspond à la moyenne du bruit de fond à gauche Im(2θ− δ2θ) et à droite Im(2θ+ δ2θ)
de 2θ.

Ic(2θ) = Im(2θ)− Im(2θ − δ2θ) + Im(2θ + δ2θ)

2
(A.11)

L’angle δ2θ est, selon le pôle étudié, choisi entre 2◦ à 3◦. Par ailleurs, en utilisant un
montage en réflexion, l’absorption et la défocalisation des rayons X changent avec l’angle
ϕ. Pour corriger les effets de ces phénomènes sur les mesures, une des possibilités est
de normaliser les intensités Ic(2θ) obtenues pour l’échantillon analysé par celles acquises,
dans les mêmes conditions, pour le même matériau non texturé [154]. Ainsi, une analyse
radiocristallographique est réalisée sur une poudre d’acier 316L, dont l’orientation des
grains est aléatoire, mélangée avec une résine époxyde. Pour chaque couple (ϕ,χ), l’inten-
sité mesurée sur la poudre Im,poudre(2θ) est corrigée en soustrayant le bruit de fond moyen
(Eq. A.12).

Ic,poudre(2θ) = Im,poudre(2θ)−
Im,poudre(2θ − δ2θ) + Im,poudre(2θ + δ2θ)

2
(A.12)

Enfin, l’intensité I(2θ) corrigée des problèmes d’absorption et de défocalisation est déter-
minée, pour chaque couple (ϕ,χ), par

I(2θ) =
Ic(2θ)

Ic,poudre(2θ)
(A.13)

Les intensités diffractées corrigées I(2θ) des pôles {111}, {200} et {220} sont représentés
sous la forme de figures de pôles (Fig. A.8).

L’estimation de la FDO, à partir des figures de pôles expérimentales, est effectuée
à l’aide de MTEX [133], une toolbox MATLABTM dédiée à l’analyse quantitative de
texture cristallographique. La FDO est approximée à l’aide d’une combinaison linéaire de
fonctions à base radiale. Dans notre cas, des fonctions de « de la Vallée Poussin » de
demie-largeur de 5◦ sont utilisées. Les figures de pôles complètes (Fig. A.9) et les figures
de pôles inverses (Fig. A.10) sont déterminées à partir de cette FDO.
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3. Mesure de texture par diffraction des rayons X
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Figure A.8 – Figures de pôles {200}, {111} et {220} obtenues après corrections des
intensités mesurées
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Figure A.9 – Figures de pôles {200}, {111} et {220} construites après détermination de
la FDO
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Figure A.10 – Figures de pôles inverses des axes x, y et z de l’échantillon construites
après détermination de la FDO

Au vu des figures de pôles et des figures de pôles inverses, on peut constater que
la texture cristallographique est peu marquée dans la zone analysée de la barre d’acier
316L. En effet, les densités observées s’écartent assez peu de la valeur de référence de 1
obtenue pour une distribution aléatoire des orientations cristallines. Par ailleurs, d’après
la figure de pôles inverse d’axe y, la barre possède, dans la zone analysée, une légère
texture de fibre <011> alors que les directions <001> et <111> présentent une densité
plus faible que celle obtenue pour un échantillon aléatoire. Ces résultats sont contraires à
ceux généralement observés dans des barres de métaux CFC obtenues par filage [154].

257



Annexe A. Analyse et reproduction de la texture cristallographique de l’acier 316L

4 Génération d’orientations représentatives d’une tex-
ture cristallographique

4.1 Méthodologie

Afin de pouvoir générer un jeu d’orientations représentatif d’une texture cristallogra-
phique, la fonction continue de distribution des orientations, déterminée précédemment,
est discrétisée. Pour ce faire, l’espace des angles d’Euler, borné par Z, est discrétisé ré-
gulièrement avec N cubes de cotés ∆ϕ1, ∆φ et ∆ϕ2. Notons p, le pas de la discrétisation
tel que p = ∆ϕ1 = ∆φ = ∆ϕ2. Pour chaque cube, la valeur exacte de la FDO, notée fi,
pour l’orientation centrale du cube i est récupérée.

Par définition, la fraction volumique de cristallite νi dont l’orientation est contenue
dans le cube i est

νi =

∫
Ci

f(g)dg (A.14)

Le domaine du cube Ci étant

Ci =
{
ϕ1,i −

p

2
≤ ϕ1 ≤ ϕ1,i +

p

2
;φi −

p

2
≤ φ ≤ φi +

p

2
;ϕ2,i −

p

2
≤ ϕ2 ≤ ϕ2,i +

p

2

}
avec ϕ1,i, φi et ϕ2,i, les angles d’Euler de l’orientation centrale gi du cube i. La fraction
volumique moyenne νi est approximée par

νi ' fi∆g =
fi

8π2
∆ϕ1 sin(φi)∆φ∆ϕ2 (A.15)

Si les dérivées secondes de f(g) par rapport à ϕ1, φ et ϕ2 sont modérés en tout point du
cube, l’approximation précédente permet de vérifiée la condition suivante

1∫
Z
dg

N∑
i=1

νi = 1 (A.16)

Plusieurs méthodes ont été proposé pour produire, à partir d’une FDO discrète, un jeu
deN∗ orientations représentatif d’une texture cristallographique [156, 155, 151]. Celle mise
en oeuvre dans ces travaux est la méthode « hybrid integer approximation » proposée par
Eisenlohr et Roters [151]. Cette méthode suggère de sélectionner, pour chaque orientation
gi, n∗i orientations tel que

n∗i = Arrondi(Cν∗i ) (A.17)

L’opération d’arrondi est effectuée à l’unité. La constante C est un réel déterminé itéra-
tivement de manière à satisfaire la condition suivante

N∑
i=1

n∗i = N∗ (A.18)

Il est a noter que cette méthode repose sur l’hypothèse que le volume occupé par chaque
grain est constant et que de ce fait, le nombre d’orientations sélectionnées pour une orien-
tation gi est proportionnel, à l’arrondi près, à la fraction volumique νi qui lui est as-
sociée. Dans le cas où le nombre d’orientations souhaité N∗ est inférieure ou égale au
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4. Génération d’orientations représentatives d’une texture cristallographique

nombre d’orientations N dans l’espace discrétisé des angles d’Euler, la méthode de sélec-
tion des orientations à tendance à produire une texture cristallographique plus marquée
que celle observée expérimentalement. Pour remédier à ce problème, les auteurs proposent
de déterminer C de manière à construire un jeu de N orientations puis de sélectionner
aléatoirement N∗ orientations dans ce jeu d’orientations.

Afin d’évaluer simplement la qualité de la solution, les auteurs de cette méthode pro-
posent, entre autre, de calculer la moyenne quadratique des écarts entre les fractions
volumiques de la FDO initiale et de la FDO reconstruite à partir des orientations sélec-
tionnées (Eq. A.19).

RMSD =

√√√√ N∑
i=1

(νi − ν∗i )2 (A.19)

νi et ν∗i étant, respectivement, les fractions volumiques correspondant à l’orientation gi
dans les FDO initiale et reconstruite. Les grains dans les modèles numériques occupant
des volumes approximativement égaux, la fraction volumique ν∗i est

ν∗i '
n∗i
N∗

(A.20)

4.2 Résultats

Le pas p utilisé dans la discrétisation du sous-domaine Z est de 5◦. Ainsi, N , le nombre
d’orientations dans le domaine discrétisé est

N =
360

5
× 90

5
× 90

5
= 23328 (A.21)

Dans les modèles éléments finis, des microstructures de 300 grains sont utilisées. Le nombre
d’orientations souhaité pour les jeux d’orientations est donc N∗ = 300. Néanmoins, afin
d’évaluer la méthode mise en œuvre, des jeux de 1000, 10000, 20000 et 30000 orientations
sont aussi créés. La table A.1 présente les valeurs de RMSD obtenues pour les différents
jeux de N∗ orientations et les figures A.11 et A.12 rassemblent, respectivement, les figures
de pôles et les figures de pôles inverses obtenues à partir des FDO reconstruites. Ces figures
ont été réalisé en important dans MTEX, les FDO reconstruites. À chaque orientation
gi est associée une fonction de densité de « de la Vallée Poussin » de demie-largeur de

5◦, pondérée par f ∗i

(
=

ν∗i
∆g(φi)

)
et centrée sur l’orientation gi afin de rendre continu les

FDO reconstruites.
Au vu du tableau A.1, une diminution de la moyenne quadratique des écarts entre

les FDO initiale et reconstruite est bien observée avec l’augmentation du nombre de
grains sélectionnés. De plus, la comparaison des figures de pôles et des figures de pôles
inverses initiales (Fig. A.9 et A.10) avec celles reconstruites (Fig. A.11 et A.12) nous
permet d’estimer qualitativement le nombre nécessaire d’orientations à sélectionner afin
de reproduire une texture proche de celle observée expérimentalement. Un jeu de 10000
orientations semble nécessaire pour obtenir une texture suffisamment représentative de
celle du matériau étudié. Un jeu de 300 orientations dans les modèles éléments finis paraît
donc insuffisant. Néanmoins, plusieurs jeux d’orientations seront utilisés pour un même
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cas de chargement ce qui permettra d’atténuer la mauvaise représentativité de la texture.

N∗ 300 1000 10000 20000 30000
RMSD (×10−3) 7,27 3,95 1,28 0,91 0,17

Table A.1 – Valeurs de RMSD pour les différents jeux de N∗ orientations
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Figure A.11 – Figures de pôles {200}, {111} et {220} obtenues à partir des jeux d’orien-
tations pour N∗ égal à : a) 300, b) 1000, c) 10000, d) 20000, e) 30000.
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Figure A.12 – Figures de pôles inverses des axes x, y et z de l’échantillon obtenues à
partir des jeux d’orientations pour N∗ égal à : a) 300, b) 1000, c) 10000, d) 20000, e)
30000.
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Géométries des éprouvettes
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Figure B.1 – Schéma de l’éprouvette tubulaire utilisée sur la machine d’essai « Instron
8850 ».
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Figure B.2 – Schéma de l’éprouvette tubulaire avec un défaut de 300 µm.
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Annexe C

Résultats des essais de fatigue à
amplitude de contrainte constante

D [µm] Éprouvette no Σzz,a [MPa] N [cycles]

0

1
200 2.106

225 2.106

250 1,05.104

2 230 2.106

240 3,33.104

3 235 2,34.105

95

1 230 2,41.105

2 225 3,74.105

3 215 8,80.105

4
200 2.106

210 2.106

215 4,37.105

365
1 175 2.106

200 3,99.105

2 195 5,88.105

3 185 5,61.105

510

1 140 2.106

150 1,70.105

2
145 2.106

150 2.106

155 1,80.106

3
150 2.106

155 2.106

160 9,50.105

Table C.1 – Bilan des essais de fatigue en traction uniaxiale alternée symétrique.

267



Annexe C. Résultats des essais de fatigue à amplitude de contrainte constante

D [µm] Éprouvette no Σθz,a [MPa] N [cycles]

0

1
125 2.106

140 2.106

155 3,96.104

2 145 2.106

150 2,07.105

3 150 2,28.105

95
1 145 1,04.106

2 140 2.106

145 1,10.106

365
1 120 2.106

130 4,69.104

2 125 8,81.105

3 122,5 1,58.106

510

1

95 2.106

100 2.106

105 2.106

110 1,99.106

2

110 2.106

115 2.106

120 2.106

125 1,89.106

3 125 1,18.106

Table C.2 – Bilan des essais de fatigue en torsion alternée symétrique.

D [µm] Éprouvette no Σzz,a [MPa] Σθz,a [MPa] N [cycles]

0

1
175 87,5 2.106

185 92,5 2.106

195 97,5 6,88.104

2 190 95 4,42.104

3 185 92,5 2.106

190 95 6,06.104

365

1 155 77,5 3,82.105

2 150 75 6,36.105

3 140 70 1,05.106

4 130 65 1,55.106

Table C.3 – Bilan des essais de fatigue en traction-torsion alternées symétriques en
phases (kθz = 0,5 et ϕθz = 0̊ ).
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D [µm] Éprouvette no Σzz,a [MPa] Σθz,a [MPa] N [cycles]

0

1

185 92,5 2.106

195 97,5 2.106

205 102,5 2.106

215 107,5 2.106

225 112,5 2.106

235 117,5 6,59.104

2 230 115 2.106

235 117,5 6,47.105

3 235 117,5 1,45.105

365

1 170 85 1,24.106

2
165 82,5 2.106

170 85 2.106

175 87,5 1,48.106

3 172,5 86,25 1,47.106

Table C.4 – Bilan des essais de fatigue en traction-torsion alternées symétriques dépha-
sées (kθz = 0,5 et ϕθz = 90̊ ).

D [µm] Éprouvette no Σzz,a [MPa] N [cycles]

0

1 165 4,32.105

2 155 9,21.105

3 145 2.106

150 1,67.106

Table C.5 – Bilan des essais de fatigue en traction uniaxiale alternée (Rσ = 0,1).
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Annexe C. Résultats des essais de fatigue à amplitude de contrainte constante

D [µm] Éprouvette no Σzz,a [MPa] Σθθ,a [MPa] N [cycles]

0

1 175 87,5 3,18.105

2 165 82,5 6,46.105

3

145 72,5 2.106

155 77,5 2.106

160 80 2.106

165 82,5 8,19.105

365 1

125 62,5 2.106

130 65 2.106

135 67,5 2.106

140 70 2.106

145 72,5 2.106

150 75 2.106

155 77,5 2.106

160 80 4,44.105

2 157,5 78,75 1,14.106

Table C.6 – Bilan des essais de fatigue en traction biaxiale alternée (Rσ = 0,1) en phase
(kθθ = 0,5 et ϕθθ = 0̊ ).
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Annexe D

Désorientation cristalline

Désorientation entre deux cristaux de bases A et B. La désorientation entre
deux bases A et B est caractérisée à l’aide de la matrice de désorientation entre les bases
A et B, notée g

B→A
, qui correspond à la matrice de passage de la base B à la base A.

g
B→A

=

gxx gxy gxz
gyx gyy gyz
gzx gzy gzz


B

(D.1)

Cette matrice peut être définie à partir des matrices d’orientations gB→Ae et gB→Be

(Eq. D.3), c’est-à-dire, des matrices de passage des bases A et B associées aux deux
cristaux à la base Be de l’échantillon polycristallin.

g
B→A

= g
B→Be

g
Be→A

= g
B→Be

g−1
A→Be

(D.2)

= g
B→Be

gT
A→Be

La matrice de désorientation traduit la rotation d’angle θ et d’axe ~u =
(
ux uy uz

)T
B

permettant de passer de la base B à la base A. De fait, cette matrice peut être exprimée
dans une base B′ sous la forme suivante :

g
B→A

=

cos(θ) − sin(θ) 0
sin(θ) cos(θ) 0

0 0 1


B′

(D.3)

Afin de déterminer l’angle de désorientation θ, il est intéressant d’exploiter le fait que la
trace d’une matrice carrée est un invariant de similitude, c’est-à-dire qu’elle est indépen-
dante de la base dans laquelle est exprimée la matrice. Ainsi, en tenant compte que la
trace de la matrice g

B→A
exprimée dans la base B (Eq. D.1) est égale à celle de la matrice

g
B→A

exprimée dans la base B′ (Eq. D.3), l’égalité suivante est obtenue :

gxx + gyy + gzz = 2 cos(θ) + 1 (D.4)
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Ce qui conduit à exprimer θ grâce à l’équation qui suit :

θ = arccos

Tr
(
g
B→A

)
− 1

2

 (D.5)

Le vecteur autour duquel à lieu la rotation peut être déduit en exprimant la matrice de
désorientation g

B→A
grâce à la forme matricielle de la formule de rotation de Rodrigues :

g
B→A

= cos(θ)

(
1 0 0
0 1 0
0 0 1

)
+(1−cos(θ))

(
u2x uxuy uxuz
uxuy u2y uyuz
uxuz uyuz u2z

)
+sin(θ)

(
0 −uz uy
uz 0 ux
−uy ux 0

)
(D.6)

En effet, il vient que :

g
B→A

− gT
B→A

= 2 sin(θ)

 0 −uz uy
uz 0 ux
−uy ux 0

 (D.7)

Ce qui conduit, lorsque θ 6= nπ avec n ∈ N, à :

~u =
1

2 sin(θ)

gzy − gyzgxz − gzx
gyx − gxy

 (D.8)

Désorientation cristalline entre deux cristaux de bases A et B. Du fait des
symétries des réseaux cristallins, il est possible de leur associer différentes bases jouant un
rôle équivalent. En tenant compte de ces symétries, la plage sur laquelle est défini l’angle
de désorientation θ peut être réduite. Dans le cas d’un réseau cubique, 24 opérations de
symétries sont dénombrées, à savoir :

– la rotation d’ordre 1, c.-à-d. l’identité ;
– les rotations d’ordre 2, c.-à-d. les rotations de π autour des axes de la famille 〈110〉 ;
– les rotations d’ordre 3, c.-à-d. les rotations successives de 2π/3 autour des axes de

la famille 〈111〉 ;
– les rotations d’ordre 4, c.-à-d. les rotations successives de π/2 autour des axes de la

famille 〈100〉.
Chacune de ces opérations de symétrie peut être décrite à l’aide d’une matrice de

rotation R
i
. L’ensemble des 24 matrices de rotation est présenté en équation D.9. La

rotation d’ordre 1 correspond à la matrice R
1
, les rotations d’ordre 4 correspondent aux

matrices R
2
à R

10
, les rotations d’ordre 2 correspondent aux matrices R

11
à R

16
et les
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rotations d’ordre 3 correspondent aux matrices R
17

à R
24
,

R
1
=

 1 0 0
0 1 0
0 0 1

 R
2
=

 1 0 0
0 0 −1
0 1 0

 R
3
=

 1 0 0
0 −1 0
0 0 −1

 R
4
=

 1 0 0
0 0 1
0 −1 0



R
5
=

 0 0 1
0 1 0
−1 0 0

 R
6
=

−1 0 0
0 1 0
0 0 −1

 R
7
=

 0 0 −1
0 1 0
1 0 0

 R
8
=

 0 −1 0
1 0 0
0 0 1



R
9
=

−1 0 0
0 −1 0
0 0 1

 R
10

=

 0 1 0
−1 0 0
0 0 1

 R
11

=

 0 1 0
1 0 0
0 0 −1

 R
12

=

 0 −1 0
−1 0 0
0 0 −1



R
13

=

−1 0 0
0 0 1
0 1 0

 R
14

=

−1 0 0
0 0 −1
0 −1 0

 R
15

=

 0 0 1
0 −1 0
1 0 0

 R
16

=

 0 0 −1
0 −1 0
−1 0 0



R
17

=

 0 0 1
1 0 0
0 1 0

 R
18

=

 0 1 0
0 0 1
1 0 0

 R
19

=

 0 −1 0
0 0 1
−1 0 0

 R
20

=

 0 0 −1
−1 0 0
0 1 0



R
21

=

 0 −1 0
0 0 −1
1 0 0

 R
22

=

 0 0 1
−1 0 0
0 −1 0

 R
23

=

 0 1 0
0 0 −1
−1 0 0

 R
24

=

 0 0 −1
1 0 0
0 −1 0



(D.9)

Les matrice de passage des bases Ai et Bj à la base de l’échantillon Be sont définies par
les relations suivantes :

g
Ai→Be

= R
i
g
A→Be

et g
Bj→Be

= R
j
g
B→Be

(D.10)

La matrice de désorientation g
Bj→Ai

entre les bases Ai et Bj est exprimée comme suit :

g
Bj→Ai

= g
Bj→Be

g
Be→Ai

= g
Bj→Be

g−1
Ai→Be

(D.11)

= g
Bj→Be

gT
Ai→Be

(D.12)

L’angle de désorientation θBj→Ai
de la matrice g

Bj→Ai

est défini :

θBj→Ai
= arccos

Tr

(
g
Bj→Ai

)
− 1

2

 (D.13)

L’angle de désorientation entre les deux cristaux, noté ∆θ et compris entre 0̊ et environ
62,8̊ , correspond à la plus petite valeur de θBj→Ai

parmi les 576 combinaisons possibles :

∆θ = min
i,j

[
θBj→Ai

]
(D.14)
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Annexe E

Cartographies d’orientation en figure
de pôle inverse

Les cartographies d’orientation en figure de pôle inverse présentées dans cette annexe
sont issues des analyses EBSD discutées au chapitre IV. Ces analyses ont été effectuées
sur des éprouvettes sollicitées en fatigue à grand nombre de cycles. Les cartographies
obtenues, avant et après sollicitation, dans deux régions d’une éprouvette soumise à de
la flexion plane alternée symétrique sont présentées en figures E.1 et E.2. Les figures
E.3 et E.4 illustre, quant à elle, les résultats d’analyses EBSD conduites, avant et après
sollicitation, dans deux régions différentes d’une éprouvette sollicitée en torsion alternée
symétrique. Sur ces cartographies, les joints de grains sont représentés par des traits noirs,
les joints de macle Σ3 par des traits rouges et les joints de macle Σ9 par des traits jaunes.

Quelques différences sont à noter entre les cartographies obtenues avant sollicitations
(voir figures E.1a, E.2a, E.3a et E.4a) et après sollicitations (voir figures E.1b, E.2b,
E.3b et E.4b). Premièrement, l’orientation d’un grain donné diffère légèrement d’une
cartographie obtenue avant sollicitation à une cartographie réalisée après sollicitation.
Comme l’orientation d’un grain évolue peu lors d’une sollicitation en fatigue à grand
nombre de cycle, cette différence d’orientation serait plus probablement à attribuer à
un positionnement différent, avant et après sollicitation, des éprouvettes dans le MEB.
Deuxièmement, certains détails de la microstructure, notamment les macles fines (c.-
à-d. de l’ordre d’un µm d’épaisseur), apparaissent généralement plus distinctement sur
les cartographies réalisées après sollicitation que celles effectuées avant sollicitation des
éprouvettes.

275



Annexe E. Cartographies d’orientation en figure de pôle inverse

(a) (b)

Figure E.1 – Cartographies d’orientation en figure de pôle inverse de la région no 1 de
l’éprouvette sollicitée en flexion plane : (a) avant sollicitation et (b) après sollicitation.
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(a) (b)

Figure E.2 – Cartographies d’orientation en figure de pôle inverse dans la région no 2 de
l’éprouvette sollicitée en flexion plane : (a) avant sollicitation et (b) après sollicitation.
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(a) (b)

Figure E.3 – Cartographies d’orientation en figure de pôle inverse dans la région no 1 de
l’éprouvette sollicitée en torsion : (a) avant sollicitation et (b) après sollicitation.
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(a) (b)

Figure E.4 – Cartographies d’orientation en figure de pôle inverse dans la région no 2 de
l’éprouvette sollicitée en torsion : (a) avant sollicitation et (b) après sollicitation.
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Influence d’accidents géométriques et du mode de chargement sur le comportement en
fatigue à grand nombre de cycles d’un acier inoxydable austénitique 316L

Résumé : L’objectif de ces travaux de thèse est d’étudier l’influence de la microstructure et de défauts géomé-
triques sur le comportement en fatigue à grand nombre de cycles (FGNC) d’un acier inoxydable austénitique 316L. La
méthodologie proposée s’appuie sur des simulations par éléments finis (EF) d’agrégats polycristallins qui permettent
de décrire les champs mécaniques à l’échelle des mécanismes impliqués dans les processus d’amorçage de fissures
de fatigue.
Une étude numérique préliminaire, s’appuyant sur des données expérimentales issues de la littérature, est conduite
sur un cuivre électrolytique à l’aide de simulations numériques d’agrégats polycristallins en 2D. L’effet du trajet de char-
gement et de défauts artificiels de taille proche ou légèrement supérieure à celle de la microstructure sur les réponses
mécaniques mésoscopiques sont analysés. Les capacités de prédiction de quelques critères de fatigue, s’appuyant sur
des quantités mécaniques mésoscopiques, sont évaluées. Il est mis en évidence que les limites de fatigue macrosco-
piques prédites par un critère de fatigue probabiliste sont en accord avec les tendances expérimentales observées en
fatigue multiaxiale et en présence de défauts.
Une campagne expérimentale a été menée sur un acier austénitique 316L. Des essais de fatigue oligocyclique sont
conduits afin de caractériser le comportement élasto-plastique du matériau. Des essais de FGNC, utilisant des éprou-
vettes avec et sans défaut de surface (défaut artificiel hémisphérique) ont été effectués pour estimer les limites de
fatigue dans différentes conditions de sollicitation (traction, torsion, traction et torsion combinée, traction biaxiale) et
pour plusieurs rayons de défaut. Dans le but de compléter la caractérisation du matériau, la microstructure est étudiée
à l’aide d’analyses EBSD et la texture cristallographique est mesurée par diffraction des rayons X. Ces résultats ex-
périmentaux sont utilisés pour reproduire, avec des simulations EF, les essais de FGNC sur des microstructures 2D
et 3D représentatives de l’acier austénitique. L’hétérogénéité de quantités mécaniques mésoscopiques pertinentes en
fatigue est discutée avec une attention particulière sur l’effet des défauts. L’approche probabiliste est appliquée aux ré-
sultats des modèles EF pour quantifier l’effet de la taille du défaut, pour différents trajets de chargement. La pertinence,
vis-à-vis des observations expérimentales, des distributions de la limite de fatigue prédites est évaluée.

Mots clés : fatigue à grand nombre de cycles, chargements multiaxiaux, défaut, acier austénitique 316L, agrégat
polycristallin, élasticité cubique, plasticité cristalline, critère de fatigue probabiliste

Influence of defects and loading paths on the high cycle fatigue behavior of an austenitic
stainless steel 316L

Abstract: The aim of this study is to analyze the influence of both the microstructure and defects on the high cycle
fatigue (HCF) behaviour of a 316L austenitic stainless steel thanks to finite element (FE) simulations of polycrystalline
aggregates. Since fatigue crack initiation is a local phenomenon, intimately related to the plastic activity at the crystal
scale, it seems relevant to rely on this kind of modeling to evaluate the mechanical quantities.
A preliminary numerical study, based on experimental data drawn from the litterature, was conducted on an electrolytic
copper using simulations of 2D polycrystalline aggregates. The effect of the loading path and small artificial defects
on the mesoscopic mechanical responses have been analyzed separately. Moreover, the predictive capabilities of
some fatigue criteria, relying on the mesoscopic mechanical responses, has been evaluated. It was shown that the
macroscopic fatigue limits predicted by a probabilistic fatigue criterion are in accordance with the experimental trends
observed in multiaxial fatigue or in the presence of small defects.
An experimental campaign is undertaken on an austenitic steel 316L. Low cycle fatigue tests are conducted in order
to characterize the elasto-plastic behavior of the material. Load-controled HCF tests, using both smooth specimens
and specimens containing an artificial hemispherical surface defect, are carried out to estimate the fatigue limits under
various loading conditions (tension, torsion, combined tension and torsion, biaxial tension) and several defect radii. To
complete the characterization of the material, the microstructure is studied thanks to EBSD analyzes and the cristallo-
graphic texture is measured by X-ray diffraction. These experimental data are used to reproduce, with FE simulations,
the HCF tests on 2D and 3D microstructures representative of the austenitic steel. The heterogeneity of the mesoscopic
mechanical quantities relevant in fatigue are discussed in relation to the modeling. The results from the FE models are
then used along with the probabilistic mesomechanics approach to quantify the defect size effect for several loading
paths. The relevance, with respect to the experimental observations, of the predicted fatigue strength distributions is
assessed.

Keywords: high cycle fatigue, multiaxial loadings, defect, austénitique steel 316L, polycrystalline aggregate, cubic
elasticity, crystal plasticity, probabilistic fatigue criterion
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