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ISOTHERMAL FATIGUE BEHAVIOUR AND LIFETIME 
OF A 5% Cr HOT WORK TOOL STEEL
A b s t r a c t  : Dies and molds are subjected to severe mechanical and thermal loads during injec 
tion or forging operations. As fatigue is one of the most important cause of tool steels damage, 
we studied isothermal (between 200°C and 600°C) fatigue behaviour and damage of two grades 
(SMV3 andADC3) ofa temperedmartensitic 5%Cr steel. More than 100fatigue tests were 
performed in order to analyse mechanical loading, temperature and initial hardness influences. 
We observed a softening during all lifetime which is typical of tempered martensitic steels. 
Softening amplitudes are increasing with increasing total strain amplitude, and decreasing 
with increasing temperature (till 550°C) and hardness (between 42 HRC and 50 HRC). 
Influences of temperature and hardness are limited when observed through a Manson-Coffin dia 
gram. Conversely, increasing test temperature or decreasing hardness leads to a strong reduction 
of lifetime (factor 1000 for a 8 HRC decrease!) when results are plotted in a Basquin diagram. 
Interrupted tests showed that crack initiation controls lifetime for a number of cycles to failure 
around105cycles. Threesitesofcrack initiationwereidentifiedanddiscussed:
- non metallic inclusions (200°C-400°C) ;
- lath boundary (200°C-400°C) ;
- prior austenitic grain boundary (500°C-600°C).

L es aciers à 5 % de chrome ont notamment été développés pour les outillages 
fonctionnant à des températures élevées. Les applications dans ce domaine 
sont nombreuses : moules d’injection sous pression d’alliages légers, matrices 

de forge, poinçons, mandrins, outillages d’extrusion, lames de cisaille, filières, etc.
Les matrices et les moules sont soumis à des sollicitations mécaniques et thermiques 
sévères au cours de l’injection ou du forgeage. La durée de vie limitée de ces outils a 
des conséquences économiques primordiales puisque le coût de l’outillage intervient 
pour 10 à 15 % dans le prix de revient d’une pièce [1].
Cette étude s’inscrit dans une optique de caractérisation des propriétés en fatigue 
isotherme des aciers à outils. Son principal objectif concerne l’étude du comporte 
ment et des durées de vie en fatigue de l’acier martensitique revenu X 38 CrMoV 5( 1) 
autour de la transition fatigue oligocyclique-endurance. Les aciers martensitiques ont 
été relativement peu étudiés en fatigue. En effet, les données sont rares, probablement 
à cause de leur confidentialité pour les nuances récentes à applications industrielles. 
Cette étude répond donc à un réel manque. Par ailleurs, les durées de vie des outils 
s’étendent sur plusieurs ordres de grandeur. En effet, les poinçons pour travail à chaud 
peuvent être mis au rebut après quelques centaines de cycles alors qu’un moule du 
même alliage peut subir plusieurs centaines de milliers d’injections d’alliages de zinc 
[2]. Nous avons donc mené une campagne d’essais en déformation totale imposée

(1) Dénomination actuelle selon normes EN 10027-1 et NF A 35-590; anciennement Z 38 CDV 5 selon le 
fasciculededocumentationNFA02-005(N.D.L.R.)

Conférence présentée au colloque sur les “Aciers 
pourmouleset outils”organisé les 27et 28mai 
1998àl’Ecole des Mines d’Albi parle Cercle 
d’EtudedesMétaux.



dans une gamme de durées de vie comprises entre quelques 
milliers de cycles et quelques centaines de milliers de cycles de 
façon à nous rapprocher des durées de vie usuelles des moules 
d’injection d’aluminium.
Les principales caractéristiques du matériau et du plan d’expé 
rience ainsi que les principaux équipements utilisés sont 
présentés dans la seconde partie.
La troisième partie traite d’un point de vue phénoménologique 
du comportement cyclique de l’acier X 38 CrMoV 5. Les résul 
tats obtenus en fatigue oligocyclique à 300°C sont dans un 
premier temps examinés de façon à caractériser le comporte 
ment. Les influences de l'amplitude de la sollicitation, de la 
température d’essai et du niveau de dureté sur le comportement 
cyclique sont ensuite discutées. Ces trois paramètres ont en 
effet une grande influence sur la microstructure initiale ou sur 
son évolution au cours de l’essai.
La dernière partie concerne les influences de l’amplitude de la 
sollicitation, de la température d’essai et du niveau de dureté 
initial sur les durées de vie. Les différents sites d’amorçage 
observés en microscopie électronique à balayage sont présentés 
et discutés.

Matériau étudié et programme expérimental

Acier X 38 CrMoV 5
L’acier X 38 CrMoV 5 appartient à la classe des aciers à outils 
pour travail à chaud et fait partie de la famille des aciers à 5 % 
de chrome et 0,4 % de carbone. La composition des deux 
nuances étudiées (SMV3 et ADC3) qui différent essentielle 
ment par leur teneur en silicium et en impuretés, est reportée 
dans le tableau I. Les traitements thermiques appliqués sont 
identiques sur les deux nuances. Après un traitement de recuit

Tableau I - Composition chimique des coulées étudiées (% en poids).
Table I - Chemical composition of investigated steels (weight %).

C Si Mn Ni Cr Mo V Fe

Nuance SMV3 0,4 0,92 0,49 0,20 5,05 1,25 0,47 bal.

Nuance ADC3 0,361 0,35 0,36 0,06 5,06 1,25 0,49 bal.

Photo 1 - Structure en lattes de la nuance SMV3 (attaque nital 3%, MEB).
Photo 1 - Lath martensitic structure of SMV3 grade (3% nital etch, SEM).

qui nécessite des cycles thermiques spécifiques qui font partie 
du savoir-faire de chaque aciériste [3], les ébauches des éprou 
vettes sont usinées. L’austénitisation s’effectue à 990°C pen 
dant 1 heure. Elle est suivie d’une trempe à l’air calme ; le 
temps nécessaire pour refroidir l’ébauche depuis la température 
d’austénitisation jusqu’à une température inférieure à 100°C 
est de 40 minutes. Le diagramme TRC d’un acier X 38 CrMoV 5 
montre que la trempe conduit à une structure qui n’est pas 
complètement martensitique [4], Le terme d’acier bainito- 
martensitique est donc plus adapté. Enfin, un double revenu est 
réalisé, le premier à 550°C pendant deux heures et le second 
entre 590°C et 625°C suivant le niveau de dureté désiré. Les 
éprouvettes de fatigue sont ensuite usinées.
La microstructure obtenue est une microstructure en lattes de 
taille hétérogène variant entre 0,1  m et 2  m en largeur et 
entre 0,5 pm et 15 pm en longueur (photo 1). Une attaque élec 
trolytique à l’acide chromique permet de révéler les joints de 
grain de la structure austénitique initiale (photo 2). Le diamètre 
moyen des grains est compris entre 10 et 14 pm pour 50 grains 
analysés suivant la nuance d’acier X 38 CrMoV 5 observée. 
La taille de grain est de type 10/12 avec quelques plages de 
type 7/8 suivant la norme NF A 04-102 [5J.

Plan d’expérience
Le plan d’expérience est divisé en deux parties (cf. tableau II) :
- la caractérisation d’un état de référence, qui représente la par 

tie la plus volumineuse du plan ;
- l’étude de l’influence du niveau de dureté.
Notre choix concernant l’état de référence a été guidé par la 
nécessaire représentativité de cet état au niveau industriel. Les 
deux nuances étudiées ont donc subi un traitement thermique 
pour obtenir un niveau de dureté de 42 HRC, niveau équivalent 
à celui des moules d’injection pour pièces de grande taille 
(carter de boite de vitesse par exemple) [6].
Les traitements thermiques effectués sur les aciers à outils 
varient suivant leurs utilisations et conduisent à des micro
structures différentes responsables des propriétés mécaniques 
spécifiques. La dernière étape du traitement thermique (deuxiè 
me revenu) est modifiée de façon à obtenir des niveaux de 
dureté compris entre 42 HRC et 50 HRC.

Photo 2 - Joints de grain de la structure austénitique initiale 
(nuance ADC3).
Photo 2 - Prior austenitic grain boundaries (ADC3 grade).



Nuance (s)
Nombre de 

températures 
d’essai

Nombre 
d'éprouvettes 

par température

Niveau 
de dureté 

(HRC)

Nombre
total

d’éprouvettes

Et a t
d e

RÉFÉRENCE

SMV3

ADC3
6 4 à 8 42 80

Tr a it e me n t
THERMIQUE I ADC3 4 4 à 7 47 20

Tr a it e me n t
THERMIQUE II ADC3 2 5 44 10

Tr a it e me n t  
THERMIQUE III ADC3 2 5 50 10

No mb r e  t o t a l  d ’e s s a is 120

Tableau II - Tableau synoptique du plan d’expérience.
Table II - Experimental schedule.

Tableau III - Gamme de polissage.
Table III - Polishing range.

Type de polissage Durée

papier abrasif 320 1 h 00

papier abrasif 600 1 h 00

papier abrasif 1200 1 h 30

suspension diamant 6  m 2 h 00

suspension diamant 3 pm 3 h 00

suspension diamant 1  m 3 h 00

Techniques expérimentales
Une machine d’essai Schenck Hydropuls série 56 de force 
nominale 250 kN a été utilisée pour la réalisation du plan 
d’expérience. La mesure de la déformation est assurée par un 
extensomètre longitudinal adapté aux essais à haute températu 
re et à nos conditions expérimentales. L’extensomètre dont la 
base de mesure est 10 mm (valeur optimisée pour éviter des 
gradients thermiques trop élevés), est placé dans un boîtier 
refroidi par eau à l’extérieur du four (photo 3). À l’aide de 
deux pinces de serrage, l’extensomètre est rendu solidaire d’un 
système mécanique sur lequel sont fixées deux tiges d’alumine. 
Ces tiges d’alumine, coniques à leurs extrémités, entrent dans 
le four et viennent palper l’éprouvette.
Enfin, le chauffage de l’éprouvette est assuré par un four à 
résistance d’une puissance de 1 kW. Le gradient de températu 
re sur la partie calibrée est au maximum de 6°C (à 600°C).
Les températures d’essai sont comprises entre 200°C et 600°C, 
cette dernière température étant très proche de celle du second 
revenu ; elle est supérieure à la température d’utilisation 
conseillée du matériau.
Les conditions d’essai (sollicitations, fréquence) doivent être 
compatibles avec les moyens disponibles, notamment en ce qui 
concerne la fréquence d’échantillonnage et le stockage des 
données. Le temps consacré à un essai (dont le nombre de 
cycles à rupture est de 100000) est de deux jours, le montage, 
le chauffage, le refroidissement, le démontage et le traitement

de données étant compris. Une fréquence d’essai de 1 Hertz, 
compatible d’une part avec la fréquence d’échantillonnage et 
d’autre part avec la nécessité d’obtenir des durées d’essai rai 
sonnables, a été fixée.
Afin de réduire les dispersions sur les durées de vie, la prépara 
tion de l’état de surface a été particulièrement soignée de façon 
à assurer une reproductibilité parfaite d’une éprouvette à 
l’autre. Un polissage automatique à la pâte diamantée dans le 
sens long a été réalisé. La gamme de polissage est indiquée 
dans le tableau III.

Résultats et discussion

Comportement en fatigue isotherme de l’acier X 38 CrMoV 5
La figure 1 représente la demi-amplitude de contrainte en fonc 
tion du nombre de cycles à 300°C pour une amplitude de défor 
mation totale de 1,4 %. La courbe peut être décomposée en 
trois zones :
- zone A : stade de déconsolidation forte concentré sur les pre 

mières centaines de cycles ;
- zone B : stade de pseudo-stabilité ou de déconsolidation 

faible ;
- zone C : stade de perte de pseudo-stabilité due à la présence 

d’une ou de plusieurs fissures macroscopiques dans la partie 
utile de l’éprouvette.

Photo 3 - Vue du dispositif expérimental avant essai : éprouvette, extenso 
mètre et four.
Photo 3 - Experimental set-up view before testing : specimen, extensometer and 
furnace.

Fig. 1 - Comportement cyclique de la nuance SMV3 à basse température.
Figure 1 - SMV3 grade cyclic behaviour at low temperature.



À basse température et en fatigue oligocyclique, l’acier X 38 
CrMoV 5 présente une déconsolidation (adoucissement) 
cyclique continue jusqu’à la rupture sans atteindre de stabili 
sation. Ce comportement est caractéristique des aciers marten- 
sitiques ou bainitiques revenus [7-20]. Des observations en 
microscopie électronique en transmission sur des éprouvettes 
provenant d’essais interrompus ont permis de mettre en éviden 
ce les principaux mécanismes responsables de la déconsolida 
tion cyclique. Il s’agit de l’évolution au cours du cyclage de la 
structure de dislocation et des précipités.
Au niveau de la structure de dislocation, la densité initiale de 
dislocations est élevée (~ 1011 cm-2), ces dislocations étant 
réparties de façon relativement homogène bien que, d’un point 
de vue microscopique, l’enchevêtrement de dislocations appa 
raisse plus dense aux joints de grain, aux frontières des phases 
et autour des précipités. Après quelques cycles, l’enchevêtre 
ment est graduellement rompu et il se développe alors des 
cellules de dislocations dont la paroi est large et incomplète en 
début d’essai pour devenir étroite et bien définie lorsque la 
stabilité ou la pseudo-stabilité est atteinte. La densité de dislo 
cation réduite à l’intérieur des cellules favorise un mouvement 
plus libre des dislocations et donc une augmentation de la 
déformation plastique. Ce mécanisme fait l'unanimité. Aux 
faibles amplitudes de sollicitation, les cellules sont beaucoup 
moins nettes et restent encore incomplètes, ce qui pourrait 
entraîner l’absence de saturation cyclique.
Par ailleurs, l’annihilation des dislocations à l’aide des méca 
nismes de glissement dévié ou de montée de dislocations aux 
températures élevées peuvent également contribuer à l’adoucis 
sement cyclique.
Aux températures plus élevées, l’augmentation de la taille des 
précipités, qui conduit à une diminution de leur densité, a pour 
effets d’une part de faire perdre une partie de la résistance obte 
nue par une fine précipitation lors du revenu et, d’autre part, 
d’augmenter la mobilité des dislocations, d’où une déconsoli 
dation cyclique accrue. Par ailleurs, la morphologie en bâtonnet 
très allongé (témoignage d’une cohérence cristallographique 
avec la matrice) est modifiée pour obtenir une forme plus 
équiaxe, plus globulaire. Les carbures susceptibles de globula- 
riser sont les carbures de molybdène, de chrome et surtout de 
fer [21],
Le premier régime témoigne d’une perte assez considérable de 
l’amplitude de contrainte en quelques centaines de cycles 
(-100 MPa sur les 100 premiers cycles). La déconsolidation 
constatée en zone A est appelée déconsolidation de premier 
type. Le deuxième régime correspond à une déconsolidation 
linéaire. La transition entre les deux régimes n’est pas franche. 
Afin d’évaluer Ntr, nombre de cycles nécessaire à la transition 
entre le stade de déconsolidation de premier type et le stade de 
déconsolidation linéaire, le critère adopté est indiqué sur la 
figure 2. Les deux paramètres h et i de la loi  σ/2 = hN + i 
sont déterminés par une régression linéaire à l’aide des données 
sélectionnées lorsque le premier régime est dépassé sans ambi 
guïté. La droite ainsi déterminée est prolongée vers les faibles 
nombres de cycle et un écart de 3 MPa (supérieur aux incerti 
tudes de mesure constatées expérimentalement) par rapport à 
cette droite définit Ntr. En prolongeant cette même droite vers 
les nombres de cycles élevés, un même critère est appliqué de 
façon à définir N* qui correspond à la durée de vie. La décon 
solidation qui correspond à la zone B est appelée déconsolida 
tion de deuxième type ou linéaire. Des essais interrompus ont

Fig. 2 - Définition des cycles Ntr et N*.
Fig. 2 - Definition of cycles Ntr and N*.

permis de relever la taille des fissures à l’aide de la technique 
des répliques. Nous avons pu montrer que la déconsolidation 
linéaire n’est pas due à la propagation de fissures macro 
scopiques mais est bien de type “comportementale” [22], Au 
cycle N*, la profondeur de fissure est de l’ordre de 200  m. La 
perte d’amplitude de contrainte constatée en zone C n’est pas 
seulement la conséquence d’une déconsolidation cyclique due 
aux mécanismes précédemment décrits. En effet, la présence 
d’une ou de plusieurs fissures macroscopiques, et donc la perte 
de section résistante, a pour effet de réduire l’amplitude de 
contrainte nécessaire à la déformation de la partie utile de 
l’éprouvette. L’essai est interrompu lorsque la contrainte maxi 
male chute de 10% ; la profondeur de la fissure principale est 
alors supérieure à 1 mm.
L’amplitude de déconsolidation totale D est décomposée en 
amplitude de déconsolidation de premier type (1 < N < Ntr) 
appelée D1 et de second type (Ntr < N < N*) appelée D2, avec :

Dans la gamme explorée, une diminution de l’amplitude de 
déformation totale conduit à une plus grande stabilité cyclique 
du matériau puisque l’amplitude de déconsolidation totale 
chute rapidement (fig. 3). D’autre part, nous constatons une 
tendance à la saturation des amplitudes de déconsolidation de 
premier et de second type aux amplitudes de déformation totale 
ou plastique (prises à N* 12) élevées (cf. fig. 4). À 300°C, les 
amplitudes de déconsolidation totale atteignent 170 MPa, soit 
environ 20 % de l’amplitude de contrainte au premier cycle, 
ce qui est considérable.

Influence de la température d’essai
Les stades de déconsolidations de premier type et linéaire sont 
constatés jusqu’à 550°C inclus pour toutes les sollicitations 
imposées (fig. 5).
Les amplitudes de déconsolidation totale ne subissent pas de 
variations significatives pour une amplitude de déformation



Fig. 3 - Amplitude de deconsolidation totale (Nuance SMV3 a 300°C).
Fig. 3 - Total softening amplitude (SMV3 grade at 300°C).

Fig. 4 - Saturation des amplitudes de deconsolidation (nuance SMV3 à 300°C).
Fig. 4 - Softening amplitudes saturation (SMV3 grade at 300°C).

Fig. 5 - Influence de la température sur le comportement cyclique (nuance
SMV3;  εt = 1 %).
Fig. 5 - Temperature influence on cyclic behaviour (SMV3 grade /  ε1 = 1 %).

Fig. 6 - Influence de la température sur l’amplitude de déconsolidation 
totale en fonction de  εp/2 (à N*/2).
Fig. 6 - Temperature influence on total softening amplitude versus  εp/2 
(at N*/2).

totale donnée. Cependant, l’amplitude de déformation plastique 
augmentant avec la température, les amplitudes de déconsoli 
dation diminuent à amplitude de déformation plastique équiva 
lente (fig. 6). L’acier X 38 CrMoV 5 est donc plus stable aux 
températures élevées. Toutefois, à 600°C, l’amplitude de 
déconsolidation linéaire a tendance à augmenter sensiblement. 
À cette température proche du second revenu, une modification 
de la taille ou de la nature des précipités au cours du cyclage 
peut en être la cause [8, 20, 21, 23].

Influence du niveau de dureté initial
La limite d’élasticité étant plus élevée à niveau de dureté crois 
sante, les déformations plastiques, pour une même amplitude de 
déformation totale imposée, sont donc plus faibles, si bien que 
les déconsolidations sont également plus faibles (fig. 7). De 
même, la figure 8 montre que pour une même déformation plas 
tique, la déconsolidation cyclique est légèrement plus faible pour 
les niveaux de dureté élevés. L’acier martensitique revenu X 38 
CrMoV 5 a tendance à devenir plus stable lorsque le niveau de 
dureté augmente. Cette meilleure stabilité cyclique peut être 
associée à une densité de dislocations et de carbures plus impor 
tante qui font obstacle au mouvement des dislocations.

Fig. 7 - Influence du niveau de dureté sur l’amplitude de déconsolidation 
totale (notez la consolidation à 50 HRC).
Fig. 7 - Hardness influence on total softening amplitude (note the cyclic 
hardening at 50HRC).



Fig. 8 - Influence du niveau de dureté sur l’amplitude de déconsolidation 
totale en fonction de  εp/2 à N*/2 (nuance ADC3).
Fig. 8 - Hardness influence on total softening amplitude versus  εp/2 at N*/2 
(ADC3 grade).

En décomposant la déconsolidation totale en déconsolidation 
de premier et de second type, le niveau de dureté a peu 
d’influence sur la déconsolidation linéaire alors que l’amplitu 
de de déconsolidation de premier type diminue très fortement 
pour devenir négative à 50 HRC (fig. 9). Nous observons donc 
une consolidation cyclique à 50 HRC pour les faibles ampli 
tudes de sollicitation. Cette consolidation est généralement 
associée à une hétérogénéité de la microstructure. En effet, elle 
est expliquée par une accommodation préférentielle des zones 
ferritiques ou austénitiques dans la littérature [14-16, 18, 19, 
24]. Nous constatons également une hétérogénéité de structure. 
En effet, quelques zones non aiguillées, pour lesquelles on peut 
supposer une densité de dislocations amoindrie, apparaissent 
après une attaque au réactif de Catella ; cependant, la nature de 
ces zones n’a pas été formellement identifiée.

Durées de vie
Influence de la température d’essai
Nous avons relié les durées de vie obtenues aux amplitudes de 
déformation plastique et de contrainte (prises à demi-durée de 
vie) à l’aide des lois de Manson-Coffin et de Basquin :

où c est l’exposant de ductilité en fatigue, ε'f est le coefficient 
de ductilité en fatigue, p est l’exposant de Basquin et Ce est le 
coefficient de Basquin.
Des facteurs de dispersion sur les durées de vie de 2 pour les lois 
de Manson-Coffin et de 1,5 sur les lois de Basquin sont obtenus 
[22]. Les paramètres sont reportés dans les tableaux IV et V.
Sur les diagrammes de Manson-Coffin, deux régimes peuvent 
être identifiés. Jusqu’à 550°C, les droites de Manson-Coffin, 
compte tenu des dispersions constatées, ne semblent pas se 
différencier. Au-delà, une même amplitude de déformation 
plastique donne une durée de vie plus courte. À 600°C, une 
diminution de durée de vie d’environ 60 % par rapport à celle 
obtenue entre 200°C et 500°C est observée (fig. 10).

Fig. 9 - Influence du niveau de dureté sur les amplitudes de déconsolida 
tion de premier et de second type (nuance ADC3).
Fig. 9 - Hardness influence on first and second type of softening amplitudes 
(ADC3 grade).

En ce qui concerne le diagramme de Basquin, l’influence de la 
température apparaît beaucoup plus nette. Pour une même 
amplitude de contrainte à demi-durée de vie, la température a 
une influence très sensible sur les durées de vie, cette influence 
augmentant considérablement pour des températures supé 
rieures à 500°C. La perte de durée de vie peut atteindre un fac 
teur supérieur à 200 entre 500°C et 600°C (fig. 11).

Influence du niveau de dureté
L’influence du niveau de dureté initial sur les durées de vie est 
déterminée pour des températures comprises entre 300°C et 
600°C et des niveaux de dureté compris entre 42 et 50 HRC 
(les paramètres étant reportés dans les tableaux VI et VII).
Sur les diagrammes de Manson-Coffin, il paraît bien ambitieux 
de déduire une influence quantitative du niveau de dureté sur 
les durées de vie. En effet, plus le niveau de dureté est élevé, 
plus les amplitudes de déformation plastique deviennent faibles 
(et l’erreur importante) voire non mesurables. Toutefois, deux 
tendances se dégagent :
- à toutes températures, l’augmentation du niveau de dureté 
jusqu’à 46-47 HRC n’induit pas de modifications sensibles 
sur les droites de Manson-Coffin ;

- Au-delà de 47 HRC, dans le diagramme de Manson-Coffin, la 
durée de vie diminue (fig. 12). Cet effet est légèrement plus 
prononcé pour les fortes durées de vie ; par contre, il a ten 
dance à s’estomper à 600°C.

Tableau IV - Paramètres de la loi de Manson-Coffin pour la nuance SMV3.
Table IV - Manson-Coffin parameters for the SMV3 grade.
Température (°C) 200 300 400 500 550 600

ε 'f 4652,5 2261,2 48.4 132,1 184,9 121,0
C -1 ,15 -1 ,0 6 -0 ,71 -0 ,8 0 -0 ,85 -0 ,8 6

Tableau V - Paramètres de la loi de Basquin pour la nuance SMV3.
Table V - Basquin parameters for the SMV3 grade.
Température (°C) 200 300 400 500 550 600

1585 1366 1 201 1094 965 1062

P -0 ,074 -0 ,068 -0 ,052 -0 .052 -0 .057 -0 ,086



Fig. 10 - Influence de la température sur les durées de vie dans un dia 
gramme de Manson-Coffin (nuance SMV3).
Fig. 10 - Temperature influence on lifetimes in a Manson-Coffin diagram 
(SMV3 grade).

Fig. 11 - Influence de la température sur les durées de vie dans un dia 
gramme de Basquin (nuance SMV3).
Fig. 11 - Temperature influence on lifetimes in a Basquin diagram 
(SMV3 grade).

Fig. 12 - Diagramme de Manson-Coffin pour la nuance ADC3 à 300°C : 
effet du niveau de dureté.
Fig. 12 - Manson-Coffin diagram for the ADC3 grade at 300°C : hardness 
effect.

La figure 13 présente le diagramme de Manson-Coffin à 500°C 
pour différents niveaux de dureté avec des amplitudes de 
déformation plastique mesurées au premier cycle. Les diffé 
rences ont totalement disparu. Il est donc possible d’attribuer

Fig. 13 - Diagramme de Manson-Coffin avec les amplitudes de déforma 
tion plastique mesurées au premier cycle.
Fig. 13 - Manson-Coffin diagram with plastic strain amplitudes measured at 
the first cycle.

les différences constatées pour des amplitudes de déformation 
plastique prises à demi-durée de vie par une différence de 
comportement cyclique. En effet, l’acier X 38 CrMoV 5 possè 
de une meilleure stabilité cyclique pour des niveaux de dureté

Tableau VI - Paramètres de la loi de Manson-Coffin pour la nuance ADC3.
Table VI - Manson-Coffin parameters for the ADC3 grade.
Tempé 
rature
(°C)

Paramètres Niveau de dureté (HRC)

Coffin 42,2 42,6 44,3 46,6 47,5 50,1

300 ε 'f 1249,4 — — — 702.9 —
c -1 ,04 — — — -1 ,0 9 —

500 ε 'f — 6.4 5,7 — 2,9 5,4

c — -0,53 -0 ,5 2 — -0 ,4 8 -0 ,5 9

550 ε'f 4,2 — 2,5 17,0 6,8 4,1
c -0 ,48 — -0 ,43 -0 ,6 4 -0 ,55 -0 ,56

600 ε 'f — 6,4 — — 261,0 —
c — -0 ,5 6 — — -0 ,9 9 —

Tableau VII - Paramètres de la loi de Basquin pour la nuance ADC3.
Table VU - Basquin parameters for the ADC3 grade.
Tempé 
rature
(°C )

Paramètres
de

Basquin

Niveau de dureté (HRC)

42,2 42,6 44,3 46,6 47,5 50,1

300 Ce 1346 1367 — — 1868 —

P -0.061 -0 ,063 — — -0,077 —

500 Ce — 1045 1 172 1281 1407 1526

P — -0,048 -0 ,050 -0 ,048 -0 ,053 -0 ,054

550 Ce 1 127 — 1 173 1403 1536 1608

P -0 ,063 — -0,063 -0 ,070 -0 ,073 -0 ,070

600
Ce — 1234 — 1812 3677 —

P — -0,098 — - 0 ,1 2 2 -0 ,194 —



Fig. 14 - Diagramme de Basquin pour la nuance ADC3 à 550°C : effet du 
niveau de dureté.
Fig. 14 - Busquin diagram for the ADC3 grade at 550°C : hardness effect.

Fig. 15 - Rapport des durées de vie à amplitude de contrainte (à N* 12) 
équivalente.
Fig. 15 - Lifetimes ratio for a constant stress amplitude at N*/2.

élevés (i.e. > 47 HRC) et donc les valeurs d’amplitudes de 
déformation plastique à demi-durée de vie sont relativement 
proches de celles relevées au premier cycle. Inversement, la 
déconsolidation de premier type étant plus élevée pour les 
niveaux de dureté faibles (i.e. < 47 HRC), les amplitudes de 
déformation plastique augmentent considérablement, si bien 
que la droite de Manson-Coffin se trouve décalée vers le haut. 
La différence de résistance à la déformation plastique d’aciers 
possédant des niveaux de dureté différents pourrait être attri 
buée (au moins en partie) à une différence de mécanisme 
d’accommodation [22],
À 600°C, les différences deviennent moins importantes car les 
écarts de résistance à la déformation plastique deviennent éga 
lement plus faibles. En effet, la température du second revenu 
est égale, voire inférieure à la température d’essai. Le niveau 
de dureté relevé à température ambiante après le second revenu 
ne peut plus être considéré comme représentatif de la structure 
soumise à l’essai de fatigue isotherme.
Dans un diagramme de Basquin, les différences de durée de vie 
sont considérables (fig. 14). Jusqu’à 550°C, les exposants de

Photo 4 - Amorçage sur une NMI (nuance SMV3, T = 300°C, MEB).
Photo 4 - Crack initiation induced by a Non Metallic Inclusion (SMV3 grade, 
T = 300°C, SEM).

Basquin ne dépendent que faiblement du niveau de dureté. Ces 
variations (moins de 25 %) seront négligées par la suite et les 
droites de Basquin seront considérées comme étant parallèles 
une à une (p constant). Un rapport de durée de vie noté Fdur 
pour une même amplitude de contrainte à demi-durée de vie 
peut être défini :

La figure 15 présente l’évolution de Fdur en fonction du niveau 
de dureté à 500 et 550°C en prenant comme référence le niveau 
de dureté le plus faible. Le rapport de durée de vie pour une 
même amplitude de contrainte peut atteindre des valeurs pro 
ches de 1000 pour une augmentation de 8 points HRC à 500°C, 
ce qui est considérable. En effet, les niveaux de dureté après 
revenus sont généralement obtenus avec une dispersion de 1 à 
2 points HRC, ce qui correspond sur la figure 15 à un facteur 
de dispersion de 2 à 5 sur les durées de vie.

Amorçage des fissures de fatigue
Principaux sites d’amorçage
Les essais interrompus ont également montré que le stade 
d’amorçage occupe la majeure partie de la durée de vie lorsque 
les durées de vie sont supérieures à quelques dizaines de mil 
liers de cycles. Puisque l’amorçage contrôle les durées de vie, 
nous avons observé systématiquement les sites d’amorçage sur 
les faciès de rupture et les surfaces extérieures après essai. Trois 
sites d’amorçage préférentiels ont été clairement identifiés :
- les inclusions non métalliques (non metallic inclusions : NMI) 

(photo 4) ;
- le joint de grain de la structure austénitique initiale (pho 

to 5) ;
- le joint de latte (photo 6).
Les proportions de chaque cas p’, p” et p’” en fonction de la 
température sont indiquées sur la figure 16 où p’ est la propor 
tion d’amorçage sur NMI, p” est la proportion d’amorçage aux 
joints de grain et p’” est celle due à l’amorçage aux joints de 
latte.
Les mécanismes d’amorçage sont fortement dépendants 
d’une part de la température d’essai et d’autre part des effets



Photo 5 - Amorçage aux joints de grain austénitiques sur la surface libre 
(nuance ADC3, T = 600°C, MEB).
Photo 5 - Prior austenitic grain boundary crack initiation observed on the 
specimen surface (ADC3 grade, T =  600°C, SEM).

Fig. 16 - Proportion d’amorçage sur NMI, aux joints de grain et de latte er 
fonction de la température.
Fig.e 16 - Proportion of crack initiation observed on NMI, on grain and lath 
boundaries versus testing temperature.

de l’environnement. En effet, quelques essais réalisés sous 
atmosphère contrôlée (argon) lors d’une collaboration avec 
l’université de Braunschweig ont montré que l’amorçage aux 
joints de latte devient prépondérant aux températures élevées. 
Une perspective intéressante de ce travail est donc l’étude 
microscopique et quantitative des effets de l’oxydation qui 
semble jouer un rôle essentiel sur l’amorçage et la propagation 
des fissures [25]. Cette étude est en cours à l’Ecole des Mines 
d’Albi-Carmaux.

Discussion sur l’amorçage sur inclusion
En ce qui concerne l’amorçage sur inclusion, une observation 
au microscope optique sur une coupe en sens long permet de 
distinguer quatre types d’inclusions suivant leur morphologie. 
Quelle que soit la morphologie, on trouve majoritairement des 
NMI de type aluminate de chaux et silico-aluminate. Quelques 
sulfures présentant une morphologie allongée sont également 
détectés. Les quatre types d’inclusions sont les suivants :
- inclusion “globulaire” (i.e. facteur de forme < 1,5) isolée ;

Photo 6 - Amorçage de fissure sur un joint de latte (nuance ADC3, 
T = 200°C, MEB).
Photo 6 - Crack initiation observed on a martensitic lath boundary (ADC3 
grade, T = 200°C, SEM).

Fig. 17 -
Occurences 
d’amorçage 
sur NMI en 
fonction de 
leur taille. 
Fig. 17 -
Number of 
crack initia 
tions on NMI 
in relation to 
their size.

- inclusion “globulaire” en alignement ;
- inclusion “allongée” pseudo-isolée (elles sont rarement tota 

lement isolées) ;
- inclusion “allongée” en alignement.
Sur les faciès de rupture, la totalité des NMI ayant entraîné 
l’amorçage possède une morphologie globulaire ou anguleuse. 
L’histogramme de leur taille est donné sur la figure 17. Aucune 
NMI de forme allongée n’ayant été détectée, elles semblent 
donc moins nocives en ce qui concerne l’amorçage de fissures 
de fatigue. La constatation précédente se doit d’être nuancée 
par le positionnement des NMI par rapport à l’axe de sollicita 
tion. En effet, quatre essais effectués en fatigue isotherme sur 
des éprouvettes prélevées en sens travers ont révélé un amorça 
ge sur des NMI allongées ainsi que sur des alignements.
La figure 18 présente le diagramme de Basquin pour la nuance 
SMV3 à 300°C, sur lequel nous avons indiqué les essais dont 
l’amorçage s’est produit sur une NMI. Pour une même amplitu 
de de contrainte au cycle stabilisé, les durées de vie ne sont pas 
modifiées (du moins la perte de durée de vie est inférieure à la



Fig. 18 - Diagramme de Basquin pour la nuance SMV3 (300°C, 42 HRC).
Fig. 18 - Basquin diagramfor the SMV3 grade (300°C, 42 HRC).

Classe k Diamètre
(pm)

Quantité la plus faible 
relevée dans une 

plage de 150 mm2

Quantité la plus élevée 
relevée dans 

une plage de 150 mm2

1 9-13 70 135

2 13-19 24 51

3 19-27 3 17

4 27-38 0 6

5 38-53 0 4

Tableau VIII - Distribution de la quantité d'inclusions en fonction de leur 
diamètre (six plages de ISO mm2 analysées).
Table VIH - Distribution of inclusions quantity in relation to their diameter (six 
150 mm2 zones analysed).

Fig. 19 -
Occurences 
d’amorçage 
sur NMI en 
fonction de 
leur taille 
(200°C ≤ T ≤ 
400°C).
Fig. 19 -
Number of 
crack initia 
tions on NMI 
in relation to 
their size 
(200°C ≤ T ≤ 
400°C).

Fig. 20 - Critère de nocivité des inclusions défini par A. De Bussac et al. [27].
Fig. 20 - Inclusions harmfulness criterion introduced by A. De Bussac [27].

dispersion expérimentale) par l’amorçage sur une NMI. Les 
conclusions précédentes sont également valables pour une 
amplitude de déformation totale ou plastique à demi-durée de 
vie donnée. Cette constatation est de plus corroborée par 
l’observation microscopique, lors de multifissurations, de la 
présence de NMI sur le site d’amorçage de fissures secondaires 
alors que le site de la fissure principale était vierge. Les NMI 
n ’induisent donc pas une perte de durée de vie mesurable.
A. Pineau [26] a proposé un modèle probabiliste permettant de 
prévoir pour une probabilité de rupture donnée, la taille du 
défaut qui est à l’origine de la rupture par fatigue. L’applica 
tion de ce modèle nécessite la connaissance de l’histogramme 
de la taille des défauts. La distribution de NMI n’étant pas 
homogène, six plages de 150 mm2 ont été observées sur des 
échantillons différents. Le tableau VIII présente, pour chaque 
classe de taille, les valeurs la plus faible et la plus élevée du 
nombre de NMI relevées dans les six plages. Seules les NMI de 
morphologie globulaire (isolées ou en alignement) dont la taille 
est supérieure à 9  m dans le sens travers ont été comptées. La 
figure 17 montre que l’amorçage sur des inclusions de taille 
inférieure à 9 pm est peu fréquent. La statistique d’amorçage 
sur NMI prise en compte concerne les 30 éprouvettes testées 
pour un niveau de dureté de 42 HRC entre 200 et 400°C, pour 
lesquelles 14 NMI situés en surface ont été observées sur les 
faciès de rupture. L’histogramme de la taille des NMI est 
donné sur la figure 19. Seule la plus petite NMI possède une 
morphologie anguleuse, les autres étant globulaires. Le modèle 
probabiliste adopté conduit à l’équation suivante [27] :

où d est la profondeur critique d’une inclusion de surface 
(fig. 20), p(d>dc) est la probabilité de rupture à partir d’une 
inclusion de surface de profondeur supérieure à dc, S est la 
surface de la partie utile de l’échantillon ; à chaque classe de 
taille k, on associe un diamètre des NMI Dk et un nombre de 
NMI par unité de volume Nk ; d kc est la profondeur critique pour 
les particules de diamètre Dk.
L’équation 7 est ensuite simplifiée par l’introduction d’un critè 
re de nocivité en donnant une relation entre les différentes 
profondeurs critiques de chaque classe. A. De Bussac et al. 
[27] proposent le critère suivant : on suppose une même nocivi 
té pour une même profondeur de pénétration : d kc = dc.
L’équation 7 a la signification physique suivante : si des éprou 
vettes de même surface sont soumises à un chargement de 
fatigue, une proportion 1 - p de ces éprouvettes devrait se 
rompre à partir d’une inclusion de surface de profondeur d < dc 
et une proportion p devrait se rompre à partir d’une inclusion 
de surface de profondeur d > dc.
Le calcul prenant en compte le critère de nocivité précédem 
ment formulé donne pour une probabilité de rupture de 46,6 % 
(14/30) une valeur de profondeur critique comprise entre 6 pm 
et 10 pm. Cette fourchette de valeurs théoriques, bien que peu 
étroite, encadre de façon satisfaisante la valeur expérimentale 
puisque l’inclusion la plus petite observée sur le site d’amorça 
ge possède une taille de 7,5 pm (pour les 30 éprouvettes consi 
dérées : cf. fig. 19). L’application du modèle aux aciers à outils 
est cependant limitée compte tenu de l’hétérogénéité de la dis 
tribution des NMI. Si l’on admet que les NMI globulaires dont 
la taille est inférieure à la profondeur critique ne sont pas



nocives (une fissure ne se propage pas à partir de l’inclusion), 
la proportion d’amorçage sur inclusion peut s’expliquer par la

probabilité de présence d’une NMI globulaire de taille supé 
rieure à la profondeur critique en surface.

Conclusion
Le travail réalisé est une contribution à l’étude du comporte 
ment et de l’endommagement cycliques des aciers martensi- 
tiques revenus, jusqu’à présent peu explorés.
• Nous avons mis en évidence l’instabilité cyclique continue de 
l’acier X 38 CrMoV 5. Bien que les écarts d’amplitude de 
contrainte entre le premier cycle et le cycle N* dépendent 
fortement des conditions de sollicitation et de la résistance du 
matériau, l’instabilité est toujours constatée y compris pour des 
durées de vie supérieures à 105 cycles [22].
• Le comportement cyclique peut être décomposé en deux 
stades :
- un stade de variation de l’amplitude de contrainte en loi puis 

sance qui peut atteindre 50 % de la durée de vie. Nous obte 
nons une déconsolidation cyclique dont l’amplitude est une 
fonction croissante de l’amplitude de sollicitation et décrois 
sante de la température d’essai et du niveau de dureté. Pour 
des niveaux de dureté supérieurs à 47 HRC, une consolida 
tion cyclique est obtenue pour les faibles amplitudes de solli 
citation ;

- un stade de déconsolidation linéaire où l’amplitude de décon 
solidation par cycle est proportionnelle à l’amplitude de 
déformation plastique à demi-durée de vie.

Dans le domaine oligocyclique, les déconsolidations peuvent 
atteindre 25 % de l’amplitude de contrainte au premier cycle. 
Elles doivent donc être prises en compte lors d’un calcul de 
dimensionnement d’un outillage fortement sollicité.
Etablir une corrélation entre une mesure de dureté relevée à 
température ambiante et une température de fonctionnement 
d’un outillage lors d’une expertise n’est donc pas une entrepri 
se triviale. Non seulement une perte de dureté constatée à froid 
ne témoigne pas de sa valeur à température élevée, mais elle 
englobe l’adoucissement d’origine thermique et mécanique. Un 
adoucissement relevé sur un outillage n’est donc pas synonyme 
de “surchauffe”, mais peut être dû à une plastification cyclique.
• Nous avons étudié les influences de la température et du 
niveau de dureté sur les durées de vie. À amplitude de déforma 
tion plastique équivalente, les durées de vie sont peu modifiées, 
à l’exception des températures et des niveaux de dureté élevés 
(600°C et 50 HRC). À amplitude de contrainte équivalente, une 
augmentation de la température ou une diminution du niveau de 
dureté induisent des pertes de durée de vie considérables.
• Trois sites d’amorçage préférentiels ont été mis en évidence :
Les NMI et le joint de latte aux basses températures (200- 
400°C) et le joint de grain de la structure austénitique initiale 
aux températures élevées (500-600°C).  
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