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Influence de l’environnement et de la microstructure sur la propagation
en fatigue des fissures courtes tridimensionnelles
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Laboratoire de Mécanique et Physique des Matériaux, URA CNRS 863, ENSMA, 86034 Poitiers Cedex,
France

(Reçu le 2 février 1989, révisé le 7 juin 1989, accepté le 9 juin 1989)

Résumé. 2014 La propagation en fatigue de fissures courtes de surface a été étudiée dans un alliage léger à haute
résistance type 7075 dans deux états de revenu, T651 et T7351. Les essais ont été effectués à l’air ambiant et
sous vide, avec un rapport de charge R = 0,1 et une fréquence de 35 Hz. La longueur des fissures a été
mesurée en surface à l’aide de répliques. Le comportement de ces fissures courtes tridimensionnelles (3D) a
été comparé à celui de fissures bidimensionnelles (2D) traversantes courtes et longues étudiées précédemment.
Les résultats sont discutés sur la base des mesures de fermeture effectuées sur les fissures longues et
d’observations microfractographiques. La forte influence de l’environnement ambiant observée sur les fissures
3D s’avère comparable à celle observée précédemment pour les fissures 2D dans le domaine de vitesses
exploré  10-8 m/cycle. La moindre résistance à l’air est attribuée à un effet fragilisant de la vapeur d’eau.
L’influence de la microstructure à l’échelle du grain au niveau du site d’amorçage s’avère très grande dans le
cas d’une propagation cristallographique en stade I (7075 T651 sous vide) ; elle est par contre très réduite pour
une propagation en stade II (7075 T651 à l’air, 7075 T7351 à l’air et sous vide). Une modélisation des effets de
la plasticité localisée et de la microstructure est proposée.

Abstract. 2014 The propagation of small surface cracks has been studied on a high strength Aluminium alloy 7075
in peak aged (T651) and overaged (T7351) conditions. Tests were performed at a load ratio R = 0.1 and a
frequency of 35 Hz in ambient air and in vacuum. Small crack growth was monitored by mean of replicas. The
behaviour of small cracks is compared to that of long and short through cracks and discussed on the basis of
closure measurements performed on long cracks. A strong influence of environment on small crack growth has
been shown which is similar to that observed for through cracks in the low rate range ( 10-8 m/cycle ). The
lower resistance observed in air has been related to water vapour embrittlement as previously shown for long
cracks. The influence of microstructure at the scale of grain size has been shown to be large on crystallographic
stage I propagation observed in vacuum on the 7075 T651, but weak on stage II propagation observed on the
7075 T651 in air and on the 7075 T7351 in both environmental conditions. A modelisation of localised plasticity
and microstructure is proposed.
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Introduction.

Les premiers travaux effectués sur l’influence de
l’environnement sur la résistance en fatigue (durée
de vie, vitesse de fissuration) avaient montré que,
globalement, la résistance des métaux et alliages
était plus faible à l’air ambiant que sous vide [1, 2].
Plus récemment, des études conduites dans le
domaine des basses vitesses de fissuration et près du
seuil de propagation, sur des alliages légers à haute
résistance ont montré comparativement au vide
l’existence d’une forte influence de l’environnement
ambiant sur la propagation des fissures longues [3-
20].

Par ailleurs les fissures courtes ont constitué un
thème privilégié de recherche au cours de la dernière
décennie [21, 22] suite aux travaux précurseurs de
Pearson [23], qui en 1975, avaient montré un

comportement « anormal » des fissures courtes par
rapport à celui des fissures longues. Cependant très
peu de travaux ont été consacrés à l’étude de
l’influence de l’environnement sur la propagation
des fissures courtes. Lankford [24] a en premier lieu
signalé une très faible influence de l’environnement
en comparant la croissance de fissures courtes super-
ficielles se propageant à l’air ou sous azote purifié
dans un alliage 7075 T651. Par contre des essais
effectués sur un alliage similaire [25, 26] à l’air
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Fig. 1. - Propagation dans l’alliage 2075 T7351 des fissu-
res courtes traversantes 2D à l’air (A) et sous vide (e)
comparativement aux fissures longues air ((o) et vide (0))
dans des éprouvettes CT testées à R = 0,1 et 35 Hz (25).

[Short through crack data in air (A) and vacuum (e)
compared to long crack data in air (V) and vacuum (0) for
7075 T651 CT specimens tested at R = 0.1 and 35 Hz

(25).] ]

ambiant et sous vide secondaire ont montré une

grande influence de l’environnement sur la propaga-
tion des fissures 2D (Fig. 1). Cette influence s’avère
comparable à celle observée près du seuil pour les
fissures longues, et il a été vérifié que le comporte-
ment des fissures bidimensionnelles courtes et lon-

gues peut être décrit de façon similaire en éliminant
les effets de fermeture, c’est-à-dire à l’aide du

facteur d’intensité de contrainte effectif 0394Keff,
comme cela a été observé sur d’autres alliages [27-
29]. Il reste que ce concept ne prend pas en compte
l’influence de l’environnement (Fig. 2).

L’objet de la présente étude est de contribuer à
une meilleure connaissance de l’influence de l’envi-
ronnement sur la propagation des fissures courtes
3D dans l’alliage 7075. Deux états de revenus, T651
et T7351, seront considérés pour tenir compte du
rôle éventuel de la microstructure.

Conditions expérimentales.

La composition de l’alliage 7075 étudié, en % en
poids est de 6,0 Zn, 2,44 Mg, 1,52 Cu, 0,20 Cr,
0,16 Fe, 0,07 Si, 0,04 Mn, 0,04 Ti, Al (balance). La
tôle utilisée a été trempée après laminage à chaud,
puis étirée de 2 %. L’état T651 correspond à un
traitement de 24 h à 120 °C et l’état sur-revenu

T7351 à un traitement étagé de 6 h à 107 °C + 24 h à
158 °C. La taille des grains, de forme plate et

allongée dans le plan de laminage, est de 600 x
150 x 40 03BCm. L’état T651 présente une résistance
maximum (voir tableau I) avec une microstructure
caractérisée par la présence de zones GP (1 nm de

ynruyn &#x3E;

Fig. 2. - Relations daldN-AKeff pour les fissures courtes
2D à l’air (~) et sous vide (e) comparées à celles obtenues
pour les fissures longues (air (V) et vide (0)) dans le cas
des essais de la figure 1 [25].

[da/dN vs. 0394Keff relationships for short through crack in
air ( A ) and vacuum (e) compared to the effective data for
long cracks in air (V) and vacuum (0) corresponding to
propagation data presented in figure 1 [25].]

diamètre) et de précipités M’ (Mg4ZnllAl) sous
forme de plaquettes (1,5 x 5 nm) tous cohérents et
cisaillables. La microstructure de l’état sur-revenu se
caractérise par la présence de précipités M (MgZn2 )
et T’ (Mg32 (AIZn )49 ) semi-cohérents de taille nette-
ment plus grande (20 nm de diamètre) avec de larges
zones libres de précipités près des joints de grains.

Tableau I. - Propriétés mécaniques de l’alliage dans
les deux états de revenu étudiés.

Les essais ont été effectués sur des éprouvettes
usinées dans le sens long et dont les dimensions sont
indiquées dans la figure 3. Ils ont été conduits sur
une machine hydraulique asservie, à l’air ambiant ou
sous vide dans un caisson prévu à cet effet

« 5 x 10-4 Pa).
Le calcul du facteur d’intensité de contrainte pour

une fissure semi-circulaire de longueur 2a, a été
effectué à l’aide de la relation suivante :

Un changement en traction ondulée a été appliqué
à une fréquence de 35 Hz et avec un rapport de
charge R = 0,1.
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Fig. 3. - Géométrie des éprouvettes pour les essais de
propagation de fissures 3D (en mm).

[Geometry of specimens used for small surface crack tests
(all dimensions in mm).]

Les fissures courtes naturelles de surface ont été
amorcées au niveau de gros précipités intermétalli-
ques (quelques microns de diamètre) en augmentant
progressivement la charge. La croissance de la

fissure a ensuite été détectée à l’aide de répliques
effectuées périodiquement (généralement tous les
104 cycles), puis observées au microscope afin de
déterminer rétrospectivement l’histoire de la propa-
gation.
L’hypothèse d’une fissure semi-circulaire plane

peut se justifier sur la base d’observations faites sur,
des éprouvettes rompues en cours de fissuration sur
un alliage 7075 T651 [24] et un acier AISI 4140 [30].

Fig. 4. - 7075 T735 testé à l’air ambiant à R = 0,1 et

35 Hz. Propagation d’une fissure courte 3D (9) comparée
à celle d’une fissure longue (e) et d’une fissure courte 2D
(A) [25]. Relation da/dN-0394Keff.pour la fissure longue
(*).

[7075 T7351 tested in ambient air at R = 0.1 and 35 Hz.
Small surface crack data (9) compared to long crack data
(e) and da/dN vs. 0394Keff data (*) for long crack. Short
through crack data (A) are taken from [26].]

Toutefois, tenant compte des observations faites sur
des fissures amorcées au niveau de grosses inclusions

(25 à 50 03BCm de diamètre) [27], on considèrera que
l’équilibre de la forme semi-circulaire n’est atteint
que lorsque la taille de la fissure en surface (2a)
devient au moins trois fois plus grande que celle de
l’inclusion ou du précipité du site d’amorçage.

Résultats expérimentaux.

ALLIAGE SUR-REVENU (T7351). - La figure 4

présente dans un diagramme bilogarithmique expri-
mant la vitesse da/dN en m/cycle en fonction du
facteur d’intensité de contrainte OK en MPa JID, les
mesures de vitesses effectuées pour une fissure 3D se

propageant à l’air ambiant dans l’alliage 7075 T7351.
Ces résultats sont comparés à ceux obtenus précé-
demment pour des fissures 2D courtes [26] et

longues [14], et à la relation da/dN-0394Keff obtenue
pour une fissure longue à l’aide de mesures de

fermeture [14].
Les propagations des fissures courtes 3D et 2D

paraissent suivre une même loi malgré la grande
différence des longueurs initiales (respectivement
12 )JLm et 140 ktm). Il peut en outre être déduit de la
courbe daldN-AK, ,ff que la propagation de la fissure
3D, tout comme celle d’une fissure courte 2D,
commence sans fermeture.
La figure 5 compare les résultats obtenus pour une

fissure 3D sous vide à ceux obtenus précédemment

Fig. 5. -7075 T351 sous vide, R = 0,1, 35 Hz. Propaga-
tion d’une fissure courte 3D (0) comparée à celle d’une
fissure longue (e) et à la relation da / dN -dKeff pour une
fissure longue (0).

[7075 T351 tested in vacuum at R = 0.1 and 35 Hz small
surface crack data (D) compared to long crack data (e)
and da/dN vs. 0394Keff data for long crack (0).]
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pour une fissure longue. Il en ressort clairement que
la propagation sous vide est qualitativement compa-
rable à celle observée à l’air. Mais, quantitativement,
la propagation sous vide s’avère bien plus lente qu’à
l’air pour un même AK et l’amorçage est obtenu
pour une contrainte maximum nettement plus élevée
(423 MPa au lieu de 273 MPa à l’air). L’observation
d’un début de propagation à un niveau de 0394K

apparemment inférieur à celui que l’on pourrait
attendre à partir de la relation da/dN-dKefh suggère
un effet de plasticité localisée [31].

Les microfractographies des figures 6 et 7 mon-
trent que dans les deux environnements, l’amorçage
s’effectue au niveau de précipités intermétalliques,
et que la propagation en stade II est peu affectée par
les joints de grains.

b)

Fig. 6. - Faciès microfractographiques du site d’amor-

çage des fissures 3D dans les états sur-revenu (a) et T651
(b) testés à l’air ambiant.

[Fracture surface of a small surface crack nearby the
nucleation site on the 7075 T7351 alloy (a) and on the
7075 T651 alloy (b) tested in air.]

ALLIAGE 7075 T651 À L’AIR AMBIANT. - Les résul-
tats obtenus à l’air pour une fissure 3D (longueur
initiale = 12 03BCm, contrainte de 294 MPa) sont

Fig. 7. - Faciès microfractographique de la surface d’une
fissure 3D dans l’alliage 7075 T7351 testé sous vide.

[Fracture surface of a small surface crack nearby the
nucleation site on the 7075 T7351 alloy tested in vacuum.]

comparés à ceux obtenus par ailleurs dans trois
autres cas (Fig. 8) :
- fissure 3D (Lankford [24]) amorcées sous une

contrainte nettement plus élevée (420 MPa) ;
- fissure courte 2D, avec essai de seuil (longueur

initiale = 0,2 mm et longueur au seuil = 0,8 mm
[26]) ; 
- fissure longue avec relation daldN-AKeff issue

des mesures de fermeture [26].
Qualitativement le comportement de la fissure 3D

est comparable à celui observé dans l’état T7351
avec un amorçage dans des conditions proches de
celles correspondant à la relation da / dN -âKeff, et
une loi da/dN-âK recoupant celles obtenues pour
les fissures longues. La propagation initiale semble
un peu plus lente dans l’état T651, mais reste très
comparable pour les valeurs de OK de l’ordre de 2 à
4 MPa m. L’influence de la microstructure semble
donc assez faible. L’aspect microfractographique de
la surface de rupture, présenté en figure 6, confirme
la similitude observée entre les deux états lorsqu’ils
sont testés à l’air ambiant, avec une propagation
typiquement en stade II.

Les fissures observées par Lankford ont été amor-
cées dans des conditions proches de celles correspon-
dant à la relation da/dN-0394Keff, les vitesses initiales
plus élevées que celles observées ici étant en accord
avec un niveau de contrainte également plus élevé.
L’existence d’un ralentissement de la propagation
immédiatement après l’amorçage pourrait être liée à
un effet de plasticité localisée qui n’interviendrait
pas dans le cas des essais présentés ici, compte tenu
du faible niveau de contrainte initial.
La concordance des courbes de fissuration obte-

nues pour les fissures 3D, qui, à l’amorçage, sont
localisées dans un ou deux grains, et des fissures 2D
traversantes, qui « voient » environ une cinquantaine
de grains sur leurs fronts, confirme, dans le cas de
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Fig. 8. - 7075 T651 testé à l’air ambiant à R = 0,1 et

35 Hz. Propagation d’une fissure courte 3D (9) comparée
à celle d’une fissure longue (o), d’une fissure courte 2D
(D) [25] et à la courbe da / dN -âKeff pour les fissures 2D
courtes et longues (~). L’enveloppe des résultats obtenus
par Lankford [24] sur ce même alliage est également
indiquée (------). 

[7075 T651 tested in ambient air at R = 0.1 and 35 Hz.
Small surface crack data (9) compared to long data (e)
and da/dN vs. 0394Keff relation for the long crack ( ~). Short
through crack data (0) are taken from figure 1 and
Lankford results enveloppe (------) from [24].] 

l’alliage 7075 T651 testé à l’air, l’absence d’influence
de la microstructure, comme cela a été observé dans
l’alliage sur-revenu à l’air et sous vide.

ALLIAGE 7075 T651 SOUS VIDE. - La figure 9
présente les résultats obtenus pour les fissures 3D
dans l’alliage 7075 T651 testé sous vide. Comme

précédemment les résultats sont comparés à ceux
obtenus auparavant pour les fissures 2D courtes et

longues [26]. Ces résultats sont qualitativement très
différents de ceux obtenus dans les trois autres cas.
La propagation initiale, observée à 360 MPa s’avère
d’une part, totalement incompatible avec la relation
daldN-AKeff et d’autre part, beaucoup plus rapide
que celle des fissures courtes 2D. Ces résultats
montrent que l’effet fissure courte observé ici ne

peut pas être expliqué par le seul effet de non

fermeture, même en tenant compte de l’éventuel
effet de plasticité localisée qui doit être faible

compte tenu de la valeur limitée de la contrainte
initiale par rapport à la limite élastique (0.68 uy).
La figure 10 montre que la morphologie des

surfaces rompues est très différente de celles présen-
tées plus haut. On observe des faciès cristallographi-
ques correspondant à une propagation en stade 1

Fig. 9. - 7075 T651 testé sous vide à R = 0,1 et 35 Hz.

Propagation d’une fissure courte 3D (0) comparée à celle
d’une fissure courte 2D (3) [25] et d’une fissure longue
(éprouvettes CT (e) et SEN (0)). Relation da/dN-âKeff (-
-- ---) pour les fissures 2D courtes et longues.

[7075 T651 tested in vacuum at R = 0.1 and 35 Hz. Small
surface crack data (~) compared to long crack data on
SEN specimen (0) and CT specimen (o), and da/dN vs.
âKcff mean curve (--) for long and short through
cracks. Short through crack data (9) are taken from

figure 1.]

Fig. 10. - Aspect microfractographique de la surface

d’une fissure 3D se propageant en stade I au voisinage du
site d’amorçage dans l’alliage 7075 T651 testé sous vide.

[Stage I propagation of a small surface crack nearby the
nucleation site on the 7075 T651 alloy tested in vacuum.] ]

selon des plans (111). On peut en conclure que dans
ces conditions il existe une importante influence de
la microstructure sur la propagation des fissures
courtes 3D.
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Discussion.

INFLUENCE DE L’ENVIRONNEMENT. - La moindre
résistance à la fissuration en fatigue des alliages
légers testés à l’air ambiant comparativement au
vide, a été attribuée par différents auteurs à un effet
fragilisant de la vapeur d’eau contenue dans l’atmos-
phère [11-14, 32-35]. L’adsorption de la vapeur
d’eau sur les surfaces fraichement rompues en pointe
de fissure peut réduire la résistance de l’alliage en
diminuant l’énergie de création de surface (effet
’Rhebinder [34]) comme cela a été proposé [14] pour
la propagation à vitesse moyenne ( &#x3E; 10- 8 m/cycle).
Dans de telles conditions, la propagation a été

décrite à l’air, comme sous vide, à l’aide d’une
relation dérivée du modèle de Weertman [14, 36] :

où A est un coefficient sans dimension, 03BC le module
élastique, u la contrainte d’écoulement et U l’énergie
nécessaire pour la création d’une unité de surface.
Pour des vitesses suffisamment lentes

(&#x3E; 10- 8 m/cycle ) et inférieures à la vitesse critique
définie par Achter [35], un effet de fragilisation du
matériau dans la zone plastifiée a été proposé pour
expliquer la large influence de l’environnement sur
le seuil [14]. Cet effet a été attribué à l’hydrogène
produit par dissociation des molécules d’eau adsor-
bées, puis drainé dans la zone plastifiée par les
dislocations se déplaçant sous l’effet du chargement
cyclique [14, 25, 37, 39-41]. Cette propagation
assistée par l’environnement peut être décrite à
l’aide d’un modèle du type ACTOD [14] de la forme

où B est un coefficient sans dimension.
On peut voir que la relation (1) est en bon accord

avec les résultats sous vide pour l’alliage 7075 T7351
dans une large gamme de vitesses (Fig. 5) ; par
contre deux régimes différents doivent être envisagés
pour l’alliage 7075 T651 (Figs. 2 et 10) ; le régime 1
correspond à une propagation cristallographique en
stade 1 et le régime II correspond au stade II de

propagation [14] défini pour l’état T7351.
La propagation cristallographique en stade 1 dans

le 7075 T651 a été reliée à une localisation de la
déformation plastique en pointe de fissure selon un
seul système de glissements dans chaque grain [14].
Cette localisation est associée à la formation de

lignes persistantes de glissement [42] dans la matrice
contenant des zones GP et des précipités M’ tous
cohérents et cisaillables [43]. Dans l’alliage sur-

revenu, la présence de gros précipités moins cohé-
rents favorise le glissement dévié et l’activation de
différents systèmes de glissement [43], ce qui corres-
pond à une propagation en stade II [14].

Les arrêts de propagation observés sous vide dans
l’alliage 7075 T651 (Fig. 10) peuvent être attribués à

un effet de barrière dû aux joints de grain [24, 44],
lorsque qu’un mécanisme de glissement monopla-
naire intervient.

Les observations faites à l’air sur ce même alliage
suggérent que l’action de l’environnement favorise
le stade II de propagation (Fig. 6).

Sur la base des résultats expérimentaux obtenus
dans cette étude et de l’analyse faite antérieurement
pour les fissures traversantes longues [14] et courtes
[25], il peut être admis que la propagation dans
l’alliage 7075 des fissures courtes 3D à l’air, observée
à des vitesses allant de 2 x 10-1° à 10- g mlcycle, est
assistée par l’environnement.

INFLUENCE DE LA PLASTICITÉ LOCALISÉE. - Les
fissures 3D ont été détectées à partir d’une taille 2a
de 12 itm. Dans ce cas la fissure peut être d’une
taille inférieure ou égale à celle de la zone plastifiée.
Sur la base de mesures expérimentales du ACTOD,
Chan [31] suggère que le rapport p du ACTOD, 5,
pour une fissure immergée dans une zone plastifiée,
au ACTOD pour une fissure longue, soit égal au
rapport du ACTOD sous chargement monotone
03B4m au ACTOD 6ssy dans l’hypothèse d’élasticité
linéaire (syy = small scale yielding). En considérant
des fissures types Barenblatt et Dugdale, cet auteur
propose l’expression suivante de ce rapport :

En conséquence, la valeur corrigée de AK,
AK*, tenant compte de l’effet de la plasticité locali-
sée sera :

Pour les quatre conditions expérimentales étudiées
on obtient ainsi, pour la première mesure de AK, les
valeurs suivantes de p 1/2 :

Pour les essais à l’air sur les deux nuances, cet effet

reste relativement faible ( 8 %) et donc difficile à
détecter expérimentalement. Cette constatation est
en accord avec des lois da/dN-AK pratiquement
identiques à celles obtenues pour des fissures courtes
2D. L’effet de plasticité localisé étant limité, l’effet
fissure courte reste donc essentiellement un effet de
fermeture pris en compte à l’aide du concept de
0394Keff.
Pour l’essai sous vide dans l’alliage sur-revenu,

l’amorçage n’a été observé que pour une contrainte
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proche de 95 % de la limite d’élasticité. Dans ce cas
la correction proposée par Chan devient très impor-
tante. La figure 12 montre que cette correction

reporte le point correspondant à la première mesure
sur la courbe da / dN -I1Keff. Ainsi donc, dans ce cas,
le comportement des fissures courtes 3D et 2D et des
fissures longues peut être décrit comme précédem-
ment à l’aide de la relation da/dN-I1Keff, mais après
correction [1] de l’effet de plasticité localisée pour
les fissures courtes 3D.
Par contre, la figure 12 montre que pour l’alliage

7075 T651 testé sous vide, cette correction [1] ne
permet pas à elle seule d’analyser complètement le
comportement des fissures 3D.

INFLUENCE DE LA MICROSTRUCTURE. - Très
récemment Chan et Lankford ont introduit un

concept de « dissimilitude microstructurale » pour
les fissures courtes 3D [45]. Ils considèrent que, lors
du premier stade de propagation, la fissure 3D ne
voit qu’un seul grain, donc un monocristal. Ils en

déduisent une diminution de la valeur de la limite

d’élasticité à prendre en considération avec :

03C3ym 
= limite d’élasticité d’un monocristal

Tcrss = contrainte critique de cisaillement
M = facteur de Taylor.

Dans le cas d’un polycrystal, on aura :

01 y 
= limite d’élasticité d’un polycristal

M = facteur de Taylor pour polycristaux.

Considérant un modèle de superposition dans

lequel la fissure 3D peut être vue comme une fissure
respectant les conditions d’application de la Mécani-
que Linéaire Elastique mais avec un chargement
additionnel en tension, ces auteurs proposent une
correction [2] de AK pour tenir compte de cet effet
lié à la microsctructure telle que :

avec :

Les résultats obtenus montrent que la correction

[2] n’a pas lieu d’être appliquée dans le cas d’une
fissure se propageant en stade II. Dans ce cas, en
effet, plusieurs systèmes de glissement (au moins 2)
sont activés simultanément et  est proche de
l’unité.

-- 

1

Fig. 11. - Influence de la correction [1] de l’effet de

plasticité localisée dans le cas de la figure 5.

[Influence of correction for local plasticity (1) on small
surface crack data presented in figure 5.]

Fig. 12. - Influence des corrections [1] et [2] respective-
ment des effets de plasticité localisée et de la microstruc-
ture dans le cas de la figure 9.

[Influence of correction for local plasticity (1) and micro-
structural dissimilitude (2) on small surface crack data
presented in figure 9.]

Par contre, lorsque la fissure se propage en stade 1
selon le plan (111) le mieux orienté, donc le plus
proche de 45° par rapport à l’axe de chargement, la
correction proposée est nécessaire. La figure 12
montre que les premières mesures se trouvent ainsi
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transférées au voisinage de la courbe da/dN-0394Keff
(y compris la correction de plasticité localisée).

CORRECTION DES DIFFÉRENTS EFFETS. - Les tra-
vaux antérieurs avaient montré que l’on pouvait
décrire le comportement des fissures 2D courtes et
longues à l’aide du facteur d’intensité de contrainte
effectif OKeff, donc après correction des effets de
fermeture :

Pour les fissures courtes 3D, deux autres facteurs
doivent être introduits conduisant à une expression
de la valeur de àK réellement appliquée, appelé
AK*, de la forme :

Pour des chargements tels que 03C3max/03C3y soit  0,6,
p peut être négligé, et pour des fissures se propa-
geant en stade II, q peut également être négligé.

Toutefois aucune de ces corrections ne prend en
compte l’influence de l’environnement qui provoque
des changements de mécanismes de fissuration qui
ne sont pas pris en compte par une telle approche.

Conclusions.

1. Une forte influence de l’environnement a été
mise en évidence sur la propagation des fissures
courtes 3D dans un alliage 7075 testé dans les
conditions de revenu T651 et T7351. Des vitesses de

propagation plus élevées et une résistance à l’amor-
çage plus faible ont été observées à l’air ambiant

comparativement au vide. La plus faible résistance à
l’air peut être attribuée à un effet fragilisant de la
vapeur d’eau selon un mécanisme décrit précédem-
ment pour les fissures 2D longues et courtes [14, 25].

2. L’augmentation du facteur d’intensité de
contrainte pour une fissure immergée dans une zone
plastifiée peut être prise en compte à l’aide du
modèle de Chan [31].

3. Un important effet de la microstructure a été
mise en évidence dans le cas de l’alliage 7075 T651
fissuré sous vide où l’on observe une propagation
cristallographique en stade I. Cet effet peut être pris
en compte par un modèle proposé par Chan et

Lankford [45]. Dans les autres cas, la propagation
d’une fissure courte 3D en stade II apparaît peu
sensible à la microstructure.
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