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INTRODUCTION 



Combiner une bonne résistance à la corrosion à haute 

température à des caractéristiques mécaniques élevées est sans 

doute à l'origine du développement des aciers inoxydables aus- 

ténitiques et de leur importance technologique incontestée. 

Il s'agit d'aciers à 12 - 30 % Cr et 7 - 25 % Ni, éventuelle- 

ment additionnés d'autres éléments leur conférant des caracté- 

ristiques spécifiques. L'acier inoxydable austénitique 

22 CND17-12 possède à la fois une bonne résistance à la corro- 

sion, grâce essentiellement au Chrome et au Molybdène, et à 

la corrosion intergranulaire grâce à sa faible teneur en Car- 

bone. Il se caractérise également par une bonne tenue mécanique 

à chaud, en fluage en particulier. 

Ces qualités en ont fait un matériau de choix, utilisé 

dans les turbines à gaz ou à vapeur, et dans les centrales 

nucléaires jusqu'à des températures voisines de 600°C, dans 

des environnements plus ou moins agressifs (air ou sodium li- 

quide ) . 
Ces structures sont soumises à des maintiens à haute 

température (environ 500°C) et à des transitoires thermiques 

liés aux différentes allures de la turbine ou du réacteur. 

Les maintiens en température sous des chargements statiques 

importants (pression, pesanteur, force d'inertie centrifuge) 

peuvent conduire à des déformations de fluage. Les transitoires 

thermiques répétés sont susceptibles de générer des déforma- 

tions plastiques cycliques, donc de la fatigue. Enfin, des 

effets de corrosion peuvent apparaître durant les longues pé- 

riodes de service, favorisés par les hautes températures et 

les instabilités structurales du matériau. Ceci explique le 

fort intérêt porté aux études du comportement en fatigue et 

fatigue/fluage et à l'analyse des intéractions fatigue-fluage- 

oxydation qui se produisent dans ces aciers aux températures 

dl utilisation. 

Malheureusement, la faible teneur en Carbone de l'acier 

22 CND17-12 lui confère une faible limite d'élasticité. L'addi- 

tion d'Azote permet d'accroître considérablement la limite 



d'élasticité et la contrainte à rupture, sans craindre la cor- 

rosion intergranulaire qui se produit en revanche avec le Car- 

bone. D'autre part, la présence d'Azote offre des avantages 

considérables, tant du point de vue économique et métallurgique 

que du point de vue mécanique, comme le prouve la littérature 

sur ce sujet. 

Une nuance d'acier 2 2  CND17-12 à 0,07-0,08 % N a été 

en particulier élaborée pour la construction de la cuve cen- 

trale et des circuits chauds des réacteurs à neutrons rapides 

(centrales Super Phénix). Cette nuance a fait et fait encore 

l'objet de nombreuses études en fatigue/fluage/oxydation. 

Mais le problème se pose de l'intérêt que présenterait 

une addition beaucoup plus importante d'Azote, vis à vis du 

comportement en fatigue plastique de ces aciers. En effet, 

de telles nuances ont été mises au point et sont actuellement 

déjà utilisées. Mais si l'effet de l'Azote sur leur stabilité 

structurale d'une part, et leur tenue en sollicitations sta- 

tiques (traction et fluage en particulier) d'autre part, ont 

fait l'objet de nombreuses études, l'influence de l'Azote sur 

leur comportement en sollicitations cycliques fait défaut. 

C'est pourquoi, en collaboration avec la Société Creusot-Loire 

(Centre de Recherche d'unieux), nous avons entrepris d'étudier 

le comportement en traction monotone et fatigue oligocyclique 

d'aciers 22 CND17-12 alliés à des teneurs en Azote allant de 

0,03 % à 0,25 % ; en particulier nous nous sommes proposés 

d'analyser l'effet de l'Azote, tant interstitiel (aciers à 

l'état hypertrempé) que combiné (aciers à l'état vieilli) sur 

la plasticité monotone et cyclique de tels aciers. 

Le premier chapitre de cette thèse est consacré à une 

étude bibliographique en trois parties. La première partie 

passe en revue les effets de l'Azote sur les propriétés métal- 

lurgiques des aciers inoxydables austénitiques, tandis que 

la seconde partie traite de l'influence de l'Azote sur les 

propriétés mécaniques (traction, résilience, fluage, fatigue), 

plus particulièrement des aciers type 18/10 (Série AIS1 300) ; 

cette analyse met en évidence le peu de données disponibles 

concernant le comportement en fatigue des aciers inoxydables 

austénitiques alliés à l'Azote. Enfin, dans la troisième par- 



tie, nous faisons le point sur les connaissances actuelles 

concernant le comportement en plasticité cyclique des aciers 

22 CND17-12 non alliés à l'Azote, analyse qui nous servira 

de base de comparaison. 

Le second chapitre décrit les matériaux étudiés, le 

programme d'essais (traction monotone et fatigue oligocyclique) 

et les résultats expérimentaux obtenus. Les montages expérimen- 

taux sont présentés en appendice. Huit aciers 22 CND 17-12 

hypertrempés, de teneurs en Azote comprises entre 0,03 % et 

0,25 % sont étudiés à 20°C et deux aciers (0,08 % N et 0,25 % 

N) vieillis sont étudiés à 20 et 600°C. 

Le troisième chapitre a pour but de discuter et inter- 

préter les résultats d'essais mécaniques obtenus à 20 puis 

à 600°C, en traction monotone et en fatigue oligocyclique suc- 

cessivement. 

Les résultats de traction monotone sont discutés à 

la lumière des modèles physiques de durcissement par solution 

solide. 

L'interprétation des résultats de fatigue oligocyclique 

s'appuie sur l'analyse des paramètres contrainte, déformation 

et hystérésis et de leurs variations au cours du cyclage, et 

plus fondamentalement, sur l'analyse microstructurale des con- 

figurations de dislocations et des états de précipitation avant 

et après déformation plastique cyclique, observés par micros- 

copie électronique en transmission, et sur l'analyse des faciès 

de rupture par microscopie électronique à balayage. 

Enfin, l'existence d'un fort effet Portevin-Le 

Châtelier lors des essais à 600°C nous a amenés à une analyse 

bibliographique des modèles physiques proposés jusqu'ici, et 

à un essai d'interprétation de nos résultats. 

Enfin, nous avons confondu dans le même chapitre les 

conclusions du Chapitre III et les conclusions générales de 

notre travail. 
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1.1 .  LES ACIERS INOXYDABLES AUSTENITIQUES : 

CARACTERISTIQUES METALLURGIQUES 

1.1.1. INTRODUCTION 

Les aciers inoxydables austénitiques classiques sont 

des aciers au Chrome (16-26 %, leur conférant "l'inoxydabili- 

té") alliés au Nickel (6-22 %, leur conférant la structure 

austénitique) pour la série AIS1 300 ou alliés à de moindres 

quantités de Nickel (3,5-6 Z), cet élément étant alors remplacé 
par une addition gammagène, en particulier l'Azote et (ou) 

le Manganèse (le Manganèse accroit la solubilité de l'Azote) 

pour la série AIS1 200. La composition de ces aciers selon 

la norme AIS1 est donnée dans le tableau 1.1.1. 

Ces aciers ont une faible conductivité thermique 
(kt= l4 kcal.m) mais un fort coefficient de dilatation thermi- 

h.m2.deg 
que ( a = 16. 10-6/deg). 

La structure austénitique, obtenue par trempe sévère 

après austénisation vers 1050-1200°C, n'est pas parfaitement 

stable vis-à-vis des transformations de phase et présente d'au- 

tre parc des caractéristiques mécaniques relativement faibles. 

(tableau 1.1.1.). Nous nous proposons, par une revue 

bibliographique sur cette classe d'aciers, d'examiner la 

stabilité de la structure austénitique, les modes de 

durcissement possibles et la résistance à la corrosion en 

fonction de la composition. 



c% O 15 0 08 0.08 0.25' 0 08 0.08 0.08 0.15 max 0.15 max 
max 

Mn % - - - - - - - 5.517.5 7.5/10.0 
Cr % 16/18 17/19 18/20 24/26 16/18 17/19 17/19 16/18 17/19 
Ni % 618 8/10 8/12 19/22 10/14 9/12 9/13 3515.5 4.016.0 
Mo % - - - -  213 - - - - 
Ti % - - - -  - SXC - - - 
Nb% - - - - -  - i o x c  - - 
N2 % 0.03 0.03 0 0 3  0.03 0.03 0.03 0.03 0.25 max 0.25 max 

Typical properties 
Solutioti rreateddp 

Tensile sirength MN/ml 571 541 541 571 571 541 556 806 74 1 

0.2% Proof stress MN/ml 247 247 247 247 247 247 247 386 37 1 

% Elongaiion 50 50 50 50 50 50 50 48 50 

Standard 300 series of Cr-Ni steels Low Ni, 200 series. 
Mn + Nl replacing 
sorne nickel 

- -- 

Tableau 1.1.1. 

Compositions (selon la norme AISI) et propriétés mécaniques 

des aciers inoxydables austénitiques 

1.1.2. STABILITE DE L'AUSTENITE 

1.1.2.1. Déstabilisation de llAusténite par formation de 

ferrite 

Les aciers inoxydables austénitiques contenant des 

éléments alphagènes (Cr, Mo), ils sont susceptibles de présen- 

ter un taux de ferrite non nul. La présence de ferrite 6 faci- 

lite le soudage de ces aciers par atténuation des risques de 



fissuration à très haute température; en effet, la ferrite 

étant plus ductile à haute température, elle permet au métal 

de s'accommoder plus facilement aux fortes contraintes induites 

lors du soudage, qui sont habituellement à l'origine de la 

fissuration. Néanmoins la présence de ferrite 6 se révèle né- 

faste bien souvent, car elle fragilise l'acier aux températu- 

res usuelles d'utilisation, et rend plus difficile la mise 

en forme à haute température 111; elle doit être réduite à 

ce titre. 

La stabilité de 1 'austénite est essentiellement due 

au Nickel; mais la possibilité de remplacer cet élément coûteux 

par d'autres éléments gammagènes est un objectif fréquent. 

L'Azote peut jouer ce rôle.  effet gammagène du Nickel dans 

le système Fe - Cr - C - Ni est visible sur la figure 1.1.1 
et celui de l'Azote sur la figure 1.1.2. Il 1 . Pour des concen- 
trations massiques identiques, l'Azote a un pouvoir gammagène 

25 fois plus important que le Nickel 121.  La solubilité de 

l'Azote dans l'austénite augmente avec la teneur en Manganèse, 

nais diminue avec la teneur en Nickel (4.10-~ % N/% Ni) 12 1 . 
Le coefficient de diffusion de l'Azote dans l'austénite Fe 

- Ni - N croit avec la température et avec la teneur en Ni 

131 (figure 1.1.3). 

L'influence des divers éléments d'alliages peut être 

appréciée par le diagramme de Schaeffler (figure 1.1.4) qui 

évalue le taux de ferrite d'un acier soudé en fonction des 

équivalents Chrome et Nickel 141: 

Creq = (Cr) + (Mo) + 1,5(Si) + 0,5(Nb) 

Nieq = (Ni) + 0,5(Mn) + 30(C) 

En présence d'Azote, ce diagramme a été modifié par Delong 

(figure 1.1.5) à l'aide de l'équivalent Nickel 151 : 

Nieq = (Ni) + 0,5(Mn) + 30(C) + 30(N) 



Carbon, % 
O 

Corbon, ?ô 
b 

Figure 1.1.1 

Diagrammes de phase d'aciers contenant 18 % Cr 

e t :  a - 4 % N i  

b - 8 % N i  

d'après 111 



Chromlum content, R 

Figure 1.1.2 

Aciers Cr - Ni - N. Effets de l'addition d'Azote 
sur les joints de phases austénite - ferrite : 

- Austénite au-dessus des lignes continues 
- Martensite ou martensite + ferrite en deça des 

courbes pointillées 

- Austénite + Ferrite dans la région intermédiaire 
d'après 191 
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Figure 1 . 1 . 3  
Coefficient de diffusion de l'Azote en fonction de 

la température dans Fe, Fe - 10 % Ni 

et Fe - 20 % Ni, d'après 131 



Figure 1 . 1 . 4  
Diagramme de Schaeffler définissant la teneur en 

ferrite 6 d'un acier inoxydable austénitique soudé 

d'après 141 



Figure 1.1.5 

Diagramme de Delong : 

Diagramme deschaefflermodifié en tenant compte de la teneur 

en Azote, d'après (51 

Le taux de ferrite y est correctement défini pourvu que la 

teneur en Mn ne soit pas trop élevée. 

Pour les fortes teneurs en Mn (>5 %) il semble que 

les équivalents dé£ inis par Hull (6 1 soient meilleurs, 1 'effet 

gammagène du Mn étant plus complexe 171 : 

Enfin pour les aciers laminés à chaud (1150°C), Pryce 

et Andrews 181 leur préfèrent les équivalents : 

et établissent le diagramme de la figure 1.1.6. 



Figure 1.1.6 

Diagramme de phases des aciers inoxydables 

à la température de laminage de 1150°C, d'après 181 

1.1.2.2. Déstabilisation de l'austénite par formation de 

martensite 

l 

l Sous l'effet de traitements mécaniques, thermiques 

ou thermomécaniques, l'austénite peut se révéler instable par 

formation de martensite a'(CC) et E(HC). Or, si la martensite 

augmente la dureté des aciers inoxydables austénitiques, elle 

diminue leur aptitude à la mise en forme. 

La stabilité aux basses températures correspond à 

un abaissement de la température de début de transformation 

martensitique Ms. La stabilité sous déformation plastique est 

améliorée par un abaissement de la température Md. L'effet 

des éléments d'alliage (en % pds) sur ces températures apparaît 

dans les formules proposées par Pickering ( 9 1  : 

où Md30 est la température à laquelle 50 % de martensite appa- 

raît, sous une déformation vraie de 30 % et où les éléments 

d'alliage apparaissent en % poids. On y distingue, entre au- 

tres, le fort effet stabilisant de l'Azote. 



Castro et al. 110) ont montré qu'un acier "A" 
(Z7CN18-12) ne présente de martensite ni après déformation 

en traction à température ambiante ni après refroidissement 

à - 196"C, contrairement à un acier "Bu (Z7CN17-8) instable 

en déformation à température ambiante mais stable à - 196"C, 

et à un acier "C" (Z5CN17-7) instable vis-à-vis à la fois d'un 

refroidissement à - 196°C et de la déformation à température 

ambiante. Ils attribuent la diminution de stabilité à la réduc- 

tion de teneur en Ni (aciers B et C par rapport à l'acier A) 

et en Carbone + Azote (acier C par rapport aux aciers B et 

A )  

Briant et Ritter 1111 ont examiné l'effet du Mo et 

constaté que la déformation à température ambiante d'un acier 

Z6CN18-12 induit de la martensite, tandis que celle d'un acier 

Z6CND18-12 (2 à 3 % Mo) n'en induit pas. 

Post et Eberly 112) ont défini la stabilité de la 

phase y par un indice de stabilité A ,  fonction des éléments 

d'addition : 

A = ~i+0,5(~n)+35(~)-0,0833 (~r+l, 5~o-20) 2-15 

Lorsque A est positif, l'austénite est stable, c'est-à-dire 

que la quantité de martensite formée soit par écrouissage, 
soit par trempe à basse température diminue lorsque A augmente. 

La figure 1.1.7 montre la limite de stabilité A = O de l'austé- 

nite dans le diagramme ternaire Fe-Cr-Ni à 0,l % C et 2 % Mn 

et la position qu'y occupent les diverses familles d'aciers 

inoxydables austénitiques 1131. L'austénite instable se trans- 

forme en martensite E, de structure hexagonale compacte, ou 

en martensite a', de structure cubique centrée, ou en un mé- 

lange 1141. 

L'énergie de faute d'empilement (EFE) est un facteur 

essentiel pour les transformations martensitiques induites 

par déformation 115,161. En effet, un abaissement de 1'EFE 

favorise l'apparition de nombreuses fautes d'empilement bordées 

par des dislocations dissociées, donc de martensite E qui peut 

être considérée comme une répétition de ces fautes sur des 

plans voisins. Cet abaissement favorise d'autre part l'appari- 



Figure 1 . 1 . 7  

Diagramme ternaire Fe-Cr-Ni et position des différentes 

familles d'aciers inoxydables austénitiques (norme AISI)  

La ligne pointillée indique la limite du domaine de 

stabilité de la phase ( A  = 0) d'après (131 



tion de macles dans l'austénite, et de martensite a'. K.B. Guy 

117 1 a étudié la transformation inverse a' (CC)+~ (CFC) des 

aciers 18-8 et 18-12, et conclut que les fautes d'empilement 

proviennent de la transformation €+y et les macles de la trans- 

formation a'+y. 

La cinétique de formation de la martensite a par 

déformation est fonction de 1'EFE par l'intermédiaire de la 

relation de Angel simplifiée 118,151. 

où f est la fraction volumique de martensite a' 

 la déformation rationnelle et 
qune constante comprise entre 2 et 3 

La constante A suit, avec la température, une relation quasi- 

ment linéaire en T. Une variation linéaire avec la température 
T étant rencontrée pour l'énergie de faute d'empilement YE  

1191, A varie donc en 1 / y ~ .  

Les éléments réputés capables de réduire l'énergie 

de faute d'empilement, tels l'Azote 120, 21, 22, 231 tendraient 

donc à favoriser la formation de martensite induite par défor- 

mation. 

1.1.2.3. Déstabilisation par précipitation à haute température 

Etant donnée la complexité du problème, notre analyse 

portera essentiellement sur les aciers AIS1 316 et 316 L qui 

font l'objet de notre étude personnelle. 

I.1.2.3.a. Généralités -----------  
Les aciers inoxydables austénitiques type AIS1 316 

et 316 L ne sont pas stables lors de maintiens à haute tempéra- 

ture (500-800°C). Les éléments Cr, Mo, Si, Ti, Nb sont alors 

responsables d'une déstabilisation de l'austénite par précipi- 



tation de carbures, carbonitrures et nitrures, mais aussi 

de phases intermétalliques 0 ,  X et ri , dont les principaux 
constituants sont, à côté du fer, le Cr et le Mo. Malheureu- 

sement il existe une grande dispersion dans le comportement 

des différentes coulées. En effet, la précipitation dans 

ces aciers dépend fortement de la composition chimique, 

des traitements thermomécaniques antérieurs et des caracté- 

ristiques structurales qui en découlent, et surtout de 

la température et du temps de maintien. De plus l'équilibre 

thermodynamique n'est pas toujours atteint, même après 

10 ans de vieillissement à 600 - 700°C. Enfin l'identifica- 
tion des phases est très difficile et souvent impossible 

à partir de la seule morphologie 124 1 , les techniques d'at- 
taque ne sont applicables qu'aux grosses particules, et 

les techniques d'analyses quantitatives ne peuvent- générale- 

ment pas donner de bons résultats, la répartition des préci- 

pités n'étant pas suffisamment homogène. Quelques études 

ont néanmoins été menées et fournissent un ensemble de 

résultats intéressants 124, 25, 26, 27, 281. 

I.1.2.3.b. Séquences de précipitations. Phases rencontrées 

Pour une température de vieillissement supérieure 

ou égale à 550°C, les carbures M23C6, de structure CFC 

précipitent les premiers. Leur cinétique de précipitation 

est contrôlée par la diffusion aisée du Chrome et du Carbone 

dans l'austénit-e et par leur ségrégation aux joints; ils 

apparaissent successivement aux joints de grains, aux joints 

de mâcles incohérents, puis cohérents, et enfin sur les 

dislocations (25,26). Ce sont essentiellement des carbures 

(Crl6FegMo2)Cg sous forme de petits cubes ou aiguilles 

( =  1 pm). 

Quand la précipitation de M23C6 est terminée, 

la coalescence s'amorce, libérant ainsi des sites de nucléa- 

tion sur lesquels la précipitation des phases intermétalli- 

ques x et rl commence. La phase x , composé Fe - Cr - Mo 

- Ni de structure CC dont la composition typique, bien 



que relativement variable, est Fe36Crl2Molo précipite aux 

joints de grains, aux joints de mâcles incohérents puis 

cohérents, et enfin sur les dislocations. Aux mêmes durées 

de vieillissement, mais à température légèrement plus basse, 

apparait la phase n , composé Mo - Fe - Cr - Ni de structure 
hexagonale; sa précipitation est essentiellement intragranu- 

laire et exceptionnellement intergranulaire. La fin de 

ces stades de précipitation et la coalescence des précipités 

amènent à nouveau des sites de nucléation, cette fois pour 

la phase a .  Cette phase a, composé Fe - Cr - Mo - Ni de 
structure tétragonale précipite aux mêmes températures 

que la phase x. Cette précipitation a lieu aux interfaces 

de forte énergie (joints de grains à grand angle, joints 

de mâcles incohérents, points triples) et se poursuit après 

de forts temps de vieillissement ou à hautes températures, 

sur les carbures M23C6 existants ou en remplacement de 

carbures dissous. La phase a possède un grand domaine de 

stabilité temps - température; elle se présente sous forme 

de particules massives (10-20 vm) fragilisantes pour le 

matériau. 

Enfin en dernier lieu apparaissent les carbures 

MgC qui précipitent plutôt dans la matrice, en raison du 

faible coefficient de diffusion de leur composé essentiel, 

le Molybdène. 

B. Weiss et R .  Stickler 125) ont établi les dia- 

grammes précipitation - temps - température définissant 

les domaines d'existence des diverses phases précipitées 

dans les aciers 316 et 316 L (figure 1.1.8) et un schéma 

d'interprétation (Figure 1.1.9). Structures cristallines 

et compositions chimiques des diverses phases y sont définies 

dans le tableau 1 . 1 . 2 .  



Composition et prétraitement des alliages étudiés 

Composition, Wt Pct 

Alloy C Cr Ni Mo Mn Si Fe 
-- 

316L 0.023 17.3 13.1 2.66 1.74 0.73 balance 
316 0.066 17.4 12.3 2.05 1.57 0.21 balance 

Alloy 
Alloy No. 

316L 1 
3161 2 
316L 3 
3161 4 
316 5 
316 6 

Pretreatment before aging: 

Sol. treat. 1G9O0C-1 hr-WQ 
Sol. treat. 1260°C-1.5 hr-WQ 
Sol. treat. 1G90°C-1 hr-WQ + 20 pct cold work* 
Sol. treat. 1260'C-1.5 hr-WQ+ ?O pct cold work* 
Sol. treat. 1260°C-1.5 hr-WQ 
Sol. treat. 1260°C-1.5 hr-WQ + ?O pct cold work: 

+ 480°C for 24 hr + 730°C for 216 hr 
(Garofalo Treatment) 

A S N  
Grain-Size 

No. 

*Tensile deformed at room temperature. 
t ~ o l l e d  at room temperature. 

a - Diagramme temps - température - précipitation de l'acier 
316 L mis en solution 1 h 30 et trempé à l'eau. 

b - Diagramme temps - température - précipitation de l'acier 
316 L mis en solution 1 h 30, trempé à l'eau et écroui 

de 20 % à température ambiante avant vieillissement. 

c - Diagramme temps - température - précipitation de l'acier 
316 mis en solution 1 h 30 à 1260°C et trempé à l'eau. 

d - Séquence des sites de précipitation des carbures M23C6 
dans l'acier 316 L mis en solution 1 h à 1090°C et 

trempé à l'eau. 

Figure 1. 8 
Précipitation des aciers 316 et 316 L, d'après 1251 
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Composition, Wt Pct, Determined by Energy-Dispersive 
Lattice Parameters X-ray Spectroscopy 

Phase Crystal Structure This Investigation Literature [Ref.] This Investigation Literature [Ref ] 

M23C6 fcc a. = 1 0.569(650°C for 1500 hr) a. = 10.680[8] MO Cr Fe Ni (CrliFe4.sMols)C6[8] 
to a. = 10.638[24] [25] 14 63 18 5 (FeCr)13C6 (241 

a. = 10 676(900°C for 150 hr) a. = 10.62[27] (Cri, F~SMOZ )C6 

Mo C fcc 00 = 10.95 * 0.01 a. = 10.85[61] (Cr, Co, Mo, N1)~c[61] 
ao=11.11[25] Fe3M03C[35] 

Sigma Tetragonal 00 = 8.828 * 0.001 a0 = 8.799A[36] Mo Cr Fe Ni FeCr[36] 
( 0 )  CO = 4.597 * 0.001(81S0~ for 3000 hr) CO =4.54A(for FeCr) 11 29 55 5 FeMo[36] Fe(CrMo)[36] 

a. = 8.832 * 0.001 a. = 9.1881361 (Fe, N I ) ~ ( C ~ ,  Mo),, Mo Cr Fe NI 
CO = 4.599 * 0.001(900~C for 150 hr) co = 4 812(for FeMo) 8.35 30.84 - 4.1 11 11 

Chi bcc oo = 8.878 t 0.005 
(x) &Mn structure 

Laves Hexagonal a. = 4.73 ?: 0.01 a,, = 4.7441491 Mo Cr Fe Ni FezMo[49] 
( Q )  CO = 7.72 i 0.01 CO = 7.725 45 11 38 6 

Matrix, fcc no = 3.598 a. = 3.595[8] Mo Cr Fe Ni Mo Cr Fe Ni 
Austenitic 2.66 17.3 bal 3 . 1  1.99 16.3 bal 15.85[8] 

(7) 

Tableau 1.1.2 

Structure cristalline et composition des phases rencontrées 

dans les aciers 316 et 316 L vieillis (d'après 1251) 

NO Inllrmnallic P n n n  Oetected Afnr 

I 

Figure 1.1.9 

Présentation schématique 

des domaines de stabilité 

des carbures et des phases 

intermétalliques dans 

les aciers 316 en fonction 

de la composition de la 

matrice (d'après 125)) 



I.1.2.3.c. Influence de la composition ------------------- ------- 

La composition chimique de l'acier a une influence 

importante sur ce schéma de précipitation. 

L'appauvrissement en Carbone (316 L par rapport 

au 316) réduit la précipitation des carbures M23Cg mais 

accélère celle des phases intermétalliques 1251 (figures 

I.1.8.a et b, et 1.1.9). 

Tuma et al. 1281 ont analysé l'influence de la 

teneur en Azote sur la précipitation des carbures (figures 

1.1.10.a) des nitrures et des phases intermétalliques 

(figures 1.1.lO.b) par maintiens d'aciers 316 et 316 L 

à 650°C. 

L'azote, à forte teneur, réduirait la diffusivité 

du chrome et du carbone dans l'austénite, ralentissant 

ainsi la précipitation des carbures M23C6 (figure 1.l.lO.a) 

et leur coalescence 125,28,291. En revanche Y. Kawabe et 

al. 1301 montrent, sur un acier inoxydable austénitique 

qu'à forte teneur en Carbone et à haute température, l'Azote 

semble au contraire accélérer la diffusion du carbone et 

par conséquent la précipitation de carbures. L'effet de 

l'Azote sur la précipitation de la phase o est controversé, 

mais la majorité des auteurs s'accorde plutôt sur un effet: 

de ralentissement. 

Enfin Carbone et Azote ne gènent la précipitation 

des phases intermétalliques que lorsqu'ils se trouvent 

en solution solide. 

La présence d'Azote entraîne la précipitation 

de nitrures de chrome Cr2N de structure hexagonale compacte, 

tant inter- que intragranulaire, dont l'enthalpie de forma- 

tion, voisine de -40 k ~ / ~ o l - l  dans les conditions standard, 

est remarquablement plus faible que celle des carbures 

précités. Tanaka et al. 1311 montrent que la présence de 

nitrures de chrome, dans un acier à 25 % Cr - 28 % Ni - 

2 % Mo, est uniquement intergranulaire à 0,30 % N , mais 
inter- et intragranulaire à 0,63 % N. D'autres types de 

nitrures ou carbonitrures peuvent se former en présence 

d'éléments carburigènes ou nitrurigènes tels Nb, Ti et 

v. 



- Rr'cipitation du  carbure 
i(123C6 en fonction de la duree de 

recuit isotherme a 650°C.  

Courbe O : sans azote 
C o w b e  1 ;0,I % ,V 
Courbe 2 . 0 , 2  % iV 

Figure 1.l.lO.a 

Précipitation de carbures 

- f iecipifarion d u  carbure hi6 
foncrion de la duree de recuit 

isotherme a 650°C .  

Courbe O .sans azore 
Courbe 1 : O , ]  R N 
C o u r b e 2 .  0.2 Z N  

Figure 1.1.10 

Précipitation à 650°C des aciers 316 L différemment 

alliés A l'azote, d'après 1281 



ItCcipitation du  nitrure de  chrome Cr2N 
en fonction de la dur ie de recuit isotherme cf 6500C 

Courbe 1 : 0 ,1  96 N 
Courbe 2 : 0.2 % N 

Precipitation de la phase o r n  fonction de 
la duree de recuit isotherme ci 650OC. 

Courbe O : sam azote 
Courbe 1 . 0.1 % N 
Courbe2 :0 ,2  % IV 

Precipitation des phases x et de Laves en 
fonction de la durée de recuit isotherme a 6500C. 

Courbe O :sans azote 
Courbe 1 : 0.1 % "V 
Courbe L : phase de Laves dans I'echanrillon 

contenant 0.03 R C et sans azote 

Figure 1.l.lO.b 
Précipitation de nitrures et de phases intermétalliques 



Le Bore, en réduisant la solubilité du Carbone 

dans l'austénite , a£ f ine, répartit plus uniformément et 

stabilise la précipitation intragranulaire, réduisant ainsi 

celle qui se produit aux joints de grains. 

La présence simultanée d'Azote et de Bore favorise 

la précipitation de nitrures, carbonitrures, borures, carbo- 

borures et nitroborures. M. Ceccarelli et al. 1321 ont 

tenté d'optimiser les compositions en Azote et en Bore 

d'un acier 316 L pour une meilleure stabilité de structure; 

ils ont abouti à un acier 316 LB de teneurs 10 à 25 ppm 

en Bore et 600 à 800 ppm en Azote. 

Le Nickel, le Manganèse et le Cobalt 1241 favori- 

sent la précipitation de carbures en augmentant l'activité 

et la diffusion du Carbone dans l'austénite. 

Le Molybdène 1241 réduit la solubilité du Carbone 

dans la matrice, accélérant ainsi la formation de carbures 

M23C6 intragranulaires fins, et retardant leur coalescence. 

Il favorise d'autre part la formation des phases o et ri , 
et les stabilise. 

Le Phosphore 1241 accélère et affine également 

la précipitation intragranulaire de M23C6. 

Le Titane et le Niobium retardent la nucléation 

et la croissance de carbures M23C6 par formation de carboni- 

trures finement dispersés dans la matrice 1331, réduisant 

ainsi la teneur en Carbone de celle-ci. Mais le Niobium 

favorise la formation de phase o 1341 et le Titane accélère 

celle des phases o et x 1351. 

Enfin le Chrome et le Silicium favorisent la 

formation de phase o ,  tandis que le Manganèse a peu d'effet 

sur celle-ci 1241. 

La formation de phase o , fragilisante à froid, 

est favorisée par la présence de ferrite 6 , donc par la 

présence d'éléments formateurs de ferrite, tels le Chrome, 

le Molybdène, le Titane et le Silicium. 



I.1.2.3.d. ___________________- - - - - - - - - - - - - - - - - - -  Influence des traitements thermomécanigues _ _ _  
Le comportement de précipitation est aussi forte- 

ment influencé par le traitement thermomécanique infligé 

à l'acier. 

Une plus haute température de mise en solution, 

par création de lacunes plus nombreuses, donc de sites 

de nucléation plus nombreux, accélère la précipitation 

des carbures M23C6, tant inter- que intragranulaire, et 

l'affine. Elle a par contre peu d'effet sur la formation 

des phases intermétalliques (Figure 8.b et d) 1251, mais 

semble néanmoins inverser la séquence de précipitation 

M23C6 - 0 .  Pourtant une plus faible température de mise 

en solution peut être insuffisante pour dissoudre tous 

les carbures. De plus une diminution de la taille de grain 

semble augmenter la précipitation des carbures par multipli- 

cation des sites de nucléation et diminution des parcours 

de diffusion 1261. 

Un écrouissage préalable déplace les domaines 

de précipitation vers les plus faibles températures et 

les plus courts temps. La formation des phases M23C6 et 

a est fortement accélérée, celle des phases ri et x l'est 

à un moindre degré 125,261. Mais la précipitation sur les 

dislocations et les fautes d'empilement stabilise la sous- 

structure et retarde alors la recristallisation en empêchant 

le mouvement des joints de grains 1261. 

Par exemple sous l'effet d'un écrouissage préalable 

de 20 %, comparable à celui du fluage, les cinétiques de 

précipitation des aciers inoxydables austénitiques type 

316 se trouvent logiquement accélérées et décalées vers 

les plus basses températures et les plus courts temps de 

maintien. La cinétique de précipitation des carbures M23C6 

se trouve accrue d'un facteur 10 et celle des phases inter- 

métalliques d'un facteur 3 125,261. 



D'autre part Briant 1111 a montré que dans un 

acier 304 (Z6CN18-12), la déformation à température ambiante 

induit de la martensite. La cinétique de précipitarion 

des carbures M23C6 est alors accélérée et conduit à de 

la corrosion le long des joints austénite - martensite, 

mais cette corrosion peut être guérie par maintiens prolongés 

à haute température, le Chrome diffusant à nouveau vers 

les régions appauvries. En revanche dans l'acier 316 (Z6CND18 

- 1 2 ,  non susceptible de se transformer en martensite par 

déformation, la corrosion intergranulaire n'est pas restaura- 

ble par maintiens à haute température. 

1.1.3. PROCEDES DE DURCISSEMENT 

Les aciers inoxydables austénitiques présentent 

malheureusement de faibles caractéristiques mécaniques; 

leurs limites d'élasticité et charges à rupture sont faibles 

(respectivement de l'ordre de 200-300 MPa et 500-650 MPa) 

mais leurs ductilités sont importantes (allongements à 

rupture de l'ordre de 40-60 % ) ,  ce qui favorise leur mise 

en forme. Néanmoins ces faibles caractéristiques peuvent 

être fortement accrues par divers procédés de durcissement. 

11 faut cependant souligner que les aciers austénitiques 

ne présentent pas de fragilisation à basse température, 

même à -200/-250°C 111. 

1.1.3.1. Durcissement par solution solide 

Le durcissement de 1 'austénite par solution solide 

est visible pour les différents éléments sur la figure 

1.1.11 191. Un durcissement considérable est obtenu dans 

les solutions solides interstitielles d'Azote, de Carbone 

ou de Bore, un durcissement plus modéré en présence d'élé- 

ments d'alliage substitutionnels. 



ALLOYING ELEMENT, at-O/~ 

Figure 1.1.11 

Effet de durcissement par solution solide 

dans l'austénite, d'après 191 

L'effet des différents solutés (en % massique) 

sur la limite élastique et la charge à rupture des aciers 

inoxydables austénitiques est évalué par les formules propo- 

sées par Pickering 191 : 

où &-ferrite est le taux de ferrite 6 en %, d le diamètre 

moyen du grain et t l'espacement des mâcles, exprimés en 

millimètres. 

Les interstitiels et à un plus faible degré les 

substitutionnels agissent comme durcissants de l'austénite 

par interactions élastiques avec les dislocations (effet 

de taille, effet tétragonal, effet de module), le mouvement 



de celles-ci étant très sensible aux distorsions du réseau 

cristallin 1371. Leur rôle durcissant est d'autant plus 

intense que la température est basse, puisqu'une température 

croissante accélère la diffusion des solutés. 

1.1.3.2. Durcissement par affinage du grain 

Pour les aciers austénitiques comme pour les 

aciers ferritiques, le durcissement associé à l'affinement 

de la taille de grain s'exprime par la relation de Hall-Petch 

138,391 

" - 
Y - "i + ky.d-h 

où d est le diamètre de grain, oy  la limite élastique, 

ai la contrainte de friction opposée au mouvement des dislo- 

cations dans le grain considéré comme un monocristal et 

ky une constante fonction du matériau. La valeur de k y  

est environ deux fois plus faible pour les austénitiques 

que pour les ferritiques (respectivement de l'ordre de 

20 ~ / m m 3 / ~  et 40 ~ / m m ~ / ~ ) .  

Ce mode de durcissement est par ailleurs le seul 

qui améliore également la ténacité de l'acier par abaissement 

de sa température de transition fragile -ductile,lorsqu'elle 

existe. 

La théorie du durcissement par affinage du grain 

est actuellement fondée sur un "modèle d'écrouissage" où, 

à déformation donnée, la densité des dislocations P est 

inversement proportionnelle à la taile de grain d. La con- 

trainte d'écoulement étant proportionnelle à 6, on obtient 
une relacion du type Petch-Hall où la contrainte est propor- 

tionnelle à d-k. Johnson et Feltner 1401 suggèrent de plus 

que l'influence de la taille de grain sur la limite d'écoule- 

ment d'un acier est d'autant plus prononcée que le glissement 

dévié y est difficile. 



Il est à noter que les mécanismes de durcissement 

par solution solide et par affinement du grain ne sont 

pas indépendants. En effet, NorstrGm 1411 a montré, sur 

un acier 316 L (Z2CNDl7-12) que le coefficient ky de la 

relation de Petch-Hall augmente avec la teneur en Azote 

interstitiel, c'est-à-dire qu'il existe une interaction 

bénéfique entre ces deux procédés de durcissement. 

1.1.3.3. Durcissement Dar ~réci~itation 

La précipitation intragranulaire est un mode 

de durcissement important pour les aciers inoxydables austé- 

nitiques. Il s'agit de créer de fins précipités à base 

de C, N et B, répartis le plus uniformément possible dans 

la matrice, afin de servir d'obstacles durs au mouvement 

des dislocations. Kikuchi 142) montre qu'une addition de 

0,30 % pds de Phosphore, dans un acier Fe - 25 % Cr - 28 % Ni 

- 2 % Mo à 0,45 % N, a pour effet d'augmenter, d'affiner 

et de disperser de manière homogène la précipitation intra- 

granulaire de nitrures Cr2N. Le même effet du Phosphore 

a été rapporté sur la précipitation de carbures M23C6 et 

NbC, sans toutefois être clairement expliqué. 

La précipitation matricielle serait accrue par 

un excès de lacunes de trempe. En effet, la densité de 

précipités intragranulaires diminue avec la température 

de mise en solution et avec la vitesse de refroidissement. 

L'effet bénéfique d'une précipitation matricielle 

a précédemment été cité au paragraphe 11.1.2.31. Il concer- 

nait l'optimisation, pour une bonne tenue en fluage, des 

teneurs en Azote et- en Bore d'un acier 316 LB 1321 et des 

teneurs en Titane, Niobium et Vanadium destinées à stabiliser 

un acier 304 vis-à-vis de la précipitation intergranulaire 

de carbures M23C6 1331. 



1.1.3.4. Durcissement par écrouissage 

Les aciers inoxydables austénitiques ayant un 

fort taux d'écrouissage, ce mode de durcissement est souvent 

utilisé. 11 augmente fortement la contrainte d'écoulement 

du matériau, mais présente l'inconvénient de favoriser, 

lors de maintiens à hautes températures, la précipitation 

des carbures et des phases intermétalliques lvoir 5.1.2.31. 

Le durcissement par écrouissage procède de l'ac- 

croissement de la densité de la forêt de dislocations formant 

obstacle aux dislocations mobiles. Ce durcissement résulte 

de la contrainte du réseau de Frank, provenant des interac- 
1 tions à longue distance (en -) entre dislocations, de la r 

contrainte due aux interactions avec les arbres de la forêt, 

et de la contrainte nécessaire à la formation des crans 

permettant le glissement des dislocations à travers les 

arbres de la forêt 1431. 

1.1.4. RESISTANCE A LA CORROSION DES ACIERS INOXYDABLES 

AUSTENITIQUES 

Les aciers inoxydables austénitiques ont une 

teneur en chrome (>12 % pds) suffisante pour protéger le 

métal de l'environnement agressif, en formant à sa surface 

une couche passive d'oxyde de chrome. 

L'addition de Molybdène permet d'améliorer leur 

résistance à la corrosion dans de nombreux milieux agressifs 

144 1 , en particulier les acides non - oxydants (acides 

chlorhydrique, fluorhydrique, sulfurique et phosphorique). 

Le rôle essentiel du Molybdène est d'augmenter la stabilité 

de la couche passive.Dans les aciers AIS1 316 (Z6CND18-12), 

le Molybdène (2 à 3 %) a pour effet de diminuer la 

sensibilité aux piqûres de corrosion des milieux chlorurés 

non-oxydants . 



Ces aciers sont d'autre part très sensibles à 

la corrosion intergranulaire, par précipitation de carbures 

M23C6, essentiellement responsables de l'appauvrissement 

en Chrome des zones matricielles au voisinage des joints 

de grains; cette sensibilité est bien sûr réduite par diminu- 

tion de la teneur en Carbone. Nous avons vu en 1.1.2.3 

quels effets les autres éléments d'alliage ont sur la préci- 

pitation des M23C6, et en particulier que l'Azote est un 

élément freinant considérablement leur précipitation inter- 

granulaire. 

Il est également possible de réduire la précipita- 

tion intergranulaire de carbures en stabilisant les aciers 

inoxydables austénitiques par addition d'éléments carburigè- 

nes (Titane, PJiobiun, Vanadium), susceptibles de précipiter 

finement sous forme de carbures ou carbonitrures dans la 

matrice. 

Thorwaldson et Dunlop 1331, sur des aciers Fe 

- 17 Cr - 12,5 Ni - 1,5 Mn - 0,5 Si fortement alliés soit 

à l'Azote ( 0,40 % pds) soit au Carbone ( 0,50 % pds) ont 

cherché à optimiser l'addition de Ti - Nb et V vis-à-vis 

de la stabilité de la dispersion des carbures ou nitrures 

MX par rapport à leur coalescence et à la formation de 

M23C6 lors d'un vieillissement à 750°C. Dans les aciers 

à fort Azote, seuls sont rencontrés les précipités MX, 

qui par ailleurs croissent et coalescent beaucoup plus 

rapidement dans les aciers à fort Carbone. La cinétique 

de coalescence des MX dans les aciers au Carbone est en 

effet fortement ralentie par leur interaction avec les 

carbures M23Cg. La stabilité des différents composés inters- 

titiels par rapport à la formation des M23C6 est la meilleure 

pour NbC, assez bonne pour (Ti-Nb)C et (V,Nb) (N,C), mais 

mauvaise pour TiC et (V,Ti)C. Ceci est attribué à une forte 

diffusion du Carbone le long des dislocations, puisque 

les précipités les moins stables se forment essentiellement 

sur les dislocations, et que leur disparition s'accompagne 

de l'apparition des carbures M23C6. 



Malheureusement une telle stabilisation peut 

rendre ces aciers plus susceptibles à la fragilisation 

par l'hydrogène. 

Les aciers inoxydables austénitiques se révèlent 

en général peu sensibles, à température ambiante, aux milieux 

hydrogénés; en effet, le faible coefficient de diffusion 

de l'hydrogène dans l'austénite (10-l5 à 10-l6 m2s-l), 

la faible sensibilité de cette structure à l'effet d'en- 

taille, sa faible limite élastique et sa forte ductilité 

sont des paramètres lui conférant une bonne résistance 

vis-à-vis de l'hydrogène. 

Néanmoins les aciers inoxydables austénitiques 

pour lesquels la structure Y n'est pas suffisamment stable 

sont particulièrement sensibles à la fragilisation par 

l'hydrogène après déstabilisation de l'austénite ou durant 

une déformation plastique appliquée à faible vitesse 114,16, 

46,471. La présence de martensite a' précédée par une marten- 

site hexagonale E (favorisée par une basse énergie de faute 

d'empilement) entraîne une susceptibilité accrue de ces 

aciers à l'hydrogène 1161. Rozenak et Eliezer 1451 montrent 

d'autre part que les aciers AIS1 321 et 347, respectivement 

stabilisés au Titane et au Niobium, bien qu'ayant par ail- 

leurs la même composition que le 316 (Z6CND18-12), sont 

plus sensibles à la fragilisation par l'hydrogène que le 

316. 

Par ailleurs les aciers inoxydables austénitiques 

présentent en général une forte sensibilité à la corrosion 

sous tension, particulièrement dans les milieux chlorurés 

à chaud 191. Cette corrosion prend la forme d'une fissuration 

transgranulaire essentiellement fonction de la ceneur en 

Nickel (figure I.1.12), la moindre résistance étant obtenue 

pour 8 % pds de Nickel. Cette sensibilité n'existe pas 

dans les aciers inoxydables ferritiques, ce qui explique 

qu'une très fine dispersion de ferrite dans la matrice 

améliore la résistance à la corrosion sous tension (aciers 

microduplex). La corrosion intergranulaire due à l'appauvris- 



sement en Chrome de la matrice au voisinage des joints 

où les carbures Cr23C6 ont précipité, est également fortement 

accrue sous contrainte. 

Figure 1.1.12 

Effet de la teneur en Nickel sur la résistance à la 

corrosion sous contrainte d'aciers austénitiques 

Fe-Cr-Ni dans une solution bouillante à 42 % MgCl2 

d'après 191 

1.1.5. CONCLUSION 

Cette revue des propriétés métallurgiques essen- 

tielles des aciers inoxydables austénitiques nous permet 

de dégager le rôle que peut jouer la présence d'Azote. 



L'Azote améliore la stabilité de l'austénite, 

par sa nature fortement gammagène, et par abaissement des 

températures de transformation de l'austénite en martensite. 

I l  semble également ralentir la précipitation des carbures 

M23C6 mais semble peu jouer sur celle des phases intermétal- 

1 iques . 
L'Azote interstitiel assure un durcissement consi- 

dérable par solution solide. Et en présence de Nb, Ti, 

ou V, la précipitation de nitrures fins et dispersés dans 

la matrice assure un fort durcissement de précipitation. 



1.2. CARACTERISTIQUES MECANIQUES DES ACIERS INOXYDABLES 

AUSTENITIQUES ALLIES A L'AZOTE 

1.2.1. INTRODUCTION 

Les aciers inoxydables austénitiques ont des 

caractéristiques mécaniques (limite élastique et résistance 

à la rupture) relativement faibles (Tableaux 1.1.1. et 

I.2.1.), mais qui peuvent être fortement accrues par un 

ou plusieurs des procédés de durcissement précédemment 

décrits (cf.I.1.3). Une amélioration des caractéristiques 

mécaniques de ces aciers résulte en particulier de l'addition 

d'Azote et les compositions des principales nuances corres- 

pondantes sont données dans le tableau 1.2.2. pour les 

aciers normalisés AIS1 et dans le tableau 1.2.3. pour les 

aciers normalisés AFNOR. 

Tableau 1.2.1. 

Caractéristiques mécaniques des aciers inoxydables 

austénitiques (Norme AFNOR NF A 35-572) 

Nuance 

Z 2 C N  tü-IO 

6 C N  1LOI 

z t o c ~  ~LOI 

z 12 CN 1747 

Z 6 C N T  lb10 

z b c N ~ b  ISIO 

z 1 C N D  17-11 

Z b C N D  17-11 

z 6 C N D T I 7 - I l  

z b CNDN~IT-12 

z 1 CND 17-13 

z 6 CND 17-11 

Z 6 CNDT 17-13 

Z 4 CNDNb 17-13 

z ~ C N D  ICII 

Tmllemant thermlgu. de rUbrmce 
Tempbroturn 

4: 

Aust6nitis6 1 025-1 075 Refr" eau 
Aust6nitis6 1 025-1 075 Refrn' eau 

Aust6nitis6 1 025-1 075 Refrnl eau 
Aust6nitis6 1 025-1 075 Refr" eau 

Aust6n1tis6 1 050-1 100 Refrn' eau 
Aust6nitis6 1 050-1 100 Refrn' eau 

Aust6nitis6 1 050-1 100 Refr*' eau 
Aust6nitis6 t 050-1 100 Refr" eau 
Aust6nitis6 1 050-1 100 Refr" eau 
Aust6nit1s6 1 050-1 100 Refr"' eau 

Aust6nitis4 1 050-1 100 Refr" eau 
Aust6nitis6 1 050-1 100 Refrn' eau 
Aust6nitis6 1 050-1 100 Refr" eau 
Aust6nitis6 1 050-1 100 Refr" eau 

Aust6nitis6 1 050-1 100 Refrm*eau 

Essai de 
rCli"ence 

KCU 
&,J/~,,,S 

min. 

12 
12 

10 
10 

12 
12 

12 
12 
12 
12 

12 
12 
12 
12 

12 

Essal de lradlon 

N/mma 

4701670 
4301690 

4901690 
5901780 

500/700 
500/700 

4801680 
500/7ûû 
510/710 
510/710 

480:680 
5001700 
510/710 
510/710 

4901690 

Ro ooa 
X/mm' 
min 

185 
195 

215 
245 

205 
205 

195 
205 
215 
215 

195 
205 
215 
215 

Ro 01 
Nlmm' 
min ----- 
225 
235 ----- 
255 
285 ----- 
255 
255 ----- 
235 
245 
255 
255 ----- 
235 
245 
255 
255 

l - - -  

A% 
min. 

45 
45 

45 
40 

40 
40 

45 
45 
40 
40 

45 
45 
40 
40 

205 1 245 40 



Type N o m i n a l  Composition ( x ) ~  

I 
N i  Cr H n  C. max N Other 

A I S 1  201 16-18 3.5-5.5 5.5-7.5 0.15 0.25. max. 
A I S 1  202 17-19 4-6 7.5-10 0.15 0.25, max. 

A I S 1  304N 18-20 8-10.5 2.0. max. 0.08 O. 10-0.16 
304LN 18-20 8-20 8-12 2.0, max. 0.03 0.10-0.16 

A I S 1  316N 16-18 10-14 2.0. rnax. 0.08 O.  10-0.16 
A I S 1  316LN 16-18 10-14 2.0. max. 0.03 O.  10-0.16 

ASTM XM-lob 19-21.5 5.5-7.5 8-10 0.08 0.15-0.40 
ASTM XM-ilb 19-21.5 5.5-7.5 8-10 0.04 O. 15-0.40 
ASTM ~ ~ - 1 4 ~  17-19 5-6 14-16 0.12 0.35-0.50 
ASTM XM-lgb 20.5-23.5 11.5-13.5 4-6 0.06 0.20-0.40 0.10-0.30 Cb 
ASTMXM-2gb 17-19 2.25-3.75 11.5-14.5 0.08 0.20-0.40 0.10-0.30 V 

1.5-3.0 Mo 

a. For each grade: S i  * 1.00. max.; P = 0.060. max.; S  * 0.030. max. 
b. ASRI A412 

Tableau 1 . 2 . 2 .  

Composition des aciers inoxydables austénitiques 

durcis à l'azote selon la norme AIS1 

Tableau 1 . 2 . 3 .  

Composition des aciers inoxydables austénitiques 

durcis à l'azote selon la norme AFNOR 
A 35-582 



L'azote interstitiel modifie certaines caractéris- 

tiques microscopiques responsables des propriétés mécaniques. 

En pourcentage poids, il entraîne une dilatation du réseau 

cubique à faces centrées de l'austénite beaucoup plus impor- 

tante qu'un substitutionnel. Kikuchi et Tanaka ( 4 8 1 ,  en 

accord avec d'autres auteurs, ont évalué une augmentation 
O O 

du paramètre de maille de l'austénite (a=3,590 A) de 0,030 A /  

% pds N et de 0,0055 A I X  pds Mo sur des aciers 25 Cr - 
28 Ni et 25 Cr - 28 Ni - 2 Mo. Il faut cependant souligner 

que, compte-tenu des di£ férences de masse atomique entre 

l'Azote (14) et le Molybdène (96) l'introduction d'un atome 

de Molybdène parmi 100 atomes de Fer conduit à une dilatation 

de réseau supérieure à celle que produit l'introduction 

d'un atome d'Azote (0,0092 A et 0,0075 1 respectivement). 

Cette dilatation linéaire du réseau avec l'Azote est très 

voisine de celle provoquée par le Carbone interstitiel. 

L'Azote et le Carbone interstitiels modifient 

d'autre part l'énergie de faute d'empilement, caractéristique 

influant fortement sur les modes de déformation plastique 

des métaux. L '  énergie de faute d 'empi lement (EFE) représente 

l'accroissement d'énergie de la configuration des atomes 

composants un défaut d'empilement du cristal, ou encore 

l'énergie emmagasinée par ce défaut. Un défaut d'empilement 

résulte de la dissociation d'une dislocation parfaite en 

deux imparfaites qui borderont ce défaut. Si 1'EFE est 

faible, cette dissociation est aisée et une dislocation 

parfaite arrivant sur un obstacle a tendance à se dissocier 

dans le plan de glissement et à emprunter des parcours 

plans. Si cette énergie est forte, la dissociation est 

difficile et une dislocation parfaite, en présence d'obsta- 

cle, se déplacera par glissement dévie. 



Le Carbone interstitiel augmenterait l'énergie 

de faute d'empilement des aciers inoxydables austénitiques. 

Mais si Schramm et Reed 1 221 lui attribuent une forte in- 

fluence exprimée par : 

EFE (mJ/m2) = 4 + 18(% Ni) - 0,2(% Cr) + 410 (% C) 

pour des aciers de composition 0,003 - 0,006 % N 

10 < % Cr < 30 

où les % sont des pourcentages poids, Brofman et Anse1 

1211 contredisent cette relation et proposent une contribu- 

tion du carbone beaucoup plus faible mais toujours positive : 

E F E ( ~ J / ~ ~ )  = 16,7 + 2,l (% Ni) - 0,9 (% Cr) + 

26 (% C). 

En revanche l'abaissement de l'énergie de faute 

d'empilement dû à l'Azote interstitiel est couramment admis. 

Par régression linéaire à quatre dimensions, sur des aciers 

à faibles teneurs en Azote (< 0,12 %) Schramm et Reed propo- 

sent la relation 1221 : 

EFE (nJ/m2) = 34 + 1,4(% Ni) - 1,1(% Cr) - 77(% N) 

pour des aciers de composition en poids 0,010 < % C < 0,150 

Par des mesures de 1'EFE sur une série d'alliages 

Fe - 21 Cr - 6 Ni - 9 Mn, de teneurs en Azote comprises 

entre 0,21 et 0,52 %, Stoltz et Vander Sande 120 1 obtiennent 

une diminution rapide de 1'EFE avec la teneur en Azote 

jusqu'à 0,27 % N; une stabilisation se manifeste au-delà 

(figure 1.2.1.) 



Figure 1.2.1. 1481 

Variation de l'énergie de faute d'empilement d'aciers 

inoxydables austénitiques Fe-Cr-Ni-Mn en fonction 

de leur teneur en Azote 

De nombreux chercheurs s'accordent pour constater 

que l'accroissement de la teneur en Azote favorise un réseau 

plan de dislocations 149, 501; un tel comportement est 

habituellement attribué à un abaissement de 1'EFE dû à 

1 'Azote 1 20, 49, 50 1 , tandis que Thomas (51 1 et Odegard 

1521 suggèrent qu'à cause de son affinité pour le chrome, 

l'Azote est susceptible d'introduire un ordre à courte 

distance qui peut être responsable des réseaux plans de 

dislocations observés, tandis qu'il ne modifierait quasiment 

pas 1'EFE. 

Le mode de déformation plan promu par la présence 

d'Azote interstitiel influe sur les caractéristiques mécani- 

ques des aciers inoxydables austénitiques type 316. Nous 

nous proposons, à partir des données bibliographiques exis- 

tantes, d'étudier successivement le comportement de ces 

aciers en traction monotone, résilience, fluage et fatigue, 

et de dégager l'influence de l'Azote. 



1 .2 .2 .  PROPRIETES EN TRACTION MONOTONE DES ACIERS INOXYDABLES 

AUSTENITIQUES TYPE 316 L A L'AZOTE 

Le comportement en traction monotone d'un matériau 

est fondamentalement gouverné par la structure, les éléments 

d'alliage, la taille et la texture des grains pour les 

polycristaux, et par les conditions d'essai, température 

et vitesse de déformation. 

1.2.2.1. Effet de l'Azote sur les constantes élastiques 

des aciers inoxydables austénitiques 

Ledbetter 1531 a montré que les conscantes élasti- 

ques de certains de ces aciers, classiquement décroissantes 

avec la température, présentent une anomalie à basse tempéra- 

ture, quand se produit la transition de phase paramagnétique 

- antiferromagnétique (figure 1 . 2 2  Si ces constantes 

sont les mêmes à température ambiante pour des aciers Fe 

- Cr - Ni - N et Fe - Cr - Ni - Mn - N, l'effet du Mangan- 

èse sur l'anomalie à basse température est important, tandis 

que celui de l'Azote ne semble pas décelable (figures I.2.3., 

1 5 4 0 .  

A notre connaissance, l'effet de l'Azote sur 

les constantes élastiques de ces aciers à des températures 

supérieures à l'ambiante n'a pas été analysé. Il est néan- 

moins admis que le module d'Young décroît quasi-linéairement 

avec la température, comme le prouvent entre autres les 

mesures de frottement intérieur dans l'austénite Fe-N ( 5 5 1 .  



TEMPERATU 

Figure 1.2.2. 

Constantes élastiques de trois aciers inoxydables 

austénitiques A I S 1  304 (Z6CN18-12), 310(225CN25-20) et 

316(Z6CND18-12) en fonction de la température 

a - Module de cisaillement G 
b - Module d'Young E (d'après 1531) 



1 Lustenitir Slaiders SteeIs 
(Nitrogen-alloyed) 

Fe-18Cr-2Ni-13Mn - 
0.9B0 d 100 ZOO 

TEMPERATURE (K)  

Figure 1 . 2 . 3  
Variation du module longitudinal de six aciers inoxydables 

austénitiques Fe-Cr-Ni-Mn alliés à l'Azote, 

en fonction de la température (d'après 1 5 4 1 )  



1.2.2.2. Effet de l'Azote et de la taille de grain sur 

la traction monotone de l'acier 316 L 1 

Pour améliorer la limite élastique Re, la con- 

trainte d'écoulement et la résistance à la rupture R, 

d'un acier inoxydable austénitique type 316 L, à température 

ambiante comme à basse ou haute température, tout en conser- 

vant sa bonne résistance à la corrosion, l'adjonction d'Azote 

interstitiel (figures 1.2.4 et 1.2.5) 156, 57, 58, 591 

et l'affinage de la taille de grain (figure 1.2.6) 141, 

601 ont été utilisés (voir S 1.1.2.2.). 

Figure 1.2.4 

Variation de limites élastiques avec la température 

a) aciers 304 L (Z2CN17-12) alliés à l'Azote 

b) aciers 316 L (Z2CND17-12) alliés à l'Azote 

(d'après 1571) 



Figure 1.2.5 

Variation de limites élastiques avec la température, 

pour des aciers AIS1 316 L (ZZCND17112) différemment 

chargés en Azote (d'après 1411) 

Figure 1.2.6 

Courbes contrainte - déformation vraies d'un acier 316 L 
(22 CND 17-12) pour diverses tailles de grains D ( ~ m )  

(d'après 1601) 



A température ambiante, l'augmentation linéaire 

de la limite élastique à 0,2 % par durcissement par solution 

solide d'Azote a été chiffrée par Pickering 191 à environ 

50 MPaI0/oo pds d'Azote, c'est-à-dire 1,4 fois celle qui 

est obtenue par solution solide de Carbone. De plus cet 

effet important et quasiment linéaire de l'Azote persiste 

à forte température (figure 1.2.7) et présente une composante 

thermique et une composante athermique (411. 

Figure 1.2.7 

Limites élastiques d'un acier 316 L (Z2CND17-12) 

en fonction de sa teneur en Azote 

(d'après 1411) 

Ces caractéristiques ne sont pas compatibles 

avec la théorie du durcissement par solution solide intersti- 

tielle qui prévoit un effet analogue pour les 2 éléments 

C et N, très proches voisins atomiques, fortement décroissant 



avec la température et proportionnel à la racine carrée 

de la concentration en soluté C. Norstrom donne une interpré- 

tation cohérente de ce fort effet de l'Azote. Il étudie 

d'une part l'influence de la seule taille de grain sur 

la contrainte d'écoulement du 316 L 1601 et d'autre part 

l'influence combinée de l'Azote et de la taille de grain 

sur la limite élastique Re0,002 (411. Il montre qu'à tempéra- 

ture ambiante, la limite élastique et la contrainte d'écoule- 

ment du 316 L augmentent lorsque décroît la taille de grain 

(en deçà d'une déformation vraie de 10 % nettement inférieure 

à l'apparition de la striction), suivant une loi de 

Petch-Hall, où le cœfficient de Petch-Hall varie linéairement 

avec la racine carrée de la déformation plastique E ~ .  Et 

dans le même acier contenant de l'Azote, il déco~lpose la 

limite élastique à 0,2 % en quatre termes : 

à savoir : 

oo la contrainte limite élastique du monocristal 

de base, sans Azote 
i oN la contribution due au durcissement par solution 

solide d'Azote dans un grain de dimensions 

infinies 
i 

oD la contribution due au durcissement par affinage 

du grain, en l'absence d'Azote 

0; la contribution de l'Azote allié à l'affinage 

du grain (contrainte d'interaction) 

Il obtient une relation empirique valable dans le domaine 

de température 20-600°C : 

où Reg 002 s'exprime en MPa, 

T est la température absolue en K 

% N la teneur massique en Azote 

D la taille de grain en mm. 



On retrouve effectivement un durcissement thermique 

par solution solide (en c), un durcissement athermique 

par affinement du grain (en D-k) et un durcissement athermi- 
que d ' interaction (en CXD'~) . 

Mais si la limite élastique Re et la résistance 

à la rupture Rm du 316 L peuvent être fortement accrues, 

c'est en général au détriment de la ductilité. En effet 

un accroissement de la teneur en Azote réduit à la fois 

l'allongement à rupture et le cœfficient de striction aux 

températures supérieures ou égales à 1 'ambiante 156, 57, 

61, 621. En revanche, à basse température Sanderson et 

LLewellyn (1631 cité par 1641) ont montré que si la présence 

de 0,20 % d'Azote accroît fortement la limite élastique 

d'un acier 304 (Z6CN18 - 12), il ne modifie quasiment pas 

la charge à rupture (le durcissement par solution solide 

d'Azote compense seulement l'absence de formation de marten- 

site due à la présence d'Azote), mais améliore la ductilité 

aux températures inférieures à 220 K (figure 1.2.8). En 

revanche, l'affinage de la taille de grain affecte peu 

l'allongement à rupture et quasiment pas le cœfficient 

de striction 1601. 

1.2.2.3 Effet de la température et de la vitesse de déforma- 

tion 

Il est bien connu que limite élastique et résis- 

tance à la rupture diminuent quand la température augmente; 

les variations obtenues sur les aciers inoxydables austéniti- 

ques sont très fortes pour les températures inférieures 

à l'ambiante 157, 63, 641 (figure 1.2.9 sans Azote, figures 

1.2.4 et 1.2.10 en présence d'Azote), plus modérées au-dessus 

(figure 1.2.4, en présence d'Azote). 
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Figure 1.2.8 
Propriétés en traction de deux aciers inoxydables austénitiques 

304 N (Z6CN18-12 avec 0,20 % N) et 304(Z6CN18-12) 

en fonction de la température (d'après 1631 cité par 1641) 
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Figure 1.2.9 (d'après 1641) 

Limites élastiques et résistances à la rupture de trois aciers 

inoxydables austénitiques dépourvus d'Azote 

AIS1 304(Z6CN18-12), 310(Z25CN25-20) 

et 316(Z6CNDl8-12) en fonction de la température 
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Sur la figure 1.2.9,  on remarque, en dessous de la tempéra- 

ture ambiante, l'effet de durcissement par solution solide 

interstitielle de Carbone qui se traduit par une limite 

élastique du 310 supérieure à celle du 316 et un durcissement 

par solution solide substitutionnelle de Molybdène, qui 

améliore la limite élastique du 316 par rapport à celle 

du 304. Entre 300 K et 4 K, la charge à rupture varie beau- 

coup plus fortement avec la température que la limite élasti- 

que, en raison de l'apparition de martensite induite par 

déformation plastique à basse température : ce phénomène 

explique les valeurs plus élevées de charge à rupture obser- 

vées dans le 304 par rapport au 316, rendu plus stable 

par la présence de Molybdène (cf. § 1.1.2.2). 

Le fort effet de la température est en partie 

attribuable aux modes de durcissement impliquant des phénomè- 

nes activés thermiquement (diffusion du soluté dans les 

solutions solides, mouvements de dislocations activés thermi- 

quemenc pour les aciers écrouis). 

L'effet de la vitesse de déformation est faible 

dans les métaux cubiques à faces centrées 1651. Pour les 

aciers 304 L (Z2CN17-12) et 316 L(Z2CND17-12) Albertini 

et Montagnani 1661 montrent que, à basses et hautes tempéra- 

tures (T<500°C et 750<T<900°C respectivement) le durcissement 

par écrouissage et la résistante à la traction augmentent 

légèrement avec la vitesse de déformation, tandis que la 

ductilité diminue. Ceci reste vrai pour des essais dynamiques 

(E = 600 s-1). Pourtant à 550°C, ces mêmes aciers sont 
O 

insensibles à E .  

Dans les solutions solides interstitielles ou 

substitutionnelles, une instabilité dynamique apparaît 

dans un certain domaine Température - Vitesse de déformation 

fonction du matériau, instabilité appelée "Phénomène Portevin 

- Le Châtelier". Ce phénomène se manifeste par l'apparition 

de hachures sur la courbe de traction monotone. En effet, 

aux faibles vitesses (v =Io-2 à 10 AIS) les dislocations 



traînent leurs atmosphères de solutés (nuages de Cottrell) 

qui leur appliquent une force de freinage ("drag stress"). 

Aux fortes vitesses (v.1~ à 1 mis) les impuretés paraissent 

immobiles par rapport aux dislocations; elles leur opposent 

une force de frottement de réseau ("friction stress"). Entre 

ces deux cas extrêmes, il existe un domaine de températures 

et de vitesses de déformation (donc de vitesses de déplace- 

ment des dislocations) où apparaît une instabilité; les 

dislocations ne peuvent alors présenter une vitesse stable. 

Elles oscillent entre le traînage des solutés et le frotte- 

ment de réseau en échappant périodiquement aux atmosphères 

de Cottrell (figure 1.2.11) 1671. Les alliages Fe-Ni-Cr-C 

présentent ce phénomène entre 300 et 700°C environ, pour 

des vitesses : de 1 'ordre de 10-3 - 10-4 s-l (figure 1.2.12). 

Figure 1.2.11 (d'après 1671) 

Diagramme contrainte-vitesse ressenti par une dislocation 
dans un réseau contenant des atomes de soluté. 

Schéma résumant tous les types d'interaction possibles 



Figure 1.2.12 

Domaines d'existence du phénomène PLC et énergies 

d'activation en kcal/mole pour trois aciers austénitiques 

F e  Ni Cr C ----Fe Ni Cr ........ Fe Ni C 
(d'après 1671) 

1.2.2.4 Effet d'un prétraitement thermomécanique 

Outre les paramètres précédents, le traitement 

thermomécanique initialement appliqué au matériau influe 

également sur les caractéristiques mécaniques des aciers 

inoxydables austénitiques. 



Un écrouissage préalable permet un fort accroisse- 

ment de la limite élastique, moindre de la charge à rupture, 

mais une sévère réduction de la ductilité. Il faut néanmoins 

signaler que Christian et al. 1681 cité par 1641 ont montré 

que le laminage à température ambiante d'un acier type 

AIS1 310 réduit beaucoup moins sa ductilité à basse tempéra- 

ture (20 K) qu'à température ambiante (figure 1.2.13). 

Cette ductilité accrue aux températures cryogéniques est 

caractéristique des aciers inoxydables austénitiques et 

est à l'origine de leur formage à froid nommé "Cryoformage" 

1641. 

COL0 WORK. percent 

Figure 1.2.13 

Limites élastiques et allongements à rupture d'un acier 

AIS1 310 (Z25CN25-20) à 295 K et 20 K 
en fonction du taux de laminage 

(d'après 1681 cité par (641) 



La présence de précipités intergranulaires et 

intragranulaires modifie également les caractéristiques 

de traction monotone. Gan i 6 9 1  étudie l'influence d'un 

vieillissement statique à 750°C et celle d'un fluage à 

750°C sur les caractéristiques de traction monotone à tempé- 

rature ambiante d'un acier 316 (Z6CND17-12). L'état de 

précipitation consécutif au traitement préalable est d'une 

influence primordiale. Le matériau vieilli à 750°C montre 

une précipitation très dense de carbures M23C6 le long 

des joints de grains, dès 8 h de vieillissement, quasiment 

inchangée après 72 heures, et seulement quelques carbures 

intragranulaires. Le matériau flué à 750°C est le siège 

d'une précipitation intergranulaire quasiment identique 

au précédent, pour une même durée, mais d'une précipitation 

intragranulaire continue au cours du fluage. Après un certain 

temps de fluage, des cavités se créent aux joints de grains 

(au cours du fluage secondaire). Les carbures intergranulai- 

res réduisent la ductilité en traction en permettant une 

rupture par séparation ou glissement des joints et en augmen- 

tant la vitesse d'écrouissage; en revanche ils ont peu 

d'effet sur la limite élastique et sur la charge à rupture. 

Les cavités aux joints apparues en fluage accentuent l'effet 

néfaste des carbures intergranulaires. La précipitation 

intragranulaire et la sous-structure de dislocations créées 

par le fluage augmentent la limite Glastique et la charge 

à rupture et réduisent encore la ductilité (figure 1 . 2 . 1 4 ) .  

Néanmoins nous avons vu précédemment qu'une préci- 

pitation intergranulaire obtenue à plus basse température, 

donc plus fine et moins dense, permet au contraire de renfor- 

cer les joints et d'inhiber leur glissement, par ancrage 

sur les précipités. 
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Figure 1.2.14 

Caractéristiques mécaniques à température ambiante 

d'un acier AIS1 316 (Z6CND18-12) après 

vieillissement (soak) ou fluage (creep) à 750°C 

a) Limite élastique à 0,2 % (YS) et charge à rupture (UTS) 

b) Allongement à rupture et allongement uniforme 

(d'après 1691) 

I I I 1 1 I 1 I - 

0 TOTAL ELONGATION - 
0 UNIFORM E L O N G A T I O N  

- 



1.2.3. TENACITE DES ACIERS INOXYDABLES AUSTENITIQUES A 
L 'AZOTE 

Les aciers inoxydables austénitiques présentent 

une excellente ténacité qui reste très bonne aux températures 

cryogéniques. Comme tous les métaux cubiques à faces cen- 

trées, leurs courbes de résilience ne présentent pas de 

transition fragile-ductile et ils sont peu sensibles aux 

entailles, même à basse température. La ténacité des aciers 

AIS1 310 et 316 à basse température est même supérieure 

à celle à température ambiante (figure 1.2.15, 1701 cité 

par 1641). En revanche, celle des aciers inoxydables austéni- 

tiques alliés au Manganèse et à l'Azote chute aux températu- 

res inférieures à l'ambiante, tout en restant acceptables, 

même à 4 K (figure 1.2.16, 1711 cité par 1641). 

TEMPERATURE, K 

Figure 1.2.15 

Ténacité (KIC mesuré par la méthode de l'intégrale J) 

de deux aciers AIS1 310 (Z25CN25-20) et 

AIS1 316 (Z6CND18-12) en fonction de la température 

(1701 cité par 1641) 
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Figure 1.2.16 

Ténacités  KI^ mesuré par la méthode de l'intégrale J) 
de cinq aciers Fe-Cr-Ni-Mn durcis à l'Azote 

en fonction de la température 

(1711 cité par (641) 

Aux températures supérieures ou égales à l'am- 

biante, l'essai de résilience est généralement utilisé 

pour caractériser l'évolution structurale d'un matériau 

après traitement thermomécanique. Par exemple l'effet d'un 

temps de maintien à haute température sur un acier 316 

a fait l'objet de nombreuses caractérisations à l'aide 

d'essais de résilience. Entre autres, Norstrom 1721 a étudié 

la résilience à température ambiante d'un acier 316 L 

(Z3CND17-12) à 0,07 % N après maintien de 5 à 3000 heures 



Figure 1.2.17 

Résilience (KCH) à température ambiante d'un acier 

AIS1 316 L (Z2CND17-12) en fonction du vieillissement antérieur 
(d'après 1721) 

à 550-750°C (figure 1.2.17) et Rabbe et al. 1731 celle 

d'un acier de composition quasiment identique (316 L à 

0,08 % N) après 100 à 30 000 heures à 550-750°C (figure 

1.2.18). Domis 1741 a étudié des temps de maintien de 1000 

à 10 000 H entre 400-650°C sur des aciers 304 N (Z6CN18-10) 

et 316 N(Z6CND18-10) contenant respectivement 0,18 et 

0,20 % N (figure 1.2.19). Enfin Lévêque et al. 175 1 ont 

étudié la résilience à température ambiante d'un acier 

316 (Z6CND17-12) et du même acier stabilisé au Niobium, 

après vieillissement à 700°C (figure 1.2.20). 

Au vu de ces résultats, nous pouvons conclure 

que, à l'état hypertrempé et à température ambiante, l'acier 

à 0,06 % C stabilisé au Niobium a la plus faibe résilience 

(130 ~/cm2); puis vient le même acier sans Niobium 

(195 ~/cm2); les aciers à l'Azote (304N - 316N - 316L à 

0,07/0,08 % N) ont en revanche la même valeur élevée 
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Figure 1.2.18 

Résilience (KCU) à température ambiante d'un acier AIS1 316L 

(Z2CND17-12) contenant 0,08 % N, 

et d'un acier 316(Z6 CND17-12) ne contenant pas d'Azote 

en fonction du vieillissement antérieur 

(d'après (731 et 1751) 
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Figure 1.2.19 

Résilience (KCU) à température ambiante de deux aciers 

inoxydables austénitiques alliés à l'Azote, 

en fonction du vieillissement antérieur 

AIS1 316 N (Z6CND18-12 à 0,20 % N) 

AIS1 304 N (Z6CN18-12 à 0,18 % ) 

(d'après (741 et 1751) 
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Figure 1.2.20 

Résilience (KCU) à température ambiante de deux aciers 

inoxydables austénitiques en £onction 

du vieillissement antérieur 

a) acier AIS1 316 (Z6CND17-12) 

b) acier AIS1 316 allié au Nb (Z6CND17-12 avec 0,63 % Nb) 

(d'après 175 1 )  



d'énergie de rupture (240 ~ / c m ~ ) .  Pour tous ces aciers, 

des maintiens jusqu'à 10 000 heures aux températures infé- 

rieures à 500°C n'entraînent aucune chute de résilience. 

Pour les températures intermédiaires (500°C<T<6000C) la 

chute de résilience est faible les premières heures et 

va en s'accélérant. Au contraire aux plus fortes températures 

(T>650°C) la chute de résilience est très forte les premières 

heures, puis se ralentit. D'autre part l'Azote ne modifie 

pas l'énergie de résilience à l'état hypertrempé, contraire- 

ment au Carbone qui la diminue. Mais après maintiens à 

haute température, la présence d'Azote accélère la précipita- 

tion (316Nl316 vieillis à 700°C) et le niveau de résilience 

après 10 000 heures de maintien à 565 et 650°C est légèrement 

abaissé; le molybdène semble avoir le même effet (316N/304N) 

au moins en présence d'Azote. Ces résultats sont confirmés 

par les travaux de Wellner 1761 qui montre que l'énergie 

de résilience d'un acier Z4CND18-11 allié à l'Azote reste 

élevée et légèrement croissante avec la teneur en Azote 

tant que la température de mise en solution est de l'ordre 

de 1100°C ou supérieure. I l  justifie cela par la mise en 

solution totale des précipités. Mais l'énergie de résilience 

mesurée à température ambiante chute sitôt après un maintien 

de 1000 heures à 700°C, ce qu'il attribue à la précipitation 

de phase a , fragilisante essentiellement en rupture à l'am- 

biante 172, 76, 7 7 1 .  

Ainsi il ne semble pas que la présence d'Azote 

dans les aciers inoxydâbles austénitiques soit particulière- 

ment favorable à la résistance à la rupture par choc après 

maintiens de longue durée à haute température. A l'état 

hypertrempé, il semble néanmoins que cette présence soit 

légèrement favorable. Ceci s'explique simplement par la 

forte précipitation de nitrures et de particules de phase 

o aux joints de grains, durant un vieillissement au-delà 

de 600°C. 



1.2.4 PROPRIETES DE FLUAGE DES ACIERS 316 - 316L ET INFLUENCE 
DE L'AZOTE 

Les aciers inoxydables austénitiques type 316 

sont très utilisés à haute température en particulier en 

raison de leur bonne résistance au fluage. Les caractéristi- 

ques nécessaires à une bonne tenue en fluage sont essentiel- 

lement un fort durcissement de la matrice pour ralentir 

la vitesse de fluage secondaire et une augmentation de 

la ductilité pour retarder la fissuration et la rupture 

en fluage tertiaire. Cependant les aciers type AIS1 316 

n'étant pas stables à haute température, leur fluage s'accom- 

pagne d'une précipitation progressive qui influence fortement 

les modes de déformation et d'endommagement incriminés. 

Il est par conséquent évident que la composition chimique, 

les traitements thermomécaniques subis et la température 

joueront un rôle important. 

1.2.4.1. Aspects phénoménologiques 

Plorris et Harries ont étudié les aspects physiques 

et structuraux 1781 du fluage d'un acier 316 (Z6CND17-12) 

à des températures 525"C<T\<9OO0C pour des temps à rupture 

lh\<tR<104h. Les résultats qu'ils obtiennent sont représentés 

sur les figures 1.2.21-a,b,c suivant la loi de fluage secon- 

daire E = A ~ ~ ~ - Q / R T  avec une énergie d'activation Q de 480-500 

kJ/mole au delà de 575°C. Ils montrent que la déformation 

due à la mise en charge préalable, par la densité de disloca- 

tions qu'elle crée (dislocations qui sonr des sites de 

nucléation privilégiés), est d'impor~ance primordiale pour 

la précipitation intragranulaire et par conséquent pour 

la distribution des dislocations et de leurs longueurs 

1791, qui régissent la vitesse de fluage secondaire. Le 

rôle des précipitations matricielle et intergranulaire 

est d'opposer des barrières supplémentaires au mouvement 

des dislocations et au glissement des joints de grains 



Figure 1.2.21.c - 
Temps à rupture de l'acier 316 hyper- 
trempé en fonction de la contrainte 

appliquée, à des températures 
5 2 5 ° ~ < ~ < 9 0 0 0 ~  .- 

RUPTURE LIFE, h 

Figure 1.2.21 

(d'après 78) 
Caractéristiques de fluage d'un acier 316 (Z6CND17-12) 
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et de restreindre le processus de restauration. En effet, 

la vitesse de fluage secondaire dépend de l'équilibre entre 

_ les processus simultanés d'écrouissage, de restauration 

et de glissement aux joints. En fait, les mécanismes de 

déformation incriminés en fluage primaire et secondaire 

sont fonction de la température et de la contrainte appli- 

quée, qui influent à la fois sur la cinétique de précipita- 

tion et sur la cinétique de fluage. A basse température 

I ( 5 2 5 " C ) ,  avant que la précipitation n'ait lieu, la vitesse 
1 de fluage est contrôlée par les interactions dislocations 

- défauts ponctuels (interstitiels, substitutionnels, la- 

cunes) et les interactions dislocations - dislocations. 

A très haute température (900°C) et sous faible contrainte, 

interviennent le glissement aux joints de grains et les 

mécanismes de diffusion. Aux températures intermédiaires 

(525<T<900°C) et aux temps à rupture les plus longs à 

basse température, la déformation de fluage est contrôlée 

par l'arrachement des dislocations de leurs points d'ancrage 

et leur glissement et par la montée des crans sur les dislo- 

cations mobiles, processus activés thermiquement. C'est 

dans ce mode que l'influence de la précitation intragranu- 

laire est primordiale 1791. J.A. Mazza et G. Willoughby 

1801 montrent qu'en fluage à 600°C, l'acier 316 soumis 

à une contrainte suffisamment faible voit sa vitesse de 

fluage se réduire considérablement au bout d'un certain 

temps correspondant à une coalescence des carbures et un 

blocage complet des lignes de dislocations sur ces carbures. 

I l  en ressort que la coalescence des particules intragranu- 

laires peut être favorable à la résistance au fluage sous 

faible contrainte. 

En revanche la ductilité au fluage dépend essen- 

tiellement de l'éta~ de précipitation intergranulaire. 

En effet les précipités intergranulaires inhibent le glisse- 



ment aux joints de grains et créent des sites de concentra- 

tion de contraintes susceptibles de créer des décohésions. 

11 semble que nucléation et croissance des fissures de 

fluage dans le 316 soient affectées par les mêmes facteurs 

métallurgiques. Morris et Harries, toujours dans la même 

étude 1781, montrent que la ductilité du 316 est essentiel- 

lement fonction de la densité des particules de carbures 

aux joints de grains et du rapport taille -espacement de 

ces particules. Leur nature et la structure de l'interface 

particule - matrice (cohérente ou incohérente) semblent 

de faible importance. Enfin le paramètre contrainte joue 

un rôle essentiel par les concentrations de contraintes 

qu'il crée autour des particules. En général, aux grandes 

ductilités correspondent des fissures peu nombreuses, cour- 

tes, et à faible rapport longueur sur largeur, tandis qu'aux 

faibles ductilités sont associées de nombreuses fissures 

longues et à fort rapport longueur sur largeur. La figure 

1.2.22 définit la ductilité à la rupture par fluage du 

316 en fonction de la température et de la durée de vie. 

Les hautes ductilités sont obtenues sur les 316 à forte 

contrainte pour les températures moyennes et hautes 

(600°C<~<9000C) et à faibles contraintes pour les basses 

températures (500"C<T<600°C). Elles correspondent à une 

haute densité de carbures aux joints de grains. A fortes 

durées de vie, aux températures supérieures à 600°C, la 

ductilité est réduite par coalescence des particules inter- 

granulaires et précipitation de phases intermétalliques. 

En particulier une forte réduction de ductilité est attribuée 

à la présence de phase o aux joints de forte énergie. Par 

exemple, Lai et Wickens (811, dans l'étude du fluage jusqu'à 

104 heures à 600-675°C d'aciers 316 à diverses teneurs 

en Carbone montrent que ces aciers présentent des différences 

de ductilité à rupture; ils font l'hypothèse que la présence 

de phases a plus ou moins cohérentes avec la matrice est 

la cause de cette plus ou moins grande ductilité. Pourtant 

Morris montre que la fragilisation au fluage du 316 1821 



Figure 1.2 .22  

Lignes d'équiductilité dans le diagramme temps à rupture - 
température-ductilité d'un acier 316. Les ductilités 

inscrites dans le diagramme sont exprimées en % 

(d'après 1781) 

attribuée couramment à la phase o est due en fait à la 

grande taille des particules, en général largement espacées, 

et non à leur nature intrinsèque. La coalescence des carbures 

M23C6 favorise de la même manière le glissement aisé aux 

joints de grains, les fortes concentrations de contraintes 

et par conséquent la faible ductilité à rupture. 



Enfin Horsewell 1831 souligne que les deux modes 

de durcissement, matriciel et aux joints de grains, agissant 

essentiellement l'un sur la vitesse de fluage secondaire, 

l'autre sur le glissement aux joints, ne sont pas indépen- 

dants. En effet, la précipitation matricielle aide les 

précipités intergranulaires à freiner le glissement aux 

joints, en permettant à ces particules de n'être ni des 

sources de dislocations ni des sites de nucléation de cavi- 

tés. 

1.2.4.2. Cartes de rupture par fluage 

Ashby 1841 a proposé de représenter les modes 

de rupture en fluage par des "Cartes de rupture" où sont 

définis à partir de résultats expérimentaux, les domaines 

contrainte - température où apparaît un même mode de rup- 

ture. Les modes de rupture pris en compte sont donnés sur 

la figure 1.2.23, et les cartes sont définies soit dans 

un plan contrainte normée o/E (E module d'young) - temps 

à rupture, dans lequel sont d'autre part tracées les courbes 

isothermes (figure 1.2.24.3 pour un acier 316), soit dans 

un plan contrainte normée a/E - température normée TITM 

(TM température de fusion), dans lequel sont d'autre parc 

tracées les courbes isochrones (figure I.2.24.b pour un 

acier 316). 

Miller et Langdon 1851 proposent une forme simpli- 

fiée de "Cartes de rupture" tracées dans un plan contrainte 

normée a/E - inverse de la température normée TM/T. La 

figure 1.2.26 les définit pour l'acier 316 et précise l'effet 

de la taille de grain, analysé par ailleurs par Morris 

1861. Les modes de rupture incriminés sont présentés sur 

la figure 1.2.25. 

Il faut signaler que le même type de cartes était 

établi préalablement, définissant les modes de déformation 

par fluage. 
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Figure 1 .2 .24 .  a 

Carte de rupture par fluage d'un acier 316 

(d'après 184 1 ) 
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Carte de rupture par fluage d'un acier 316 

(d'après 1841) 



INCLUSIONS 
LOCAL 
ECKING 

Principe de la rupture transgranulaire en.fluage; 

nucléation de cavités aux inclusions, 

par concentration de contraintes 

Principe de la rupture intergranulaire en fluage : 

a) fissuration aux joints triples 

b) cavitation aux particules intergranulaires 

Figure 1.2 .25  
Mécanismes de rupture par fluage, définis par Miller et Lsngdon 1851 



(316 STAINLESS STEEL 1 '1 

Figure 1.2.26 

Cartes de rupture par fluage d'un acier 316 

(d'après 1851) 



1.2.4.3. Effet des éléments d'alliage sur le fluage. des 

aciers type AIS1 316 

I.2.4.3.a. Effet du Carbone ----------------  

Nous avons vu précédemment que l'acier 316L 

(0,02 % C) est préféré dans de nombreux cas à l'acier 316 

(0,06 % C), essentiellement pour réduire les risques de 

corrosion intergranulaire. Cependant étant donnée l'influence 

de la précipitation intergranulaire sur la tenue au fluage, 

il est évident que l'acier 316L aura une moindre résistance 

au fluage que l'acier 316. Shinoda 1871 a en effet montré 

qu'à 600 - 650 et 700°C, la contrainte de fluage pour la 

rupture en 1000 heures d'un acier 18-10 est croissante 

avec la teneur en Carbone jusqu'à une teneur de 0,23 % C 

(figure 1.2.27) . 
Robert et al 188, 891 ont étudié la tenue au 

fluage à 700°C de deux aciers 316 (0,0435 % C) et 316L 

(0,0135 % C) dans les états hypertrempé puis revenu 500 

heures à 700°C et hypertrempé puis écroui de 10 % à froid 

puis revenu 500 heures à 700°C. Ils montrent qu'une teneur 

croissante en Carbone augmente fortement le temps à rupture; 

de même un écrouissage préalable se révèle bénéfique (figure 

1.2.28). Les observations structurales réalisées par ces 

auteurs leur permettent de définir les différents stades 

de fluage présentés à la figure 1.2.29 ainsi que l'évolution 

des ductilités illustrée à la figure 1.2.30. Les différences 

observées entre les deux aciers et les deux traitements 

étudiés s'expliquent parfaitement par les influences de 

la teneur en Carbone et de l'écrouissage sur les caractéris- 

tiques de la dispersion des obstacles au mouvement des 

dislocations et au glissement aux joints de grains. Robert 

et al. en concluent que le renforcement des aciers ZCND17-13 

est dû à l'existence d'une fine dispersion dans la matrice, 

sous forme de nuages, amas, préprécipités ou microprécipités 

à base de Carbone, même s'ils ne sont pas décelables au 

microscope électronique en transmission, comme c'est le 

cas pour 1 'acier à bas Carbone (Z2CND17-13). Ce durcissement 

de la matrice ralentit la formation de sous-structure de 



Carbon content (%) 

Figure 1.2.27 

Influence de la teneur en Carbone, sur la résistance à la 

rupture par fluage en 1000 h d'un acier Z12CN18-10 

(d'après 1871) 

Figure 1.2.28 
Courbes de fluage de différentes nuances d'aciers ZCND17-13 

A acier à 0,0135 % C B acier à 0,0435 % C 
A, B sont hypertrempés puis revenus 500 H à 700°C 

A", B" sont hypertrempés + écrouis de 10 % à froid puis 

revenus 500 H à 700°C 

. 

(d ' après 188 1 ) 
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Figure 1.2.29 

Définition des différents stades de fluage des aciers 

ZCND17-13 à 700°C 

(d'après 1881) 

Figure 1.2.30 

Acier ZCND17-13 : schéma d'évolution de la ductilité à la 

rupture par fluage entre 550 et 700°C dans le domaine 

des fortes contraintes 

(d'après 1891) 



dislocations, d 'autant plus que la fraction volumique de 

ces composés est importante et finement dispersée. La vitesse 

de fluage secondaire correspond à une dispersion stable 

et efficace, associée à une sous-structure hétérogène essen- 

tiellement concentrée au voisinage des joints de grains. 

En fin de fluage secondaire et en fluage tertiaire, la 

vitesse de déformation augmente, en raison de l'adoucissement 

de la matrice dû à la coalescence des précipités; cet adou- 

cissement s'accompagne de la création d'une sous-structure 

homogène de dislocations. La rupture a toujours lieu par 

fissuration intergranulaire dans la zone de striction. 

Elle est décrite en termes de glissements aux joints, très 

localisés et limités par la précipitation intergranulaire, 

conduisant à des concentrations de contraintes susceptibles 

de créer les décohésions conduisant à la rupture. 

Si l'effet d'un écrouissage préalable à un 

vieillissement est bénéfique vis-à-vis du fluage des aciers 

316 et 316L, Singh et al 1901 montrent qu'un vieillissement 

à 827°C infligé à un acier 316L avant fluage à 636°C entraine 

une précipitation intergranulaire optiquement visible après 

5 heures, et comme conséquence une réduction du temps à 

rupture par augmentation de la vitesse de fluage secondaire, 

et ce, malgré une augmentation de ductilité. En effet la 

précipitarion préalable, très tôt intergranulaire, appauvrit 

la matrice en éléments interstitiels, y compris les zones 

proches des joints de grains, expliquant ainsi l'augmentation 

de la vitesse de fluage secondaire et de la ductili~é. Seul 

un vieillissement de 8-10 heures, grâce à une fine précipita- 

tion matricielle effective, entraine une diminution de 

celles-ci. Avant et au-delà de cette durée de 8-10 heures, 

le vieillissement est néfaste pour la tenue au fluage du 

316L. 



1.2.4.3.b. Effet de l'Azote et des autres éléments d'alliage -----------------------------.------------------ - 

Des éléments d'alliage autres que le Carbone 

sont susceptibles d'améliorer la résistance au fluage des 

aciers 316L; en particulier l'Azote, le Bore, le Molybdène, 

et à un degré moindre le Soufre et le Phosphore 1911. Nous 

analysons ici essentiellement l'effet de l'Azote en présence 

ou non d'autres éléments. 

L'influence de l'Azote sur la tenue en fluage 

des aciers inoxydables austénitiques 18-12 a été largement 

étudiée 130,77,83,87,91-981 et de nombreux résultats expéri- 

mentaux sont rassemblés dans 1 "'ASTM Special Technical 

Publication 522" (1969) intitulé "Elevated temperature 

properties as influenced by nitrogen additions to types 

304 and 316 austenitic stainless steels" 196-981. La résis- 

tance au fluage des aciers 316L se trouve largement améliorée 

par la présence d'Azote. Mais cette amélioration diminue 

avec la température, comme le montrent les figures 1.2.31 

et 1.2.32 concernant respectivement les aciers Z3CN18-10 

(304L) 1961 et Z12CN18-10 1871 ; la figure 1.2.32 montre 

même une annulation de l'effet de l'Azote à 800°C. Protiva 

177 1 trouve un effet bénéfique de l'Azote à 600°C qui s'an- 

nule pour 10 000 heures, et un effet négatif au-delà (figure 

1.2.33). En deçà de ces seuils, 1 'Azote, bien que réduisant 

la ductilité, augmente la durée de vie à rupture par décrois- 

sance de la vitesse de fluage secondaire. Son rôle, compara- 

ble à celui du Carbone mais 1,25 fois plus fort 1991, est 

de durcir la matrice par une fine dispersion de composés 

d'Azote, d'affiner les précipités et de ralentir la formation 

de phases intermétalliques, essentiellement celle de la 

phase G 1771. De plus aux températures et temps à rupture 

moyens, l'Azote en solution solide réduit la diffusivité 

du Carbone dans la matrice, ralentissant ainsi la formation 

des carbures intergranulaires. Son rôle détériorant sur 

la ductilité est attribué, aux températures moyennes, à 

une rupture prématurée due à une matrice trop dure par 



Figure 1.2.31 

(d 'après 196 1 ) 
Influence de la teneur en Azote sur la résistance au fluage 

d'un acier 304LN (Z3CN18-10) aux températures 649,732 et 816OC 

a) Contrainte de fluage à la vitesse minimale de déformation 
O 

E = 0,01 %/heure 

Les nombres juxtaposés aux points représentent l'exposant 
O 

n de la loi de fluage secondaire E = Aun 

b) Résistance à la rupture par fluage en 1000 heures 

Les nombres juxtaposés aux points représentent les ductilités 

à la rupture en 1000 h (%) 

Figure 1.2.31.a 
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Figure 1.2.31.b 
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Figure 1.2.32 

(d'après 1871) 
Influence de la teneur en Azote sur la résistance à la 

rupture par fluage en 1000 heures d'un acier Z12CN18-10 

e 
8OO0C 



Figure 1.2.33 1771 

Résistance au flluage d'aciers type 316 et 316 N 

Coulée 1 : acier Z6CND17-12 

Coulée 2 : acier Z3CND17-12 

Coulée El : acier Z2CND16-12 + 0,118 % N 

Coulée F1 : acier Z2CND17-13 + 0,168 % N 



rapport à la résistance des joints, et à haute température 

à une accélération de la vitesse de fluage par précipitation 

et coalescence rapide de carbures, quand la teneur en Carbone 

est suffisante. En effet, la diffusion du Carbone est réduite 

par l'Azote, à basse et moyenne température, mais accrue 

à haute température (301. 

Ainsi, bien que réduisant la ductilité à rupture, 

la présence d'Azote est bénéfique pour la résistance au 

fluage des aciers inoxydables austénitiques, dans le domaine 

des moyennes températures (T<800°) et des moyennes durées 

de vie (tf<lO 000 heures), pourvu que la teneur en Carbone 

ne soit pas trop élevée. Son effet peut néanmoins être 

modulé par d'autres éléments d'alliage. 

Le rôle bénéfique du Bore, autre élément intersti- 

tiel, sur la tenue en fluage de ces aciers, est mis en 

évidence par Shinoda et al. 187 1 . Il est surtout important 
à bas carbone (<0,10 %) et décroTt avec la température 

(figure 1.2.34). Mais, contrairement à l'Azote, il améliore 

également la ductilité au fluage. 

Boron content 1%) 

Figure 1.2.34 

(d'après 1871) 

Influence de la teneur en Bore sur la résistance 

à la rupture par fluage en 1000 heures d'un acier Z12CN18-10 



Les effets simultanés de l'Azote et du Bore sont 

évalués par les formules proposées par Needham 1911, définis- 

sant la résistance à la rupture en 10 000 heures d'un acier 

AIS1 316 (Z6CND18-12) en fonction de ses éléments d'alliage : 

à 650°C R ~ O O O O  h = 173,8 + 7243 B + 961 N + 1145 S - 7,5 Cr 
(MPa) 

à 700°C R ~ O O O O  h = 123,8 + 2930 B + 336,5 N - 4,4 Cr 
(MPa 

En accord avec ces formules, Mercier 1941 montre, 

sur un acier AIS1 316L (Z2CND18-12) que les effets de l'Azote 

et du Bore sont cumulatifs sur la contrainte à rupture 

en 105 heures à 650 et 700°C. Mais Hopkin et Taylor 1921 

montrent qu'en fluage à longue durée d'aciers 316 à 700°C, 

la cinétique de précipitation du Bore est plus rapide que 

celle de l'Azote, et le durcissement au fluage est dès 

lors essentiellement attribué aux interstitiels d'Azote. 

L'effet du Molybdène est également considérable 

)30,91,98 1 . Le Molybdène augmente à la fois la durée de 

vie et la ductilité du 316L, quels que soient la température 

et le temps à rupture 1911. Le durcissement au fluage dû 

au Molybdène est associé à un durcissement par solution 

solide substitutionnelle vraisemblablement par un ancrage 

de Cottrell sur les dislocations 1301; ce durcissement 

est beaucoup plus stable que celui dû à des interstitiels 

et aug~nente avec la température. Bien que le Molybdène 

facilite la précipitation de phasea , il favorise une fine 

précipitation matricielle de carbures M23C6 et en ralentit 

la coalescence; cette précipitation assure une forte ductili- 

té en évitant de grandes zones de précipités aux joints 

de grains et surtout en limitant le glissement aux joints 

grâce à une matrice plus dure 1301. Pourtant, dans un tube 

de surchauffeur en acier 316, rompu en 105 heures de service 

à 568"C, Lai et al 11001 identifient les phases o , M23Cg 
et essentiellement rl .  Cette dernière phase a absorbé environ 

50 % du Molybdène initialement en solution, réduisant ainsi 

fortement la résistance à la déformation par fluage de 



la matrice, et conduisant alors à la rupture. Un phénomène 

de discontinuités dans la déformation par fluage à 811 

et 866°C a également été attribué au Molybdène 11011. Des 

sauts de déformation de 2 % environ, à raison de 2 ou 3 

par essai, entraînent des réductions de durée de vie et 

sont attribués à la mauvaise répartition du Molybdène dans 

la matrice,consécutive à l'élaboration. 

Néanmoins l'association Azote - Molybdène est 

très bénéfique. Kawabe et al. 1301 montrent en effet que 

les durcissements au fluage d'un acier Z20CND18-12 dus 

à l'addition d'Azote (0,12 % pds) et de Molybdène (3 % 

pds) ne sont pas cumulatifs, mais qu'il existe une interac- 

tion d'alliage positive sur la vitesse de fluage secondaire, 

au delà de 700°C et à long terme. Cette interaction d'al- 

liage, croissante avec la température, est vraisemblablement 

liée à une évolution structurale en cours de fluage. Les 

phénomènes incriminés dans le durcissement sont peut-être 

un durcissement par solution solide mixte interstitielle 

- substitutionnelle ("I.S. effect"), connu dans des aciers 

à bas carbone mais moins évident dans les aciers inoxydables 

austénitiques, mais plus certainement, essentiellement, 

un phénomène de durcissement par précipitation fine de 

CrMoN, dans 1û matrice; en effet, les domaines temps - 

températures de précipitation de cette phase et d'interaction 

bénéfique N-Mo coïncident. Cette précipitation, très proche 

des joints mais non intergranulaire, durcit la matrice 

et en accroit la ductilité à rupture. 

La présence d'éléments ayant une affinité pour 

l'Azote doit permettre de stabiliser la structure, et de 

maitriser une fine précipitation matricielle rapidement 

effective sur la vitesse de fluage secondaire. Comme le 

montrent Rohlln et Aronsson 1931, l'effet de durcissement 

au fluage dépend du degré d'affinité entre l'élément métal- 

lique stabilisant et l'Azote (ou le Carbone, ou le Bore). 

En effet, si l'affinité est trop forte, les précipités, 



trop gros, seront difficilement dissous par mise en solution 

et ne pourront donc précipiter finement et de manière disper- 

sée, durant le fluage; en revanche, si l'affinité est trop 

faible, l'interaction des précipités avec les dislocations 

sera trop faible aux températures de fluage. La figure 

1 . 2 . 3 5  montre schématiquement comment évolue la vitesse 

de fluage secondaire à 650°C avec la solubilité des précipi- 

tés MX dans les aciers inoxydables austénitiques mis en 

solution à 1050°C. 

Figure 1 . 2 . 3 5  1931 

Représentation schématique de la vitesse de fluage à 650°C 

d'un acier inoxydable austénitique en fonction de 

la solubilité des précipités MX 



Divers phénomènes peuvent expliquer la stabilité 

des fins précipités 11021. Le premier, appelé mécanisme 

de précipitation - redissolution, a été reconnu par 

Liljestrand et al 1951 sur un acier 316L allié à 40 ppm 

B ,  0,4 % V et 0,12 % N en poids. La meilleure résistance 

au fluage à 650°C (figure 1.2.36) est attribuée aux nitrures 

de vanadium précipités sur les dislocations générées par 

le f luage 183,95 1 . Ces précipités VN restent fins et disper- 
sés : en effet, quand les dislocations s'échappent des 

précipités, ceux-ci, de taille sub-critique, se redissolvent, 

augmentant alors la teneur en Azote de la matrice, et permet- 

tant la reprécipitation sur une autre dislocation arrêtée. 

Silcock 11031 montre le second phénomène, à savoir 

qu'une précipitation matricielle initiale de TiN renforce 

un acier à 25 % Ni et 20 % Cr grâce à la forme dendritique 

des particules qui offrent une forte contrainte dlOrowan 

et grâce au ralentissement de la restaurarion. Mais la 

fine précipitation matricielle de l'Azote en excès, durant 

le fluage, participe de manière non négligeable à la réduc- 

tion de la vitesse de fluage. De manière similaire une 

précipitation lente continue de Tic sur les dislocations 

peut être obtenue grâce à la dissolution des carbures M23C6 

aux joints de grains, comme l'a démontré Engberg 11041. 

Enf in Engberg 1 104 1 reconnai t le troisième phéno- 

mène qui est la stabilité des précipités Tic due à la très 

faible coalescence contrôlée par la diffusion du Titane 

dans la matrice. Ceci n'est plus vrai en présence de Si, 

qui fait croitre les carbures de Ti 1931. Néanmoins ces 

phénomènes n'expliquent pas les différentes ductilités 

obtenues; celles-ci sont vraisemblablement attribuables 

à un relatif équilibre entre les durcissements matriciel 

et intergranulaire par précipitation. 



Figure 1.2.36 1951 

Vitesses moyennes de fluage en fonction de la contrainte 

à 650°C, pour les aciers suivants : 

Alliage A: Z2CND18-13 à 0,12 % N 0,41 % V 0,004 % B 

Alliage B: Z3CND18-13 à 0,22 % N 0,37 % N 0,005 % B 

UHB 24 LN : Z2CND17-12 à 0,14 % N 

UHB 24 : Z2CND17-12 



1.2.5 INFLUENCE DE L'AZOTE SUR LES PROPRIETES EN FATIGUE 

DES ACIERS INOXYDABLES AUSTENITIQUES 

L'effet de l'Azote sur le comportement en fatigue 

endurance et en fatigue oligocyclique, des aciers inoxyda- 

bles austénitiques a fait l'objet de peu d'études, assez 

disparates par ailleurs. En gros une bonne résistance 

à la fatigue implique deux qualités essentielles : une 

déformation plastique homogène permettant de retarder 

l'amorçage des fissures, et une forte résistance à la 

propagation des fissures. Il semble que le rôle des inters- 

titiels dans les métaux CFC porte essentiellement sur 

la phase d'amorçage des fissures, par modification de 

la structure des dislocations et de leur dynamique (effet 

de l'énergie de faute d'empilement, effet d'une précipita- 

tion dispersée). 

1.2.5.1. Effet de l'implantation d'ions d'Azote 

H. Herman donne une revue bibliographique 1105) 

sur l'influence de l'implantation d'ions dans les métaux 

sur les propriétés mécaniques de surface, en particulier 

sur les propriétés en fatigue. Si un certain nombre d'au- 

teurs cités étudient la résistance à la fatigue d'aciers 

ferritiques implantés, à notre connaissance aucun n'étudie 

le cas d'aciers inoxydables austénitiques. Néanmoins 

de nombreux autres métaux CFC font l'objet de telles 

études. L'implantation d'ions permet un durcissement 

de la couche en surface, limitant ainsi l'émergence des 

dislocations, la formation de bandes de glissement persis- 

tantes et d'intrusions-extrusions qui jouent le rôle 

habituel d'initiateurs de fissures. 11 faut noter que 

le durcissement surfacique des aciers 316 par implantation 

d'ions d'Azote a été préconisé 11061 pour fragiliser 

ce métal à la rupture par flexion. 



1.2.5.2. Effet de l'Azote interstitiel 

Le rôle de l'Azote en solution solide sur la 

fatigue conventionnelle ( ~ o ~ < N ~ < ~ o ~  cycles, NR étant 

le nombre de cycles à rupture) et oligocyclique ( ~ ~ ~ 1 0 ~  cy- 

cles) des aciers inoxydables austénitiques a fait l'objet 

de quelques études 149 ,50 ,107 ,108 ,109 ,110 ,1111 .  

Shepic et Schwartzberg 11071 cité par 1641 ont 

étudié la résistance à la fatigue sous déformation imposée 

d'un acier 21 Cr - 6 Ni - 9 Mn durci à l'Azote, aux tempé- 

ratures inférieures ou égales à la températures ambiante. 

Ils montrent qu'à grandes déformations, les durées de 

vie augmentent fortement avec la température (figure 

I.2.37.a) l'inverse étant vrai à faibles déformations. 

Une comparaison de ces résultats à 4K avec ceux obtenus 

sur un 304L (Z2CN18-12) et sur un 316 (Z6CND18-12) par 

les mêmes auteurs indique que l'acier 21 Cr - 6 Ni - 
9 Mn a une meilleure résistance à la fatigue que le 304, 

mais une moins bonne que le 316 (figure I.2.37.b). Ainsi 

la meilleure résistance à la traction de l'acier durci 

à l'Azote ne se traduit pas par une meilleure résistance 

à la fatigue à basse température. 

Kass et al 11081 ont étudié l'influence du compor- 

tement de recristallisation sur les propriétés en fatigue 

(NR>IO~ cycles) de l'acier XM 19 (22 % Cr - 13 % Ni - 

5 % Mn - 2 % Mo - 0,30 % N) à 288°C. Ils montrent que 

l'acier XM 19 est plus résistant que l'acier 304 (Z6CN18- 

12) à grandes durées de vie, mais comparable à faibles 

durées de vie (figure 1.2.38). Nilsson 149,1091 confirme 

cette tendance : la résistance à la fatigue oligocyclique 

à 600°C d'un acier 316 N (Z6CND17~12 allié à 0,21 % N) 

est supérieure, à basses déformations essentiellement 

à celle d'un acier 316 (Z6CND17-12 allié à 0,056 % N) 
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Figure 1.2.38 (d'après 11101) 

Résistance à la fatigue d'un acier inoxydable austénitique 

XE 19 comparée à celle de l'acier 304 
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Figure 1.2.39 

Résistance à la fatigue oligocyclique d'aciers inoxydables 

austénitiques alliés à l'Azote (d'après 11121) 



(figure 1.2.39). Nous-mêmes avons montré 150,110,1111 

qu'à température ambiante, la durée de vie en fatigue 

oligocyclique d'un acier type 316L augmente avec la teneur 

en Azote et avec le niveau de déformation imposé (figure 

1.2.40). 

Tous ces auteurs attribuent la meilleure résistance 

à la fatigue des aciers alliés à l'Azote, à un allongement 

de la période d'amorçage, dû essentiellement à un abaisse- 

ment de l'énergie de faute d'empilement, et à une déforma- 

tion plus homogène grâce aux interactions dislocations 

- solutés. L'effet favorable de l'énergie de faute d'empi- 

lement sur la résistance à la fatigue a été démontré 

sur d'autres types d'alliages cubiques à faces centrées 

(Cu - Zn par Lukas et Klesnil 11161, Cu - Al par Abel 

!1171, Co - Ni par Chalant et Rémy 11181); celui de l'homo- 

généité de la déformation a été clairement décrit par 

Pelloux 11191 et Mughrabi 11201 dans des articles de 

synthèse. 

D'une manière générale ces études n'interprètent 

pas suffisamment le rôle des atomes d'Azo~e interstitiels 

dans la plasticité cyclique des aciers inoxydables austéni- 

tiques, ni celui de la précipitation de nitrures qui 

apparalt assez rapidement à haute température. 
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1 . 3 .  COMPORTEMENT DES A C I E R S  INOXYDABLES AUSTENITIQUES 

TYPE 316 EN S O L L I C I T A T I O N S  VARIABLES 

INTRODUCTION 

Notre étude traite du comportement en fatigue 

plastique d'aciers type 316L alliés à l'Azote. Il convient 

donc de rappeler les résultats rapportés dans la littéra- 

ture, relatifs au comportement en sollicitations cycliques 

des aciers 316 et 316L couramment utilisés dans la cons- 

truction des centrales nucléaires. En cours de fonctionne- 

ment, les aciers sont soumis à des régimes permanents 

prolongés à des températures de l'ordre de 550°c, interrom- 

pus par des régimes transitoires d'arrêt et de démarrage. 

Les maintiens en charge occasionnent un endommagement 

par fluage-relaxation, tandis que les phases transitoires 

provoquent un endommagement par fatigue. Les déformations 

atteignent localement le domaine plastique. Aussi il 

convient d'étudier avec grande attention le comportement 

de ces aciers en fatigue plastique et en fatigue 

-relaxation. Ceci explique l'abondance des publications 

dans le domaine. Nous en rapportons les résultats essen- 

tiels. 

1.3.2. FATIGUE PLASTIQUE DES ACIERS TYPE 316 - 316L 

1.3.2.1. Consolidation cyclique - Aspects microstructuraux 

Le comportement en fatigue plastique oligocyclique 

des aciers inoxydables austénitiques Z-CND17-12 est carac- 

téristique de celui des métaux cubiques à faces centrées 

(CFC) à l'état de solutions solides 11171 dont l'énergie 

de faute d'empilement est faible ( 30 m ~ / m ~  pour l'acier 

22 CND17-13 1 221 1 .  Cependant il convient dès à présent 

de préciser que le comportement en fatigue varie avec 



le type d'essai (cyclage à contrainte et fréquence constan- 

tes, cyclage à amplitude et vitesse de déformation totale 

constantes, cyclage à amplitude et vitesse de déformation 

plastique constantes), avec l'état métallurgique initial 

du matériau (en solution solide, écroui , vieilli.. . et 

avec les conditions expérimentales (température, vitesse 

de déformation, environnement). 

Le comportement de consolidation cyclique est 

étroitement relié à l'évolution de la microstructure. 

Les aspects microstructuraux de la déformation cyclique 

des matériaux CFC et CC ont été décrits dans deux récents 

articles de synthèse par T. Magnin et al. 1118, 1191. 

Plusieurs travaux ont analysé les aspects microstructuraux 

de la déformation plastique cyclique des aciers 316 1120, 

121, 122, 1231 et les ont comparés à ceux de la déformation 

plastique monotone. Il existe de nombreuses études de 

la déformation plastique cyclique des mono- et polycristaux 

de métaux CFC tels le Cu et A l .  Dans le 316L, seuls 

les travaux de C. Gorlier 11221 comparent les microstructu- 

res de fatigue obtenues sur mono- et polycristaux. Les 

comportements en déformation plastique cyclique du mono- 

et du polycristal sont très semblables, tant à 20°C qu'à 

6OO0C. 

a - Microstructure initiale de l'acier 316 L hypertrempc _____ -_ -_ -_ - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - -  - - - - - -  

Essadiqi 11241 note qu'à l'état hypertrempé et 

irradié pour épingler les dislocations, la microstruc- 

ture du 316L est très hétérogène d'un grain à l'autre 

et à l'intérieur d'un même grain. Elle se compose de 

macles thermiques, de quelques fautes d'empilement et 

d'empilements de dislocations aux joints. La densité 

de dislocations avoisine 109 cm/cm3. Les dislocations 

sont principalement parfaites et mixtes. Ces résultats 

sont en accord avec l'analyse microstructurale d'un acier 

316L hypertrempé seulement 11231. 



b - Déformation cyclique du monocristal de 316L orienté ------------- ---- . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
pour le glissement simple ------- -------------  --  

A température ambiante, un monocristal d'acier 

316L orienté pour le glissement simple présente, à bas 
A E  

niveau de déformation imposée (+= i 3.10-3), une forte 

contraince maximale au premier quart de cycle, pour vaincre 

le frottement de réseau, et une contrainte quasi-constante 

par la suite 11221 (fig. I.3.1.a.). Les dislocations 

mobiles restent dans leur plan de glissement, et il n'y 

a pas multiplication de dislocations. Seule une tendance 

au durcissement apparaît en même temps que le stade de 

fissuration macroscopique, qui active des systèmes de 

glissement secondaires. A fort niveau de déformation 
A E  

plastique (+= ?IO-*) il  y a durcissement cyclique à 

partir de la mi-durée de vie. Là encore seul le système 

primaire de glissement est activé initialement, d'où 

l'absence de durcissement. Progressivement apparaissent 

des systèmes secondaires qui interagissent avec le système 

primaire. Ces interactions sont très intenses dans le 

cas des matériaux à faible énergie de faute d'empilement. 

Elles augmentent la densité de dislocations et par là-même 

le durcissement du monocristal. Quel que soit le niveau 

de déformation plastique, le durcissement est d'autant 

plus intense et rapide que la température est élevée. 

Un accroissement de température favorise le glissement 

dévié, augmente le nombre d'obstacles, donc la densiré 

de dislocations. I l  existe par ailleurs un durcissement 

à chaud dû aux interactions dislocations - interstitiels. 

Ce durcissement se manifeste par l'effet Portevin - Le 

Châtelier et par le vieillissement statique (strain aging). 

L'adoucissement cyclique que présentent les mono- 

et polycristaux de 316L à moyenne température (300-600°C, 

fig. I.3.1.b et c) s'explique par l'arrangement des dislo- 

cations en canaux. Cette configuration permet une accommo- 



Figure 1 . 3 . 1  

Courbes de consolidation cyclique du 316L 

a - b : 316L monocristallin Li491 

c - d : 316 L  polycristallin 



dation plus facile de la déformation plastique dans les 

canaux "mous". La structure en canaux est à différencier 

de la structure en veines qui précède la formation des 

bandes de glissement persistantes (BGP). Il semble que 

les BGP ne soient pas une sous-structure caractéristique 

de tous les métaux CFC fatigués. Une basse énergie de 

faute d'empilement conserve à la déformation son caractère 

plan, et la structure en murs rectilignes et parallèles 

conduit à la formation de cellules parallèlépipédiques 

de très petite taille 1125 1 . Klesnil et Lukas 1126 1 propo- 

sent de représenter l'effet de 1'EFE sur les sous- 

structures de dislocations obtenues en fatigue, par les 

figures I.3.2.a et b, en surface et dans la masse d'une 

éprouvette, respectivement. 

c - géformation cyclique des polycristaux d'aciers 316 et - - - - -_-_- - - -  - - - -  - - - - - - -  - -  - - _ _ _ _ _ - _ - - _ - _ - - - - - - - - - - -  

C. Gorlier 11221 montre que la corrélation entre 

les courbes contrainte - déformation plastique du poly- 

cristal o-eP et scission résolue - amplitude de cisaille- 

ment T -yp du monocristal de 316L est meilleure avec un 

cœfficient type modèle de Taylor (M=3) qu'avec un cœffi- 

cient type modèle de Sachs (M=2,24) : 

Un cœfficient type modèle de Sachs convient pour 

le Cu. Le Cu polycristallin présente une faible incompati- 

bilité de déformation entre grains. 11 se déforme en 

fatigue par BGP, caractéristiques d'un glissement simple 

11111. Le 316L fatigué à fort niveau de déformation 

(9 -r10-~) ne présente pas de BGP, mais un glissement 

multiple, surtout au voisinage des joints de grains. Ce 

glissement multiple provient d'une forte incompatibilité 

de déformation entre grains. Un cœfficient type modèle 

de Taylor permet d'en rendre compte 11281. 



1 structures I I  

a) Structure des Sislocations en surface 

veines, bandes 
de dislocations 
boucles et dipôles 

structures 

1 réseaux plans de dislocations 

b) Structure des dislocations dans la masse 

Figure 1 .3 .2  
Structures de dislocations en fatigue en fonction du nombre 

de cycles à rupture et de l'énergie de faute d'empilement 

(d 'après ( 1 2 6  1 ) 



Pour les polycristaux, on distingue en général 

deux stades de consolidation : un stade initial d'évolution 

rapide de la contrainte (appelé stade d'accommodation) 

puis un stade de saturation où la contrainte reste quasi- 

ment constante. 

Contrairement aux monocristaux de 316L orientés 

pour le glissement simple, le durcissement cyclique des 

polycristaux de 316L apparait dès le début du cyclage 

(figure I.3.l.c et d). Des glissements multiples sont 

immédiatement activés. Le durcissement est plus fort 

que celui des monocristaux en raison des interactions 

entre systèmes de glissement différents. Ces interactions 

sont d'autant plus intenses que le niveau de déformation 

est élevé. 

Le durcissement qui apparaît lors de la période 

d'accommodation est essentiellement dû à un phénomène 

de multiplication des défauts 1129,130,1311. Le cyclage 

amène les dislocations à s'accumuler dans des écheveaux 

et des murs sensiblement rectilignes d'orientation {lll], 

sous l'effet de mécanismes locaux de blocage. Le piégeage 

des dislocations mobiles dans ces murs provoque l'activa- 

tion de nouvelles sources. Une augmentation de la densité 

de dislocations et du nombre de systèmes de glissement 

activés en résulte. La sous-structure évolue alors très 

rapidement vers une structure cellulaire qui est atteinte 

très tôt dans certains grains 11171. 

Lorsque la contrainte est stabilisée, la structure 

essentiellement cellulaire (beaucoup plus parfaite qu'en 

traction 11231) n'évolue quasiment plus jusqu'à rupture. 

Les résultats laissent à penser que la stabilisation 

de la contrainte ne peut être obtenue qu'en présence 

d'une structure cellulaire, cette structure colncidant 

avec l'apparition du glissement dévié. 



Les sous-structures stabilisées varient pourtant 

avec le niveau de déformation appliqué et avec la tempéra- 

ture de l'essai. 

Quand la déformation et la contrainte diminuent, 

la taille des cellules et l'espacement des murs augmentent. 

La fréquence des arrangements plans augmente, au détriment 

de celle des arrangements cellulaires. Les cellules de 

dislocations n'apparaissent même plus à faible déformation. 

La densité de dislocations mobiles diminue tandis que 

celle des boucles et débris augmente 11211. 

De même, quand la température augmente, la densité 

des dislocations mobiles diminue et celle des boucles 

et débris augmente. Les murs et les parois des cellules 

se perfectionnent. Les cellules, pareillement orientées 

à température ambiante, se désorientent progressivement, 

leur taille et 1 ' espacement des murs augmentent (1 121 1 
sur le 316L, 11201 sur le 316). A 816"C, le 316 fatigué 

présente, outre la formation de cellules, une structure 

de sous-grains de faible désorientation. Le degré de 

restauration augmente lorsque la température croit, et 

lorsque la déformation ou la vitesse de déformation dimi- 

nue 11201. 

Il existe une corrélation du type : 

- 
entre la dimension moyenne des cellules d, et l'amplitude 

de contrainte stabilisée a,, où p est une constante qui 

augmente avec la température (pour le 316L 11211 p = 

0,6 à 20°C; p = 1,9 à 600°C). 

d - Interactions écrouissage - fatigue dans les 316-316L . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  - - - - - - - -  . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

A température ambiante, Donadille et al. 11231 

montrent que les mécanismes de déformation du 316L en 

sollicitations monotones d'une part, et en fatigue plasti- 

que d'autre part, sont similaires à des niveaux de déforma- 



tion différents. Le domaine de déformation monotone 110 % 

correspond au domaine de déformation cyclique I 3 %. Dans 

le premier cas les mécanismes sont des glissements de 

dislocations parfaites ou partielles, accompagnés d'une 

augmentation de la densité de dislocations jusqu'à un 

arrangement en cellules. Dans le second cas, un à trois 

systèmes de maclage sont activés dans une structure pro- 

gressivement cellulaire. L'apparition du maclage correspond 

à une contrainte macroscopique de 500 MPa. 

Challenger et Moteff 11201 comparent les sous- 

structures de fatigue et de fluage des aciers 304 et 

316 entre 430 et 816OC. A haute température (T>0,6 Tbf) 

les mécanismes de déformation sont similaires à savoir 

la formation de cellules et de sous-grains. En revanche 

aux températures intermédiaires, (0,4 TM<T<O,~ T ~ )  les 

sous-structures obtenues sont différentes. Les mécanismes 

de déformation sont alors très sensibles à la vitesse 
O O 

de déformation E. : à faible E (en fluage) les mécanismes 

fonction du temps prédominent (montée des dislocations) 

et la précipitation entrave la formation de cellules 
O 

et de sous-grains; à fort E (en fatigue), le glissement 

dévié est très actif et une structure cellulaire apparaît 

très vite, avant toute précipitation. Aucun maclage ne 

se manifeste à ces températures. 

L'existence du maclage comme mode de déformation 

possible des aciers type 316-316L à température ambiante 

explique pourquoi l'"Effet Mémoire" (c'est-à-dire l'effet 

de l'histoire mécanique antérieure sur le comportement 

du matériau), bien qu'existant à toute température, diminue 

lorsque la température augmente. L'importance de l'effet 

mémoire que présente le 316L à température ambiante est 

fonction de la contrainte maximale atteinte 11231 et/ou 

de l'importance de la déformation plastique maximale 

11321. L'effet d'interactions écrouissage - fatigue se 

traduit par un niveau de contrainte stabilisée en fatigue 

accru par l'écrouissage antérieur 11331. Cette observation 



a conduit Chaboche et al. à prendre en compte l'effet 

mémoire par l'introduction de la déformation plastique 

maximale appliquée dans leur loi d'endommagement par 

fatigue 11331. 

De manière classique, un fort écrouissage préalable 

appliqué à un acier 316-316L amène un adoucissement cycli- 

que à fort niveau de déformation imposé en fatigue 

1134,1351. Un écrouissage plus modéré entraîne une stabili- 

sation de la contrainte dès le second cycle 1132,1341 . 
Plumbridge et al. 1134) montrent qu'un écrouissage préala- 

ble rend l'acier 316 très résistant aux changements micro- 

structuraux induits par fatigue. Mais les contraintes 

stabilisées en fatigue sont toujours accrues par l'écrouis- 

sage préalable. 

Lors d'essais à plusieurs niveaux de déforzation, 

l'écrouissage cyclique initial mené jusqu'à stabilisation 

de la contrainte conduit aussi, lors du cyclage suivant, 

à une contrainte stabilisée plus élevée qu'en l'absence 

de précyclage. Cette manifestation de l'effet xémoire 

ne dépend pas de l'ordre d'application des niveaux de 

déformation 11361. 

Taupin 11371 a étudié l'effet de surcharges uniques 

ou périodiques (facteurs l,5 et 4 par rapport à ltarr.?litude 

de déformation du cyclage continu) , sur le comportement 

en fatigue d'un acier 316L. Il montre l'existence d'une 

déconsolidation en sens inverse d'une surcharge unidirec- 

tionnelle (en traction ou en compression). En revanche 

la contrainte se restabilise immédiatement au niveau 

précédent dans le sens de la surcharge (figure 1.3.3.). 



Figure 1.3.3. 

Schématisation de l'effet d'une surcharge, d'après les 

résultats de TAUPIN 11371 

e - Courbes de consolidation cycligue . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  --- -- 1 I 
A la saturation, correspond la "Courbe d'écrouis- 

sage cyclique" 0, - Epa que 1 'on peut comparer à la courbe 
de traction monotone. Pour le 316L à l'état hypertrempé, 

on observe (fig. 1.3.4. a et b) à niveau de déformation 

suffisant un durcissement cyclique plus prononcé que 

le durcissement monotone, et à faible niveau de déforma- 

tion, un adoucissement par rapport à l'écrouissage 

monotone. L'existence d'un effet mémoire, dans les aciers 

inoxydables austénitiques, rend difficile la définition 

d'une courbe d'écrouissage cyclique, puisqu'elle dépend 

alors fortement de l'histoire thermomécanique du matériau. 

Les méthodes de détermination avec une éprouvette par 

niveau, par paliers successifs ou par incréments sur 

une seule éprouvette 1132,1381 conduisent par exemple 

à des courbes différentes. 

En revanche comme pour tous les métaux CFC, l'effet 

de la température et de la vitesse de déformation est 

assez limité. L'expression en loi puissance de la courbe 

d'écrouissage cyclique : oa = K ' E ~ '  se caractérise par 
Pa 

des constantes K' et n' qui diminuent quand la température 
etlou l'écrouissage initial augmentent 11341. De même 

l'écart entre le durcissement cyclique et le durcissement 



monotone diminue quand la température augmente 11391. 

Et comme en traction monotone, la contrainte à saturation 

montre une dépendance quasiment nulle vis-à-vis de la 
O 

vitesse de déformation E à température ambiante et à 

600°C, une dépendance négative à 450°C, où le phénomène 

Portevin - Le Châtelier se manifeste, et une dépendance 

positive à 700 et 800°C 11401. 

500 1 

0 
*. 

/-X 

Courbe monotone typique 

R n  = - 1  ONERA 
R t  1 - 1  ONERA 

+ R E  = O ONERA 

Figure I.3.4.a 

(d'après 11331) 

Figure 1.3.4. 

Courbes de consolidation monotone et cyclique 

d'aciers type 316 à température ambiante 
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Figure I.3.4.b 

(d'après notre étude) 

f - E£fet Rochet ------------  
Lors d'essais de fatigue oligocyclique à déforma- 

tion imposée, l'acier 316L durcit cycliquement jusqu'à 

stabilisation de la contrainte. Mais "l'accommodation 



plastique" n'est pas toujours atteinte lors d'un chargement 

cyclique sous contrainte moyenne non nulle; on dit alors 

que le matériau présente de la déformation progressive 

(voir figure 1.3.5) appelée encore "Effet Rochet". Il 

s'agit d'un phénomène de fluage cyclique (ou viscoplasti- 

cité cyclique) qui apparalt dans le 316L, à température 

ambiante comme à haute température. Il est effectivement 

connu que le 316L flue même à température ambiante 11411. 

Figure 1.3.5 

Types d'essais permettant de mettre en évidence 

le phénomène de déformation progressive 

a et b : Mise en évidence d'une "accommodation plastique" 

c : Mise en évidence d'une "déformation progressive" 

(d 'après 11 421 ) 



Pelissier-Tanon et al. 11421 ont étudié la résis- 

tance d'un acier 316L à la déformation progressive à 

20°C et 320°C. La limite d'accommodation plastique à 

20°C est définie par : 
-1- 

'a + 'm = m a x = 3 5 0 M P a  

quel que soit le type d'essai utilisé : essais à contrainte 

moyenne constante et contraintes alternées croissantes 

par paliers, ou essais à contraintes alternées constantes 

et contrainte moyenne croissante par paliers (Figure 

1.3.6). En revanche, la limite d'accommodation plastique 

à 320°C est définie par : 

= 230 MPa 

aux contraintes moyennes supérieures à 50 MPa (Figure 

1.3.7). Enfin si un cyclage à 320°C a conduit à l'accommo- 

dation plastique, cette capacité d'accommodation est 

conservée lors d'un cyclage ultérieur à 20°C (figure 

1 . 3 . 8 ) .  

Nomine et al. 11431 analysent les allongements 

cumulés en N cycles lors d'essais à contraintes imposées 

en traction pure (R, = - Omin - - 0,l) à température ambiante, omax 
sur un acier 316L. La contrainte maximale appliquée Rx 

désigne la contrainte nécessaire pour atteindre la déforma- 

tion plastique  exprimée en vraie grandeur) en traction 

monotone. L'allongement cumulé en N cycles passe par 

un maximum en fonction de la contrainte maximale appliquée 

(figure 1.3.9). Il redevient très faible à forte contrainte 

maximale (ou forte déformation plastique initiale). La 

contrainte correspondant au maximum d'allongement cumulé 

diminue lorsque la fréquence de l'essai augmente. La 

déformation plastique cumulée en N cycles semble plus 

ou moins se stabiliser après environ 1000 cycles, excepté 

à fort niveau initial de contrainte. Les auteurs estiment 

la limite d'accommodation à 0,7.R0,002 11431. 

-i- 

t. Ga est l'amplitude de contrainte et a m  la contrainte 

moyenne appliquées. 
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Limite d'accommodation plastique 

du 316L à 320°C (d'après 11421) 
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Figure 1.3.9 
Allongement cumulé en N cycles pour diverses déformations 

plastiques initiales 

(d'après 11431) 



Figure 1.3.10 

Allongement total sous essais séquentiels de fluage suivi de 

fluage cyclique et de fluage cyclique suivi de fluage 

atotal = allongement plastique après 1000 h de fluage 

&total = déformation plastique cumulée après 1000 cycles 

de fluage cyclique 

(d'après 11431) 



Ils ont d'autre part mené des essais combinés 

de fluage suivi de fluage cyclique et inversement de 

fluage cyclique suivi de fluage. Ils montrent que l'ordre 

des séquences intervient peu sur la déformation plastique 

cumulée en 1000 cycles et 1000 h de fluage, jusqu'à la 

contrainte Ro 01 (= 256 MPa). Au delà, la séquence fluage 

cyclique - fluage présente un allongement plus faible 

(figure 1.3.10) attribué à l'effet bénéfique de l'écrouis- 

sage cyclique sur le fluage ultérieur. 

g - Conclusions -----------  
Les configurations de dislocations obtenues sur 

les aciers 316 - 316L fatigués plastiquement, sont définies 
par le domaine des faibles EFE (i30 m ~ / m ~ )  et des faibles 

durées de vie sur les diagrammes de Lukas et Klesnil 

(figures I.3.2.a et b 1126)). Les structures caractéristi- 

ques de la fatigue plastique de ces aciers sont essentiel- 

lement les structures cellulaires. Elles ne changent 

pas fondamentalement avec la température, comme le montre 

le diagramme de Feltner et Laird (figure 1.3.11 11301). 

Figure 1.3.11 

Diagramme de Feltner et Laird 11301 



1.3.2.2. Durées de vie en fatigue oligocyclique 

La durée de vie d'une structure en fatigue est 

constituée d'une phase d'amorçage suivie d'une phase 

de propagation de fissures. Le stade de propagation couvre 

une propcrtion d'autant plus grande de la durée de vie 

NR que NR est faible. Néanmoins la transition entre les 

deux phases ne peut être parfaitement définie, la notion 

d'amorçage étant fonction des critères employés. Il est 

couramment admis dans les essais de fatigue oligocyclique 

que la phase d'amorçage dure pendant la période d'accornmo- 

dation et la longue période de stabilité de la contrainte. 

La phase de propagation ne couvre que la période de chute 

finale de la contrainte avant rupture, qui correspond 

à la propagation d'une ou deux fissures macroscopiques. 

a - Effet de la température sur la durée de vie - -_- - - - - - - - - - - -  . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

Aux températures inférieures à 600°C, les aciers 

type 316 présentent une limite d'endurance GD. Une augmen- 

tation de la température est bénéfique pour la limite 

d'endurance. Elle est en revanche défavorable à la résis- 

tance à la fatigue oligocyclique de ces aciers. 

Des essais de flexion rotative sur aciers 316 

à 20 - 400 - 500 - 600 - 700°C 11441 montrent clairement 

l'existence, aux températures comprises entre 20 et 600°C, 

d'une limite d'endurance supérieure à la limite d'élastici- 

té (oD%1,2 à 1,7 Reg 002 entre 400 et 600°C). Jaske et 

Frey 11451 confirment ces résultats par cyclage en traction 

- compression d'un acier 316 hypertrempé, en déformations 

comme en contraintes imposées. Ils montrent qu'à bas 

niveau de déformation ( N ~ % I O ~ - ~ O ~  cycles), la résistance 

à la fatigue est minimale à 20°C, et passe par un maximum 

vers 400°C (figure 1.3.12). A température ambiante, la 

résistance à la fatigue à 108 cycles est la même, que 

l'essai se déroule à déformations ou à contraintes impo- 



sées. En revanche aux températures supérieures à 427'C, 

la résistance à la fatigue en déformation contrôlée excède 

de 20 % la résistance en contrainte contrôlée. Cette 

propriété est attribuée à l'effet bénéfique du durcissement 

cyclique qui apparaît en déformation imposée. 

Les durées de vie en fatigue oligocyclique ( ~ ~ 6 1 0 ~  

cycles) des aciers type 316 initialement hypertrempés 

diminuent quand la température augmente (figures 1.3.12 

et 1.3.13) 1121,134,140,145,146,1471. 

Figure 1.3.12 

Courbes de résistance à la fatigue de l'acier 316 

à différentes températures 

(d'après 11451) 



Figure 1.3.13 

Courbes de Manson-Coffin de l'acier 316L 

Déformations totales et élastiques 

(d'après 1121 1 )  

D'une manière générale, la réduction des durées 

de vie quand la température augmente est attribuée à 

la fissuration intergranulaire. Cette interprétation 

ne s'applique pourtant pas aux résultats expérimentaux 



sur les aciers type 316. Jusqu'à 600°C, le mode de propaga- 

tion dans les aciers 316 - 316L hypertrempés est purement 

transgranulaire à stries et la rupture finale au dernier 

quart de cycle purement transgranulaire ductile à cupules, 

du moins dans le domaine des vitesses de déformation 

où le fluage n'intervient pas. Et surtout,C. Gorlier 

11221 a observé la même forte perte de résistance avec 

la température, dans les monocristaux de 316L où seuls 

les paramètres de microstructure et d'environnement peuvent 

influer sur la propagation. Furuya et al. 11481 avaient 

déjà suggéré le rôle de l'environnement en montrant que 

la réduction de durée de vie d'un acier 316 polycristallin 

hypertrempé est beaucoup plus faible dans le vide que 

dans l'air. 

Ces résultats semblent prouver que la diminurion 

de résistance avec la température doit être au moins 

en partie attribuée à l'effet combiné de la température 

et de l'environnement. Cet effet peut a priori jouer 

tant sur la phase d'amorçage que sur la phase de propaga- 

tion. La fissuration intergranulaire n'apparaît dans 

les polycristaux de 316 qu'en présence d'une précipitation 

intergranulaire etlou d'un cerrain degré de fluage 1146,148 

149 1 . 

b - Effet de la vitesse de déformation sur la durée de vie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

Les durées de vie en fatigue oligocyclique des 

aciers type 316 diminuent, globalement, quand la vitesse 

de déformation diminue 1139, 140, 145, 149, 1501. Cette 

perte de résistance est négligeable à température ambiante. 

Elle passe par un niveau maximum à 600°C pour redevenir 

faible à 700°C 1140). 

Yamaguchi et al. (1501 montrent que la durée 

de vie de l'acier 316 à 600°C est en fait une fonction 

décroissante de la durée de la composante de traction 

du cycle, quelle que soit sa forme. 



O 

La réduction de E entralne l'apparition d'un 

mode de fissuration intergranulaire, tant sous air que 

sous argon 11511. 

Les phénomènes incriminés sont essentiellement 

des phénomènes d'interactions fatigue - fluage (voir 

S 1.3.2) et d'interactions propagation - environnement. 

c - Effet d'une contrainte moyenne et d'un préécrouissage . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  ------------- -----------  - 

A température ambiante, les résultats expérimentaux 
s'accordent pour mettre en évidence l'effet bénéfique 

d'une contrainte moyenne et d'un préécrouissage (tant 

monotone que cyclique), sur la résistance à la fatigue 

oligocyclique d'aciers type 316 1133, 134, 1351. 

Chaboche et al. 11331 montrent qu'à même variation 

de contrainte imposée, les durées de vie de l'acier 316L 

hypertrempé augmentent avec le niveau de contrainte moyen- 

ne. Les courbes de Wohler en contraintes alternées, répé- 

tées et ondulées se placent respectivement dans l'ordre 

croissant (figure 1.3.4), contrairement à la plupart 

des résultats sur d'autres matériaux. 

Figure 1.3.14 

Courbes de Wohler de l'acier 316L à 20°C 

(d'après 11331) 



A plus haute température, l'effet d'une contrainte 

moyenne se traduit par des phénomènes d'interactions 

fatigue - fluage (cf. 5.1.3.2). 

Les résultats relatifs à l'influence d'un pré- 

écrouissage sur les durées de vie en fatigue oligocyclique 

semblent a priori divergents. 

Lors d'essais à contraintes imposées, Chaboche 

et al. 11331 montrent que, lorsque la déformation monotone 

préalable augmente, la déformation plastique stabilisée 

décroît et tend vers une asymptote (figure 1.3.15). En 

revanche les durées de vie augmentent continûment (figure 

1.3.16). 

Preécrouissage cycl~que 
(essais a 2 niveaux 1 
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O 10 2 O 30 L O O/. 

* 

Figure 1.3.15 

Influence de l'écrouissage initial sur l'amplitude de 

déformation plastique au cycle stabilisé 

(d'après 11331) 



- Calculs 

Figure 1.3.16 

Influence de l'écrouissage initial sur la durée de vie 

en fatigue à contrainte imposée 

(d 'après ( 133 1 )  

Lors d'essais en déformations imposées Plumbridge 

et al. (1341 obtiennent sur le 316 des durées de vie 

réduites par un écrouissage préalable de 40 %, tant à 

20°C qu'à 600°C. 

Ces résultats divergent si l'on raisonne à même 

variation de déformation totale. En revanche ils concordent 

si l'on raisonne à même variation de déformation plastique 

11341. Manjoine et al. 11351 confirment l'effet bénéfique 



de l'interaction écrouissage - fatigue dans les aciers 

type 316, en fatigue conventionnelle (NR 108 cycles). 

Ils montrent que, lors d'essais à température ambiante 

en contraintes imposées, les durées de vie d'un acier 

316 préalablement écroui de 20 % sont accrues de 40 % 

par rapport à celles du même acier simplement hypertrempé. 

d - Effet de la composition, de la taille de grain et - - - - - - - - - - - - - - - - -  . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  - 
du traitement thermique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

Il semble que la composition des aciers inoxydables 

austénitiques stables de la série 300 ait peu d'influence 

sur leur comportement en fatigue plastique 1134, 1491 

du moins aux températures et vitesses de déformation 

où la restauration n'intervient pas. Nous verrons cependant 

que l'effet de l'azote est important. 

Yamaguchi et al. 11491 montrent qu'en l'absence 

de restauration - c'est-à-dire à 600°C, quelle que soit 

la vitesse de déformation et à 700°C à forte vitesse 

- les comportements des aciers 304 - 310 - 316 - 321 

- 347 (cf. Tableau 1.1.1) en fatigue plastique sont sembla- 

bles. En revanche dans les conditions où la restaura- 

tion peut intervenir - c'est-à-dire à 700°C et à faible 

vitesse de déformation (E = 6,7.10-5s-l) - il faut discer- 

ner le comportement des aciers stabilisés au Ti ou au 

Nb (aciers 321 et 347 respectivement) de celui des aciers 

non stabilisés. A 700°C, les aciers stabilisés présentent 

une forte réduction de durée de vie lorsque la vitesse 

de déformation diminue. Leur perte de résistance est 

due au fort durcissement de la matrice par précipitation 

et à la concentration de la déformation au niveau du 

joint,qui conduisent à une rupture intergranulaire. En 

revanche, les aciers non stabilisés montrent peu de varia- 

tion de résistance à la fatigue avec la vitesse de dé£orma- 

tion. Leur durcissement cyclique est plus modéré, les 

glissements trans- et intergranulaires sont aisés; la 

rupture est de type mixte. L'apparition d'un phénomène 



de restauration dans les aciers non stabilisés joue un 

rôle bénéfique sur la résistance à la fatigue à haute 

température et faible vitesse de déformation, en particu- 

lier dans les aciers type 316 11491. 

L'augmentation de la taille de grain ne fait 

qu'accélérer la transition du mode de rupture transgranu- 

laire au mode intergranulaire, dans les conditions où 

le fluage et la rupture par décohésions aux joints triples 

interviennent 11491. 

L'influence d'un vieillissement préalable, sur 

les durées de vie en fatigue d'un acier 316 dépend de 

la taille et de la répartition des précipités qu'il a 

créés. Un vieillissement de 1000 h à la température d'essai 

augmente légèrement les durées de vie d'un acier 316 

aux températures de 566 et 649°C 11471, tandis qu'un 

vieillissement de 1000 h à 538 et 593°C n'influe pas 

sur les durées de vie à 427" et à 538°C respectivement 

11451. Plumbridge et al. 11451 trouvent également qu'un 

vieillissement à température inférieure à 650°C ne modifie 

pas la résistance à la fatigue d'un acier 316 tant à 

20 qu'à 600°C. En revanche, un vieillissement de 5 h 

à 950°C réduit fortement sa durée de vie à température 

ambiante. Comme nous le constatons l'effet de la durée 

et de la température de vieillissement est assez complexe . 
Driver 1152) étudie l'effet de la précipitation 

intergranulaire de carbures sur la résistance à la fatigue 

à 600 - 700 - 800°C des aciers type 316 avec et sans 

Carbone (0,051 et 0,004 % respectivement). Il montre 

que la présence de Carbone améliore fortement la résistance 

à la fatigue aux températures considérées (figure I.3.17), 

grâce à la précipitation intergranulaire de carbures 

M23C6. En l'absence de précipités, les joints de grains 



glissent aisément et la rupture intergranulaire apparaît 

dès 600°C. En revanche la précipitation intergranulaire 

de carbures inhibe le glissement et la migration des 

joints; la température de transition du mode de rupture 

transgranulaire au mode intergranulaire est repoussée 

vers les plus hautes températures, améliorant ainsi les 

durées de vie en fatigue oligocyclique. 

I Analyses (wt.-:/,) of Mstcriüls I 

Figure 1.3.17 

Courbes de Wohler des aciers 18/12 et 18/12/0,05 C 

à 700 et 800°C 

(d'après 11521) 

En conclusion, la meilleure résistance à la fatigue 

des aciers 316 vieillis semble devoir être attribuée 

B la présence de carbures intergranulaires qui bloquent 

le glissement des joints 1152, 1531. Cette conclusion 

grossière doit cependant être précisée par la prise en 

considération de la taille et de l'espacement des précipi- 

tés, comme dans le cas du fluage ( 5  1.2.4.1.). 



INTERACTIONS FATIGUE-FLUAGE DANS LES ACIERS 316-316L 

Lors d'un essai de fatigue mené à haute température 

et de durée suffisante, des phénomènes de précipitation, 

de déformation par fluage et d'oxydation peuvent intervenir 

et modifier le comportement des matériaux. C'est le cas 

en particulier d'essais à température T>0,3 TM (TM tempéra- 

ture absolue de fusion), avec de faibles vitesses de 

déformation, et d'essais avec temps de maintien. 

Dans tous les cas, et en particulier pour les 

aciers type 316, les essais permettant de mettre en évi- 

dence les phénomènes d'interaction fatigue - fluage sont, 

soit des essais de fatigue continue à faibles vitesses 

de déformation 1139, 140, 145, 149, 150 et 1511 ; soit 

des essais de "fluage cyclique" à contraintes imposées, 

en général à contrainte moyenne non nulle 1142, 1431; 

soit des essais de fatigue - relaxation, c'est-à-dire 

à déformation imposée avec temps de maintien à la déforma- 

tion maximale de traction 1147, 153 à 1601 sur aciers 

316, 1161 à 1691 sur aciers 316L. Nous avons vu précédem- 

ment l'effet de la vitesse de déformation en fatigue 

continue ( §  I.3.1.2.b), le comportement en fluage cyclique 

( §  1.3.1.l.f), et parlerons par conséquent ici des résulats 

obtenus en fatigue - relaxation. 

Il a été montré, en particulier par Jaske et 

al. 11471, que seule l'introduction d'un temps de maintien 

en traction est endommageante en fatigue. Min et Raj 

11571 trouvent même que l'introduction d'un temps de 

maintien en compression peut être bénéfique; le dommage 

de fluage par germination de cavités intergranulaires 

est alors réversible par un mécanisme de diffusion au 

cours de la compression. 



1 . 3 . 3 . 1 .  Ecrouissage cyclique en fatigue - relaxation 

L'introduction d'un temps de maintien à la déforma- 

tion maximale de traction, à chaque cycle, amène une 

relaxation de contrainte d'autant plus importante que 

la durée du maintien t~ et la déformation imposée sont 

importantes 11671. La consolidation cyclique du matériau, 

définie au pic de contrainte du cycle stabilisé, est 

légèrement supérieure à celle obtenue en fatigue continue, 

à 550°C pour des temps de maintien tPl.1<30 mn et à 600°C 

pour t ~ < 1 0  mn. Au delà, on constate une décroissance 

de la consolidation, par rapport à la fatigue continue 

(1109 1 , figure 1.3.18). L'intensité de la relaxation 

augmente au cours du durcissement initial, et se stabilise 

en même temps que la contrainte maximale; elle augmente 

d'autre part avec la température : elle est très faible 

et se sature rapidement avec t~ à 550°C; en revanche 

elle est très forte et ne semble pas se stabiliser à 

600°C, tandis qu'elle se sature à 650°C 5 1 ,  figure 

1.3.19). Cette stabilisation est sans doute due à la 

précipitation intragranulaire des carbures essentiellement 

qui deviendrait vite suffisamment dense à 650°C pour 

pouvoir durcir l'alliage. A 600°C, la précipitation intra- 

granulaire est négligeable, et rien ne s'oppose à une 

relaxation conrinue. 

1.3.3.2. Durées de vie en fatigue - relaxation 

Les comportements d'écrouissage cyclique et de 

relaxation expliquent les durées de vie obtenues en fatigue 

- relaxation. L'endommagement par interactions fatigue 

- fluage se traduit en général par une réduction de la 

durée de vie en nombre de cycles. 



Figure 1.3.18 

Effet d'un temps de maintien sur la consolidation cyclique 

de l'acier 316L à 600°C 

(d'après 1 1691 ) 

Figure 1.3.19 
Courbes de relaxation de contrainte cyclique normalisées 

(oO = amplitude de contrainte initiale en traction) 

(d'après 1 1 6 5 0  



A 600, 650 et 700°C, le nombre de cycles à rupture 

NR des aciers 316 et 316L soumis à de la fatigue - 
relaxation, diminue continûment avec la durée t~ du temps 

de maintien en traction 1147, 157, 158, 162, 164, 165, 

167, 168, 1691 (figure 1.3.20) avec néanmoins une augmenta- 

tion du temps à rupture avec t~ ( 1621. Petrequin et al. 

1167, 169) représentent cette perte de résistance dans 

le 316L par l'évolution du rapport FR = N R , ~ ~ / N R , ~ ~ = ~  

en fonction de t ~ ,  à température et niveau de déformation 

imposés donnés (figure 1.3.21). Leurs résultats montrent 

qu'à 550°C et à courts temps de maintien (t~<10 mn), 

le nombre de cycles à rupture augmente avec l'introduction 

du maintien, l'effet étant maximum à bas niveau de déforma- 

tion. Au delà et aux températures T>600°C la décroissance 

est effectivement continue, n'apparaissant parfois qu'après 

un temps de maintien minimum qui augmente avec le niveau 

de déformation (figures 1.3.21 et 22). 
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Figure 1.3.20 

Effet d'un temps de maintien t~ sur la durée de vie 

en fatigue d'un acier 316L à 600°C 

(d'après 11691) 



TENSION HOLD TIME ,TH , min . 

Figure 1.3.21 

Effet d'un temps de maintien sur le facteur de réduction de 

durée de vie en fatigue oligocyclique d'un acier 316L, 

à différentes températures 

(d'après 1 1691 ) 
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Figure 1.3.22 

Influence d'un temps de maintien en traction sur la résistance à 

la fatigue oligocyclique d'aciers 316L (d'après 11681) 



 e effet endommageant du temps de maintien semble 

maximum à 600°C 11691 où il ne dépend pratiquement plus 

du niveau de déformation imposé. A 650°C, il semble qu'il 
existe une saturation de l'effet de t ~ ,  tant dans le 

316 1147,153,158 1 que dans le 316L 1165 1 , qui ne paraît 
pas exister à 600°C (figure 1.3.23). Ce résultat est 

à rapprocher de la moindre relaxation et de sa stabilisa- 

tion à 650°C dans le 316L. 

L'ensemble des résultats précédents s'explique 

par l'évolution microstructurale de la matrice austénitique 

au cours de la fatigue - relaxation. 

Figure 1.3.23 

Effet d'un temps de maintien sur la résistance à la 

fatigue oligocyclique d'un acier 316L à 600 et 650°C 

(NRo durée de vie sans temps de maintien) 

(d ' après 1 1651 ) 



1 . 3 . 3 . 3 .  Aspects microstructuraux du comportement en 

fatigue - relaxation 

a - Précipitations en fatigue - relaxation -----  ----------------  ---------------  

A 600-650°C, le 316L ne présente pas de précipita- 

tions intra- ou intergranulaires en fatigue continue 

( = 4. O S )  1154 1 . En revanche en fatigue - 
relaxation, comme en fluage, les durées d'essais et les 

maintiens en traction favorisent la précipitation (essen- 

tiellement de carbures M23C6). La précipitation intergranu- 

laire commence très tôt à 600°C, la précipitation intragra- 

nulaire apparaissant un peu plus tard. Un phénomène de 

précipitation discontinue de carbures peut également 

se produire. Ces trois types de précipitation sont étudiés 

par R .  Taillard et A. Pineau en fatigue - relaxation 

de deux aciers 316L de compositions respectives C,021 % C 

- 0,08 % N et 0,033 % C - 0,025 % N 11641. 

Les précipitations, favorisées par la déformation 

simultanée, sont beaucoup plus rapides que lors de vieil- 

lissements statiques (étudiés entre autres par Weiss 

et Stickler 1251). 

La précipitation intragranulaire apparaît de 

manière hétérogène sur les dislocations et au contact 

de particules de secondes phases. Elle est moins dense 

et plus fine dans l'acier à bas carbone (0,021 7 , ) .  

La précipitation intergranulaire est très variable 

en taille et en répartition entre les divers joints. Quel- 

ques particules de phase o sont rencontrées aux points 

triples. 

Enfin la précipitation discontinue est d'autant 

plus facile que la composante de fluage est importante. 

Elle est constituée de plaquettes de carbures disposées 

perpendiculairement aux joints. En cours de croissance, 

les plaquettes entraînent avec elles les joints de grains. 



Taillard et Pineau attribuent la moindre précipita- 

tion dans l'acier à 0,021 % C - 0,08 % N par rapport 

à celle dans l'acier à 0,033 % C - 0,025 % N à sa moindre 

teneur en Carbone 11641. Certains auteurs ont néanmoins 

constaté que la présence d'Azote ralentit la précipitation 

des carbures (cf 5 1.1.2.3.c, 125, 28, 291). La plus forte 

teneur en Azote du premier acier pourrait ainsi expliquer 

sa moindre précipitation jointe ou non à l'influence 

d'autres éléments d'alliage, sur la limite de stabilité 

des carbonitrures. 

Les précipitations au cours des essais de fatigue 

- relaxation ont sans doute un rôle important vis-à-vis 

de l'écoulement plastique. 

b - Sous-structures de dislocations en fatigue-relaxation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  - - - - - - - - - - - - -  

L'introduction d'un temps de maintien en traction, 

dans des essais de fatigue oligocyclique, entraîne une 

destruction des sous-structures de dislocations classiques 

de la fatigue (cellules , murs, bandes de glissement) 

au profit de réseaux plans, de parois de polygonisation 

et d'une déformation plus homogène. Ce changement de 

caractère est surtout effectif au voisinage des joints 

de grains et des points triples. A forts temps de maintien 

C M ,  les dislocations tendent à se répartir de manière 

homogène, comme en fluage. Enfin une augmentation de 

température de 600" à 700°C accélère la polygonisatlon 

et la restauration dynamique, en raison de leur caractère 

de phénomènes activés thermiquement 1164, 1651. 

Taillard et Pineau montrent que la destruction 

des structures de fatigue pure, par l'introduction d'un 

temps de maintien, est d'autant plus rapide (polygonisation 

et restauration d'autant plus intenses - déformation 

d'autant plus homogène) que la précipitation intragranu- 

laire est moins dense, donc que les dislocations sont 

plus mobiles (acier à 0,021 % C - 0,08 % N par rapport 

à l'acier à 0,033 % C - 0,025 % N) 11641. 



c - Modes de rupture en fatigue - relaxation -----------  - - - - - - - - - - - -  - - - - - - - - - - - - - - -  

En fatigue continue, tant à température ambiante 

qu'à 600°C, l'amorçage et la propagation des fissures 

dans les 316 - 316L sont purement transgranulaires. En 

fatigue - relaxation, à des températures comprises entre 

550 et 700°C, la réduction de durée de vie par introduction 

de temps de maintien colncide avec la transition du mode 

de rupture transgranulaire au mode de rupture intergranu- 

laire, tant en surface que dans la masse de l'échantillon. 

Il semble pourtant qu'à 700°C, le mode d'endommagement 

n'est plus du type intergranulaire 11691. Le phénomène 

reste à expliquer. 

L'endommagement intergranulaire, typique des 

ruptures par fluage des 316 - 316L entre 550 et 700°C, 

procède par germination et croissance de cavités aux 

joints de grains ou aux points triples. Le glissement 

des joints crée les cavités et les contraintes appliquées 

en assurent la croissance. Les paramètres température 

et intensité de relaxation ont un rôle déterminant dans 

ce mode de rupture. 

A basse température et forte déformation, la 

résistance au fluage des aciers 316L rend le glissement 

des joints de grains négligeable, donc la germination 

des cavités impossible. Ainsi 1' introduction d 'un temps 

de maintien en traction à température inférieure à 600°C, 

n'entraîne pas de réduction de durée de vie. A température 

supérieure à 600°C, le glissement des joints de grains 

permet la germination de cavités, et leur croissance 

est favorisée par une moindre relaxation de contrainte 

entraînant alors une forte réduction de durée de vie. 

C'est ainsi qu'à 600°C, le glissement des joints crée 

des cavités, et l'intensité de la relaxation, faible 

bien que continue, ne peut empêcher leur croissance. En 

revanche à 650°C, la germination est facile, et la relaxa- 



tion de contrainte suffisamment intense pour ralentir 

la croissance des cavités, conduisant à une réduction 

de durée de vie limitée (figure 1.3.23 11651). On retrouve 

alors quelques plages de fissuration transgranulaire. 

A 600°C, l'endommagement du 316L en fatigue - 
relaxation est continûment croissant avec le temps de 

maintien. Levaillant et al. 11641 montrent que l'acier 

316L à 0,021 % C et 0,080 % N est alors plus résistant 

à la fatigue relaxation que l'acier 316L à 0,033 % C 

et 0,025 % N. Ils associent cette moindre sensibilité 

aux temps de maintien à la plus faible amplitude de relaxa- 

tion du premier acier. Ces observations, a priori contra- 

dictoires avec ce qui précède, semblent pouvoir s'expliquer 

par des considérations microstructurales. A même niveau 

de déformation imposé, le premier acier ayant une plus 

forte limite d'élasticité, sa déformation plastique est 

plus faible, ainsi que sa relaxation et l'endommagement 

par cycle. De plus le premier acier présente beaucoup 

moins de précipitation intergranulaire, donc moins de 

sites de germination possible de cavités. Ceci explique 

sa meilleure résistance à l'introduction d'un temps de 

maintien. 

En revanche à 550°C, l'introduction d'un faible 

temps de maintien (tM<10 mn) améliore la durée de vie 

d'un 316L 1166, 1691. Cette observation a été interprétée 

par Robert et al. 11661. En relaxation, la mobilité des 

dislocations est réduite, parce que les dislocations 

traînent des atmosphères d'interstitiels qui se regroupent 

en amas de taille croissante avec t ~ .  Lors du cycle de 

fatigue, il y a désancrage et mouvement collectif des 

dislocations, mais le phénomène est d'autant plus difficile 

que les amas sont mieux formés. D'où l'augmentation de 

la contrainte maximale cyclique avec t~ et la diminution 

de la composante endommageante de la déformation. 



Cet effet bénéfique de durcissement de la matrice 

est cependant contrebalancé par l'influence croissante 

de la fragilisation intergranulaire, conformément au 

processus de la figure 1.3.24. Au delà d'un certain temps 

de maintien, la fragilisation intergranulaire devient 

prédominante. En revanche à 600°C, la force de freinage 

est insuffisante pour durcir su££isamment la matrice, 

et l'action intergranulaire fragilisante du fluage inter- 

vient très tôt. 

Figure 1.3.24 

Influence de la durée du temps de maintien sur 

le nombre de cycles à rupture 

A = Influence du durcissement sur NR 

B = Résultante 

C = Influence du fluage aux joints sur NR 

(d'après 11661) 



Ces analyses mettent en évidence les deux types 

de mécanismes qui contribuent à l'endommagement en fatigue- 

relaxation : le premier, dépendant du nombre de cycles 

et plus ou moins lié à la progression des microfissures, 

est caractéristique de la fatigue continue; le second, 

dépendant du temps de maintien et correspondant à la 

présence de microcavités, est gouverné par le temps, 

l'amplitude de la déformation viscoplastique pendant 

la relaxation, ou les deux ensemble. 

Les méthodes de prédiction de durées de vie en 

fatigue-relaxation sont de plusieurs types, suivant que 

l'on considère qu'il n'y a pas de couplage entre les 

deux modes d'endommagement, ou qu'il y a interaction 

avec couplage à sens unique, ou interaction avec couplage 

dans les deux sens. 

Dans le cadre du second type de modèles, plusieurs 

auteurs 1164, 167, 168, 1691 montrent que l'on peut correc- 

tement exprimer la réduction de durée de vie d'un acier 

316L due à la présence de temps de maintien en traction, 

par un terme d'endommagement intergranulaire introduit 

dans une loi de dommage. L'endommagement intergranulaire 

est défini par la proportion de joints de grains rompus 

par fissuration intergranulaire. Si on suppose que la 

durée de vie en fatigue relaxation comporte une phase 

d'amorçage de durée négligeable, l'endommagement de fluage 

se traduit par une accélération de la fissure principale. 
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Les matériaux et éprouvettes usinées non rectifiées 

nous ont été fournis par Creusot-Loire Ondaine - Centre 

de Recherche d1Unieux. 

Une première série de 6 aciers de coulées indus- 
trielles a été utilisée pour l'étude de l'influence de 

la teneur en Azote interstitiel sur la tenue à la fatigue 

plastique oligocyclique à température ambiante (leurs 

repères ultérieurement définis seront les lettres A, 

B ,  C ,  D, F ,  G ) .  

A la suite des résultats de cette première étude, 

il fut décidé d'élaborer deux coulées spéciales de labora- 

toire de 225 kg (repères ultérieurs E et H )  afin d'affiner 

les premiers résultats et d'étudier les comportements 

en fatigue plastique après vieillissements statiques. 



11.1. CARACTERISTIQUES DES MATERIAUX ETUDIES 

11.1.1. DESIGNATIONS ET IDENTIFICATIONS 

Les matériaux étudiés appartiennent à la famille 

des aciers inoxydables austénitiques 18-12 (AIS1 316). 

Leurs principales caractéristiques d'identification 

et d'élaboration sont définies dans le tableau ci-dessous : 

Tableau 11.1.1. 

Désignations et caractéristiques d'élaboration 

des matériaux étudiés 

REPERE 

A 

B 

C 

D 

E 

F 

G 

H 

Par la suite, nous désignerons les divers matériaux 

par leur lettre "Repère". 

w 

CREUSOT-LOIRE 

ICL 164 BC 

ICL 164 

ICL 164 T 

ICL 167 SPH 

ICL 164 BC 

ICL 168 HE 

ICL 166 HE 

ICL 166 HE 

AFNOR 

22 CND 17-11 

26 CND 17-12 

25 CND 17-11 

22 CND 17-12 

22 CND 17-11 

22 CND 17-13 
a l'Azote 

22 CND 17-12 
2 l'Azote 

22 CND 17-12 
l'Azote 

AIS1 

316 L 

316 

316 T 

316 L 

316 L 

316 LN 

316 LN 

316 LN 

COULEE 

02471 

93268 

01557 

T8474 

KK628 

02857 

UB419 

KK629 

PRODUIT 

Tôle Isbergues 
17428 

T61e Isbergues 
17449 

Tale Isbergues 
17298 

ASV Ondaine 
T61e 40113 

Coulée H.F. 
Ondaine 

Tôle Isbergues 
19862 

Coulee 
D.R.U. 

Coulée H.F. 
Ondaine 

DIMENSION 

e = 37 mm 

e = 30 mm 

e - 2 6 m m  

e P 2 2 m m  

/d 25 
lingot 225 kg 

e = 18 mm 

f l  25 

Pl 25 
lingot 225 kg 



11.1.2. COMPOSITIONS CHIMIQUES 

Les compositions chimiques obtenues sur les têtes 

des éprouvettes sont données dans le tableau 11.1.2. On 

peut remarquer dès à présent que les aciers D et E, bien 
que désignés de manières différentes par Creusot-Loire, 

sont en fait très voisins (nuance ICL 167SPH). 

Tableau 11.1.2. 

Compositions chimiques en pourcentages massiques 

MAT. 

A 

B 

C 0,041 1,72 0,55 0,004 0,021 10,73 

C 

0,020 

0,053 

Mn 

1,66 

1,67 

Si 

0,51 

0,62 

S 

0,003 

0,002 

P 

0.021 

0,021 

Ni 

11.50 

10.43 



11.1.3. TRAITEMENTS THERMIQUES 

Tous les matériaux ont été hypertrempés, par 

refroidissement à l'eau après maintien de 1 heure à 1100°C. 

avant usinage des éprouvettes. Ce traitement assure une 

mise en solution quasi totale de l'Azote et du Carbone 

dans la matrice austénitique, la solution solide étant 

"gelée" par le refroidissement à l'eau. 

Le calcul des équivalents Chrome et Nickel : 

Nieq (%) = % Ni + 30 % C + 30 % N + 0,5 % Mn 

permet d'évaluer le taux de ferrite présent dans la matrice 

austénitique, à partir du diagramme de Schaeffler modifié 

par Delong en présente d'Azote 111 (cf.§ 1.1.2.1.). 

Figure 11.1.1. 

Diagramme de Schaeffler modifié par Delong 111 



Afin d'étudier l'influence d'une précipitation 

sur le comportement mécanique de ces aciers, un certain 

nombre de barreaux en aciers E et H ont été vieillis 

à 600°C à ' a i r ,  les uns pendant 2000 h et les autres 

pendant 10 000 h. Dans la suite, les divers états de 

ces aciers sont respectivement désignés par : 

HT pour l'état hypertrempé 

V pour l'état hypertrempé puis vieilli 2000 h 

à 600°C 

VV pour l'état hypertrempé puis vieilli 10 O00 h 
à 600°C 

11.1.4. MICROSTRUCTURES - ETATS DE PRECIPITATION 

Après polissage électrolytique par une solution 

de 90 % d'acide acétique et 10 % d'acide perchlorique, 

les structures sont révélées chimiquement à l'eau Regale 

(1 volume HCl, 2 volumes HNO3, 2 volumes d'eau) pour 

les états hypertrempés, et au chlorure ferrique (10 g 

chlorure ferrique, 30 ml HC1 et 120 ml H20) pour les 

états vieillis. 

Les micrographies obtenues sont présentées sur 

les planches 11.1 et 11.2, et les tailles de grain mesurées 

sont données dans le tableau II.1.3., ainsi que les indices 

AFNOR correspondants. 

Tableau 11.1.3. 

Taille de grains des aciers étudiés 

F 

110 

3 

G 

105 

4 

H 

100 

4 

D 

100 

4 

Acier 

d (P) 

G 
indices 
AFNOR de 
grosseur 
de grain 

E 

135 

3 

B 

60 

5 

A 

45 

6 

C 

60 

5 



acier A acier B 

acier C acier D 

acier F 

Planche -1 : Microstructures 

acier G @ 



acier E,HT ,100 pm, acier H , H T 

acier E , V , 100 p m  - , acier H , V 

acier E , VV acier H -vv  @ 

Planche If - 2 : Microstructures (suite) 



Nous avons tenté de mesurer les paramètres de 

maille de ces aciers par diffraction des rayons X, à 

l'aide d'un diffractomètre Siemens. Notre but était de 

corréler la teneur en éléments interstitiels au paramètre 

de maille de l'austénite. Ces tentatives ne se sont pas 

révélées fructueuses. 

Les premiers paramètres, mesurés sur les aciers 

E et H hypertrempés, polis mécaniquement avec précaution, 

nous ont paru encourageants : 

Pour 1 'acier E = (0 ,O8 % N) a = 3,5976 A 
Pour l'acier H = (0,25 % N) a = 3,6025 A 

soit un accroissement de paramètre dû à l'Azote : 

O 

Aa = 0,030 A / %  N, 

résultats voisins de ceux de la littérature 121. 

Mais la mesure du paramètre de maille de l'acier 

F (0,12 % N) hypertrempé donne : 
O 

a = 3,5976 A 

soit le même paramètre que l'acier E moins riche en Azote 

et moins riche en Molybdène, élément substitutionnel 

de grande taille. 

Plusieurs mesures effectuées sur les aciers E 

et H dans les états hypertrempés et vieillis, soit polis 

mécaniquement avec précaution, soit polis électrolytique- 

ment, ont donné des valeurs assez dispersées, de plus 

fonction de l'orientation de l'échantillon. 

Ceci s'explique, à notre sens, par la forte inhomo- 

généité des aciers 316L grain à grain, et par l'influence 

de la texture. L'inhomogénéité, souvent rapportée dans 

la littérature (3,4,5/, est confirmée par notre étude 

de microscopie en transmission : celle-ci montre que 

d'un grain à l'autre, les états de précipitation et de 

déformation sont très variables. 

Nous n'avons donc pas pu établir de corrélation 

entre le paramètre de maille mesuré et la teneur en élé- 

ments interstitiels. 



Dans les aciers E et H, les états de précipitation, 

après vieillissements statiques à 600°C, sont analysés 

au microscope électronique en transmission. 

Dans les deux aciers, à l'état vieilli 2000 H 

comme à l'état vieilli 10 000 H, on observe une précipita- 

tion importante, tant intergranulaire que intragranulaire. 

Il s'agit essentiellement de carbures ou carbonitrures 

M23(C,N)6 (planche 11.3). 

Les carbonitrures M23(C,N)6, de structure CFC 

(a = 1,07510,02 nm) se présentent sous forme de plaquettes 

allongées dans les joints et plus équiaxes dans la matrice. 

Seule une analyse en composition permettrait de préciser 

les proportions de Carbone et d'Azote qu'ils renferment. 

Etant donnée la haute solubilité de l'Azote dans les 

aciers inoxydables austénitiques (>0,1 % au delà de 550°C), 

il est probable que très peu d'Azote remplace le carbone 

dans les carbures précipités dans l'acier E, tandis que 

cette proportion est vraisemblablement loin d'être négli- 

geable dans l'acier H 151. Les carbures ou carbonitrures 

M23(C,N)6 intragranulaires sont en relation d'orientation 

cristallographique avec la matrice : 

Les carbonitrures intergranulaires présentent cette même 

relation d'orientation avec l'un des grains adjacents. 

Les interfaces matrice - précipités intragranulaires 

sont dans des plans il111 . 

Quelques autres phases sont rencontrées à 1 'état 

de traces, essentiellement de la phase X et de la phase 

R. 



La phase X est observée dans les deux aciers, 

dans la matrice comme aux joints de grains. De structure 

CC (a = 0,89 +0,02 nm) , elle se présente sous forme de 

sphères ou plaquettes de dimension moyenne d=0,5 Pm. La 

phase X se rencontre généralement au contact de carboni- 

trures M23(C,N)6, qui ont alors perdu leur cohérence 

avec la matrice (planche II .4). 

La phase R est décelée dans l'acier E vieilli 

2000 heures; sa localisation reste indé£inie (planche 

11.5). Il s'agit d'un composé intermétallique de structure 

HC (a = 1,09+-0,02 nm; c = 1,94+-0,02 nm). C'est un composé 

Fe - Cr - Mo dont la précipitation vers 600 - 700°C a 

été observée dans des aciers ferro- ou austéno- martensiti- 

ques riches en Mo 16,7,81. Sa précipitation a également 

déjà été signalée dans les aciers 316 191. Sa présence 

s'explique par la teneur en Mo non négligeable dans 

ce type d'aciers ( 2 à 3 %).  

Une troisième phase minoritaire n'a pu être identi- 

fiée jusqu'ici. Elle se caractérise par une structure 

CFC en relation d'orientation avec la matrice, de paramètre 

a = 1,25+0,02 nm. 

Bien qu'ils soient couramment rencontrés dans 

les aciers 316 - 316L 13,4,5,10,11,12,131 nous n'avons 

pas mis en évidence de carbures M6C, ni de phases intermé- 

talliques et a .  De même malgré la forte teneur en Azote 

de l'acier H ,  nous n'avons pas rencontré les nitrures 

CrzN, qu'observent Tùma et al. 1111 sur des aciers 316N 

et 316LN vieillis à 650°C. 

La séquence de précipitation M23C6 - phase X obser- 

vée dans les aciers type 316 - 316L est expliquée par 

Weiss et Stickler 131, et confirmée par d'autres auteurs 

114,151. La sursaturation initiale de la matrice en inters- 

titiels entraine la diffusion de ceux-ci vers les éléments 

métalliques qui en sont avides, et qui ont ségrégé aux 



sites de germination. Ces sites de germination, dans 

l'ordre d'efficacité décroissante, sont : les joints 

de grains; les joints de macles incohérents; les joints 

de macles cohérents; les défauts intragranulaires (disloca- 

tions, fautes d'empilement). Il y a alors précipitation 

de carbures M23C6, et abaissement progressif de la teneur 

en Carbone dans la matrice. Parallèlement à la précipita- 

tion des carbures M23C6, mais après un plus long temps 

de maintien étant donnée la plus faible mobilité des 

atomes métalliques qui la composent, la phase X précipite, 

provoquant un appauvrissement local de la matrice en 

Cr et Mo. Cet appauvrissement, joint à la perte de la 

matrice en interstitiels de Carbone, augmente de manière 

significative la solubilité du Carbone dans l'austénite. 

Les carbures M23Cg se redissolvent alors, entrainant 

un enrichissement local de la matrice en Cr et Mo. Les 

zones enrichies agissent en sites de germination pour 

la phase X .  Ceci explique pourquoi après un certain temps, 

une saturation apparaît dans la précipitation des carbures 

M23C6, qui colncide avec un fort accroissement de la 

précipitation de la phase X ,  et pourquoi la phase X appa- 
rait plus fréquemment au contact des carbures. 

Cette séquence de précipitation semble vérifiée 

dans nos aciers, même si les carbures M23Cg sont vraisem- 

blablement remplacés par des carbonitrures. 

Etant donné notre échantillonnage limité, nous 

n'avons pu étudier la cinétique de précip-itation des 

carbonitrures. Dans les 316 (Z6CND17-12), Lai et Meshkat 

1141 ont étudié les cinétiques de précipitation de la 

phase x à 750°C et 815OC, et de la phase M23Cg à 625OC. 



Les échantillons hypertrempés ou vieillis à 600°C, 

ne sont pas exempts de toute déformation initiale. En 

raison de leur mode d'élaboration, tous ces aciers et 

états présentent une densité initiale de dislocations 

non négligeable répartie de manière inhomogène. La présence 

des dislocations et la nature et la sensibilité de la 

méthode d'observation employée expliquent la détection 

intragranulaire des carbures et de la phase X beaucoup 

plus précoce que celle rapportée par Weiss et Stickler 

131 dans un acier 316L. Ces résultats confirment ceux 

obtenus par Taillard et Pineau sur deux aciers 316L dont 

un pratiquement identique à l'acier E (161 (figure 11.1.2). 

Le tableau 11.1.4 donne une idée de la taille 

et de la répartition des carbonitrures M23(C ,N)6 observés. 

Les résultats ainsi présentés méritent quelques commentai- 

res. La précipitation intragranulaire de carbonitrures 

présente une légère hétérogénéité, provenant de la réparti- 

tion inhomogène des dislocations dans la matrice. Elle 

est néanmoins beaucoup plus homogène dans l'acier E que 

dans l'acier H. Dans l'acier H, on distingue des zones 

à forte et à faible densité de précipités. L'espacement 
- 

moyen A rapporté dans le tableau est celui rencontré 

dans les régions denses. La matrice est donc constituée 

de zones dures et de zones molles. 

Tableau 11.1.4 
- 

Estimation des tailles moyennes d et espacements moyens a 

des précipités M23(C,N)6 rencontrés dans les aciers 

E et H vieillis 

E 

H 

Intragranulaires 
- - 
d A 

(nm> (nm> 

60 400 

80 350 

45 >800 

85x55 >250 

V 

VV 

V 

VV 

intergranulaires 
- - 
ci A 

(nm> (nm> 

200x100 80 

130x360 60 

260x100 60 

560x150 60 
180x65 12 



Figure 11.1.2 

Précipitation intragranulaire des carbures M23C6 

limite d'apparition dans un acier 316L (0,023 % C, 

N non analysé) mis en solution 1 h ) 1090°C puis 

vieilli (d'après 1 3 1 ) .  
Résultats d'analyse chimique 

a existence de M23C6 

e traces de M23C6 

eabsence de M23C6 

détecté- par microscopie électronique en 

transmission dans un acier 316L (0,022 % C, 

0,08 % N) après vieillissement statique 

(d 'après 116 1 

$présence de M23(C,N)6 détecté par microscopie électronique en 

transmission détectée dans l'acier E 

(0,026 % C; 0,08 % N) (présente étude) 



Dans les deux aciers E et H, les précipitations 

tant inter- que intragranulaires sont bien sûr d'autant 

plus intenses que la durée du vieillissement augmente. 

La précipitation incergranulaire n'est pas parfaite- 

ment homogène. Les joints de grains décorés présentent 

un profil accidenté. 

Dans l'acier E-V, les plages observées au MET 

montrent environ 60 % de joints décorés de manière 

disconcinue; les autres 40 % sont propres. Dans l'acier 

E-VV, on observe environ 40 % de joints décorés de manière 

continue, 40 % décorés de manière discontinue et 20 % 

de joints propres (planche 1 1 . 6 ) .  Les dimensions données 

dans le tableau 1 1 . 1 . 4  représentent une estimation moyenne 

des dimensions observées dans les grains décorés. 

Dans l'acier H-V, une grande majorité des joints 

(=80  %) est décorée de précipités. Cette décoration est 

pratiquement continue dans l'acier H-VV (planche 11.7) 

et concerne quasiment tous les joints. 



Coupe u25lE(  , I 
Planche Q - 3  l I 

Coupe [ 1 2 5 ] ~  I 
Précipitation inter - et intragranulaire 23 6 1 

I 

de carbonitrures MZ3 (C ,N)6  dans l'acier E 

vieilli 1 0  000  h à 6 o 0 ° c .  i 
a - image en champ clair. 

i 
1 

b - image en champ sombre. 
c - diagramme de diffraction. 
d - interprètation du diagramme de diffraction. 



- C  - 

4 20. 
a 2 4 1  

* 6 3 3  
444 A 

715A *033 * 6 0 0  

.000 
331 A 2 2 1  

. m a t r i c e  8 
+ p h a s e  

A M23C6 

x @ 
Coupe (1231~ 

Coupe [Oli]X 

Coupe [i231M 
23 6 

Planche IL-4 

Phase X précipitée au contact d'un 

carbonitrure M2j (C, N ) 6  dans l'acier H 

vieilli 2 0 0 0  h à 600°C .  



mat  r i ce  

m a t r i c e  

+ f e r r i t e  oc. 

Cou pe [5 5.21 

Diagramme de diffraction montrant la présence 

de phase R et de carbonitrures M ( C , N ) 6  2 3  
dans l'acier E vieilli 2 0 0 0  h à 600°C.  

diagramme 

interprètation. 



Précipitation intragranulaire de carbonitrures 

M23 (C,N)6 dans l'acier E vieilli 10 000 h 3 600°C l 
(image en champ clair). 



Planche If-7-a 

Précipitation intraqranulaire de carbonitrures 

MZ3 (C,NI6 dans l'acier H vieilli 2 000 h à 600°C 

(images en champ clair). 

Zone de précipitation non uniforme. 



Planche  11-7-b 

Etat de précipitation intragranulaire dans l'acier H vieilli 

2000 h à 600°C 

Zone quasiment exempte de précipités 



P l a n c h e  11-7s 

Précipitation intergranulaire de carbonitrures 

M23 (C,NI6 dans l'acier H vieilli 10 000 h à 600°C 

(image en champ clair). 
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1 1 . 2 -  PROGRAMME D'ESSAIS 

Notre campagne d'essais comporte des mesures 

à température ambiante sur tous les matériaux et tous 

les traitements thermiques étudiés, et des essais à 600°C 

sur les aciers E et H exclusivement. Les notations em- 

ployées sont définies sur la figure 11.2.1. 

11.2.1. ESSAIS A TEMPERATURE AMBIANTE 

Le programme à température ambiante comporte : 

- deux essais de traction monotone pilotés en 

déformation totale imposée à la vitesse de déformation 

constante : 

O 

E 1 = 4.10-3s-1 

couramment employée dans les essais de fatigue, pour 

chaque acier et chaque traitement thermique étudié; et 

pour la première série d'aciers, un essai à la vitesse : 

i2 = 10-3s-1 

conforme à la norme NF A 03-151 relative aux essais de 

traction , pour chaque acier. 

- un essai d'écrouissage cyclique par paliers 

successifs croissants de variation de déformation totale 
€min - imposée, en cycle triangulaire alterné (RE = --- - E -1 

O max 
à la vitesse de déformation totale ~t = 4.10-~s-~, aux 

différents niveaux de variation de déformation totale : 

pour chaque acier hypertrempé, à raison de 50 cycles 

par niveau, correspondant à une bonne stabilisation de 

la contrainte. 
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FIGURE 11.2.1. 

I 
DEPINITION DES NOTATIONS ET PARAKETRES UTILISES EN TRACTION ET EN FATIGUE 

a) EPRWVETTE 

L o  " longueur initiale du corps d'essai 

i = e,(l + AL) = longueur pour un allongement AL 

L u  = longueur ultime (à rupture) 

do = diamètre initial 

i b) ESSAI DE TRACTION 

E = module d'élasticité (N/mm2) 

v e  = coefficient de Poisson élastique 

v p  = coefficient de Poisson plastique 

F = charge appliquée 

Re0,000~ (Nlami2) 

Re0,002 (N/mm2) grandeurs conventionnelles 

Rm (N/mm2) définies selon la norme 

A (%) NF A.03.151 

z (%) 

K coefficient et n exposant de la loi d'écrouissage 

monotone a, = 

c) ESSAI DE FATIGUE OLIGOCYCLIQUE 

0 

E~ = vitesse de déformation totale 

Ace= variation de déformation élastique 

Asp= variation de déformation plastique 

variation de déformation totale 

A F  = variation de charge 

AF Au = - = variation de contrainte valeurs au cycle 
s O 

stabilisé 

u a  = amplitude de contrainte conventionnel 2 

a = - amplitude de déformation 
2 

(TIO = amplitude de contrainte initiale 

Au (-2)max ' amplitude de contrainte maximale au cours 
du cyclage 

NR = nombre de cycles à rupture 

NT = nombre de cycles à la transition =Ah) 

N = nombre de cycles 

So = section initiale 

d = diamètre pour un allongement At 

S = section pour un allongement At 

Su = section ultime (à rupture) 

a = contrainte 
s O 

At 
E = - déformation 

fi0 
F 

ov = = dl+€) contrainte rationnelle ou vraie 

9. 
EV = Ln - = Ln(l+~) déformation rationnelle ou vraie 

1 O 

Of = contrainte vraie à rupture 
S 

Ln = Ln (=)ductilité vraie à rupture 
Su 100 

Cp coefficient et c exposant de la loi de Manson-Coffin 

A? = CpNR-C 

Ce coefficient et b exposant de la loi de Basquin 

Ace = ceNR-b 

K' coefficient et n' exposant de la loi d'écrouissage 

cyclique oa = K ' E ~ ~ ~ '  

D coefficient. d exposant de la loi d'endurance 

rra = D N R - ~  

NoCa : les valeurs rationnelles (indice v) sont obtenues comme dans l'essai de traction. 
Polir les essais conduits jusqu'à I2 %, on confond généralement E et cv 

d) UNITES 

charges en N, contraintes en ~~a(N/mm~), déformations en %, longueurs en mm, sections en mm2. 



- des essais de fatigue plastique oligocyclique 

en déformation totale imposée en cycle triangulaire alterné 

(RE = -1) à la vitesse de déformation totale : 

Et = 4.10-3s-1 

aux niveaux de variation de déformation totale imposée : 

= 0,6 ; 1 ; 1,6 et 2 , 5  % 

à raison d'au moins deux éprouvettes par niveau pour 

chaque matériau et chaque traitement thermique étudié. 

11.2.2. ESSAIS A 600°C 

Le programme à 600°C, concerne les aciers E et 

H. I l  comporte : 

- deux essais de traction monotone pilotés en 

déformation totale imposée à la vitesse de 

déformation constante 

pour chaque traitement étudié 

- des essais de fatigue plastique oligocyclique 

en déformation totale imposée en cycle triangu- 

laire alrerné ( R E  = -1) à la vitesse de déforma- 

tion totale 

it = 4.10-3s-1 

pour Act = 0 , 6 ;  1; 1,6 % 

à raison de 2 éprouvettes par niveau pour chacun 

des aciers dans chaque état vieilli et deux 

essais à A% = 1,6 % sur l'acier H hypertrempé. 

N . B .  Les essais à température ambiante sur les aciers 

hypertrempés ont été menés en collaboration avec 

J.B.VOGT 11-71 ainsi que la mise au point des essais 

à chaud 1181. 



1 1 . 3 .  DISPOSITIF EXPERIMENTAL 

La description du dispositif expérimental (machine, 

éprouvettes, montages de traction et montages de fatigue, 

à température ambiante et à haute température) et leurs 

évolutions au cours de cette étude, a fait l'objet d'une 

note technique 1181 qui est rapportée intégralement en 

Appendice . 
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11.4. RESULTATS EXPERIMENTAUX 

Par souci de clarté des tableaux de résultats, 

comme de l'interprétation qui en sera faite ultérieurement, 

l'évolution de certaines caractéristiques mécaniques 

en fonction de la composition d'une part, du traitement 

thermique et de la température d'autre part, apparaftra 

dans des tableaux différents, au risque de quelques répéti- 

t ions. 

11.4.1. RESULTATS DES ESSAIS DE TRACTION MONOTONE. 

Les résultats des essais de traction à température 

ambiante, sur tous les aciers hypertrempés, à savoir : 

la limite élastique à 0,02 % Re0 ,OZ % 
la limite élastique à 0,2 % Re0,2 % 
la contrainte à rupture Rn 

l'allongement à rupture A 

et le cœfficient de striction c 

aux vitesses il = 4.10-39-1 et :2 = 10-39-1 

sont rassemblés dans le tableau 11.4.1. 

Tableau 11.4.1. 
Caractéristiques de traction monotone à température ambiante 

des aciers hypertrempés 

ACIER 

A 
B 
C 

D 
E 
F 

G 

H 

Re0 ,02 % (MPa) 

O 
El 

190 
250 

195 

240 

235 

285 

335 

340 

O 
€2 

240 

225 

205 

205 
- 

275 

295 
- 

Re 0 $2 % (MPa) 

O 
El 

280 

270 

280 

270 

280 

325 

365 

380 

O 
E2 

275 

260 

275 

240 
- 

315 

345 
- 

Rm (MPa) 

O 
El 

580 

625 

575 

605 

580 

610 

685 

700 

E2 

580 

635 

585 

560 
- 

605 

655 
- 

A (%) 

El 

40 
- 

46 

39 

39 

34 

32 

33 

1 (%) 

0 0 0 0 0  
E2 

44 
56 

51 

45 
- 

37 

39 
- 

El 

74 
- 

74 

75 
- 
79 

70 

75 

E2 

- 
77 

77 

81 
- 

76 

73 
- 
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Ces mêmes caractéristiques à température ambiante 

et à 600'~ concernant les aciers E et H hypertrempés 

et vieillis sont rassemblées dans le tableau 11.4.2. 

Tableau 11.4.2. 

Caractéristiques de traction monotone à température 

ambiante et à 600°C des aciers E et H f  hypertrempés 

et vieillis (O% = 4.10-35-1) 

ACIER 

E 

H 

Les courbes conventionnelles de traction monotone 
O 

à la vitesse Et = 4.10-~s-l et à température ambiante 

sont définies pour tous les aciers hypertrempés sur la 

figure 11.4.1, et pour les aciers E et H hypertrempés 

et vieillis, respectivement sur les figures 11.4.2 et 

11.4.3. 

11.4.2. RESULTATS DES ESSAIS DE FATIGUE OLIGOCYCLIQUE 

Les résultats des essais de fatigue oligocyclique, 

à savoir : 

- la variation de déformation totale imposée t 
- la variation de déformation plastique imposée 
- la variation de déformation élastique imposée AE, 

Traitement 

thermique 

HT 

V 

VV 

HT 

V 

VV 

définies au cycle stabilisé 1 

Reo,02 % 

20°C 

200 

250 

260 

330 

355 

300 

600°C 

- 
135 

160 

- 
200 

260 

Re0,2 % 
(MPa) 

20°C 

275 

295 

300 

375 

400 

400 

600°C 

127 
155 

180 

210 

240 

305 

Rm 
( M W  

20°C 

570 

600 

620 

710 

745 

755 

A % 

6OO0C 

440 

435 

435 

525 

540 

540 

20°C 

- 
33 

32 

34 

30 

24 

6OO0C 

68 

57 

60 

69 

53 

38 



Figure 1 1 . 4 . 1 .  
Traction monotone i3 20°C de tous les aciers hypertrempés 



Figure 11.4.2. 
Traction monotone à 20 et 600°C de l'acier E 



Figure 1 1 . 4 . 3 .  
Traction monotone à 20 et 600°C de l'acier H 



- le nombre de cycles à rupture N~ 

- l'amplitude de contrainte au cycle 
A 0 

stabilisé - - 
2 oa 

- l'amplitude de contrainte maximale 

au cours du cyclage 

- l'amplitude de contrainte au premier quart 
de cycle en traction 

sont consignés dans le tableau 11.4.3 pour les essais 

à température ambiante, et dans le tableau 11.4.4 pour 

les essais à 600°C sur les aciers E et H vieillis. 

Le cycle stabilisé est défini à 20 % de la durée 

de vie NR dans les essais à température ambiante, et 

à 50 % de NR dans les essais à 600°C. 

Le critère de ruine est la rupture complète de 

l'éprouvette dans la majorité des cas, et correspond 

à une chute de 25 % de la contrainte lorsque la propagation 

est particulièrement longue (-y40 % NR). 

CONSOLIDATIONS MONOTONE ET CYCLIQUE 

Les courbes de consolidation cyclique, définissant 

la correspondance entre amplitude de contrainte et ampli- 

tude de déformation totale au cycle stabilisé, sont compa- 

rées aux courbes de traction monotone (qui correspondent 

au premier quart de cycle en fatigue) sur les figures 

II.4.4.A.a à HVV-a à température ambiante pour tous les 

aciers et traitements thermiques et 11.4.5-EV-a, HV-a, 

E W - a  et HVV-a à 600°C pour les aciers E et H vieillis. 

Sur ces figures sont tracées également les courbes 

d'écrouissage cyclique par paliers successifs, lorsque 

les essais par paliers successifs ont pu être menés. 



Tableau 1 1 . 4 . 3 .  1 
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Tableau 11.4.3. ( s u i t e )  



T a b l e a u  11.4.3. ( s u i t e  e t  f i n )  

Résultats des essais d e  fatigue oligocyclique 

à température ambiante, 

des aciers hypertrempés 

et des aciers vieillis 



Tableau 1 1 . 4 . 4 .  

Résultats des essais de fatigue oligocyclique à 600°C 



Les lois d'écrouissage monotone : 

O - n 
v - KEpv 

où ov s'exprime en MPa et cpV en % ,  pour des déformations 

0 , 1 < ~ ~ ~ < 3  % (où on peut confondre les contraintes et 

déformations vraies et conventionnelles), sont obtenues 

par lissage des points expérimentaux suivant une droite 

en coordonnées bilogarithmiques, par la méthode des moin- 

dres carrés. Les cœfficients K et exposants n d'écrouissage 

sont rassemblés dans les tableaux 11.4.5 et 11.4.6 pour 

être comparés aux lois d'écrouissage cyclique. 

La consolidation cyclique s'exprime également 

sous forme d 'une loi puissance : 

à partir des grandeurs relatives aux cycles stabilisés; 

les cœfficients K' et les exposants n' d'écrouissage 

cyclique sont fournis dans les tableaux II. 4.5 et 11.4.6 

également. 

Les courbes d'évolution des contraintes au cours 

du cyclage sont présentées sur les figures II. 4.4.-A-b 

à HVV-b à température ambiante, et sur les figures 11.4.5. 

EV-b à HVV-b à 6 0 0 ' ~  pour les aciers vieillis. 

11.4.4. RESISTANCE A LA FATIGUE OLIGOCYCLIQUE 

Les courbes de résistance à la fatigue oligocycli- 

que A E ~ - N ~ ,  appelées encore Courbes de Manson-Coffin, 

sont analysées sous la forme : 

= A E  + 
P 

où les variations de déformation plastique et élastique 

sont définies au cycle stabilisé. 

Les courbes de variation de déformation plastique 

sont ajustées suivant la loi puissance proposée par Manson 

et Coffin 1 1 9 , 2 G I .  

= CpNR-C 



Tableau 11.4.5. 
Cœfficients et exposants d'écrouissage monotone et cyclique 

des aciers hypertrempés, à température ambiante 

Tableau TI -4.6. 
Cœfficients et exposants d'écrouissage monotone et cyclique 

des aciers E et H hypertrempés et vieillis, 
à température ambiante et à 600°C 

ACIERS 

A 

B 

C 
D 

E 
F 

G 

H 

Acier 

E 

H 

écrouissage monotone 

K 

321 
314 

322 

305 

322 

358 

406 

416 

écrouissage cyclique 

Traitement 

thermique 

HT 

V 

VV 

HT 

V 

VV 

n 

0,113 
0,082 

0,093 

0,089 

0,074 

0,070 
0,061 

0,061 

K ' 

447 

477 
446 

504 

415 

467 

474 

471 

n ' 

0,263 
O, 349 
O, 255 
0,422 

O, 312 

0,305 
O, 308 

0,256 

20°C 600°C 

Lois d'écrouissage Lois 

monotone 

K 

322 

329 

362 

416 

435 

468 

d'écrouissage 

cyclique monotone 

n 

0,074 

0,088 

0,106 

0,061 

0,062 

0,078 

K ' 

415 

433 

454 

471 

469 

503 

K 

166 

198 

214 

237 

280 

353 

cyclique 

n ' 

0,312 

0,309 

0,314 

0,256 

0,237 

0,241 

n 

0,179 

0,168 

0,153 

0,083 

0,097 

0,092 

K ' 

- 
500 

433 

- 
526 

494 

n ' 

- 
0,434 

0,384 

- 
0,362 

0,401 

1 



et les courbes de variation de déformation élastique 

suivant la loi puissance proposée par Basquin 1211: 

Des régressions linéaires en diagrammes biloga- 

rithmiques, par la méthode des moindres carrés, permettent 

de déterminer les différents paramètres : Cpt c f  Cet 

b. Les lois obtenues sont rassemblées dans les tableaux 

11.4.7 et II.4.8.a, à température ambiante et à 600°C 

respectivement. 

Les diverses courbes correspondantes, en diagrammes 

bilogarithmiques, sont représentées sur les figures 

II.4.4.A-c à HVV-c, à température ambiante, pour les 

différents aciers et traitements thermiques, et sur les 

figures 11.4.5-EV-c à HVV-cf à 600°C, sur les aciers 

vieillis. 

Les courbes d'endurance 0, - NR (où oa est défini 

au cycle stabilisé) sont également ajustées par des lois 

puisssances : 

0, = D N R - ~  

obtenues là encore par régressions linéaires en diagrammes 

bilogarithmiques suivant la méthode des moindres carrés; 

les lois obtenues sont données dans les tableaux 11.4.7 

et II.4.8.b. 



- 
ACIE 

Tableau 1 1 . 4 . 7 .  

Lois de résistance B la fatigue des aciers hypertrempés, 

à température ambiante 

Lois de Manson-Coffin Lois d'endurance 

U LLE E 



Tableau II.4.8.a. 

Lois de Manson-Coffin des aciers E et H à 20 et 600°C 

Tableau II.4.8.b. 

Lois d'endurance des aciers E et H à 20 et 600°C 

r 

ACIER 

E 

FI 

Traitement 
thermique 

HT 

v 

vv 

HT 

V 

Vv 

20°C 

Act = 36,3 N ~ - ~ * ~ ~ ~  + 1,96 N ~ - ~ * ~ ~ ~  

kt = 47,7 N ~ - ~ , ~ ~ ~  + 1.78 ~ ~ - ~ 1 1 ~ ~  

kt = 35,9 NR-0,447 + 1,26 NR-0.157 

b.et = 80,6 NR-0,520 + 2,35 NR-0,200 

kt 57,7 NR-0.486 + 1,59 NR-0.163 

kt = 49,4 N~-0,474 + 1,46 NR-0.154 

6OO0C 

kt = 9.54 ~ ~ - ~ 9 ~ ~ ~  + 1.42 N ~ - ~ * ~ ~ ~  

Act - 12,7 N ~ - ~ , ~ ~ ~  + 0,887 N ~ - ~ * ~ ~ ~  

Act = 7,23 ~ ~ - ~ 1 ~ ~ ~  + 0,927 ~ ~ - ~ s ~ ~ ~  

Act = 5.73 N ~ - ~ * ~ ~ ~  + 0,727 NR-O* lol 



a) évolution des contraintes 

(J-. 
Y.. 

c) courbes de Manson-Coffin 

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique Figure 1 1 . 4 . 4 .  A à 20°C 



a) évolution des contraintes 

C) courbes de Manson-Coffin 

Figure 1 1 . 4 . 4 .  B à 20°C 

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 
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a) évolution des contraintes 
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100 C) courbes de Manson-Coffin 
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O, ' 1 '. s et, 
1% Figure 1 1 . 4 . 4 .  C à 2 0 ° C  

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 



10 102 

a) évolution des contraintes 

C )  courbes de Manson-Coffin 

Figure 1 1 . 4 . 4 .  D à 20°C 

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 



a) évolution des contraintes 

b) courbes d16crouissage monotone et cyclique 

c) courbes de Manson-Coffin 

Figure 1 1 . 4 . 4 .  E-HT à 20°C 



l b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique Figure 1 1 . 4 . 4 .  E-V a 20°C ~ 
1 



a) évolution des contraintes 

AE 

c) courbes de Manson-Coffin 

@ 
Figure 1 1 . 4 . 4 .  E-VV à 20°C 

O .O  1. 1 .s 1 X 

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 



l 10 10' 10' 
10' los 

a) évolution des contraintes 

c) courbes de Manson-Coffin 

Figure 1 1 . 4 . 4 .  F à 20°C 

O 0.5 1 1.5 2 %  

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 



1 10 toz 10' 10' 10' 

a) évolution des contraintes 

O .s 1 ld 2 % 

b) courbes d'6crouissage monotone et cyclique 

c) courbes de Manson-Coffin 

Figure 1 1 . 4 . 4 .  G à 20°C 



fi- 

a) évolution des contraintes 

O 0.5 1 1.5 z x 

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 

Ab x 
IO. 

c) courbes de Manson-Coffin 

Figure 1 1 . 4 . 4 .  H-HT à 20°C 



I IO IO¶ IO' IO' 

a) évolution des contraintes 

O 6 1 16 2 X 

b) courbes d'bcrouissage monotone et cyclique 

c) courbes de Manson-Coffin 

Figure  1 1 . 4 . 4 .  H-V à 20°C 



1 1 0  10' 10' los 

a)  évolution des contraintes 

C) courbes de Manson-Coffin 

Figure 1 1 . 4 . 4 .  H-VV à 20°C 

e t .  
O .5 1. 1.5 2 K 

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 



1 O 102 103 10' 

a) évolution des contraintes 

C) courbes de Manson-Coffin 

O .6 1 1.6 a Y 

Figure  1 1 . 4 . 5 .  E-V à 600°C 
b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 



1 O 102 103 10' 

a) évolution des contraintes 

c) courbes de Manson-Coffin 

@ 
Figure 11.4.5. E-VV à 600°C 

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 



a) evolution des contraintes 

c) courbes de Manson-Coffin 

@ 
O .5 1 u 2 x Figure 1 1 . 4 . 5 .  H-V à 600°C 

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 



IO 1 0 2  1 0 3  1 O' 

a) évolution des contraintes 

b) courbes d'écrouissage monotone et cyclique 

-... 
C) courbes de Manaon-Cof f in J U\ 

F i g u r e  11.4.5. H-VV à 600°C 
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1 - EOUIPEMENT DE BASE 

Pour réaliser des essais de traction et de fatigue 

oligocyclique à température ambiante et à chaud, nous disposons 

d'une machine hydraulique servocontrôlée MTS de capacité 100 KN. 

Cette machine permet un asservissement du vérin soit 

en charge, soit en déplacement du vérin, soit en déformation. 

La boucle d'asservissement du vérin est définie 

figure 1. 

La charge est mesurée par une cellule de charge à 

jauges, de 100 KN montée en série avec l'éprouvette. 

Le déplacement du vérin (156 mm) est mesuré par un 

capteur LVDT de course 200 mm placé à son extrémité inférieure. 

Enfin la déformation de l'éprouvette est mesurée 

par un extensomètre adapté au type d'essai. 

La photo 1 montre le bâti de charge et l'armoire 

électronique de commande. 

La photo 2 présente les enregistreurs utilisés : 

- une table XY SEFRAM permettant à partir des signaux 

de la cellule et de l'extensomètre l'enregistrement 

des courbes de traction monotone et des boucles 

d'hystérésis Force - Déformation longitudinale 

- un enregistreur X(t) à 2 voies PHILIPS relevant 

en continu le signal de la cellule de charge et 

- par exemple - la température. 



HVDRAULIC ACTUATOR 

2 11 CONTROLLER 

To AI1 Modules 

Basic System Block Diagram 
-ER 
SUPPLY 
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II - EQUIPEMENT COMPLEMENTAIRE POUR ESSAIS A L'AMBIANTE 

11.1. Type d'éprouvettes 

Elles sont du type cylindrique à têtes lisses 

- de diamètre utile 10 mm 
- de base de mesure longitudinale : 

25 mm pour les essais de traction 

10 mm pour les essais de fatigue 

(figure 2) 

Elles sont rectifiées sur la longueur utile dans le sens longitu- 

dinal afin d'éviter une initiation précoce des fissures. 



1 1 . 2 .  Mors d'amarrage 

Les deux qualités essentielles que doit présenter 

un montage destiné à des essais de fatigue en traction 

- compression alternées sont rigidité et alignement. Le risque 

de flambage est en effet assez grand pour les essais à fort 

niveau de déformation. Le montage décrit ci-après résulte de 

diverses améliorations et nous donne désormais entière satisfac- 

tion. 

Les mors sont réalisés en plusieurs parties (voir 

photo 3 et figure 3). 

Les bases (1) sont vissées l'une dans la partie supé- 

rieure du vérin, l'autre dans la cellule de charge. 

Afin d'assurer le blocage et une meilleure rigidité 

de l'amarrage, des jeux de 2 rampes hélicoldales (2) sont en 

appuis plans sur les bases (1) et la cellule ou la tête du 

vérin. Le blocage des rampes s'effectue sous une charge de 

9 tonnes appliquée à une éprouvette rigide réservée à cet usage. 

Sur la base (1) est bloquée - suivant une liaison 

plane - une bride intermédiaire (3). Cette bride permet le 

réglage de l'alignement des mors inférieur et supérieur. Le 

défaut d'alignement maximum toléré est de 3/100e de mm. Le 

réglage se fait périodiquement à l'aide d'un comparateur à 

cadran (photo 4). 

Enfin une bride de serrage (4) est centrée et bloquée 

sur la bride intermédiaire (3). La bride (4) présente un alésage 

conique qui reçoit deux demi-coquilles (5) permettant le blocage 

de l'éprouvette comme le montre la figure 3. 





PHOTO 4 
RÉGLAGE DE 

L'ALIGNEMENT 

PHOTO 3 
MORS D'AMARRAGE À 

L'AMBIANTE EN COURS 

D' INSTALLATION 



11.3. Extensométrie 

La déformation longitudinale de la partie utile de 

l'éprouvette est mesurée à l'aide de capteurs à lames à jauges 

de déformation MTS. Leurs bases de mesure sont 25 mm (essai 

de traction) et 10 mm (essai de fatigue) et leurs incertitudes 

en linéarité inférieures à 0,25 %. 

Signalons que les couteaux sont collés sur l'éprouvette 

ce qui permet d'éviter un amorçage de fissure aux points de 

contact. 

Le montage est montré photos 5. 



5 A  : POUR E S S A I  DE T R A C T I O N  

5 B : POUR E S S A I  DE F A T I G U E  



1 - EQUIPEMENT COMPLEMENTAIRE POUR ESSAIS A CHAUD 

1.1. Type d'éprouvettes 

Les éprouvettes utilisées à chaud sont 

iamètre 10 mm), à collerettes distantes de 10 mm. 

nt filetées et présentent une partie conique pour 

igure 4). 

l 

cyl indr 

Leurs 

le cen 

iques 

têtes 

trage 



111.2. Mors d'amarrage 

Dans un premier temps, seules les pièces (4) du montage 

à l'ambiante ont été remplacées par un ensemble présenté figures 

5 et 6. 

Les barres d'amarrage (6) en 2.30 Cl3 sont montées 

sur les brides (3). Les têtes de l'éprouvette sont vissées 

dans des noix (7) en Nimonic 80 et leurs extrêmités coniques 

s'appuient sur les cones de centrage des barres (6). Enfin, 

le blocage est assuré par des contre-écrous (8) en Mimonic 80 

ou en acier RCC. Voir Photo 6. 

Les problèmes de grippage à chaud ont été résolus 

par application de graphite et de nitrure de bore, ou de graisse 

au bisulfure de molybdène. 

Cependant la longueur des barres (6) (rendue nécessaire 

par la hauteur du four) accentue les moindres défauts de coaxia- 

lité et de perpendicularité. De ce fait, avec un centrage effec- 

tué comme pour les essais à l'ambiante (inférieur à 3/100e 

au niveau des pièces de centrage) les premiers essais ont montré 

une certaine tendance au flambage. 

Pour pallier cet inconvénient un système de rigidifica- 

tion du guidage du vérin a été conçu (photo 7). 11 s'agit d'un 

palier supplémentaire constitué de 3 points d'appui à 120"  

- des roulements à billes - montés avec une légère précharge. 

Le guidage du vérin, ainsi rendu hyperstatique, a donné des 

résultats satisfaisants, le risque de flambage étant en effet 

quasiment éliminé jusqu'aux niveaux de déformation moyens 

(Act = 1,2 % ) .  

Le refroidissement des mors est assuré par une circula- 

tion d'eau froide dans les embases des pièces (6). De plus, 

la cellule est protégée par une rondelle d'abestolox et un 

serpentin d'eau de refroidissement (voir photos). 

Pour les essais à forts niveaux de déformation, nous 

avons réalisé un système d'ancrage par métal de Wood (photo 8). 

Cet alliage de Pb - Sn - Bi a une température de fusion de 



72°C. Le montage de l'éprouvette à la partie supérieure est 

effectué alors que le métal de Wood a été fondu par un ruban 

chauffant entourant le pot (10). L'alignement des têtes de 

l'éprouvette et des barres d'amarrage est ainsi parfaitement 

réalisé afin de n'introduire aucune contrainte de flexion dans 

l'éprouvette. 

Après coupure du chauffage, une circulation d'eau 

froide autour du pot assure la solidification puis le maintien 

à basse température de l'assemblage (figure 7). 





A M A R R A G E  EN FATIGUE A CHAUD 
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PHOTO 6 

MORS D'AMARRAGE ET EXTENSOMÉTRIE 

POUR ESSAIS DE FATIGUE A CHAUD 

PHOTO 7 
SYSTÈME DE RIGIDIFICATION DU 

GUIDAGE DU V É R I N  



PHOTO 8 
MORS I N F É R I E U R  : 

SYSTÈME D'ANCRAGE PAR MÉTAL 

DE WOOD 



D'EAU FR0 

CHAUFFANT 

I D E  



Extensométrie 

Pour les essais de fatigue, le capteur de déformation 

longitudinale est un extensomètre inductif RDP de course + 2 mm 

et d'incertitude en linéarité inférieure à 0,5 %. 

Le pont d'extensométrie qui lui est connecté est 

celui du capteur de déplacement du vérin de la machine MTS. 

Ce capteur contrôle la déformation longitudinale 

de l'éprouvette par mesure du déplacement relatif de 2 tiges 

de renvoi en nimonic fixées aux collerettes de l'éprouvette. 

Leurs extrémités inférieures sont liées élastiquement 

à la barre d'amarrage par des petites lames de ressort. 

De plus, les tiges de renvoi sont pourvues d'un système 

de refroidissement par circulation d'air comprimé afin d'éliminer 

toute dérive électrique et tout endommagement par échauffement 

du capteur. 

Pour les essais de traction, on utilise un capteur 

LVDT de même type mais de course 10 mm. 

Le montage diffère de celui utilisé pour la fatigue 

par la possibilité de dégagement complet des tiges de renvoi 

et du capteur, ce qui autorise les essais jusqu'à la rupture. 

Les photos 9 et 10 montrent ces dispositifs. 



PHOTO 9 
MONTAGE DE L ' E X T E N S O M ~ T R E  

POUR E S S A I S  D E  F A T I G U E  

(DÉTAIL) 

PHOTO 10 
MONTAGE DE L'EXTENSOMÈTRE 

POUR E S S A I S  D E  T R A C T I O N  

(DÉTAIL) 
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111.4. Four 

Les hautes températures sont obtenues par un four 

MAYES cylindrique ouvrant à résistances permettant d'atteindre 

800°C. 

Ce four comporte 3 zones de chauffe afin de réduire 

les gradients thermiques le long de l'éprouvette. 

La régulation de la température se fait grâce à un 

thermocouple coaxial chromel/alumel placé à 1 cm de l'éprouvette 

de façon à réduire les fluctuations de température en surface 

de l'éprouvettte. La température de l'éprouvette est mesurée 

par un thermocouple chromel/alumel fixé à sa partie utile par 

un cordon d'amiante (voir photo 12). 

Pour l'isolation thermique, nous avons utilisé des 

disques d'abestolox (composé à base d'amiante) et une grosse 

mêche d'amiante au-dessus du four, et de la laine de quartz 

en-dessous afin de ne pas gêner le déplacement des tiges d'exten- 

sométrie (photo 13). 

L'étalonnage du four a permis le réglage des 3 zones 

de chauffe, de la pente de montée en température (en ajustant 

le gain proportionnel) et de l'amplitude des oscillations autour 

de la consigne (en jouant sur le coefficient dérivé) de façon 

à obtenir des variations de température inférieures à 2°C sur 

une longueur de génératrice de 20 mm, pour une température 

de 600°C. Dans ce but, nous avons soudé par point sur une éprou- 

vette d'essai sans collerettes 9 thermocouples Chrome1 - 
Alumel = 3 à 120" sur 3 niveaux (photos 14 et 15). 



PHOTO 1 2  
INTERIEUR DU F 

P O S I T I O N  D E S  T 

D E  RÉGULAT 1 ON 

OUR OUVRANT 

HERMOCOUPLES 

E T  DE MESURE 

PHOTO 13 
VUE GÉNÉRALE DU 

MONTAGE A CHAUD 



PHOTO 1 4  
SOUDAGE PAR POINTS  

DES 9 THERMOCOUPLES 

D' ÉTALONNAGE 

DU FOUR 



IV - CONCLUSION 

Les équipements qui viennent d'être décrits sont 

le résultat : 

. d'une analyse des procédures expérimentales utilisées 
par d'autres laboratoires tant universitaires qu'in- 

dustriels 

. de notre propre expérience acquise depuis 1980 

. et du budget d'équipement relativement serré qui 

nous a été attribué. 

Ce dernier point ne nous a offert, en fait, qu'un 

choix réduit en ce qui concerne les moyens de chauffage et 

d'extensométrie à chaud nous imposant par suite toute la "physio- 

nomie" du montage. Ainsi en est-il par exemple des collerettes 

des éprouvettes à chaud. 

Ces collerettes conduisent évidemment à un problème 

de concentration de contraintes à leur base qui entraîne une 

diminution de résistance de l'éprouvette et une initiation 

privilégiée des fissures de fatligue. On trouvera en Annexe 1 

une approche du calcul des coefficients de concentration de 

contraintes correspondant aux géométries adoptées. 

Néanmoins, compte-tenu de ces différents aspects, 

les équipements actuels nous donnent satisfaction tant vis-à-vis 

des essais de traction que des essais de fatigue oligocyclique. 

Ce fait a pu être vérifié dans le cadre d'essais croisés de 

la Société Française de Métallurgie ( G T 5 ) .  Une synthèse en 

est présentée en Annexe 2. 



ESTIMATION DES FACTEURS DE CONCENTRATION DE CONTRAINTES KT 

On trouvera ci-après une estimation des facteurs 

de concentrations de contraintes Kt en traction. Kt est le 

rapport entre la contrainte maximale réelle dans la section 

de l'entaille et la contrainte nominale calculée par la R.D.M. 

Soulignons que : 

* les Kt sont calculés ici: 
. en traction statique 
. dans le domaine élastique 

les Kt se rapportent à une discontinuité géométrique 

de forme ("entaille mécanique") et ne prennent donc 

pas en compte les "entailles" d'origine métallurgique 

(inclusions, ...) ou de fabrication (stries d'usinage, 
rugosité, ...) 

On sait, par ailleurs, qu'en fatigue-endurance on 

peut introduire un coefficient effectif de concentration de 

contrainte Kf et que l<Kf<Kt. 

Etant donné que tous nos essais s'effectuent avec 

une forte composante plastique, les chiffres donnés dans la 

suite ne constituent donc qu'une information sur l'incidence 

des profils d'éprouvettes adoptés en comparaison avec une éprou- 

vette lisse. 
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1. Eprouvette à l'ambiante 

Il s'agit d'un "arbre épaulé" au pied de la partie 

utile soumis à de la traction simple (CETIM ("1 p.16-17). 
D-d d = 1 0  D = 1 3  r = 1 5  t = ~  = 1 , 5  

2. Eprouvette à chaud 

Il s'agit d'un "arbre avec épaulements à bords 

inclinés" (ib. p.64). 

avec Ktl défini pour un même 

arbre à deux épaulements droits 

(ib. p.22). 

Les deux épaulements étant 

rapprochés, le calcul se fait 

comme dans le cas d'un simple 

épaulement (ib. p. 16) mais 

avec un diamètre D équivalent 

d'où : 

- 

* "Les Concentrations de Contraintes - Guide du dessinateur" 

par J.P. FAURIE, P. MONNIER, A. NIKU-LARI, R. SUTTERLIN, 

éd. CETIM - 1977. 



ANNEXE II 

RESULTATS D'ESSAIS CROISES ENTRE NEUF LABORATOIRES 

l 
Ces essais s'inscrivent dans le cadre du programme 

d'esais croisés de fatigue oligocyclique à chaud de la Société 

Française de Métallurgie (Commission de Fatigue des Métaux; 

GT5 fatigue à chaud). 

Le matériau testé est un acier inoxydable austénitique 

23 CND 17-12 hypertrempé. Les principales caractéristiques 

d'identification sont les suivantes : 

- appellation : ICL 167 SPH 

- coulée : T 9075 

- tôle : 2000 x 7000 x 30 mm 

- repère : SQ 

CONDITIONS DES ESSAIS 

Nous avons réalisé à 600°C 2 essais de fatigue à 

déformation totale = 0,7 % et 3 essais à h:~t = 1,2 % à 

la vitesse de déformation totale = 10-3s- l  sous chargement 

triangulaire alterné. 

RESULTATS DES ESSAIS 

Ils sont consignés dans le tableau ci-dessous : 

N Z 5  : nombke de c y c l e a  c o u e ~ p o n d a n t  à une chuXe de oz de 

2 5  % ( c o n t & a i n t e  maxi en t f i a c t i o n )  

Eprouvette 

SQ 95 

S Q 9 6  

SQ 97 

SQ 98 

SQ 99 

Tableau 1 

Résultats d'essais de fatigue 

NR 

1234 

2750 

323 

582 

299 

*25 

1215 

2300 

323 

355 

299 

E ($1 ta 

0,690 

0,688 

1,168 

1,192 

1,190 

cpa ( % )  

0,292 

0,304 

0,696 

0,690 

0,704 

tes(%) 

0,398 

0,384 

0,472 

0,571 

0,486 

'a 
(MPa) 

293 

275 

344 

376 

340 

"a rnax 
(MPa) 

293 

275 

355 

377 

353 

't maw 
(MPd 

141 

134 

- 
185 

172 

"ao 
(MPa) 

181 

143 

166 

244 

163 



Les figures ci-après donnent la synthèse des résultats 

des neuf laboratoires ayant participé à ce programme (ONERA, 

IRSID, EMSE, STEIN-INDUSTRIE, CEA, ENSMA, CREUSOT-LOIRE, EDF 

et nous-mêmes). 

La figure 8 présente le diagramme de MANSON-COFFIN 
Ga AE~-NR et la figure 9 le diagramme d'endurance T-NR. 

Il apparaît clairement que nos résultats se placent 

correctement dans la bande de dispersion des essais et que 

de plus, ils sont directement comparables avec ceux de I'IRSID, 

qui a adopté le même type d'éprouvette. 
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111.1. CARACTERISTIQUES DE TRACTION MONOTONE 

L'étude du comportement en traction monotone des 

aciers 316 à l'Azote ne constitue pas l'objectif essentiel 

de notre travail, mais ne doit cependant pas être négligée. 

L'influence de l'Azote interstitiel sur les caractéristiques 

monotones des aciers 316L - 316LN a déjà été étudiée dans 

d'importantes gammes de compositions (0,05 - 0,18 % pds N), 

de températures (20 - 600°C) et de tailles de grains (25 - 150 y m) 
(cf bibliographie § 1.2.2). Nos essais de traction monotone ont 

été conçus corne com~lément des essais de fatigue et dans un 

but de caractérisation des états structuraux étudiés ; ils ne 

nous permettent pas forcément de bâtir une interprétation corn- 

plète des résultats de limite d'élasticité et d'écrouissaqe. 

Nous décrivons tout d'abord les ?rincipaux résultats 

obtenus : limite d'élasticité Re, résistances à la rupture Fùn, 

coefficients K et exyosants n d'écrouissage monotone et l'in- 

fluence de la teneur en interstitiels et du vieillissement 

préalable sur ces caractéristiques, à 20°C puis à 600°C. 

Nous proposons ensuite une interprétation physique des 

variations obtenues, en comparaison d'autres résultats de la 

littérature, à la lumière des modèles physiques existants. 



Acier 

atomique 

(%) 

Teneur a 
U 

pondéral t 
1 Teneur 
1 atomique 

1 Teneur 
I pondéral x (%) 

Tableau 111.1.1. 

Teneurs pondérales et atomiques en carbone et en azote 



111.1.1. CARACTERISTIQUES DE TRACTION MONOTONE A TEMPERATURE 

A3IB 1 ANT E . 

111.1.1.1. Influence de la teneur en interstitiels 

Les comnositions en Azote et Carbone des aciers étudiés 

sont définies dans le tableau 111.1.1. en pourcentages atomiques 

et pondéraux. 

Les trois premiers aciers (aciers A, B, C) se diffé- 

rentient essentiellement par leurs teneurs en Carbone (0,020 ; 

0,053; 0,041 % pdsrespectivement).Les aciers A et B hypertrem- 

pés sont des solutions solides au Carbone, tandis que l'acier 

C est un acier stabilisé au Titane, dont la teneur effective 

en interstitiels devrait être voisine de celle de l'acier A. 

Les limites d'élasticité et résistances à la rupture des aciers 

A et C sont à peu près identiques ; celles de l'acier B sont 

légèrement supérieures en raison de sa plus forte teneur en 

Carbone interstitiel (figure 111.1.1). La ductilité n'est pas 

réduite par ce léger durcissement, mais semble au contraire 

légèrement accrue. 

La gamme des compositions en Azote étudiée est en 

revanche considérablement plus large (de 0,03 % pds pour l'acier 

A à 0,25 % ~ d s  pour l'acier H). Limite d'élasticité Re c , 2  % :  
et 

résistance à la rupture Rm varient quasi-linéairement avec la 

teneur atomique ou pondérale en Azote (figure 111.1.2 et 3 

respectivement). Malgré le nombre restreint d'essais, une 

régression linéaire (méthode des moindres carrés) fournit les 

lois de variation suivantes : 

Re 
0,2 % 

= 250 + 133 ( % a t m  N) , 2% = 249 + 527 ( %  pds N) 

(MPa) (MP~) 

Rrn = 551 + 149 ( %  at. N) Rm = 552 + 588 ( %  pds N) 

(MPa) (MPa) 

Il apparaît ainsi que l'addition d'Azote effectue une transla- 

tion des valeurs de Re aux valeurs de Rm plutôt qu'une homo- 

thétie. 



Figure 111.1.1 

Courbes conventionnelles de traction monotone 

à température ambiante, des aciers A, B et C 

(316 L, 316 et 316 T). 



Les formules proposées par Pickering 111 ?Our définir 

Re et Rm ( §  1.1.3.1 et tableau 111.1.2) surestiment les résis- 

tances à la rupture que nous obtenons, à fortes teneurs en 

Azote (>0,07 %N). Mais elles sous-estiment de 25 % les limites 

d'élasticité. Pourtant le coefficient qu'il attribue au pour- 

centage en poids d'Azote dans Reof2 % est peu différent du nôtre 

(493 au lieu de 527 MPa), tandis que dans le calcul de Rm, son 

coefficient est très supérieur au nôtre (847 au lieu de 558 MPa). 

Les limites d'élasticité que nous obtenons excèdent également 

celles prévues par Norstrom 121 (cf § 1.2.2.2 et tableau III.1.2), 

mais la divergence s'atténue lorsque la teneur en Azote croît 

(excès de 15 % pour 0,03 % pds N à 4 % pour 0,25 % pds N ) .  La 

variation linéaire des valeurs de Re avec ( %  N) que nous avons 

établie, semble en accord avec les valeurs de Re mesurées par 

Norstrom à plusieurs températures comprises entre 20 et 600°c, 

bien que cet auteur n'utilise pas cette linéarité dans l'inter- 

prètation qu'il propose. 

Le durcissement par addition d'Azote s'accompagne d'une 

perte de ductilité (figures 111.1.2 et 3 ) ,  qui reste néanmoins 

modérée en regard du fort gain de résistance obtenu. 

Les droites représentant les lois d'écrouissage mono- 
n 

tone 3 = KE en diagramme bilogarithmique, sont définies dans 
P 

le domaine 0,16 E < 3 % (figure III.1.4.a). Elles se placent 
P 

grossièrement l'une au dessus de l'autre à teneurs croissantes 

en Azote (K augmente avec le % pds NI, alors que les pentes, 

c'est-à-dire les taux de durcissement, diminuent (n diminue 

quand le % pds N augmente) (cf figures 111.1.4. b et c). 

Une teneur croissante en Azote augmente donc fortement 

la limite d'élasticité des aciers 316 L tandis qu'elle diminue 

leur taux d'écrouissage. L'analyse des droites d'écrouissage 

définies de E = 0,l % à la striction, conduit aux mêmes con- 
P 

clusions . 



Tableau 111.1.2, 

Comparaison entre les valeurs mesurées et les 

valeurs calculées par les relations empiriques 

de Pickering et Norstrom, pour les limites 

d'élasticité Re et les résistances 
0,2 % 

à la rupture Rm. 



Figure 111.1.2 

Variation des caractéristiques de traction monotone 

à température ambiante des aciers A, D, E, F, G ,  H 
en fonction de leur teneur atomique en Azote interstitiel. 



I I I I I 
1 % pds N 
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F i g u r e  111.1.3 

V a r i a t i o n  d e s  c a r a c t é r i s t i q u e s  d e  t r a c t i o n  monotone 

des ac iers  A ,  D ,  E ,  F, G ,  H e n  f o n c t i o n  d e  l e u r  

t e n e u r  p o n d é r a l e  e n  Azote  i n t e r s t i t i e l .  



F i g u r e  III.1.4.a 

Figure 111.1.4 

Caractéristiques d'écrouissage monotone 

à température ambiante, des aciers A, D, E t  F, G ,  H hypertrempés 

a) Droites d'écrouissage monotone (0,l % b E 6 3 % )  
PV 

b) Coefficients d'écrouissage K en fonction de la teneur 

pondérale en Azote. 

c) Exposants n d'écrouissage en fonction de la teneur 

pondérale en Azote. 



Figure III.1.4.b 

Figure III.1.4.c 

p d s  N 



111.1.1.2. Influence d'un vieillissement préalable 

Les aciers E et H ont été vieillis 2000H et 10 000 H 

à 600°C (cf 5 11.1.3). Ces deux traitements de vieillissement 

seront désignés respectivement par les notations V et VV et 

l'état hypertrempé sera noté HT. 

L'évolution des caractéristiques de traction monotone 

Re 0,2 % '  
Rm, A avec le temps de vieillissement t est représen- v 

tée sur la figure 111.1.5. Les limites d'élasticité et les 

charges à rupture augmentent légèrement avec le temps de vieil- 

lissement, essentiellement entre O et2 000 H .  Le durcissement 

modéré, dû à une précipitation matricielle de carbures 

et carbonitrures, s'accompagne d'une perte de ductilité non 

négligeable à forte teneur en Azote. 

Les droites d'écrouissage monotone, obtenues dans le 

domaine 

0,l ,< E \ 3 % 
P 

sont représentées sur la figure 111.1.6. Le décalage des droi- 

tes vers le haut, lorsque la durée du vieillissement augmente, 

traduit l'accroissement de la limite d'élasticité. En revanche 

le taux de durcissement semble peu modifié par le traitement 

de vieillissement : son auqmentation est faible dans l'acier E 

(0,08 % N) et à peine perceptible dans l'acier H (0,25 '% N). 

111.1.2. CARACTERISTIQUES DE TRACTION MONOTONE A 600°C 

Il faut noter ici que les résultats de traction mono- 

tone obtenus à 20°C et à 600°C ne sont pas directement compa- 

rables, surtout en ce qui concerne les allongements à rupture. 

En effet, la longueur de référence des éprouvettes de traction 

monotone est de 25 mm à température ambiante et de 10 mm entre 

collerettes à 600°C, pour un diamètre utile de 10 mm. Les ré- 

sultats ne sont pas non plus comparables à des essais industriels 

normalisés, nos rapports longueur/diamètre utiles étant très 

éloignés des normes AFNOR. Ce choix nous est dicté par la volon- 



Figure 111.1.5 

Evolution des caractéristiques de traction monotone 

à température ambiante, des aciers E et H, en fonction 

de la durée du vieillissement préalable à 600°C 

- en trait fin, acier E 
- en trait fort, acier H 



Figure 111.1.6 

Droites d'écrouissage monotone (0,l % 4 A E  a 3 % )  
PV 

à température ambiante 

des aciers E et H hypertrempés et vieillis. 



té d'utiliser les mêmes éprouvettes en fatigue et en traction 

monotone ; la faible valeur de la base de mesure est imyosée 

par les conditions de résistance au flambage. 

111.1.2.1 Influence de la teneur en Azote interstitiel 

A 600°C les accroissements de limite d'élasticité et 

de résistance à la ru~ture avec la teneur en Azote sont très 

comparables en valeurs absolues, à ceux obtenus à 20°C, 

(figure 111.1.3). En valeurs relatives, les accroissements à 

600°C sont beaucoup plus intenses. A 600°c comme à 20°C, si la 

limite d'élasticité est fortement accrue par l'augmentation de 

la teneur en Azote, le taux de durcissement, en revanche, est 

considérablement réduit (figure 111.1.8). 

111.1.2.2 Influence d'un vieillissenent préalable 

L'évolution des caractéristiques mécaniques avec le 

temps de vieillissement est plus importante à 600°C (figure 

111.1.7) qu'à 20'~. Si les résistances à la rupture Rm sont 

quasiment inchangées, les limites d'élasticité augmentent 

d'autant plus que la teneur en Azote est elevée. Mais ce dur- 

cissement qui reste modéré, s'accompagne d'une forte perte de 

ductilité, particulièrement à forte teneur en Azote. 

Les droites d'écrouissage monotone définies dans le 

domaine 0,1< E ,< 3 % (figure 111.1.8) sont translatées vers 
P 

les plus fortes contraintes par augmentation du temps de vieil- 

lissement tv (augmentation du coefficient d'écrouissage K avec 

tv), mais de même qu'à 20°c, le vieillissement n'influe quasiment 

-as sur le taux de durcissement (l'exposant d'écrouissage n 

varie peu avec tv), quelle que soit la teneur en Azote. 

Il faut d'autre part noter que les températures et 
-3  -1 vitesses de déformation utilisées (600°C et 4.10 s ) ap- 

partiennent au domaine d'existence du phénomène Portevin - Le 
Châtelier, domaine d'instabilités de la déformation plastique 

dans les solutions solides, liées aux interactions dynamiques 

entre dislocations et atomes de solutés. Cet effet se mani- 

feste tant en traction monotone qu'en fatigue oligocyclique, 

et sera examiné au paragraphe 111.3. 



Figure III. 1.7 

Evolution des caractéristiques de traction monotone 

à 600°C  des aciers E et H, en fonction de la 

durée du vieillissement préalable. 



Figure 111.1.8 

Droites d'écrouissage monotone ( 0 , l  % 4 A E  4 3 % )  
PV 

à 600°C des aciers E et H hypertsempés et vieillis. 



111.1.3. DISCUSSION DES RESULTATS 

L'augmentation de la teneur en Azote interstitiel des 

aciers type 316 L permet d'accroître considérablement leur 

limite d'élasticité et leur résistance à la rupture. Le gain 

de résistance à la traction est très important tant à 20°C 

qu'à 600°C, mais il s'accompagne d'une sévère perte de ducti- 

lité à 20°c, et d'une réduction du taux d'écrouissage. 

Ces caractéristiques peuvent être attribuées au dur- 

cissement par solution solide interstitielle. La présence des 

solutés réalise une dispersion beaucoup plus homogène de la 

déformation, donc une meilleure répartition et transmission 

des contraintes. La variation linéaire de la limite d'élasti- 

cité des aciers inoxydables austénitiques avec la teneur en 

interstitiels a déjà été mise en évidence dans d'autres allia- 

ges : par Irvine 131 dans des aciers Fe - 18 Cr - 10 Ni, par 
Douglass 141 dans des aciers Fe - 20 Cr- 20 Ni et dans d'autres 
types de solutions solides CFC telles le Ni-C (Nakada et Keh 

151)  

Le modèle de durcissement par solution solide de 

Friedel 161 permet d'expliquer cette linéarité. Le durcisse- 

ment est provoqué par interactions directes entre dislocations 

et solutés, soit par effet d'ancrage, soit par frottement. Au 

cours du déplacement d'une dislocation, l'aire A qu'elle balaye 

varie au cours du temps selon le schéma -a- de la figure III. 

1.9 1 7 ) .  

Les interactions dislocations - interstitiels par 
frottement, correspondant au schéma -b- (tmi > >  tni), expli- 

quent en général le durcissement des solutions solides cubiques 

centrées. Les atomes de solutés, fixes, freinent le mouvement 

des dislocations. 
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Figure 111.1.9 

Schémas définissant les trois stades du mouvement 

d'une dislocation (d'après 171)  

a - Cas général. 
b - Cas du durcissement des 

solutions solides CC (frottement). 

c - Cas du durcissement des 
solutionS solides CFC (ancrage). 



En revanche le phénomène d'ancrage, correspondant au 

schéma -c- (tni > >  tmi) explique le durcissement des solutions 

solides cubiques à faces centrées. Les atomes fixes ancrent 

les dislocations à leur passage. La déformation se 2oursuit 

alors par multiplication des dislocations 171. Divers mécanis- 

mes d'ancrage peuvent intervenir : un ancrage chimique, par 

"effet Suzukil* ; un ancrage élastique, par effet de taille, 

effet de module ou effet tétragonal ; un ancrage électrostati- 

que ou un ancrage par effet de l'ordre induit sous contrainte. 

Le modèle de Friedel suppose que la contrainte d'écoulement 

d'un alliage CFC en solution solide diluée est contrôlée par 

l'interaction des solutés avec le coeur des dislocations, es- 

sentiellement par effet de taille ; c'est un cas d'interactions 

fortes dislocations-interstitiels. 

Transposition du modèle de Friedel au durcissement des austé- 

nitiques à l'Azote 

Dans une solution solide diluée, les atomes de solutés 

exercent, sur les dislocations qui sont dans leur voisinage, 

deux types d'interactions : 

i. Les atomes qui se trouvent au voisinage d'une ligne de dis- 

location créent un champ de contraintes dont la longueur 

d'onde, à un coefficient qéométrique voisin de 1 près, est 

égale à la distance moyenne entre interstitiels : 

et d'amplitude 

conformément au modèle de MottetNabarro 181, si on ne con- 

sidère que l'effet de taille (l'effet de module est généra- 

lement négligeable). 

b est le module du vecteur de Bürgers de la dislocation, 

p le module de cisaillement, 
In1 i7 le facteur de taille qui est défini par ri = - si l'atome 
3 

interstitiel, supposé sphérique de rayon R, est introduit 

dans une cavité sphérique de rayon ( R  - A) de la matrice. 



La concentration c qui est prise en compte correspond au 

taux d'occupation des sites interstitiels, c'est-à-dire, 

dans le réseau CFC, au nombre d'atomes interstitiels 

pour 100 atomes métalliques. 

Sur une ligne de dislocation de longueur infinie, la 

résultante de ces contraintes est nulle. Sur une ligne de 

dislocation de longueur finie A, la contrainte résultante 

est : 

et si l'effet de taille prédomine : 

urlb C 2/3 T (A) = - i 2A 

Il s'agit d'un champ de contraintes du type contraintes in- 

ternes, athermiques, provenant d'interactions délocalisées 

dislocations-interstitiels. 

ii. Les quelques atomes qui se trouvent sur la liane de disloca- 

tion interagissent beaucoup plus fortement avec elle. La 

dislocation peut alors prendre localement de très fortes 

courbures. Le premier effet de cet ancrage est de donner à 

la dislocation une forme en zig-zags de paramètres x et y 

(figure 111.1.10). La déviation moyenne x par rapport à la 

ligne droite X'X provient du fait que, en passant par un 

grand nombre de solutés tels A - B - Cf la ligne de dislo- 
cation perd plus en énergie de liaison qu'elle ne gagne en 

énergie de ligne. 



Fiqure III. 1.10 

Ligne de dislocation dans une 

solution solide diluée. 

C Dans le plan de glissement de la dislocation, il y a - 
2 a tomes 1? 

1J 

de solutés par unité d'aire et la concentration atomique peut 

b2 être définie par c = - 
XY' 

La perte d'énergie de liaison de la longueur 2y de dislocation 

est : 

où I W , ~  est l'énergie de liaison d'un atome d'imgureté avec la 

dislocation. 

L'augmentation d'énergie de ligne de la dislocation AC de lon- 

gueur 2y lorsqu'elle passe de la configuration rectiligne X'X 

à la configuration en zig-zag ABC est : 

L 
soit 

Y 
puisque x <<  y 



2 4 
Es = Fi cxy 

b2 

compte tenu de l'équation (4) . 
Si on minimise l'accroissement total d'énergie : 

Far rapport à la déviation moyenne x : 

Si l'effet de taille est prépondérant : 

et la déviation d'équilibre est définie par : 

Les interactions dislocations-interstitiels incriminées 

sont très localisées. C'est pourquoi nous pensons que le facteur 

de taille ii doit correspondre à la dilatation locale du réseau 

autour de l'interstitiel. Aussi, à l'expression moyenne 

proposée par Friedel 16 1 et adoptée Far Nakada et Keh / 5 1 ,  nous 

préférons l'évaluation du facteur de taille 

correspondant à la dilatation locale du réseau autour de l'inters- 

titiel. 

Dans le cas de nos alliages austénitiques de paramètre 
O 

de maille a = 3,6 A, les interstitiels d'Azote occupent des sites 

octaèdriques (milieux des côtés du cube) ; leur insertion provoque 

une dilatation de l'octaèdre que l'on peut évaluer par le modèle 



atomique des sphères dures adjacentes. Le rayon atomique du Fe 

est alors : 

Le rayon atonique couramment 
O 

admis pour l'Azote est de 0,70A. 

Le facteur de taille q peut être 

assimilé à la dilatation rela- 

Figure 111.1.11 tive de la diagonale de l'octa- 

Atome d'insertion en site èdre provoquée par l'insertion 
octaédrique dans 

une maille CFC. 

de l'atome d'Azote : 

2 ( r N + r  ) - a  Fe 
t l =  

soit q = 0,lO. 

La déviation x est alors de l'ordre de b, c'est-à-dire relative- 

ment faible par rapport à une distance y entre atomes intersti- 

tiels de l'ordre de 5b pour une concentration atomique de 1 % N. 

L'amplitude de déviation des dislocations est donc 

faible. Et compte tenu du caractère curviligne des lignes obser- 

vées dans nos alliages par MET, elle est très difficile à 

mesurer. Les prédictions du modèle de Friedel ne sont donc pas 

en contradiction avec les observations microscopiques. 

La contrainte nécessaire pour passer de la configuration 

ABC à la configuration AB'C à OK : 

découle de l'énergie nécessaire pour passer de la position stable 

ABC à la position de maximum d'instabilité X'X ; elle doit de 



plus vaincre le fond continu de contrainte interne T ( y ) .  i 
Elle est donc définie par 

[T - ri ( y ) ]  2 b y x  = ( E  - E ~ )  1 ( 1 0 )  

Cette équation exprime que le travail de la force efficace 

2 T * b y  suivant le déplacement x doit vaincre l'énergie de 

liaison en B : E  diminuée de l'énergie de ligne récupérée : 1 

E2 '  

D'où la contrainte r nécessaire au déplacement à OK : 

si on néglige E par rapport à E 2  1 

Si on admet de plus que r ( y )  est faible, en prenant h = 2 y  i 
et les effets de taille prépondérants, soit 

k? ?II 2  
on obtient T = -=IEk!.l 

2 b x y  4 x y  

soit 

qui définit la limite d'élasticité à OK du monocristal. Cette 

contrainte naît des interactions à courtes distances disloca- 

tions- solutés et décroît donc rapidement avec la température. 

La cission critiqueStoute température est constituée 

d'une composante athermique r définie par (3) et d'une compo- i 
sante activée thermiquement rX définie par ( 1 2 )  ; 

soit 

compte tenu des équations (4) et (8) 

En première approximation, à la température T, la cission criti- 

que est définie par : 



pour T > T 
C 

T 
T = T  ( y ) + - T  pour T < T i 2b c C 

0-5 la température critique Tc est 

- 
Tc - 

I l 
2 

bvpx c 2kLog 

avec k la constante de Boltzmann (k= 13,8.10 - 24  
( J / K )  /atome) 

v la fréquence de Debye 

D la densité de dislocations mobiles 

b le module du vecteur de Bürgers 

c la concentration atomique en solutés 

et x l'amplitude des déviations des zig-zaqs par rapport 

à la liqne droite X'X. 

Cette décroissance linéaire de la limite d'élasticité des aciers 

inoxydables austénitiques avec la température a effectivement été 

observée par M.A. Mercier 1 9 )  et Reed 1101 jusqu'à une tempéra- 

ture avoisinant l'ambiante (figure 111.1.12). 

Le modèle de Friedel n'est pas le seul à prévoir la très 

forte dépendance de la limite d'élasticité avec la température. 

Le modèle de Fleischer la prévoit également 1111. Ce modèle 

explique le fort durcissement par solution solide interstitielle 

par des interactions dislocations- défauts tétragonaux. Ces 

effets tétragonaux, importants dans les solutions solides inters- 

titielles cubiques centrées, sont minimes dans les alliages CFC, 

en raison de la symétrie cubique des sites interstitiels, con- 

formément aux conclusions tirées par Nakada et Keh 151 dans 

l'étude des alliages Ni - C. Par ailleurs, le modèle de Fleis- 
cher prévoit une composante de durcissement activée thermique- 

ment proportionnelle à 6 ; il n'est donc absolument pas vérifié 
par le durcissement du 316 L allié à l'Azote. 



Figure 111.1.12 

Limites d'élasticité d'aciers inoxydables 

austénitiques en fonction de la température. 

a) Acier 17 Cr - 13 Ni - Mo - d'après Mercier 191 

b) Acier Fe - 20 Cr - 16 Ni - 6 Yn - 0,2 N 
d'après Reed 1101. 

I l I J 
O 1 O 0  200 300 

Temperature, K 



Qualitativement, l'accord entre le modèle de Friedel 

et nos résultats semble satisfaisant. Il faut remarquer cepen- 

dant que les valeurs numériques prévues par le modèle (T*= 20  MPa, 

T~ = 2MPa Pour 1 %at. N) sont sensiblement differentes des valeurs 

expérimentales (environ un facteur 5). Cette différence ne nous 

semble cependant pas rédhibitoire. En effet l'estimation de 

plusieurs paramètres géométriques et physiques est très approxi- 

mative. 

On rencontre effectivement ici les limitations du 

modèle de Friedel lorsqu'il s'agit de l'appliquer à notre cas. 

En effet, la détermination de la température critique T est 
C 

très incertaine ; on peut tout au plus supposer qu'elle avoisine 

0°C si on se réfère à la linéarité de la limite d'élasticité des 

aciers inoxydables austénitiques avec la température, en deça 

de l'ambiante 19, 101. D'autre part les contributions en c (com- 

posante activée thermiquement) et en c 4'3 (composante atherrni- 

que) à la cission critique sont difficilement discernables ; 

d'où la linéarité de la limite d'élasticité avec la concentration 

en Azote interstitiel, observée à 20°C. Enfin le modèle de 

Friedel ne prend pas en compte l'effet de la taille de grain sur 

le durcissement des polycristaux, effet d'importance primordiale. 

Nous rappelons brièvement ici les modèles de durcissement par 

affinement du grain. 

Effet de taille de grain sur le durcissement des ~olycristaux ------------------- ............................. -- ---_---- 

La présence de joints de grains dans les polycristaux 

entraîne un fort effet de durcissement. Ce durcissement est dû 

à la difficulté de propager l'écoulement plastique d'un grain 

à l'autre. Il dépend par conséquent fortement du nombre de 

systèmes de glissements disponibles et de la possibilité de 

glissement dévié, dans la structure cristalline. Il dépend éga- 

lement de la nature du joint, qui peut plus ou moins agir comme 

source et puits de dislocations. 

D'une façon générale, la plupart des auteurs s'accor- 

dent pour représenter la variation de la limite élastique et 

de la contrainte d'écoulement en fonction de la taille de grain 

d'un polycristal par une loi du type 



où a ( E )  et k ( E )  sont deux fonctions de la déformation E 
O 

et n est une constante. Hirth 1121 retient que la plupart des 

résultats expérimentaux donnent une constante n comprise entre 
1 

1/3 et 1. La valeur - a été pronosée au départ par Hall 1131 2 
et Petch 1141. La "loi de Hall-Petch" très couramment 

admise est : 1 - - 
a = o ( E )  + k ( E )  d 2 

O 

De nombreux modèles ont tenté d'expliquer cette varia- 

tion en den 115 1 .  Ils se répartissent en 4 types : 

les modèles d'empilements où l'on considère que le 

joint est un obstacle sur lequel viennent s'em-iler des disloca- 

tions. Li et Chou 1161 envisasent différents types d'empilements. 

Ils considèrent que la limite élastique du polycristal est at- 

teinte dès que la concentration de contrainte en tête de l'empi- 

lement entraîne le dépassement de la contrainte critique oc 

nécessaire pour propager le glissement dans le joint adjacent. 

Quelque soit le type d'empilement envisagé, on aboutit à une loi 

du type Petch-Hall 
1 - - 

où A est un terme fonction de la rigidité du milieu et de la 

nature de l'empilement, tandis que a est une constante. Notons 

cependant que la valeur de la contrainte critique a reste à 
C 

définir. Pourtant des résultats expérimentaux ont mis en défaut 

de tels modèles, en 2articulier en raison du manque d'observa- 

tion d1em?ilernentç dans les métaux nurs en particulier ; de plus 

ces modèles s'a-pliquent à la limite d'élasticits mais pas à la 

contrainte d'écoulement. 

)l les "modèles d'écrouissage" en revanche s'appliquent 

à la contrainte d'écoulement mais pas à la limite d'élasticité. 

Johnson 117) fut le premier à suggérer que le terme kd -1 /2  de 

la relation de Hall-Petch pouvait être dû à l'écrouissage. 

Ces modèles se fondent sur le fait expérimentalement reconnu 

que la contrainte (c - o ) est proportionnelle à la racine carrée 
O 



de la densité de dislocations p.  Si de plus on admet que le 

libre parcours moyen des dislocations est proportionnel à la 

taille de grain : 

- 
x = Bd, et puisque la déformation E est définie par E = pbX, 

1 - - 
on obtient : a = a + aubJElb@ d 2 

O 

Ce modèle peut rendre compte de l'effet de taille de grain sur 

la contrainte d'écoulement, pourvu tout d'abord que la loi 

d'écrouissage soit du tyne parabolique ; de plus il suppose que 

oo est indépendant de la déformation. Ces deux conditions sont 

vérifiées dans le Nb et dans le Mo. Pourtant dans de nombreux 

autres métaux et alliages, le coefficient k diminue quand E aug-- 

mente, et dans ces cas, a est fonction de la déformation. Dans 
O 

le même ordre d'idée, Ashby 1181 propose de distinguer deux 

types de populations de dislocations dans un grain : une popu- 

lation dite "statistiquement stockée", nécessaire pour accomrno- 

der la déformation du grain dans son ensemble, et une population 

qéométriquement nécessaire pour assurer la com~atibilité des 

déformations entre qrains. Ces deux populations, de densités 

respectives pS et pG, sont supposées admettre des libres parcours 

moyens h et A G  très différents. Dollar et al 1191 supposent que 
S 

ces densités s'additionnent et qu'elles sont définies respective- 

ment par : 

où K 
1 ' K2 et m sont des constantes. Ils aboutissent alors à 

a* étant la contrainte de frottement du réseau, à déformation 

nulle. 



-1 le troisième type de modèles se base toujours sur 

les théories de l'écrouissage et le concept de la double popu- 

lation de dislocations. Mais cette fois ces populations occupent 

des zones différentes du grain : la densité pG,occupe une couche 

voisine du joint, d'épaisseur t, et la densité p occupe l'inté- 
S 

rieur du grain. Le grain est alors considéré comme un matériau 

composite à deux phases, auquel on peut appliquer la loi des 

mélanges : 

où F et F sont les fractions volumiques de chacune des zones 
S G 

et as et a leurs contraintes d'écoulement respectives. L'analyse 
G 

de Meyers 1 2 0 )  aboutit à la contrainte d'écoulement 

soit 

Quand on tend vers le monocristal, a tend vers a et quand l'é- s ' 
paisseur 2t gagne tout le grain (cas des fortes déformations du 

polycristal), a tend vers a 
G' 

Il semble qu'une synthèse des modèles d'empilement et 

des modèles d'écrouissage permette de balayer le spectre des 

modes de déformation existant dans les alliages métalliques 

polycristallins 121). Dans un cristal plastiquement anisotrope, 

le joint de grain a un fort effet de durcissement, dû à un fai- 

ble nombre de systèmes de qlissement disponibles. Les disloca- 

tions y adoptent des configurations d8em9ilements plans aux 

joints. Les modèles d'empilements s'appliquent alors. A l'autre 

extrémité du spectre, les effets de taille de grain sont réduits 

au minimum dans les solides plastiquement isotropes (solides 

CFC de haute pureté et à forte EFE, solides CC). Dans les cas 

intermédiaires d'anisotropie plastique, c'est-à-dire les cas où 

le nombre de systèmes de glissement indépendants est suffisant, 

mais le glissement dévié difficile (solides CFC à faible E F E ) ,  



l'effet de taille de grain est intermédiaire. Les modèles d'é- 

crouissage rendent correctement compte du durcissement par effet 

de taille de grain des solides isotropes. Dans la configuration 

intermédiaire, les modèles d'empilements peuvent s'appliquer à 

bas niveau de déformation, les modèles d'écrouissage à haut 

niveau. Le troisième type de modèles permet pour sa part de 

balayer une large gamme de déformations. 

'-1 enfin, une quatrième approche de la loi de Hall - 
Petch a été tentée. Elle prend en compte le fait expérimentalement 

reconnu que les joints sont souvent des sources de dislocations 

1151. 11 est supposé, assez logiquement, que la capacité des 

joints à émettre des dislocations peut dépendre de la structure 

et de la composition des joints de grains, mais est indépen- 

dante de la taille de grain. Si m est la longueur totale de dislo- 

cations émisespar unité d'aire du joint de qrain, au début de la 

déformation, la densité de dislocations dans un grain sphérique 

est alors 

et la contrainte limite d'élasticité : 

L'observation expérimentale de joints qui jouent le rôle de 

sources de dislocations, plus particulièrement lorsqu'ils pré- 

sentent des saillies, ainsi que l'effet d'une trempe ou d'un 

recuit sur la stabilité des saillies aux joints tend à confir- 

mer un tel modèle. Mais son développement nécessiterait de 

prendre en compte le fait qu'un joint agit à la fois comme source 

de dislocations et comme puits de dislocations ; de plus la pro- 

duction et absorption des dislocations par le joint est essen- 

tiellement fonction de sa structure métallurgique, structure 

qui varie au cours de l'écoulement plastique 1221. 

Cette revue des modèles physiques permettant d'expli- 

quer l'effet de la taille de grain sur la contrainte d'écoule- 



ment des polycristaux montre à l'évidence la complexité du 

problème, Tout au plus peut-on admettre dans l'état actuel de 

nos connaissances, comme Hirth 1121 en 1972, que la corrélation 

est quasi-universellement vérifiée. Pourtant il faut noter qu'en 

présence de cellules de dislocations ou de sous-joints, la cor- 

rélation s'établit en fonction de la taille des cellules ou des 

sous-grains, et non plus en fonction de la taille de grain. La 

contrainte o représente la contrainte d'écoulement du monocris- i 
ta1 ; elle est influencée par la structure cristalline, la pré- 

sence ou non d'obstacles interstitiels ou inclusionnaires, et 

la structure d'écrouissage. Le terme kd-m reflète l'effet des 

obstacles bi-dimensionnels à la propagation du glissement (joints 

de grains ou de macles, parois cellulaires, sous-joints) ; il 

doit dépendre de la nature du qlissement, donc de l'EFE, de la 

nature et de la structure des joints ; il ne devrait dépendre 

des éléments en solution solide que par l'intermédiaire de leur 

effet sur le mode de glissement. L'influence de la température 

et de la vitesse de déformation sur les paramètres O k et m i f  
n'a pas été clairement élucidée. Il semblerait que l'effet de 

la température n'apparaisse pas dans le terme kd-m. Ceci n'est 

peut être pas certain dans la mesure où ce terme dépend, comme 

nous l'avons vu dans les modèles d'écrouissage, de la nature du 

glissement, sur laquelle influent la température et la vitesse 

de déformation. 

Dans les aciers que nous étudions, le paramètre taille 

de grain varie peu (les valeurs extrêmes sont 45 um pour l'acier 

A et 135 Pm pour l'acier E )  et sa variation est indépendante de 

la teneur en Azote. Nous ne pouvons donc pas en mesurer l'in- 

f luence. 

Norstrom a tenté l'analyse de l'effet conjoint de la 

taille de grain et de la teneur en Azote sur la limite d'élasti- 



cité à 0,2 % d'aciers type 316 L - 316 LN, en fonction de la 
température 12 1 . Il aboutit à une corrélation numérique : 

où T est exprimé en kelvins et d en mm. 

En analysant l'effet de taille de grain sur la contrainte d'é- 

coulement d'un acier Z2CND17 - 12 allié à 0,11%N ( 3 1 6  L), à 

l'aide du modèle d'écrouissage à 2 phases de Thom-son 1231, 

Norstrom 124 1 obtient la relation : 

où p représente la densité de dislocations initiale, ps 
O 

la 

densité de dislocations à saturation, et où a, A et B sont des 

constantes. Si cette seconde expression a une signification 

physique, la première est plutôt un ajustement numérique. Elle 

met en évidence un terme dépendant de la température, où le 

durcissement par solution solide s'exprime en cli2, et un ter- 

me non activé thermiquement, dont la linéarité en c n'est pas 

expliquée. L'effet combiné de l'Azote et de la taille de qrain, 

exprimé par ce dernier terme, peut peut-être être attribué à 

la présence de macles dans les grains d'austénite, favorisée 

par l'abaissement de 1'EFE dû à l'Azote. Les joints de macles 

jouent alors un rôle analogue à celui des joints de grains. 

Néanmoins, l'interprètation physique plus complète, de 

l'effet combiné de l'Azote et de la taille de grain nécessite 

des investigations plus poussées, accompagnées d'observations 

par microscopie électronique en transmission, et d'une analyse 

des effets de la température et de la vitesse de déformation. 

Par effet d'ancraqe, la nrésence de solutés auonente 

les contraintes à courte distance aqissant sur les dislocations, 

et diminue celles à longue portée. Ceci se traduit par une dé- 

croissance du taux d'écrouissaqe, lorsque la teneur en Azote 



augmente. Pourtant dans d'autres alliages, la présence de solutés 

provoque un accroissement du taux de durcissement, qui peut 

résulter d'une précipitation durant la déformation, d'une augmen- 

tation de la vitesse de multiplication des dislocations et des 

obstacles qui en résultent, d'une décroissance de la vitesse de 

restauration, ou enfin d'une ef£icacité accrue des dislocations 

comme éléments durcisseurs, grâce à la présence de solutés1251. 

L'effet de décroissance du taux d'écrouissaqe, dû à la 

-présence d'Azote, peut également s'expliquer par l'effet de 

l'Azote sur l'énergie de faute d'empilement du 316 L. 

Comme l'indiquent des observations réalisées par ailleurs, 

la présence d'Azote dans les aciers inoxydables austénitiques fa- 

vorise le mouvement ~ l a n  des dislocations 126, 27, 28, 291 ; nous 

le montrerons nous-mêmes au paragraphe 111.2.1.3. Certains au- 

teurs 126, 4, 301 associent ce caractère plan des modes de défor- 

mation à des mises en ordre locales des solutés, favorisées par 

la présence d'Azote, tandis que l'énergie de faute d'empilement 

ne serait pas modifiée. Il faut néanmoins souligner que ces au- 

teurs parlent d'alliages Fe - Ni - Cr - C charqés de teneurs en 
Azote inférieures ou égales à 0,05 % pds. Mais personne n'a pu 

mettre en évidence l'existence de préprécipités dans l'austénite 

Fe - Ni - Cr additionnée d'Azote, malgré la forte affinité de 
l'Azote pour le Chrome. En revanche nos travaux 1291 montrent que 

la présence d'Azote à forte teneur abaisse l'énerqie de faute 

d'empilement des aciers inoxydables austénitiques, résultats con- 

firmés par ailleurs (cf § 1.2.1 et 131, 321). 

Il est généralement admis qu'une augmentation de llEFE, 

en favorisant le glissement dévié, conduit à un moindre taux de 

durcissement 1331 ; et lorsque la température augmente, le nom- 

bre de systèmes de glissement activés augmente, et leurs inte- 

ractions provoquent un accroissement du taux de durcissement. Ces 

comportements sont pourtant contraires à ceux que nous observons ; 

nous proposons une autre explication à nos résultats. 

Les aciers type 316 L, qui ont une faible EFE (=30mJ/m 
2 

d'après 1311) voient celle-ci encore abaissée par addition d'A- 

zote. Le mouvement des dislocations devient alors essentiellement 

plan ; la déformation est confinée dans des bandes de glissement 



qui se télescopent avec les dislocations des systèmes secondaires 

1 3 3 1 .  Dans les plans de glissement effectifs, les obstacles sont 

quasiment effacés, la déformation est alors rendue plus facile 

et la multiplication des dislocations moins nécessaire à la dé- 

formation. Le glissement dévié est quasiment inexistant. Ainsi 

la densité des obstacles à courte distance, au mouvement des 

dislocations, varie peu. Ceci peut expliquer que le taux de dur- 

cissement diminue quand la teneur en Azote augmente, c'est-à-dire 

lorsque 1'EFE diminue. 

Un vieillissement préalable provoque un durcissement par 

précipitation, surtout efficace à 6 0 0 ° c .  A cette température, le 

durcissement accroît essentiellement la limite d'élasticité, et 

cela d'autant plus que la teneur en Azote est élevée. Mais ce 

gain modéré ne compense pas la forte perte de ductilité qui 

l'accompagne. 

En revanche le vieillissement ne modifie que très peu le 

taux d'écrouissaqe (exposant n de la loi d'écrouissage), tant à 

20°C qu'à 6 0 0 ° c .  

Un durcissement par précipitation matricielle de nitrures, 

carbures ou carbonitrures, ou une mise en ordre locale peuvent 

expliquer ces caractéristiques. La présence de précipités ou 

d'ordre à courte distance accroît le nombre d'obstacles de courte 

portée, au mouvement des dislocations. Elle ne modifie pas les 

contraintes internes (dues aux obstacles à lonque portée), ce qui 

se traduit par la constance du taux d'écrouissage. 

Nous nous proposons d'évaluer théoriquement le durcisse- 

ment par précipitation que l'on peut prévoir dans les aciers E et 

H vieillis, comnte tenu de la taille et de la répartition des pré- 

cipités observées au MET (cf 5 II. 1.4) . Les particules intera- 
gissent avec les dislocations mobiles, entraînant une action 

durcissante. On distingue des interactions durcissantes directes, 

qui influent sur la limite d'élasticité de l'alliage, et des in- 

teractions durcissantes indirectes, qui influent sur le durcis- 

sement d'écrouissage 1341.  Nous discuterons ici des interactions 

directes précipités - dislocations. Les précipités entravent le 
déplacement des dislocations, nécessaire à la déformation plas- 



tique qui ne devient significative qu'à partir de l'instant oïl 

les dislocations franchissent les obstacles. Du fait de leur 

dimension et de la valeur de leur paramètre d'écart à la cohé- 

rence, les carbonitrures du type M23(C,N)6 observées sont 

incohérents 1351. Il en résulte que les précipités sont contour- 

nés par les dislocations (cas d'obstacles non pénétrables). A 

température ambiante, les métaux CFC se déforment essentielle- 

ment par glissement simple dans des plans (111) suivant des 

directions <110> ; le mécanisme de franchissement probable est 

le contournement par glissement simple, appelé "Mécanisme 

d1Orowan" 1361.  

A proximité d'une inclusion, la dislocation est repous- 

sée par la force-image, et sous l'action d'une contrainte ap- 

pliquée résolue T, elle prend dans son plan de glissement la 

position d'équilibre indiquée figure III.1.13.a, à savoir celle 

d'un arc de cercle raccordé tangentiellement au contour des 

particules sphériques A et B. L'énergie nécessaire pour faire 

passer la dislocation de la position rectiligne A 3  à une posi- 

tion incurvée définie par l'angle û est, compte tenu de l'énergie 

de ligne et du travail de la contrainte appliquée : 

W = EAL - T ~ A A  

AL est la variation de longueur de la ligne entre les 

deux positions 

OA l'aire balayée correspondante 

E la tension de ligne de la dislocation 

D la distance moyenne intercentres entre les inclu- 

sions, dans le plan de glissement 

RS 
le rayon planaire moyen des inclusions dans le 

plan de glissement. 

Les positions d'équilibre B o  répondent à dW/dB - 0 : 



-1 O0 = cos T b D  
[ 2 (E+rbRS) 1 

Les deux positions d'équilibre, de départ 0 =Bo(I) et instable 

d'échappement 0 = - Bo (II) , se confondent (III) pour la con- 
trainte critique 

appelée "Contrainte critique dlOrowan" (cf figure 111.1.13). 

Quand cette contrainte critique est atteinte, la dislocation 

franchit athermiquement les particules, de manière analogue au 

fonctionnement d'une source de Frank- Read, avec A et B comme 

points d'ancrage. 

En tenant compte du caractère coin, vis ou mixte de chaque por- 

tion élémentaire de l'arc de dislocation, on peut définir la 

forme exacte de la dislocation, sous l'action de la contrainte 

appliquée (figure III.1.13.b). Ashby 1371 définit alors la 

contrainte critique dlOrowan pour une dislocation coin : 

o Ù L = D -  2RS. 

Le passage au polycristal utilise le coefficient du modèle de 

Taylor M=3, mieux adapté à la fatigue plastique du 316 L que 

celui de Sachs (cf 5 I.3.1.l.c. 1381) : 

Pour évaluer cette part Aoc de durcissement par précipitation 

intragranulaire, dans la limite d'élasticité de l'acier E vieilli, 

nous ne tenons compte que des précipités M23 ( C I  N ) 6 ,  qui sont 

les seuls à avoir un effet significatif, du fait de leur répar- 

tition. Dans l'acier H vieilli, ce sont également les précipités 

M23 ( C f  N ) 6  qui sont cause d'un durcissement de précipitation ; 

mais leur répartition n'est pas du tout homogène, comme nous 

l'avons vu précédemment ( 5  11.1.4) 



) \ ~ o s i  t ion de départ 

Figure III.1.13'(d1après 1341) 

Modèle de durcissement de précipitation, dlOrowan 

a - Dislocation bloquée dans son plan de glissement 
par des précipités 

1 .  dislocation coin 
b - Positions critiques : 2.dislocation vis 

3. dislocation a = 45O 

Tableau 111.1.3 

Distances intercentres entre précipités intragranuiaires, 

rayons moyens des précipités, 

et contraintes de durcissement par précipitation. 



On peut alors prévoir l'absence de ce type de durcissement, 

dans les zones exemptes de précipités, donc molles, etquanti- 

fier le durcissement des zones dures fortement chargées en 

précipités. Le durcissement moyen sera bien sûr inférieur à 

ce durcissement maximum. 

Le tableau 111.1.3 définit les espacements intercen- 

tres D entre précipités, les rayons moyens RS de ces précipités, 

et le durcissement par précipitation qui en découle, en admet- 

tant le mécanisme dlOrowan d'interactions dislocations - précipités. 
Il faut être conscient que les durcissements de précipitation 

Aac ainsi calculés ne peuvent être comparés aux accroissements 

de limite élastique dus aux traitements de vieillissement. En 

effet, au durcissement par ?récipitation matricielle est asso- 

ciée une perte de durcissement de solution solide par préci- 

pitation des interstitiels de Carbone et d'Azote. 

L'accroissement du taux d'écrouissage des aciers E et 

H avec la température s'explique par les fortes interactions 

entre dislocations mobiles et atomes de solutés qui se mani- 

festent en particulier par l'important effet Portevin- Le 

Châtelier apparaissant dans tous les états structuraux en trac- 

tion monotone à 600'~. 

L'analyse des faciès de rupture en traction monotone a 

été effectuée par microscopie électronique à balayage. La planche 

111.1.1 présente les photos obtenues sur les aciers E et H. 

Les aciers hypertrempés -résentent tous, à température 

ambiante comme à 600°c, un faciès caractéristique d'une rupture 

transgranulaire ductile à cu~ules. En revanche, le traitement 

de vieillissement infligé aux aciers E et H entraîne une précipi- 

tation aux joints, cause d'une fragilisation intergranulaire. 

Les pourcentages de rupture intergranulaire estimés sur les 

faciès sont définis sur la figure 111.1.14 en fonction du temps 

de vieillissement. La fraqilisation intergranulaire augmente, 

comme on pouvait le prévoir, lorsque la durée du vieillissement 

et la teneur en Azote croissent ; cette fragilisation est plus 

sensible à température ambiante, où la ductilité de la matrice 

est moindre. 



Figure 1 1 1 . 1 . 1 4  

Pourcentages de rupture intergranulaire estimés 

sur le faciès de rupture en traction des aciers E et H. 



acier E -V 50gm a c i e r  H-V 1 0 0 ~ ~ m  

a c i e r  E- V V  - 50em 
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8 8 

a c i e r  E-  VV I 20em 
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ac ie r  H - H T  

a c i e r  H -  V V  :Opm, 

a c t i o n  monotone .  6 0 0 ' ~  



111.2. FATIGUE OLIGOCYCLIQUE 

Les résultats des essais de fatigue oligocyclique sont 

analysés ici, successivement à 20°C et à 600°C. 

A 20°C, nous discuterons de l'effet du Carbone et sur- 

tout de l'Azote, interstitiel ou précipité. Les différences de 

comportement rencontrées à faible et à forte teneur en Azotedu 

point de vue résistance à la fatigue et du point de vue compor- 

tement de durcissement/adoucissement seront discutées à la 

lumière d'une analyse des contraintes et des énergies dissipées, 

et à la lumière des microstructures de déformation observées au 

XET et des faciès de rupture observés au MEB. Nous discuterons 

également les résultats de vitesses de fissuration déduites des 

mesures d'interstries sur les faciès de fatigue. 

A 600°C, l'analyse des microstructures de défornation 

et des faciès de rupture nous permet d'expliquer les effets de 

l'Azote et du vieillissement sur la résistance à la fatique des 

aciers vieillis. 



111.2.1. COMPORTEMENTS EN FATIGUE OLIGOCYCLIQUE A TEMPERATURE 

AMBIANTE. 

Nous pouvons noter dès à présent que le choix du cy- 

cle de référence â température ambiante (20 % NR pour nous, 

50 % pour d'autres auteurs), n'influe quasiment pas sur l'ana- 

lyse de nos résultats. Nous discuterons successivement de 

l'influence du Carbone interstitiel, de l'Azote interstitiel 

et de l'effet d'un vieillissement préalable sur le comporte- 

ment en fatigue plastique oligocyclique des aciers étudiés. 

111.2.1.1. Effet du Carbone interstitiel 

Ecrou issase-c~c l l sue-e1 :~~~o lu1 :L~n-des-con1:z~&zLes-~~-co :zs -d~~~ 
essai. ----- 

Nous avons représenté les courbes d'écrouissage mono- 

tone jusqu'à E = 2 % et les courbes d'écrouissage cyclique t 
o - E à température ambiante, pour les aciers A, B et C sur a ta 
la figure 111.2.1. 

Les courbes d'écrouissage cyclique mettent en évidence 

un durcissement cyclique par rapport à l'écrouissaqe monotone 

(correspondant au premier quart de cycle d'un essai de fatigue), 

dans le domaine de déformation étudié. L'écrouissage cyclique 
- (Oa - f (ita) caractéristique du cycle stabilisé) est quasiment 

le même pour les aciers A et C ; l'acier B présente un écrouis- 

sage cyclique léqèrement supérieur à fort niveau de déformation 

( "ta > 0,65 % ) .  Ces courbes sont la conséquence de l'évolution 

des am-litudes de contrainte au cours du cyclaqe. 

Pour les aciers A, B et C, l'évolution des contraintes 

au cours du cyclage est caractéristique du comportement des 

solutions solides recuites décrit par Pineau 1391 et Lukas et 

Klesnil 1401 (cf 5 1.3.1.1.). 

Sur les courbes d'évolution des contraintes de tous 

les aciers étudiés, on constate l'existence d'une neriode de 

quasi-stabilisation des contraintes qui couvre la majeure par- 

tie de la durée de vie de quelques % (toujours < 20 % )  à 

80-90 % NR. La pente de la courbe y est faible et varie 'eu. 



Fiqure 111.2.1 

Courbes d'écrouissage monotone et cyclique des 

aciers A, B et C à température ambiante 



Nous convenons d'apprécier la fin de la période d'accommodation 

et le début de la période de propagation par les seuils à par- 

tir desquels la pente de la courbe varie vite : par exem~le 

pour le matériau D cyclé à AE = 3 % ,  la fin de la période t 
d'accommodation est appréciée à 20 % 

N ~ f  
et cyclé à Act = 0,6 % ,  

elle est appréciée à 8 % NR (cf figure 111.2.5). 

Dans les aciers A, B et C la période d'accommodation 

présente un durcissement cyclique d'intensité et de durée légè- 

rement croissantes avec la teneur en Carbone et avec le niveau 

de déformation imposé (figures 1 1 . 4 . 4 .  Aa, Ba et Ca). 

R ~ s i s t a n c e - ? - l a - f a t i ~ ~ e - o i i L ~ o c ~ c E & ~ u e  
Les courbes de Manson-Coffin des aciers A, B, C (fi- 

gure 111.2.2) sont quasiment identiques, compte tenu de la dis- 

persion expérimentale inhérente aux phénomènes de fatigue. En 

revanche les courbes d'endurance oa - NR (figure 111.2.3) tra- 

duisent une meilleure résistance de l'acier B à bas niveau de 

contrainte (a < 370 MPa) et des aciers A et C à fort niveau de a 
contrainte (aa > 370 MPa). Néanmoins raisonner en contraintes 

sur nos essais pilotés en déformation n'a pas grand sens : les 

aciers type 316 présentent un fort "Effet Mémoire", et nous 

avons vu précédemment que les essais de fatigue plastique à 

contrainte imposée ne sont alors pas équivalentes à des essais 

à déformation imposée (cf 5 1 . 3 . 1 . 1 )  . 







En conclusion, les aciers type 316 (z6C~D17-12) et 

316 L (Z2CND17-12) de teneur négligeable en Azote présentent 

le même comportement en fatigue oligocyclique à température 

ambiante. Le choix de l'un d'eux ne peut donc pas résulter 

d'un critère de résistance à la fatigue oligocyclique à tem- 

pérature ambiante, mais d'autres critères d'utilisation tels 

que : 
- une bonne résistance à la corrosion intergranulaire 

- une bonne résistance à haute température 

- une bonne stabilité structurale. 

Signalons que nos résultats expérimentaux concernant 

la fatigue oligocyclique des aciers Z2CND17-12 concordent très 

bien avec ceux d'autres équipes 141, 42, 43, 44, 451 (cf 1461). 

Cette étude préliminaire nous a permis de vérifier la validité 

du montage expérimental à l'ambiante et de-la ~rocédure d'essai 

utilisée. 



111.2.1.2. Effet de l'Azote 

III.2.1.2.a. Effet de l'Azote interstitiel ............................. 
Le rôle de l'Azote interstitiel sur le comportement 

en plasticité cyclique des aciers type 316 L - 316 LN, que 

nous allons décrire ici, a déjà fait l'objet de notre part de 

plusieurs publications ( 1 2 9 1 ,  1471, 1 4 8 1 ) .  

La figure 111.2.4 présente les courbes d'écrouissage 

monotone jusqu'à E = 2 % et les courbes d'écrouissage cyclique t 
oa - E à température ambiante, des aciers A, D, F, G, H di- ta 
versement chargés en Azote (cf tableau 11.1.2). 

Les courbes d'écrouissage cyclique montrent toutes 

un adoucissement cyclique à basse déformation et un durcisse- 

ment cyclique à forte déformation, par rapport à l'écrouissage 

monotone. L'écrouissage cyclique est quasiment le même pour tous 

les aciers ; en conséquence l'amplitude de déformation corres- 

pondant à la transition adoucissement- durcissement cyclique 

augmente avec la limite d'élasticité, donc avec la teneur en 

interstitiels. Ceci résulte des comportements d'accommoda+ion 

différents que présentent les aciers faiblement chargés, compa- 

rés aux aciers fortement chargés en Azote. 

On distingue en effet deux types d'évolution des con- 

traintes au cours du cyclage : l'un aux faibles teneurs 

(X < 0,10 % pds N) et l'autre aux fortes teneurs (X > 0,10 % pdsN) 

en Azote. Les périodes d'accommodation, de stabilisation et de 

propagation seront discutées au vu des figures 111.2.5. Néan- 

moins ces analyses classiques présentent l'inconvénient de mas- 

quer l'évolution des contraintes au cours des tout premiers 

cycles. Pour les 20 premiers cycles, nous proposons une repré- 

sentation de cette évolution en diagramme bilinéaire (figure 

111.2.6). 



Figure III. 2.4 

Courbes d'écrouissage monotone et cyclique 

des aciers A, D, F, G et H à température ambiante 



Figure 111.2.5 

Evolution des contraintes au cours du cyclaae à 

température ambiante, dans les aciers A .  D , F. G , H . 



Pour les aciers faiblement chargés en Azote (Aciers 

A, D, E), comme pour les aciers A, B et C précédemment discu- 

tés, la durée de la période d'accommodation croît avec la 

teneur en interstitiels et avec le niveau de déformation im- 

posé (de 2 à 3 % pour l'acier A et de 10 et 20 % pour l'acier 

D, pour les niveaux de déformation AE de 0,8 et 2,5 % ) .  Ce t 
stade se caractérise par un durcissement au cours des tout 

premiers cycles (figure III.2.6), d'autant plus intense que 

Ast est élevé. A forte déformation, ce durcissement se poursuit 

jusqu'à la quasi-sta.bilisation, et, aux faibles déformations, 

il est prolongé par un adoucissement d'autant plus intense que 

le niveau de déformation est faible. La période de "quasi- 

stabilisation' de la contrainte est caractérisée à faible A E ~  
par un très léger adoucissement, à Act moyen par une stabilisa- 

tion réelle, et à fort par un très léger durcissement pour 

l'acier A, un très léger adoucissement pour les aciers D et E. 

Pour les plus fortes quantités d'Azote (Aciers F, G et 

H) 1 la période d'accommodation dure environ 15 % de NR. Elle se 

caractérise par deux phases successives : un durcissement durant 

les tout premiers cycles ( -  20 cycles à Ast = 2,5 % ) ,  suivi 

d'un adoucissement. Le durcissement diminue lorsque la teneur en 

Azote augmente, d'autant plus que le niveau de déformation impo- 

sé est faible. En revanche, l'adoucissement est d'autant plus 

intense que la teneur en Azote est élevée et que le niveau de 

déformation imposé est faible. La période de "quasi-stabilisation" 

de la contrainte présente un très léger adoucissement tendant 

vers la stabilisation lorsque Act augmente. La période dite de 

''propagation' est de l'ordre de 5 % NR pour tous les aciers. 

Afin de mieux visualiser les durcissements et adoucis- 

sements constatés au cours des essais, nous avons défini : 

- le durcissement maximum au cours de l'essai : 

- - - 
dmax *a max 'ao 

- le durcissement à 20 % NR, dit 'stabilisé' : 
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et les durcissements relatifs correspondants : 

'a max - a - - ao 
dr max "ao 

'a0 est l'amplitude de contrainte initiale, 

'amax l'amplitude de contrainte maximale au cours 

du cyclage 

0 
a l'amplitude de contrainte stabilisée 

( à  20 % N,). 

Nous avons tracé les durcissements dmax et ds en 

fonction du pourcentage d'Azote, aux niveaux de déformation 

Ast = 0,s % - 1,6 % et 2,5 % pour les aciers A, DI F et H 

(figure III.2.7.a) et les courbes correspondantes en durcis- 

sements relatifs (figure III.2.7.b). On constate tout d'abord 

l'équivalence de ces deux courbes. Le durcissement maximum est 

obtenu pour l'acier D à forte déformation > 1,6 % )  et 

pour l'acier A à basse déformation ( A E ~  < 1,6 %).Les durcis- 

sements maximum et à 20 % de NR diminuent avec la teneur en 

Azote, pour les aciers D, F et H ; ils traduisent même, à 

faible déformation et aux fortes teneurs en Azote, un adoucis- 

sement au cycle stabilisé par rapport au cycle initial. Ceci 

signifie qu'au dessus d'environ 0,l % pds d'Azote, et à faible 

niveau de déformation, le durcissement créé par l'écrouissage 

monotone du premier quart de cycle, bien que renforcé par les 

tout premiers cycles appliqués, est progressivement perdu au 

cours du cyclage ultérieur. 

Pour les aciers A, D et E à fortes déformations, ces 

résultats sont conformes au comportement en fatigue oligocycli- 

que des solutions solides initialement recuites, décrit par 

A. Pineau 1391 : à savoir un durcissement progressif jusqu'à un 

régime stable correspondant à une contrainte de saturation qua- 

siment constante. Ce fort durcissement est associé à une augmen- 

tation de la densité des dislocations et à la création de défauts 

ponctuels. Pour les teneurs en Azote plus élevées (aciers FI G, 

H )  le durcissement initial est suivi d'un fort adoucissement 

avant stabilisation de la contrainte. Ce comportement particulier 
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---a----- d , (20% NR) 

Figure 111.2.7 

Durcissements au cours du cyclage, en fonction 

de la teneur en Azote 

a - En % de la contrainte au premier quart de cycle 

b - En vraie qrandeur (MPa) 



d e s  s o l u t i o n s  s o l i d e s  à f o r t e  t e n e u r  e n  Azote s e r a  a n a l y s é  p l u s  

e n  d é t a i l  dans  l e  pa ragraphe  111.2.1.5.  I l  a  é t é  éga lement  s i g n a -  

l é  p a r  Namura e t  a l  ( 2 8 1 .  

R é s i s t a n c e  à l a  f a t i g u e  o l i q o c y c l i g ~ g  .................... ------ -- --- 
Les c o u r b e s  d e  Manson- C o f f i n  ( f i g u r e  111 .2 .8 )  m o n t r e n t  

q u ' à  f o r t  n iveau  d e  dé fo rmat ion  t o t a l e  imposée (Act  > 1  % ) ,  l e s  

d u r é e s  d e  v i e  auqmentent  avec  l a  t e n e u r  en  Azote ,  e t  c e  d ' a u t a n t  

p l u s  que l e  n i v e a u  d e  Ac es t  é l e v é .  A f a i b l e  n i v e a u  d e  déforma- t 
t i o n  (Ac < 1 % )  l es  d u r é e s  d e  v i e  o n t  e n c o r e  t e n d a n c e  à aug-  t 
menter  a v e c  l a  t e n e u r  en Azote ,  avec  un optimum pour  l ' a c i e r  F 

(0 ,12  % N ) .  Les moindres  d u r é e s  d e  v i e  o b t e n u e s  e n  ce q u i  con-  

c e r n e  l ' a c i e r  G s 1 e x ? l i q u e n t  p a r  d e s  h é t é r o g é n é i t é s  d ' é l a b o r a -  

t i o n ,  conf i rmées  p a r  examen d e s  f a c i è s  d e  r u p t u r e  a u  mic roscope  

é l e c t r o n i q u e  à b a l a y a g e  ( c f  § 1 1 1 . 2 . 1 . 4 ) .  S i  l e s  g a i n s  e r ~  d u r é e  

d e  v i e  à f o r t  n i v e a u  d e  A t  s o n t  s i g n i f i c a t i f s ,  ceux  à b a s  
t 

n i v e a u  l e  s o n t  moins ,  é t a n t  donnée l a  d i s p e r s i o n  i n h é r e n t e  aux 

phénomènes d e  f a t i g u e .  

A f i n  d e  mieux comparer  c e s  d u r é e s  d e  v i e ,  l a  f i g u r e  

1 1 1 . 2 . 9  p r é s e n t e  l es  r a p p o r t s  e n t r e  les d u r é e s  d e  v i e  d e s  a c i e r s  

A ,  D I  F e t  H e t  l e s  d u r é e s  d e  v i e  d e  l ' a c i e r  A : 

à m ê m e  n i v e a u  LE en f o n c t i o n  d e  l a  t e n e u r  e n  Azote .  Ces rap- 
t '  

2 o r t s  d iminuen t  a v e c  l e  n i v e a u  d e  d é f o r m a t i o n  imposée : quand 

A E  p a s s e  d e  2 , 5  à 0,6 % ,  c e  r a p p o r t  p a s s e  d e  2 à 0 ,9  pour 
t 

l ' a c i e r  D I  d e  3 , 3  à 1 , 3  pour l ' a c i e r  F e t  d e  3 ,4  à 1 , 2 5  p o u r  

l ' a c i e r  H.  Le f a c t e u r  d e  g a i n  e n  d u r é e  d e  v i e  K augmente d o n c  

a v e c  l a  v a r i a t i o n  d e  d é f o r m a t i o n  t o t a l e  Art e t  avec  l a  t e n e u r  

e n  Azote.  

La f i g u r e  III. 2 . 9  m e t  c l a i r e m e n t  en  é v i d e n c e  l a  v a r i a -  
4 

t i o n  q u a s i - l i n é a i r e  du r a p p o r t  K avec  l a  t e n e u r  e n  Azote ,  d e  

p e n t e  c r o i s s a n t e  avec  l e  n i v e a u  d e  d é f o r m a t i o n  imposée,  p o u r  les 

t e n e u r s  en  Azote i n f é r i e u r e s  ou é g a l e s  à 0,12 8 pds .  Une s a t u r a -  

t i o n  a p p a r a î t  pour  l e s  p l u s  f o r t e s  t e n e u r s ,  q u e l q u e  s o i t  l e  

n i v e a u  d e  d é f o r m a t i o n .  



F i g u r e  111.2.8 

Courbes  d e  M a n s o n - C o f f i n  d e s  ac iers  

A ,  D ,  F ,  G ,  H à t e m p é r a t u r e  a m b i a n t e  



F i g u r e  111.2.9 

Rappor t s  e n t r e  les  d u r é e s  d e  v i e ,  

à m ê m e  Act, e n  f o n c t i o n  d e  l a  t e n e u r  e n  Azote  



Existence ___________________------------------- d'un maximum de durée de vie - Rg'gtion eegtg-NR, 

A E  et X 148, 491 
-,P---,--,---,--- 

L'équation de Manson- Coffin 

peut encore s'écrire l/c o ù C  e t c  
N~ = (C~/AEp) P 

dépendent de la teneur en Azote X (figure 111.2.10) : NR aug- 

mente lorsque C augmente et lorsque c diminue. La croissance 
P 

monotone de C et c avec X suggère l'existence d'un maximum 
P 

de durée de vie, pour une variation de déformation donnée. La 

dérivée 

- 
s'annule au voisinage de = 1,5 %, C = 50 et = 0,5, 

P P 
dans le domaine 0,03 - 0,25 % pds N. La position du maximum 

varie avec AE . Etant donnée la dispersion que présentent les 
P 

variations C (X) et c (X) , la valeur du maximum de NR ne peut 
P 

être précisée. Les résultats expérimentaux montrent que le 

maximum se situe au delà de 0,12 % pds N. 

Nous nous proposons alors d'optimiser un développement 

limité dans le domaine où NR varie avec la teneur en Azote de 

manière monotone (0,03 < X < 0,12 % )  en supposant que les coef- 

ficients sont du type Manson-Coffin : 

NR(0.03) = 1835 AE -2,39 est la loi de Manson- Coffin 
P 

de l'acier A(X= 0,03 8). 

Un programme de calcul utilisant un code itératif mon- 

tre que les termes quadratiques peuvent être négligés, conduisant 

à la relation : 

N~(X) - NR(0,03) = 3x10~ AE -1,9 (x-C, 03) 
P 



Teneur en A z o t e  ( % p d s )  

Figure 111.2.10 

Variations de C et c avec la teneur 
P 

en Azote X ( %  pds) 



Les courbes A E  en fonction de NR obtenues à partir des 
P 

relations (1) et (4) sont définies sur la figure 111.2.11 pour 

les aciers A, D et F. Les durées de vie calculées par ces rela- 

tions sont tracées en fonction des valeurs expérimentales sur 

les figures III.2.12.a et b respectivement. La bande de disper- 

sion est la même pour les deux relations. L'équation (4) peut 

donc être utilisée pour décrire le comportement en fatigue 

oligocyclique de ces différentes nuances d'aciers 316 L à 

l'Azote, elle se substitue alors à un ensemble de lois de Manson- 

Cof fin. 

III.2.1.2.b. Effet g ' u g - v i e i & & i s s e m e n g - ~ r é a l w  

et évolution des contraintes au cours ...................................... 
d'un essai. ---------- 

Le comportement en fatigue oligocyclique à température 

ambiante des aciers EetH n'est pas fondamentalement modifié 

par un vieillissement préalable à 600°c. A même déformation to- 

tale imposée, les niveaux de contraintes stabilisées sont sen- 

siblement les mêmes entre les états hypertrempés et vieillis 

2 000 h, et ils sont légèrement accrus par le vieillissement de 

10000h à 600°c, aussi bien pour l'acier E (0,08 % N) que pour 

l'acier H (0,25 % N), comme le montrent leurs courbes d'écrouis- 

sage cyclique, figures III.2.13.a et b. Le comportement d'accom- 

modation n'est pas modifié non plus par ces traitements de vieil- 

lissement : l'acier E vieilli durcit jusqu'à stabilisation de la 

contrainte, et l'acier H vieilli durcit puis s'adoucit avant 

stabilisation de la contrainte. Pourtant le niveau de contrainte 

au premier quart de cycle est accru par le vieillissement préa- 

lable, comme la limite d'élasticité, tandis que l'intensité des 

durcissements et adoucissements d'accommodation est légèrement 

réduite. 

Résistance à la fatigue oliqocycliq;$ .................... ------ -- --- 
A température ambiante (figure III.2.14), la résistance 

à la fatigue oligocyclique des aciers E et H est quasiment la 

même, après hypertrempe seule ou après hypertrempe suivie de 

2 000 h de vieillissement à 600'. En revanche, elle est réduite 

par un vieillissement de 10 000 h à 600°C : à fort niveau de 

déformation (A" = 2 3  % ) ,  d'un facteur 1.3 pour l'acier E et 
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Fiqure 111.2.13 

Courbes d'écrouissage monotone et cyclique à 20°C 

des aciers E (-a-) et H (-b-) hypertrempés et vieillis 

Fa - l I I I 

x 102 HT* et V A  
MPa - --- - 

écrouissage cycl ique -.-------c 

4 - - 

- 

3 - - 

- 

- 

écrouissage monotone 

HT - 
---- v 

1 --- vv - 

- .  - 

I I 1 I I 

Figure III.2.13.a 



Figure III.2.13.b 



F i g u r e  111.2.14 

Courbes d e  Manson-Cof f in  à 20°C d e s  a c i e r s  

E e t  H hyper t rempés  e t  v i e i l l i s  



d'un facteur 1,45 pour l'acier H ; ce facteur avoisine 1 pour 

les deux aciers, à bas niveau de déformation (Ac = 0,6 % ) .  
t 

Le gain de durée de vie à température ambiante, dû à l'addition 

d'Azote, est néanmoins conservé même après 10 000h de vieil- 

lissement. 

III.2.l.c. Enerqies ---- ---------L--- dissi~ées 

Il est bien connu que l'aire de la boucle dlHystérésis 

caractérise 1 'énergie dissipée par cycle A X  150, 51 1 : 

On sait qu'en règle générale l'énergie emmagasinée sous forme 

de défauts -défauts qui participent à l'endommagement- ne repré- 

sente qu'une partie de l'énergie mécanique dépensée AW, le reste 

étant dissipé sous forme de chaleur, ce qui limite de façon évi- 

dente les éventuelles interprétations tirées de corrélations en- 

dommagement - énergie dissipée. 
Nous avons orocédé à l'acquisition sur table traçante 

des cycles d'Hystérésis, durant la fatigue à température ambiante 

des aciers E et H hypertrempés et vieillis, puis à la digitalisa- 

tion de ces cycles. Un logiciel de calcul a permis l'exploitation 

de nombreux paramètres caractéristiques d'un cycle, en particu- 

lier pour ce qui nous concerne, l'aire du cycle, les "contraintes 

pics" fiPT et 0 respectivement en traction et en compression, PC 
et les contraintes au décollement de la droite élastique au cours 

du demi-cycle de montée en charge (oDT) et au cours du demi- 

cycle de descente en charge (O ) .  Nous discutons ici de l'aire 
DC 

du cycle, et traiterons des contraintes ultérieurement (cf § III. 

2.1.6). 

L'évolution de l'énergie AW au cours du cyclage suit 

grossièrement les variations de l'am~litude de contrainte ; en 

particulier elle montre une phase d'accommodation où l'énergie 

varie rapidement au cours du cyclage, suivie d'une phase de sta- 

bilisation où AW reste quasiment constant et finalement une 

phase de propagation où AW chute rapidement (figure 111.2.15). 

Au cours du cyclage, l'évolution de cette énergie par cycle 



Fiqure 111.2.15 

Evolution de l'énergie d'Hystérésis AW au cours 

du cyclage à 20°C des aciers E-V et H-V 



Tableau 111.2.1. 

Erreur relative commise en adoptant l'équation (6) 

en remplacement de l'équation (5) 

Acier 

E-HT 

H-HT 

i 

Tableau 111.2.2. 

Paramètres ct et B de la loi AWs = a A C ~ B  

où AWs s'exprime en ~ / c m ~ ,  Act en %, et 

r est le cœfficient de corrélation 

A% 

( %  

215 

215 

ACIER 

A-HT 

E-HT 

E-V 

E-VV 

H-HT 

H-V 

H-VV 

AWs = ct 

a B r 

3,10 1,742 0,9997 

3,36 1,660 0,9993 

3,40 1,665 0,9996 

3,42 1,665 0,9996 

3,54 1,640 0,9995 

3,63 1,625 0,9995 

3,66 1,640 0,9988 

Erreur relative 

I wt-wt, l /wto 
( % )  

OI48 

0,38 

Wto =jNR AWdn 
O 

( ~ / c m ~  

8 240 

31 810 

Wt = NRAWs 

( ~ / c m ~  1 

8 280 

31 690 



intègre à la fois l'évolution des contraintes et celle des défor- 

mations. Ces deux grandeurs variant en sens inverse, il est évi- 

dent que les variations de l'énergie par cycle AW sont beaucoup 

plus atténuées que celles de la contrainte, en particulier durant 

la phase d'accommodation. 

L'énergie mécanique totale dépensée au cours d'un essai 

de fatigue oligocyclique est définie par 

L'énergie par cycle AW étant constante durant la plus grande par- 

tie de la durée de vie, de nombreux auteurs admettent 150, 51, ,521  

que cette énergie totale est très correctement approchée par 

où AWs représente l'aire de la boucle dlHystérésis au cycle sta- 

bilisé (défini à 20 9 NR à température ambiante). Nous avons 

évalué l'erreur relative consécutive à l'utilisation de l'équa- 

tion (61, sur deux essais effectués à fort niveau de déformation 

(A&, = 2,5 % )  sur les aciers E - HT et H - HT respectivement 

(cf tableau 111.2.1). Ces essais ont été choisis en raison de la 

durée de leurs ?hases d'accommodation et de propagation, qui 

couvrent une plus grande fraction de la durée de vie que dans 

des essais à plus faible A E ~ .  Les erreurs obtenues sont inférieu- 

res à 0,5 % ,  et nous les considèrerons négligeables. Ceci nous 

permet de ne travailler désormais que sur l'énergie dissipée au 

cycle stabilisé. La figure 111.2.16 représente en diagramme 

bilogarithmique l'énergie AW en fonction du niveau de déforma- s 
tion totale im~osée : 

sur la figure III.2.16.a pour les aciers A, E et H hypertrempés, 

sur la figure III.2.16.b pour l'acier E hypertrempé et vieilli 

et sur la figure III.2.16.C pour l'acier H hypertrempé et vieilli. 

On y voit que l'énergie au cycle stabilisé s'exprime très cor- 

rectement par 



Figure 111.2.16 

Energie d'Hystérésis au cycle stabilisé en 

fonction de la variation de déformation imposée 

i 

Figure 111.2.16.a j 

- Pour les aciers A, E et H hypertrempés (effet 
de l'Azote interstitiel) 



Figure III.2.16.b 

- Pour l'acier E hypertrempé et vieilli (effet du 

vieillissement dans un acier à bas Azote : 0,08 % )  



F i g u r e  III.2.16.c 

- Pour l'acier H hypertrempé et vieilli (effet du 

vieillissement dans un acier à fort Azote : 0,25 % )  

- - 
- - 
- - 
- - 
- - 

- 

- - 

- - 

- - 

- . H - H T  - - - 
- . .  H - V  - 
- - 

, . . .  H - V V  - - 

I I I I I I I  1 



où a et B sont définis dans le tableau 111.2.2 ainsi que les 
coefficients de corrélation obtenus r. Cette relation est 

quasiment indépendante du traitement thermique initial (figure 

III.2.16.b et c) et très légèrement croissante avec la teneur 

en Azote (figure III.2.16.a). Ceci signifie que la meilleure 

résistance à la fatigue oligocyclique des aciers à l'Azote ne 

peut pas être attribuée à une plus faible énergie dissipée par 

cycle. On ne peut néanmoins pas affirmer qu'il en est de même 

vis à vis de l'énergie emmagasinée sous forme de défauts, puis- 

que celle-ci représente une fraction inconnue et sans doute 

variable, de l'énergie dissipée par cycle. En revanche l'énergie 

totale dissipée au cours d'un essai auqmente considérablement 

avec la teneur en Azote et avec la durée de vieillissement, de 

manière comparable aux durées de vie. Une loi de type 

corrèle correctement ces résultats, comme on le voit dans le 

tableau 111.2.3 ; les droites obtenues en diagramme bilogarith- 

mique sont représentées sur la figure 111.2.17. 

La forme des boucles dlHystérésis n'est pas prise en 

compte par l'analyse des énergies. Aussi, de l'analyse des 

cycles, avons-nous déduit le "paramètre d'énergie" défini par 

Abel et al. 1531, caractéristique du degré de réversibilité de 

la déformation plastique (cf fig. III.2.18.a) : 

Le paramètre d'énergie B est nul dans le cas où l'en- E 
dommagement par déformation plastique, en traction comme en 

compression, est irréversible : c'est le cas des matériaux 

dits "élastiques -parfaitement plastiques". Le paramètre BE 
augmente avec le degré de réversibilité de la déformation. 

Abel et Muir 1531 ont montré que les alliages à faible énergie 

de faute d'empilement ont la propriété de stocker une énergie 

de déformation plastique de manière réversible : c'est-à-dire 

que l'état déformé est instable et une grande partie de l'éner- 

gie de déformation emmagasinée est récupérée au cours du char- 

gement inverse ; la déformation plastique apparaît alors très 

tôt lors de ce chargement inverse. Dans un essai de traction 



T a b l e a u  1 1 1 . 2 . 3 .  

P a r a m è t r e s  A e t  v d e  l a  l o i  Wt = X A E  tv 
o ù  Wt s ' e x p r i m e  en  ~ / c r n ~ ,  A E ~  e n  %, e t  

r e s t  l e  c œ f f i c i e n t  d e  c o r r é l a t i o n  

A c i e r  

A-HT 

E-HT 

E-V 

E-VV 

H-HT 

H-V 

H-VV 

Wt = A A E ~ - ~  

X v r 

1 8  660 1 , 3 3 0  0 , 9 7 8  

3 1  740  1 , 1 3 0  0 , 9 6 2  

28  700 1 , 0 3 5  O ,  9 4 1  

2 5  O00 1 , 0 9 6  0 , 9 8 3  

46 760  0 , 7 3 9  0 , 9 0 0  

46  520 1 , 1 5 8  0 , 9 7 0  

37  280 1 , 1 0 3  0 , 9 9 3  



Figure 111.2.17 

Energies totales dissipées en fonction de la 

variation de déformation totale imposée, 

pour les aciers A, E et H 



Figure 111.2.18 

Définition du 'paramètre d'énergie1' BE (-a-) 

et du "paramètre Bauschingerl' B, (-b-) 



suivi de compression, cet effet se manifeste par un fort effet 

Bauschinger, caractérisé par une valeur élevée du "paramètre 

B Bauschinger" : BE = E défini sur la figure III.2.18.b. Dans 

un essai de fatigue oligocyclique, le même effet se tra- 

duit par une plus grande valeur du paramètre d'énergie BE, 

c'est-à-dire par une boucle dlHystérésis glus allongée. 

Nous avons représenté : 

- sur la figure III.2.19.a le paramètre d'énergie f3 des aciers 
E 

A, E et H hypertrempés, à 20 % NR, en fonction de la variation 

de déformation im~osée .Act. 

- sur la figure III.2.19.b celui de l'acier E hypertrempé et 

vieilli, au second cycle et à 20 % NR, en fonction de Ac t' 
- sur la figure III.2.19.c celui de l'acier H hypertrempé et 
vieilli, au second cycle et à 20 % NR, en fonction de Act. 

3n constate que globalement, le paramètre d'énergie 

augmente lorsque Ac diminue, et lorsque le temps de vieillis- t 
sement augmente. B est d'autre part nettement plus élevé à 

E 
20 % NR qu'au second cycle. Il augmente donc au cours du cyclage, 

comme le montre la figure 111.2.20. 

En revanche les paramètres d'énergie des aciers A, E 

et H ne montrent une croissance monotone avec la teneur en Azote 

qu'à haut niveau de déformation imposée (figure III.2.19.a). 

L'abaissement de 1'EFE dû à l'Azote ne se traduit donc pas à 

tout niveau de déformation par une augmentation de BE, corne 

le proposent Abel et Muir 1531. Il faut pourtant préciser que 

l'étude citée porte sur des alliages Cu-Al de teneurs allant 
2 de O à 8,12 % Al, dont L'EFE varie de 70 à 3 ergs/cm . Pour 

notre part, la plage des EFE est beaucoup plus faible : 30 ergs/ 

cm2 pour l'acier A, 25 ergs/cm2 pour l'acier E et 14 ergs/cm 2 

pour l'acier H, si nous admettons les valeurs proposées par 

Schrarnrn et Reed 131'  pour ce type d'aciers (cf 1.2.1). 

L'analyse du paramètre B caractéristique de la forme 
E t  

du cycle, traduit donc la meilleure réversibilité de la défor- 

mation à faible Act ; il est en effet bien connu que la densité 

de dislocations décroît lorsque le niveau de déformation imposée 

diminue, ce qui diminue d'autant les obstacles au mouvement des 

dislocations et évite ainsi l'activation de nouvelles sources. 



Figure 111.2.19 

Paramètres d'énergie en fonction de la variation 

de déformation totale imposée 

a - Pour les aciers A, E et H hypertrempés, à 20 % NR 

b - Pour l'acier E hypertrempé et vieilli, au 2d cycle 
et à 20 % NR 

c - Pour l'acier H hypertrempé et vieilli, au 2d cycle 
et à 20 % NR 

1 2 

Figure III.2.19.a 
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Figure 111.2.20 

Evolution du paramètre d'énergie BE au cours 

du cyclage de l'acier H-V aux niveaux de déformation : 



BE atteint son maximum à la stabilisation et s'y main- 

tient, ce qui traduit logiquement la stabilité de la sous-struc- 

ture de dislocations : elle s'est construite durant la phase 

d'accommodation et reste quasiment inchangée durant la phase de 

stabilisation. La déformation est alors essentiellement accon- 

modée par un mouvement en aller et retour entre parois stables, 

cellulaires ou non, et par un équilibre entre la création et 

l'annihilation de défauts. Ces processus sont éminemment plus 

réversibles que la création de défauts et leur arrangement en 

structure stable, qui caractérisent la phase d'accommodation. 

Enfin l'augmentation du paramètre d'énergie BE avec le 
traitement de vieillissement traduit une meilleure réversibilité 

de la déformation plastique après un fort temps de vieillisse- 

ment, c'est-à-dire lorsque la teneur en interstitiels a été 

réduite par précipitation. Ceci signifie que la meilleure réver- 

sibilité de la déformation, dans les aciers vieillis, ne peut 

être attribuée à un abaissement de l'EFE, puisque qu'au contraire 

la teneur en Azote interstitiel diminue avec le vieillissement. 

111.2.1.3. Analyse des sous-structures de dislocations 

Afin de comprendre le rôle de l'Azote interstitiel 

dans le comportement en plasticité cyclique des aciers 316 L - 
316 LN à température ambiante, nous avons analysé les configu- 

rations de dislocations obtenues par fatigue oligocyclique des 

aciers E et H. La préparation des lames minces était la sui- 

vante. Des disques de 3mm de diamètre et 1 mm d'épaisseur étaient 

prélevés dans la section droite de la partie utile d'échantillons 

fatigués. Ces disques étaient prélevés à environ 4 millimètres 

de la rupture, quand elle existait. Ils étaient ensuite polis 

mécaniquement jusqu'à 0,12 mm d'épaisseur, puis amincis électro- 

lytiquement pour obtenir les lames minces. Pour chaque éprouvette 

de fatigue analysée, au moins 3 lames minces étaient examinées 

au moyen de microscopes électroniques en transmission équipés 

d'une platine gonio~étrique, sous une tension de lOOou 200 kV. 

Dans le but d'interprêter le rôle de l'Azote intersti- 



tiel dans le comportement d'accommodation observé à forte teneur 

en Azote et forte déformation, différent du comportement d'ac- 

commodation habituel des solutions solides, des essais sur les 

aciers E et H hypertrempés ont été interrompus : 

- sur l'acier E ,  à 5 cycles et à 150 cycles à Act = 2,5 % 

- sur l'acier H ,  à 5 cycles et à 100 cycles à A E  = 2 % .  t 

Ces choix correspondent à des interruptions d'essais en cours de 

durcissement d'accommodation (5 cycles) et, à la stabilisation 

pour l'acier E (150 cycles), en cours d'adoucissement d'accommo- 

dation pour l'acier H (100 cycles). Les états de déformation ont 

été examinés. La déformation à rupture après cyclage à Ac = 0,6 2 t 
et 2,s % a également été caractérisée, afin de comprendre le 

rôle de l'Azote interstitiel sur la résistance à la fatigue oli- 

gocyclique des aciers 316 L. 

Les deux alliages E et H fatigués présentent des confi- 

gurations de dislocations très différentes. La fiqure 111.2.21 

résume les sous-structures de dislocations rencontrées dans les 

différents échantillons, et les planches 111.2.1 en présentent7uel- 

ques photos caractéristiques. 

Dans l'acier H (0,25 % N) déformé à Ast = 2 % pendant 

5 cycles, les dislocations sont confinées dans des bandes de 

glissement intenses illl). Bien que moins largement espacés, les 

réseaux plans (111) de dislocations sont encore observés avec une 

fréquence de 95 % dans l'échantillon cyclé pendant 100 cycles - 

c'est-à-dire examiné au milieu du stade transitoire d'adoucisse- 

ment. Cet aspect plan de la déformation subsiste dans l'échan- 

tillon cyclé jusqu'à rupture, couvrant alors 50 % des plages 

observées. Les 50 % restants présentent des cellules de disloca- 

tions encore très imparfaites, avec des parois chevelues. Du 

maclage apparaît assez fréquemment dans les échantillons rompus. 

A bas niveau de déformation (Act = 0.6 % ) ,  la sous-structure de 

dislocations à rupture est très plane et jrésente des fautes 

d'empilement ; aucune ébauche de cellules n'est décelable. 

Dans l'acier E (0,08 % N) déformé à Act = 2,5 % pendant 

5 cycles, on observe un réseau plan (111) de dislocations répar- 

ties de manière beaucoup plus homogène que dans l'acier H. Les 

plans de glissement sont beaucoup moins espacés que les bandes de 



Planche m-2-1-1 
Sous-structures de déformation dans l'acier E hypertrempé cyclé 

à Aet = 2 ,5  % et T = 20°C 

a - après 5 cycles : Réseaux plans de dislocations 
b - après 150 cycles : Cellules de dislocations 





Planche a-2 -1-3 

Déformation par bandes de glissement planaires 

dans l'acier H hypertrempé, 

cycle 100 cycles 2 Act = 2 % et T = 20°c. 



v 
Planche III-2-1-4 

Sous-structures de déformation dans l'acier H hypertrempé 

cycle à Ac, = 2,5 % et T = 20°C jusqu'à rupture. 

a - Cellules de dislocations (50 % des plages observées). 

b - Bandes de glissement planaires (50 % des plages observées). 



Planche m - 2  -1-5 

Fautes d'empilement dans l'acier H hypertrempé cyclé 

à A E ~  = 0,6 % et T = 20°C jusqu'à rupture 





glissement intenses rencontrées dans l'acier H. On distingue 

des échevaux de dislocations dès 5 cycles, exclusivement dans 

l'acier E. Et contrairement à l'acier Hf l'acier E montre une 

structure de dislocations à 95 % cellulaire, bien avant la ru?- 

ture (dès 150 cycles), c'est-à-dire dès stabilisation de la 

contrainte. A rupture à bas niveau de déformation (Act = 0'6 % ) ,  

la structure cellulaire, bien qu'encore imparfaite, est déjà 

franchement ébauchée. 

Les sous-structures de dislocations obtenues en fatigue 

à température ambiante sur les aciers E et H diffèrent donc es- 

sentiellement par le caractère très plan de la déformation ob- 

servé jusqu'à rupture dans l'acier H (0,25 % N). Ce caractère 

plan s'oppose à la formation rapide d'une structure cellulaire 

(caractéristique de l'apparition du mode de glissement dévié) 

dans l'acier E (0,08 % N). Le caractère plan de la déformation 

des aciers inoxydables chargés en Azote a précédemment été 

discuté au paragraphe 111.1.3. Namura et al. l'ont éqalement 

observé en fatigue à température ambiante d'aciers 304 N et 

310 SN 1281,etNilsson en fatigue à 600°C d'aciers 316 N 1271. 

Ce caractère plan, joint à l'existence de macles de déformation 

et de fautes d'empilement (cf figure 111.2.21) confirme l'abais- 

sement de l'énergie de faute d'empilement dû à l'Azote. 

Ç o ~ s r s C ~ ~ c t ~ r e s - d e - d ~ s i _ o c a t I ~ n s - d a n s - 1 ; e s - ~ ~ i ~ z ~ - E - ~ L - ~ - ~ & ~ I 1 ; L ~ ~ ~  
Dans le but d'expliquer l'effet d'une précipitation de 

l'Azote et du Carbone sur les modes de déformation cyclique des 

alliages étudiés, les sous-structures de dislocations ont été 

observées dans les aciers E et H vieillis 2 000 h et vieillis 

10 000 h à 500°C, après rupture par fatigue oligocyclique à 

température ambiante sous Act = 2,5 % .  Les configurations de 

dislocations sont alors comparées à celles observées dans les 

états hypertrempés . 

Dans les deux aciers E et H, les configurations de 

dislocations à rupture ne sont que légèrement modifiées par le 

traitement préalable de vieillissement à 600°C. Les planches llI.2.2 

en présentent riuelaues photos caractéristi-ues. 



Cellules de dislocations associées à la présence de précipités 

dans l'acier E vieilli 10 000 h à 600°C, 

cyclé à A E ~  = 2,5 % et T = 20°C 

(95 % des plages observées) 



Planche m-2  - 2 -1-c 

Cellules de dislocations dans l'acier E vieilli 10 000 h à 600°C, 

cyclé à A E ~  = 2,5 % et T = 20°C jusqu'à rupture 
I 
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Déformation par bandes de glissement planaires dans l'acier H 

vieilli 2000 h à 600°C, cyclé à Act = 2,5 % et T = 20°C 1 
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Planche m-2-2-3 

*uctures de déformation dans l'acier H vieilli 10 000 h 

i °C ,  cyclé à Aet = 2,5 % et T = 2 0 ° C  jusqu'à rupture 

Déformation par bandes de glissement planaires 

(50 % des plages observées) 



Planche 111-2-2-4 

Sous-structures de déformation dans l'acier H vieilli 10 000 h 

à 600°C, cyclé à  AC^ = 2,5 % et T = 20°C jusqu'à rupture 

Déformation par écheveaux et cellules associés 

à la présence de précipités 

(50 % des plages observées) 



L'acier E montre une structure cellulaire dans quasiment 

100 % des plages observées, dans l'état vieilli 2 000 h comme 

dans l'état hypertrempé. Dans l'échantillon vieilli 10 000 h, les 

structures cellulaires sont encore largement prédominantes 

( =  90 % des -1ages observées) ; des écheveaux couvrent les autres 

plages ( y  10 % ) .  Dans l'état hypertrempé comme dans les états 

vieillis, le coeur des cellules est rarement exempt de disloca- 

tions. 

A la différence de l'acier E, quelque soit le traitement 

de vieillissement subi par l'acier H, la déformation reste forte- 

ment planaire et couvre environ 50 % des plages observées. Les 

autres 50 % présentent des cellules dont les parois sont cheve- 

lues. Plus le temps de vieillissement augmente, plus les réseaux 

plans contiennent d'amas de dislocations et moins les cellules 

de dislocations sont parfaitement fermées ; des écheveaux cheve- 

lus composent leurs parois. A même durée de vieillissement, et 

bien que la déformation plastique cumulée soit nettement plus 

élevée dans l'acier H que dans l'acier E, la formation des struc- 

tures habituelles en fatigue (cellules, murs, écheveaux) est 

beaucoup plus avancée dans l'acier E que dans l'acier H. 

Dans l'acier H comme dans l'acier E, les précipités 

intragranulaires ancrent souvent les parois cellulaires et éche- 

veaux de dislocations. Ceci témoigne de fortes interactions pré- 

cipités-parois. De plus la présence d'amas de dislocations en 

forme de pelotes autour des précipités, indique que les précipités 

sont franchis par contournement et justifie le calcul d'un durcis- 

sement par mécanisme d'orowan, effectué au § III.1.1.Néanmoins 

la précipitation matricielle ne semble pas jouer un rôle essentiel 

dans le mode de déformation plastique cyclique de ces alliages. 

111.2.1.4. Analyse des faciès de rupture en microscopie électro- 

nique à balayage. 

Cette analyse a pour but d'étudier l'influence de la 

teneur en Azote et du vieillissement préalable, d'une part sur 

la morshologie des faciès de rupture en fatique oligocyclique 

à 20°C, d'autre -art sur les cinétiques de propagation des 

fissures obtenues par mesures d'interstries. 



III.2.1.4.a. Mlg~So&oqie des-cassures- gr fagigue. 

Des faciès de rupture en fatigue oliqocyclique à tempé- 

rature ambiante ont été observés à la loupe binoculaire puis 

au microscope électronique à balayage (MEB). La morphologie 

générale d'un faciès est décrite schématiquement sur la figure 

111.2.22. 

La comparaison des faciès macroscopiques de rupture 

(planche 111.2.2) aux différents niveaux de déformation montre 

peu d'évolution en fonction de la teneur en Azote, mais une 

évolution notable en fonction du temps de vieillissement. Dans 

les aciers hypertrempés, pour une même variation de déformation 

imposée, le rapport de l'aire du faciès de rupture par fatigue 

à l'aire de la section droite ne dépend pas de la teneur en 

Azote ; pour une déformation imposée Act inférieure ou égale à 

1,6 % ,  la fissure de fatigue se propage à travers quasiment tou- 
te l'éprouvette. En revanche la portion de faciès rompue en 

fatigue diminue légèrement quand le niveau de déformation aug- 

mente au delà de 1,6 % et quand le temps de vieillissement 

augmente. Dans tous les cas les fissures de fatigue se propa- 

gent dans un plan perpendiculaire à l'axe de l'éprouvette, 

tandis que la zone de rupture finale en traction, qui peut être 

très réduite à bas niveau de déformation imposée, présente une 

forte ductilité. 

L'analyse au microscope électronique à balayage montre 

que tous les faciès de rupture en fatigue présentent une ou 

plusieurs zones d'amorçage en surface, et la propagation d'une 

ou deux fissures principales (rarement plus) par stries de 

fatigue transgranulaires, quels que soient la teneur en Azote 

et le traitement thermique initial. Pour la nuance G on observe 

la présence de plans de rupture internes parallèles à l'axe de 

traction, sans doute attribuables à des défauts préexistants 

liés aux conditions d'élaboration et de transformation, parti- 

culières à ce métal. Ceci est sans doute à l'origine de la ré- 

duction de durée de vie observée sur cet acier. Dans les zones 

rompues en fatigue des aciers E et H vieillis, on distingue des 
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kissures secondoires. 

F i g u r e  111.2.22 

Schéma d e s  d i f f é r e n t e s  zones d e  l a  s u r f a c e  d e  
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Planche ]m-2 -2  

Aspect macroscopique des facies de rupture 
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décohésions intergranulaires dans des plans d'orientation quel- 

conque par rapport à l'axe, décohésions qui semblent très peu 

influencer le mode de propagation transgranulaire des fissures. 

En revanche l'analyse au MEB de faciès de rupture fi- 

nale en traction montre une forte évolution avec le temps de 

vieillissement. Tous les aciers hypertrempés y présentent un 

faciès de rupture transgranulaire ductile à cupules, avec très 

forte striction en surface. Dans les aciers E et H vieillis, 

ces faciès prennent un caractère intergranulaire d'autant plus 

marqué que la durée du vieillissement auqmente. La figure III. 

2.23 présente une estimation grossière des pourcentages de rup- 

ture intergranulaire évalués dans ces zones rompues en traction. 

La planche 111.2.3. donne des photos de faciès caractéristiques 

obtenus au MEB. 

III.2.1.4.b. Vitesses de fissuration obgenues p g g - ~ s g g ~ ~ - ~ ~ ~ ~ -  
terstries. --------- 

La durée de vie d'une structure ou d'une éprouvette 

comporte une phase d'initiation des fissures et une phase de 

propagation d'une ou plusieurs fissures macroscopiques. La 

phase de propagation couvre une portion de la durée de vie 

d'autant plus grande que le niveau de déformation imposé est 

élevé (figure 111.2.24). 
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F i g u r e  111.2.23 

E s t i m a t i o n  du  pourcen tage  d e  r u p t u r e  i n t e r g r a n u l a i r e  

s u r  l e s  f a c i è s  de r u p t u r e  f i n a l e  e n  t r a c t i o n  

d ' é p r o u v e t t e s  f a t i g u é e s  à 20°c, 

en f o n c t i o n  du t r a i t e m e n t  the rmique  i n i t i a l  
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Figure 111.2.24 (d'après 1541) 

Courbe schématique "Contrainte - Nombre de cycles" 
donnant les durées d'amorçageet de propagation 

Nous avons montré jusqu'ici que la durée de vie des 

aciers 316 L est accrue par addition d'Azote interstitiel ; nous 

avons attribué ce gain de résistance à la fatigue à la promo- 

tion du caractère plan de la déformation plastique cyclique 

induite par la présence d'Azote. Mais nous n'avons pas élucidé 

le problème de savoir si ce gain est dû à un retard à l'amorçage 

ou à une moindre vitesse de propagation. Des résultats épars 

de la littérature semblent prouver que les deux phases sont 

allongées par un mouvement plus plandes dislocations (27, 55, 

56, 57, 581. Nous avons tenté pour notre part de mesurer les 

vitesses de fissuration à partir de la mesure des interstries 

observables sur les faciès d'éprouvettes rompues en fatigue et 

d'en déduire par intégration, la proportion de durée de vie 

couverte par la période de propagation, et par différence, celle 

couverte par la période d'amorçage. Notons pourtant que, n'ayant 

pas prévu au départ d'effectuer de telles observations, nous 



avons mené tous nos essais de fatigue jusqu'à rupture complète 

des éprouvettes. Il s'en est suivi un léger matage, qui nous 

masque en particulier la morphologie de l'amorçage des fissures, 

et les premières stries. Et surtout l'arrêt de l'essai en cours 

de propagation nécessite un détecteur de pics dont nous ne 

disposons pas. 

Afin d'étudier l'influence de la teneur en Azote inter- 

stitiel et celle du vieillissement préalable à 600°C, sur les 

vitesses de propagation de fissures à 20°c, nous avons analysé 

au microscope électronique à balayage les zones striées des 

éprouvettes correspondant aux essais à 20°C désignés dans le 

tableau 111.2.4. Nous avons doublé certaines mesures (2 éprou- 

vettes examinées pour un même niveau de déformation) afin d'en 

vérifier la reproductibilité. Les concordances furent conclu- 

antes. 

Tableau 111.2.4. 

Numéros des essais (cf tableau 11.4.3) 

examinés au MEB pour les mesures de vitesses de 

fissuration par mesures d'interstries. 

Les résultats rapportés sur la figure 111.2.25 sont ceux soulignés. 

Acier 
----------- 

Etat 
----------- 

AC, = 1 % 

= 2,5% 

Laird et al. ] 59 1 ont montré qu'une strie représente l'avancée 
de la fissure correspondant à un cycle. Aussi la mesure de 

E H 

HT 
------- 

- 8 1 6  

4 

W 
------- 

- 2 , 1  

8 

....................... 
V 

------- 

8 

5 

HT 
------- 

6 , -  8 

12 

VV 
------- 

- 1 1 2  

8 

...................... 
V 

------ 

- 1 , 3  

4 



l'interstrie (i) sur les surfaces de rupture, en fonction de sa 

profondeur (a) par rapport au point d'amorçage de la fissure, 

dans la direction radiale, permet d'étudier la cinétique de pro- 

pagation de la fissure, en assimilant l'interstrie (i) à l'avan- 

da cée de la fissure par cycle - (um/cycle). 
dN 

Les mesures d'interstries sont effectuées sur des plan- 

ches photographiques obtenues au MEB. La fissure principale est 

repérée visuellement sur l'écran cathodique, à faible qrossissement. 

La zone d'amorçage est alors détectée et l'éprouvette orientée 

de telle sorte que l'axe de la fissure soit situé horizontale- 

ment ou verticalement, afin de faciliter le cheminement des pri- 

ses de vue le long de l'axe de propagation. Les qrossissements 

utilisés vont de 3000 à 300, choisis de façon à ce que les stries 

soient bien visibles. Le déplacement de l'échantillon est relevé 

au micromètre et permet de repérer la profondeur de la zone pho- 

tographiée par rapport à la zone d'amorçage. Sur chaque photo, 

on décèle en général plusieurs plages de stries. L'interstrie i 

est calculée en COmptant un nombre N de stries successives 

( 5  < N < 20) et en mesurant la distance correspondante d parcou- 

rue par le front de fissure : . d 
i = - . Les résultats obtenus N 

da apparaissent en diagramme Log - - Log a sur les figures III. 
dN 

2.25 à 30. 

Les remarques suivantes peuvent être faites : 

- Les premières stries sont visibles à beaucoup plus courtes dis- 

tances de l'amorçage sur les éprouvettes cyclées à = 2,5 % 

que sur celles cyclées à A E  = 1 % ( à  a = 0,07 mm et a = 0,3 mm 
t 

respectivement). Ces distances minimales ne sont pas néqligea- 

bles. Elles s'expliquent en partie par le matage signalé pré- 

cédemment, et par la légère oxydation visible à l'amorçage, 

d'autant plus intense que la durée de vie est élevée, donc 

que Act est faible. 

- Dans certains cas, en deça d'une profondeur critique a l'in- 
c , 

terstrie i garde une valeur constante. Ceci est particulière- 

ment visible pour l'acier E dans les états HT et V. La profon- 



Figure III .2.25 

Vitesses de fissuration obtenues par mesures 

d'interstries en fonction de la profondeur de fissure 

pour l'acier E cycle à Ast = 1 % ,  à T = 20°C 

Figure III.2.25.a 

Acier E - HT 

LONGUEUR DE FISSURE (mm, 



Figure III.2.25.b 

Acier E - V 

LONGUEUR DE FISSURE (mm, 
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Figure 111.2.26 

Vitesses ae fissuration obtenues par mesures 

dlinterstries en fonction de la profondeur de fissure, 

pour l'acier E cycle 3 Act = 2,5 %, a T = 2 0 ' ~  

Figure III.2.26.a 

Acier E - HT 

LONGUEUR DE FISSURE (mm, 





Figure III.2.26.c 

Acier E - W 

LONGUEUR DE FISSURE (mm) 



Fiqure 111.2.27 
da a 

Droites de fissuration - = Aa obtenues 
dN 

par régression linéaire, pour l'acier E à 20°C 

)r 



Figure 111.2.28 

Vitesses de fissuration obtenues par mesures 

d'interstries en fonction de la profondeur de fissure, 

pour l'acier H cyclé à A E  = 1 % ,  à T = 20°C t 

Figure III.2.28.a 

Acier H - HT 

LONGUEUR DE FISSURE (mm, 



Figure III.2.28.b 

Acier H - V 

LONGUEUR DE FISSURE (mm, 



Figure III.2.28.c 

Acier H - VV 

LONGUEUR DE FISSURE ( m m )  



Figure 111.2.29 

Vitesses de fissuration obtenues par mesures 

d'interstries en fonction de la profondeur de fissure, 

Four l'acier H cyclé à Ac = 2,s % ,  à T = 20°C 
t 

Figure III.2.29.a 

Acier H - HT 

LONGUEUR DE FISSURE (mm, 
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Figure 111.2.30 

Droites de fissuration = ~ a "  obtenues par 

régression linéaire, pour l'acier H à 20°C 



deur critique se situe autour de a = 0.15 mm pour Act = 2.5 % 
C 

et autour de ac = 0,7 mm pour AE = 1 % .  Ces résultats confir- t 
ment ceux obtenus par C. Levaillant 1601 à 20, 550 et 600°C 

sur un acier très voisin de l'acier E. Cette profondeur criti- 

que n'est pas décelable dans tous les essais ; on ne peut -as 

en conclure qu'elle n'existe pas. Nous supposerons par la suite 

qu'elle existe dans tous les cas, mais qu'elle est parfois 

de dimension inférieure à la profondeur d'apparition des pre- 

mières stries visibles. 

- Les plus faibles valeurs d'interstries mesurées sont de l'ordre 
de 0,25- 0.6 pm/strie pour Act = 1 % ,  et de 0,6- 1,5 Urn/strie 

pour AE = 2,5 % ; toutes les valeurs mesurées se situent dans t 
l'intervalle 0,25 - 20 um/strie. 

Les résultats des figures 111.2.25, 26, 28, 29 peuvent 

a 
être corrélés par des lois puissances - da - - A a  , dont les cons- dN 

tantes A et a sont obtenues, pour chaque acier et chaque traite- 

ment thermique, par régression linéaire dans le diagramme biloga- 

rithmique. On constate plus précisément que pour A.E = 2,5 % ,  t 
une seule loi puissance corrèle bien les résultats au delà de 

a pour A& = 1 % ,  les aciers E - V ,  E - W  et H-HT ?résentent 
C ' t 
des résultats qui doivent être corrélés par deux lois puissances 

ayant des constantes différentes : 

a 
- = A a  dN poura < a < a  

C 1 

a da = A l a  1 pour a > a l  - 
dN 

a = 2 mm pour l'acier E comme pour l'acier H. 1 

Le tableau 111.2.5 définit les coefficients A et Al et les expo- 

sants a et a calculés. 
1 



Tableau 1 1 1 . 2 . 5  

da a 
Paramètres des lois de fissuration - = A a  dN 

da 
où a s'exprime en mm et - en vm/cycle. dN 

Nos résultats concernant les constantes A et a concor- 

dent avec ceux de Yamaguchi 1611 , qui obtient à température 
- 3  -1 ambiante, sur un acier 316 à E = 6,7.10 S , et Act = 2 % : t 

Si on exprime la constante A sous la forme 

on obtient ( A E  exprimé en % ) ,  en admettant un exposant moyen 
t 

- 
-, - 
u - 1,2 pour l'acier E et a = 1 pour l'acier H : 



A = 0,82 (Act) 2'6 pour l'acier E 

expression dans laquelle s'inserre correctement la valeur 4,6 

obtenue par Yamaguchi, et 

A = 1,lO (DE ) t pour l'acier H. 

Les exposants y sont un peu plus élevés que l'exposant Y = 1,5 

trouvé par C. Levaillant 1501, en moyennant toutes mesures 

effectuées à 20 - 550 - 600°C sur deux aciers Z2CND17-13 (acier . 

V I R G O  10,033 % C - 0,025 % N I  ; Acier SPH )0,021 % C - 0,080 %  AI^). 

1% peut rapprocher, avec une certaine prudence rependant, 

- da = A a  a 
la loi de propagation : dN 

da 
de la loi de Paris 162 1 : - dN = C A K ~  

La variation du facteur d'intensité de contrainte AK s'exprime 

en règle générale en fonction de la variation de contrainte Ao 

et de la profondeur de fissure a par 

A K =  X Do& 

n ' et compte tenu de la loi d'écrouissaqe cyclique Aa = kA& on 
P 

obtient la loi de propaqation : 

Les lois que nous avons obtenues correspondraient à un exposant 

de la loi de Paris de l'ordre de 2,4 pour l'acier E et de 2 pour 

l'acier H. Ces valeurs ne sont pas très éloiqnées de celles 

obtenues par Tobler et Reed 163 1 sur des aciers 304 et 304 N, 

par des essais de fissuration à température ambiante sur éprou- 

vettes entaillées lm=4[. 

Mais il faut rappeler ici que la loi de Paris, résultant 

d'un ajustement de résultats expérimentaux par une loi puissance, 

s'applique, stricto sensu, dans le domaine élastique, donc de rup- 

ture fragile. L'estimation d'un AK dans une éprouvette cylindri- 



que de révolution fissurée est déjà ardue, mais surtout le 

domaine de la fatique oligocyclique correspond à une déformation 

plastique généralisée dans la masse de l'éprouvette, qui rend 

bien discutable le calcul d'un A K .  Aussi, on ne doit pas s'at- 

tendre à une meilleure correspondance entre la loi de fissura- 

da a da m tion - = A a  et la loi de Paris ; i ~  = C A K  . dN 

Les résultats en diagramme bilogarithmique (figures III. 

2.27 et 30) montrent tout d'abord que les vitesses de fis- 

suration augmentent d'à peu près un ordre de grandeur lorsque 

le niveau de déformation AE passe de 1 à 2,5 % .  Mais les pentes 
t 

des droites obtenues tendent à diminuer lorsque la déformation 

augmente (de 1,5 environ quand A& = 1 % ,  à environ 1 quand 
t 

AE, = 2,5 % pourllacierE).La première constatation est à rap- 

procher de la variation du coefficient de la loi de Paris avec 

le niveau de déformation, tandis que cette loi ne prévoit pas 

de variation de l'exposant m. 

La seconde constatation est que l'influence du vieillis- 

sement préalable sur les cinétiques de fissuration est beaucoup 

plus faible dans l'acier E peu chargé en Azote (0,08 % pds N) 

que dans l'acier H (0,25 % N). Dans l'acier E, cette influence 

est quasiment nulle à A E  = 2,5 % ,  tandis qu'à A E  = 1 % ,  les vi- 
t t 

tesses de fissuration n'auçmentent avec la durée de vieillissement 

tv qu'au delà d'une profondeur de fissure a = 2 mm. En revanche 
1 

un vieillissement préalable modifie de manière notable les ciné- 

tiques de fissuration dans l'acier H. 

Globalement, les vitesses de fissuration des deux aciers 

ne sont pas fondamentalement différentes. En particulier à 

Act = 2,5 % ,  les vitesses de fissuration de l'acier H hypertrempé 

sont à peine plus faibles que celles de l'acier E dans les trois 

états, mais celles de l'acier H vieilli sont nettement plus fai- 

bles ainsi que les pentes des droites obtenues. En revanche à 

Act = 1 % ,  l'acier H vieilli montre des vitesses de fissuration 

peu différentes de celles de l'acier E, tandis que l'acier H 

hypertrempé présente des vitesses plus élevées, au moins jusqu'à 

une profondeur de fissure d'environ 2 mm. Au delà, l'acier E 

présente des vitesses de fissuration plus fortes que l'acier H. 

En ~articulier les pentes des droites sont plus élevées dans 



l'acier E que dans l'acier H à l'état hypertrempé et vieilli 

10 000 h, mais sont à peu près les mêmes pour les aciers E - V  

et H - V. 

Tentons maintenant d'interpréter ces résultats. 9n 

sait que sous l'action d'un facteur d'intensité de contrainte 

AK, la fissuration par fatigue se divise en trois stades que 

définit la figure 111.2.31 : 

- le stade 1 (Région A) est celui des faibles vitesses de fis- 
suration, après amorçage sous un AK seuil 

- le stade II (Région B) de régime intermédiaire, est celui où 
s'applique la loi de Paris - da = c ( A K ) ~  dN 

- le stade III (Région C) est celui des hautes vitesses de fis- 
suration, conduisant à la rupture finale. 

10'- M C c o n i s m e s  

z 

/ F o f b l e  i n f l u e n c e :  - 
o ) e n v i r o n n e m e n t  

ln  A K  

Figure 111.2.31 (d'après ( 6 4 1 )  

Représentation schématique de la vitesse de propaqation 

da d'une fissure - en fonction du facteur dN 

d'intensité de contrainte AK 

Région A = faible vitesse de fissuration (seuil) 

Région B = régime intermédiaire (relation de Paris) 

Réqion C = haute vitesse de fissuration (Kc) 



da Dans le diagramme Log a - Loq a, la première portion 
linéaire de pente non nulle correspond au stade II de fissura- 

tion, tandis que la seconde zone linéaire de pente non nulle, 

quand elle existe, doit être associée au début du stade III. 

La portion linéaire, de pente nulle, peut être associee à la 

zone de propagation des fissures dites "courtes". 

La figure 111.2.31 résume les facteurs métallurgiques 

pouvant influencer les divers stades de fissuration, en parti- 

culier les stades II et III que nous analysons ici. Dans nos 

alliages, ces facteurs sont essentiellement : 

- l'état de précipitation intragranulaire, qui devrait influ- 
encer essentiellement les stades 1 et III, mais peut être 

également le stade II. 

- l'état de précipitation intergranulaire, qui devrait influ- 
encer le stade III. 

- et les caractéristiques du glissement des dislocations, qui 
devraient essentiellement influencer les stades 1 et II. 

En ce qui concerne l'acier Et nos observations ten- 

dent à confirmer que l'état de précipitation, tant intra- que 

intergranulaire, influe peu sur le stade II de propagation de 

fissure. En effet en deça d'une profondeur de fissure de 2 mm, 

les vitesses de fissuration obtenues dans cet acier sont les 

mêmes pour les trois traitements thermiques envisagés. En 

revanche pour une avancée de fissure supérieure à 2 mm, on 

t da sont accélérées par constate à Ac = 1 % ,  que les vitesses - dN 
le traitement de vieillissement, d'autant plus que la durée de 

vieillissement est élevée. On peut supposer que cette accélé- 

ration représente un amorçage de la phase III de fissuration 

rapide, où le rôle de la fragilisation intergranulaire se fait 

alors sentir. Cette accélération de la fissure n'est pas notée 

à A E  = 2 , 5  % ,  les stries n'étant plus décelables au delà de t 
2 - 3  mm. 

Au vu de nos résultats, l'énergie de faute d'empile- 

ment, c'est-à-dire le caractère plus ou moins plan de la défor- 

mation semble peu influencer le stade II de pro-agation de 

fissure, puisque les vitesses de fissuration des aciers E et H 



hypertrempés et fatigués à = 2,5 % sont quasiment identi- 

ques. C'est en effet à ce niveau de déformation que le carac- 

tère du glissement est le plus différent entre les deux aciers : 

le glissement dévié, important dans l'acier E, conduit à une 

structure cellulaire très bien formée, tandis que les glissements 

dans l'acier H f  restent très plans. En revanche à A &  = 1 % ,  le t 
glissement dans l'acier E reste en partie à caractère plan, donc 

peu différent de celui observé dans l'acier H. 

D'autres études ont néanmoins montré 155, 56, 57, 581 

par des essais de fissuration sur éprouvettes entaillées qu'un 

abaissement de l'énergie de faute d'empilement et plus générale- 

ment un glissement plan, ralentit la propagation transgranulaire 

des fissures de fatigue. Afin d'en élucider la raison, Awatani et 

al. 1561 ont étudié, au microscope électronique en transmission, 

les structures de dislocations en fond de fissure de fatigue dans 

des échantillons de Cu et de laiton a (70Cu- 30 Zn), le second 

ayant une beaucoup plus faible EFE que le premier. Dans le Cu, 

une structure cellulaire de dislocations s'élabore en fond de 

fissure, dont les parois sont aisément traversées par les 

dislocations mobiles, par glissement dévié. Il y est fréquent 

de voir des fissures se propageant le long ou à travers les 

parois cellulaires. En revanche en fond de fissure dans le 

laiton a un réseau plan dense de dislocations s'élabore. Les 

dislocations y semblent très peu mobiles en raison de la diffi- 

culté du glissement dévié. Cette mobilité difficile des disloca- 

tions dans l'alliage à faible EFE expliquerait les plus faibles 

vitesses de propagation qui y sont rencontrées. 

Les vitesses de fissuration obtenues dans l'acier H à 

Act = 2,5 % peuvent être expliquées de la manière suivante : la 

précipitation intragranulaire obtenue après vieillissement à 

600°C entraîne au cours du stade II une moindre accélération 

des fissures que dans l'état hypertrempé ; elle semble en 

revanche peu jouer sur la phase 1, mais la précipitation inter- 

granulaire joue le rôle inverse, et cela depuis le stade 1. Les 

vitesses de fissuration sont accrues d'un facteur constant 1 , s  
entre les états V et W. Il faut pourtant signaler que l'effet 



de ralentissement dû à la précipitation intragranulaire n'est 

pas décelable par la morphologie des stries. Il doit donc plu- 

tôt être interprété comme un effet sur le mode de glissement 

des dislocations et les sous-structures qu'elles construisent 

en fond de fissure. 

Les vitesses de fissuration obtenues dans l'acier H à 

= 1 % sont en revanche plus difficilement explicables. Il 

semble que, à l'inverse de ce que l'on obtient sous A E  = 2,s %, t 
la fissure de fatigue se propage plus rapidement dans l'état 

hypertrempé que dans les états vieillis, au moins en deça d'une 

profondeur de 2 mm de fissure. Pourtant l'accélération de la 

fissure est moindre dans l'état hypertrempé. Ces résultats sont 

contradictoires avec les précédents, mais néanmoins confirmés 

par un doublement des mesures. 

En ce qui concerne l'initiation de fissure, nos obser- 

vations microscopiques ne nous permettent pas de conclure sur 

l'effet éventuel de l'Azote, la zone d'amorçage étant beaucoup 

trop matée. D'autres auteurs ayant travaillé sur des aciers 

316 L hypertrempés s'accordent pour dire que cet amorçage y est 

plutôt cristalloqraphique, tant à 20 qu'à 600- 650'~ 160 - 611. 
Mais l'effet de l'Azote sur cet amorçage n'a pas été examiné 

microscopiquement, à notre connaissance. 

Nous nous proposons, par intégration des lois de pro- 

pagation, d'évaluer les proportions de durée de vie que cou- 

vrent respectivement la phase de propagation, et par différence, 

la phase d'amorçage. Dans ce but, nous admettons les hypothèses 

suivantes, cohérentes avec les observations microscopiques. 

(i) Dans le cas général, la propagation comporte deux 

stades : 
da 

-+ un premier stade où la vitesse de propagation - 
dN 

da est constante (désignée par , à partir d'une 

profondeur d'amorçage a jusqu'à une profondeur 
O' 

critique de fissure ac. 

-+ un second stade où s'applique la loi de propagation 

da a - = A a  pour les profondeurs de fissure a < a  <af. dN c 



Seuls les aciers E - V ,  E - W  et H-HT, cyclés à Act = 1 % pré- 

sentent un troisième stade de propagation au delà de al = 2 mm 
a da - ~ ~ a  1. La où s'applique une seconde loi de propagation - - dN 

première loi s'applique entre al et a£. Ceci est résumé sché- 

matiquement sur la figure 111.2.32. 

Figure 111.2.32 

da Schématisation des courbes - - a 
dN 

obtenues par mesures d'interstries 



(ii) La profondeur d'amorçage a et la longueur totale 
O 

de fissure af ne dépendent que du niveau de déformation imposé, 

mais ne dépendent ni du matériau, ni du traitement thermique. 

Comme Yamaguchi et al. 1611, nous proposons de fixer le seuil de 

transition a entre l'amorçage et la propagation, à une profon- 
O 

deur liée à la taille de grain (d = 100 ym) : 

d a E -  
O 2 pour Act = 2,5 % et a. = d pour = 1 % 

en tenant compte ésalement du fait que les stries apparaissent 

beaucoup plus vite à haut niveau de déformation. Cette hypothèse 

revient à supposer que le début de la propagation correspond à 

l'extension de la fissure hors du grain où elle s'est initiée. 

da 
(iii) La vitesse de propagation initiale (-1 ne dN O - 

dépend pas du traitement thermique initial, mais dépend du maté- 

riau et du niveau de déformation imposé. Lorsqu'elle n'est pas 

décelée, elle est supposée égale à la plus faible vitesse mesu- 

rée. 

On obtient alors par intégration le nombre de cycles de 

propagation : 

a - a  
C O 

af - a  
C 

P <da/dN) 
cycles 

1-a 1-a 1-a 1 1-a 
a - a  a - a - a 1 

GU N = c c 1 1031 cycles 
P Al (1-al) 

où les grandeurs ao, ac, al, af et da 
sont définies dans le 

tableau 111.2.6, les paramètres A, a, Al et a sont tirés du 1 
tableau 111.2.5. 

Les nombres de cycles de propaqation Np, d'amorçage Na, 

les durées de vie NR et les rap?orts N ~ / N ~  obtenus sont consignés 

dans le tableau 111.2.7. 



Tableau 111.2.6 

Profondeurs caractéristiques de fissure et vitesses 

de propagation initiales, utilisées sour le calcul 

du nombre de cycles de propaqation. 

( d a / d W o  
~ m / c y c l e  

a l  
(mm> 
- 

2 ,75  

1 , 6 3  

2 ,73  
- 
- 

- 
- 

- 
- 
- 

a c  
(mm> 

0 , 7 3  

O, 695 

0 , 6 9  

0 ,30  

0 , 6 9  

O, 56 

O, 151  

O, 143 

O, 156 

0 ,079  

0 ,070  

0 , 0 4 1  

\ 

< 

, 
\ 

ao 

(mm> 

t 

> 0 ,  5 

> 0 ,  5  

> 1 , 4  

E - V 

1 % O, 10 
H  - HT 
H - V  

H  - VV 

E - HT 

2 , 5  % O, 5 
H  - HT 
H  - V  
H  - VV 

Acier  

{ 

> 096 

1 

a £  
(mm> 

\ 

/' 
\ 

.J 

> 9 

> 3  



Tableau 111.2.7 

Nombresdecycles de propagation Np calculés par intégration 

des lois de fissuration, nombresdecycles à l'amorçage Na, 

durées de vie NR et proportions de durée de vie N ~ / N ~  

couvertes par la période de propagation. 

Ces résultats confirment, ce qui est qénéralement admis 

(cf fig. III.2.24), que la proportion de durée de vie correspon- 

dant à l'amorçage, diminue lorsque le niveau de déformation 

augmente. Cette proportion est à peu près la même pour les deux 

aciers hypertrempés cyclés à As = 1 % et à Act = 2,5 % ,  et t 
pour les deux aciers vieillis cyclés à A& = 1 %. En revanche t 
l'effet du vieillissements'ymanifeste à Ast = 2.5 % ,  plus 

encore dans l'acier H que dans l'acier E. 

On observe d'autre part que les nombres de cycles à 

l'amorçage, comme les nombres de cycles à la propaqation, sont 



globalement un peu plus élevés dans l'acier H que dans l'acier E, 

à Act = 1 % ,  quelque soit l'état initial. Il en est de même pour 

les états hypertrempés cyclés à AE = 2,s % .  Mais dans les t 
états vieillis cyclés à Act = 2 , s  % ,  le vieillissement semble 

fortement réduire la durée de la phase d'amorçage, et plus en- 

core dans l'acier H que dans l'acier E. La durée de la phase de 

propagation est en revanche plus longue dans l'acier H que dans 

l'acier E. 

Tout ceci semble confirmer que la présence d'Azote 

interstitiel dans les aciers 316 L améliore la durée de vie de 

ces aciers en agissant à la fois sur la phase d'amorçage et 

sur la phase de propaqation. En revanche un vieillissement 

préalable a un effet néfaste sur l'amorçage des fissures en 

fatique, à fort niveau de déformation, d'autant plus que la 

précipitation est forte, donc que la teneur en Azote est éle- 

vée. Néanmoins les plus lonques phases de propagation de l'acier 

H lui confèrent de plus fortes durées de vie qu'à l'acier E. 

Nous nous garderons d'une ?lus fine interprétation de 

ces résultats, qui reposent somme toute sur un certain nombre 

d'hypothèses. 

Les proportions de durées de vie calculées, couvertes 

par la propaqation, sont relativement importantes et pourraient 

faire remettre en cause le critère de ruine choisi pour évaluer 

les durées de vie : rupture complète de l'éprouvette. Pourtant 

les courbes d'évolution des contraintes au cours du cyclage 

montrent bien que ce critère est très peu différent de celui 

choisi par d'autres : durée de vie éqale au nombre de cycles 

correspondant à une chute de 25 % de l'amplitude de contrainte 

par rapport à la contrainte stabilisée. Si la propagation couvre 

environ 40 % de NR, comme nos calculs le prévoit, tandis que la 

contrainte reste stabilisée jusqu'à 80 - 90 % NR, c'est que le 

matériau continue à se consolider alors même qu'une fissure 

principale se propage. Ceci confirme la complexité de choix 

d'un critère pour définir la transition amorçage - propagation : 
critères sur la contrainte, critères sur la profondeur des rni- 

crofissures, sur le nombre de microfissures décelables en 

surface.. . 



Tout ceci justifie l'intérêt actuel porté à l'étude du 

comportement des fissures dites "courtes" dont le problème est 

très clairement exposé dans les références 165, 66, 671. Le 

critère de ruine ne peut pas être lié à l'apparition de micro- 

fissures, (celle-ci ayant lieu dès le début du cyclage comme 

l'a montré T. Maqnin 16811 ,  mais plutôt au seuil en deça duquel 

les microfissures arrêtent de se propager. Ce domaine ne peut 

être abord6 que par la mécanique élasto-plastique de la rupture 

et son étude n'est encore qu'à peine abordée, 

III.2.1.4.c. Conclusions. ----------- 
L'analyse des faciès de rupture nous a permis de mettre 

en évidence l'effet d'un vieillissement préalable sur les modes 

de ru?ture par fatigue des aciers étudiés. La fragilisation 

intergranulaire agit essentiellement sur le mode de rupture 

finale en traction dont le caractère, de transgranulaire, de- 

vient d'autant plus intergranulaire que la durée du vieillisse- 

ment, le niveau de déformation et la teneur en Azote augmentent. 

Dans l'acier E, les vitesses de fissuration sont peu influencées 

par le vieillissement ; en revanche celui-ci modifie de manière 

complexe les cinétiques de croissance de fissures dans l'acier 

H. Enfin il semble que le nonbre de cycles couvert par la phase 

d'amorçage, et celui couvert par la phase de propagation, aug- 

mentent avec la teneur en Azote. 

111.2.1.5. Interwrétation du rôle de l'Azote sur la résistance 

à la fatigue oligocyclique des aciers type 316 L - 316 LN. 

En règle générale, trois propriétés peuvent être espé- 

rées, pour une bonne résistance à la fatigue : un bon comporte- 

ment cyclique, caractérisé par un durcissement cyclique, une 

initiation tardive des fissures et une lente propagation de ces 

fissures 169, 701.  

Le paramètre déterminant de l'endommagement par fatigue 

est la variation de déformation plastique par cycle, Acp. Mais 

la répartition de cette déformation plastique influe fortement 



sur la résistance à la fatigue 169, 70, 71, 721. Un écoulement 

plastique trop localisé accélère l'initiation des fissures. 

C'est par exemple le cas des matériaux où se forment des BGP, 

qui créent des intrusions- extrusions, sites privilégiés 

d'amorçage des fissures en surface ; c'est le cas également de 

matériaux contenant des particules de seconde phase, sites de 

concentration de contraintes donc sites privilégiés d'amorçaqe. 

Une répartition homogène de la déformation plastique 

peut être obtenue en diminuant la fraction volumique de parti- 

cules de seconde phase, si elles existent, et/ou en changeant 

le caractère du qlissement : soit par modification de ltEFE, 

soit par ajustement du type et de la répartition des précipités 

durcissants. 

Une élévation de l'EFE, ou plus généralement la promo- 

tion d'un mode de glissement dévié des dislocations conduit à 

une déformation par bandes de glissement intenses, et par suite 

à une initiation rapide des fissures de fatigue. Un abaissement 

de l'EFE, ou plus qénéralement la promotion d'un mode de glisse- 

ment plan des dislocations, entraîne la formation de fines bandes 

de glissement rapprochées, assurant ainsi une répartition plus 

homogène de la déformation, donc une meilleure résistance à 

l'amorçage des fissures 169, 70, 71, 721. De plus des essais de 

fissuration sur éprouvettes entaillées semblent montrer qu'un 

mouvement plan ralentit la phase de propagation des fissures 

155, 56, 57, 581. 

Dans les aciers 316 L, la précipitation, lorsqu'elle 

existe, est très hétérogène (cf 5 1.1.2.3.) ; jouer sur 1'EFE 

est alors essentiel pour rendre homogène la déformation. L'ad- 

dition d'Azote assure cette répartition homogène de la défor- 

mation, à la fois par la mise en solution désordonnée des 

atomes interstitiels et par l'abaissement de 1'EFE qu'elle 

provoque, ou au moins par la difficulté du glissement dévié 

qu'elle entraîne. 

Nous pouvons donc dire que la meilleure résistance à 

la fatigue des aciers 316 L alliés à l'Azote est due au mouve- 

ment plan des dislocations que favorise la présence d'Azote, 

en grande partie par abaissement de l'EFE, comme le confirme 

la présence de macles et de fautes d'empilement dans l'acier 



H -  HT (0,25 % N) après fatigue. L'analyse par microscopie en 

transmission nous permet également d'affirmer que l'Azote in- 

terstitiel assure une répartition plus homogène de la déforma- 

tion, retardant ainsi l'amorçage des fissures. Nos mesures 

d'interstries semblent d'autre part montrer que les deux 

phases, d'amorçage et de propagation, sont allongées par un 

accroissement de la teneur en Azote. La saturation dans le gain 

en durée de vie, observée au delà d'une teneur pondérale de 

0,12 % N t  ainsi que la diminution de ce gain quand le niveau 

de déformation A &  diminue, s'expliquent par le non dépasse- t 
ment du seuil d'apparition du glissement dévié ; le mode de 

déformation à fort Azote ( >  0,12 % )  et bas niveau de déforma- 

tion est presque exclusivement plan. Abaisser encore l'énergie 

de faute d'empilement ne peut plus apporter de gain supplémen- 

taire. De plus l'effet de l'Azote sur 1'EFE n'est pas linéaire, 

ni celui de 1'EFE sur les durées de vie. 

Dans les aciers E et H vieillis, la MET révèle de la 

précipitation matricielle, et une très forte précipitation 

intergranulaire. L'analyse des faciès de rupture a montré que 

la fraction de faciès de rupture rom-ue par fatigue diminue 

lorsque le temps de vieillissement augmente, et que simultané- 

ment la fraction finale rompue en traction prend un caractère 

intergranulaire plus marqué. Cette fragilisation intergranulaire, 

modérée après 2 000 h, très forte apr5s 10 000 h de vieillissement 

abaisse le facteur d'intensité de contrainte critique K ceci 
C ' 

explique que les durées de vie des aciers E et H hypertrempés ou 

vieillis 2000h, sont quasiment identiques, tandis que celles 

des aciers vieillis 1 0  000 h sont fortement réduites. La préci- 

pitation de l'Azote est néanmoins loin d'être totale même après 

10 000 h de maintien à 600°C ; la teneur en azote interstitiel 

de l'acier H est encore suffisante pour assurer le caractère 

plan de sa déformation par rapport au caractère ondulé de la 

déformation de l'acier E ; ceci explique que le gain de durée 

de vie dû à l'Azote est conservé après vieillissement. 



111.2.1.6. Rôle de l'Azote interstitiel sur le comportement 

d'accommodation des aciers 316 L - 316 LN 

Nous avons montré qu'à fort niveau de déformation 

(ne, > 1 % ) ,  les aciers à basse teneur en Azote ( <  0,10 % pds) 

durcissent durant la phase d'accommodation, alors que les 

aciers à haute teneur en Azote ( >  10 % ) ,  après un fort durcis- 

sement au cours des premiers cycles, s'adoucissent considéra- 

blement avant de se pseudo-stabiliser (cf § III.2.1.2.a. et 

(471, 1 4 9 1 ) .  Ce comportement inhabituel de durcissement- adou- 

cissement des solutions solides à fortes teneurs en interstitiels 

a également été observé par Shibata et al. 1731 dans des aciers 

inoxydables austénitiques de la série AIS1 300, fortement char- 

gés en Azote ou en Carbone, et dans des alliages austénitiques 

Fe - Mn - N ou C f  cyclés encontraintes imposées. Shibata observe 

que l'adoucissement est indépendant de la température de mise en 

solution dans les alliages à l'Azote, tandis qu'il augmente avec 

cette température dans les alliages au Carbone ; il constate de 

plus que l'adoucissement est beaucoup plus intense avec l'Azote 

qu'avec le Carbone. 

Afin d'expliquer cette différence de comportement, et 

surtout cet inhabituel "durcissement- adoucissement" cyclique, 

nous proposons d'analyser l'influence de divers paramètres sur 

la phase d'accommodation de l'acier H. 

Deux essais à déformation plastique contrôlée ont été 

menés gracieusement sur l'acier H-HT, à 1'Ecole des Mines de 

Saint Etienne. Ces essais sont conduits en cycle triangulaire 

alterné (RE = - 1) à la vitesse de déformation totale 
O -3 -1 
E~ = 5.10 S , sur des éprouvettes cylindriques de diamètre 

AE 
8 mm : - le premier essai à -2 = + 10 

-2 
2 

A E  
- le second essai à 2 = 2 5.10-~ 

2 

Ces niveaux de déformation plastique imposée correspondent à peu 

près aux niveaux stabilisés des essais en déformation totale 

imposée à AE = 2.5 % et Act = 1,6 % respectivement. t 



L'évolution des contraintes au cours du cyclage est 

représentée en diagramme semi-logarithmique sur la figure 

111.2.33. Les durées de vie obtenues sont NR = 2100 cycles à 

A E  = 2 % et NR = 5 700 cycles à A E  = 1 %. Ces durées de vie 
P P 

ne sont que légèrement supérieures à celles données par 

la loi de Manson-Coffin obtenue par les essais à imposé. 

(NR = 1400 et 5300 cycles, pour Act = 2,5 % et 1,6 % 

respectivement). 

Figure 111.2.33 

Evolution des contraintes au cours du cyclage de 

l'acier H - HT lors d'essais de fatigue oligocyclique 
pilotés en déformation plastique imposée. 

L'évolution des contraintes est également très comparable à celle 

obtenue en déformation totale imposée (figure II. 4.4 .H - HT) . 
Elle se caractérise par un fort durcissement, suivi d'un adou- 

cissement continu jusqu'à rupture, de taux fortement décroissant 

au cours du cyclage. Mais l'intensité du durcissement diminue 

lorsque le niveau de déformation augmente, contrairement aux 

essais à A E  imposé ; en revanche l'intensité de l'adoucissement t 
augmente avec le niveau de déformation, comme dans les essais 

à Act imposé. 



Le choix d'un pilotage en déformation plastique imposée 

ou en déformation totale imposée ne modifie donc pas le com- 

portement d'accommodation de ces aciers. On ne peut porter de 

jugement sur les intensités relatives des durcissements et 

adoucissements : celles-ci varient tout de même légèrement 

d'un essai à l'autre à A E  imposé, et le nombre d'essais à t 
A& imposé est très réduit. 
P 

La figure 111.2.34 présente les courbes d'évolution des 

contraintes à 20°c, sous A& = 2,5 9 ,  
O -3 -1 

t RE 
= - 1 E =4.10 s , 

t 

de l'acier H dans les états HT, V et VV. On constate que l'in- 

tensité du durcissement corne celle de l'adoucissement, 

diminue lorsque la durée du vieillissement au~nente, c'est-2- 

dire lorsque la teneur en interstitiels diminue. 

La figure 111.2.35 présente l'évolution des contraintes 

de l'acier H -  HT durant les 200 premiers cycles d'essais de fati- 

gue effectués dans les conditions suivantes : 

La com~araison de ces courbes montre que l'amplitude du 

durcissement augmente fortement lorsque le niveau de déformation 

augmente, mais légèrement seulement lorsque la vitesse de défor- 

mation diminue ; en revanche à 600°C, l'amplitude du durcisse- 

ment augmente d'un ordre de qrandeur par rapyort à celle du 

durcissement à température ambiante, tandis que la phase d'a- 

doucissement a disparu. 

Il faut également noter que dans toutes les conditions 

où durcissement et adoucissement existent, le maximum de con- 

trainte est atteint, à haut niveau de variation de déformation 

totale imposée (AE = 2 % et 2,5 % ) ,  à l'issue d'un même nombre t 
de cycles (environ 20). En revanche ce nombre de cycles diminue 

quand Act diminue. 



F i g u r e  1 1 1 . 2 . 3 4  

Evolution des con t ra in tes  au cours d ' e s s a i s  de 

f a t i gue  ol igocyclique de l ' a c i e r  H dans l e s  é t a t s  H T ,  V e t  VV, 



Figure 111.2.35 

Evolution des contraintes durant les 200 premiers 

cycles d'essais de fatigue oligocyclique sur l'acier H 

hypertrempé, dans les conditions : 

O 

Ac, = 2 % ; -3 -1 c = 4.10 S t 1 20°C 

O --------- Ac, = 1,6 % ; 
-3 -1 

E = 4.10 S 
t ; 6OO0C 



Cette sensibilité de la phase de durcissenent/adoucis- 

sement d'accommodation aux paramètres 

- teneur en interstitiels 
- vitesse de déformation 
- température 

tend à prouver que les processus de durcissement/adoucissement 

sont essentiellement gouvernés par des modes d'interactions à 

courte distance, activés thermiquement,vraisemblablement par 

interaction des dislocations avec les interstitiels ou éventuel- 

lement avec des amas interstitiels- substitutionnels, étant 

donnée la forte énergie d'interaction existant entre les éléments 

interstitiels C et N et les éléments substitutionnels Cr et Mn. 

Dans le but de confirmer ces hypothèses, nous proposons 

une analyse des contraintes à partir du traitement des boucles 

dlHystérésis. 

Selon l'analyse de D. Kuhlmann - Wilsdorf et C. Laird 
1 7 4 1  deux types de contraintes revêtent une importante signifi- 

cation physique au cours d'un cycle en fatigue. La contrainte 

de frottement o ("friction stress") indépendante du signe de la 
!? 

déformation, mais dirigée en sens inverse de la vitesse, et la 

contrainte de rappel oR ("back stress") qui change de signe 

au cours de chaque demi-cycle et atteint son maximum à la défor- 

mation maximale du cycle. Cette contrainte de rappel, de nature 

élastique, est constante durant la portion élastique du cycle ; 

elle réduit la limite élastique dans la direction qu'elle favo- 

rise, elle est donc responsable de l'"Effet Bauschinger". 

La contrainte de frottement of a la nature d'une con- 

trainte effective : elle est causée par les obstacles à courte 

distance au mouvement des dislocations qui sont sources de 

phénomènes d'interactions activés thermiquement, La contrainte 

de rappel o a la nature d'une contrainte interne athermique ; R 
elle est due au champ élastique des dislocations. 

On peut définir quantitativement ces contraintes à 

partir des boucles dlHystérésis contraintes- déformations, selon 

l'analyse de Cottrell 1751. Cette analyse suppose que les cycles 



Figure 111.2.36 

Définition des contraintes de rappel et de 

frottement à partir d'un cycle dtHystérésis, 

selon l'analyse de Cottrell 1391 

sont symétriques, en particulier que les contraintes de décol- 

lement aDT en traction et a en compression d'une part, et que DC 
les contraintes pics OpT en traction et apC en compression 
d'autre part (fiq. III.2.36), sont égales et de signes contraires. 

Le principe sous-jacentàcette analyse est le suivant : avant 

le début de la déformation plastique, à savoir lorsque la con- 

trainte est a 
D (T ou C )  ' la contrainte de rappel aR générée au 

demi-cycle précédent, agit dans la même direction que la contrain- 

te, maintenant inversée. En présence d'une contrainte de frot- 



tement O agissant sur les dislocations, nous pouvons écrire 
F 

a = a - u où o et a sont prises en valeurs ab- D F R F R 

salues, la contrainte effective étant nulle, puisque le mou- 

vement des dislocations n'est pas amorcé. De même à la fin de 

chaque demi-cycle, la contrainte de rappel atteint à nouveau 

sa valeur maximale ; elle contrecarre maintenant, au lieu 

d'aider, la déformation. Là encore la contrainte effective 

est nulle puisque le mouvement des dislocations est interrompu. 

On a alors 

op = a + oR où O et o sont prises en valeurs ab- F F R 

solues. De ces deux relations, viennent 

a - a  
- - D 

R 2 P D où o et o sont prises en valeurs ab- 

solues. Ces résultats sont définis sur la figure III.2.37.a et b 

Le long du cycle d1Hystérésis, les grandeurs oR, o a et E va- 
F '  

rient schématiquement au cours du temps suivant les courbes de 

la figure 111.2.38. 

Le logiciel de traitement des boucles dlHystérésis, 

dont nous avons précédemment parlé pour le calcul des énergies 

(cf 5 1112.1.2.c) nous fournit les valeurs moyennes entre la 
traction et la compression, des contraintes oF et o - 

R 

avec les notations de la figure 111.2.36. Les contraintes op et 

aD sont alors prises en valeurs algèbriques. 



Figure 111.2.37 

Evolution des contraintes de rappel o R  (-a-) 

et de frottement O F  (-b-) au cours de la phase 

d'accommodation (20 % NI?) , pour l'acier H - HT cyclé 
à différents niveaux de déformation 



Figure III. 2.38 

Variations schématiques des paramètres oR,  O,, - 
O et E au cours du cycle défini sur la figure 111.2.36 

Les figures III.2.37.a et b définissent, pour l'acier H -  HT, 

l'évolution des contraintes oF a -  et oR b -  au cours des 

20 premiers % de la durée de vie, aux niveaux de déformation 

imposés AE = 2,5 - 1,6 - 1 - 0,6 %. Cette figure montre claire- t 
ment que la contrainte de rappel, ou contrainte interne, décroît 

légèrement au cours du cyclage, tandis que c'est la contrainte 

de frottement, due aux interactions à courtes distances, qui 

présente les caractéristiques de durcissement/adoucissement 

propres à la phase d'accommodation des aciers à forte teneur 

en Azote. Ceci confirme que ce durcissement/adoucissement est 



attribuable aux interactions à courtes distances,dislocations - 
interstitiels par exemple. L'adoucissement cyclique traduit 

une déstabilisation des modes de durcissement vis à vis du 

chargement cyclique. Une partie des obstacles aux dislocations 

s'efface progressivement, ou au moins leur efficacité diminue. 

Feltner et Laird 1761 ont montré que le Cu polycristallin pré- 

écroui ne s'adoucit cycliquement que s'il est cyclé en traction- 

compression, et si la contrainte de compression a une valeur 

suffisante, c'est-à-dire crée une déformation plastique inverse 

mesurable. Pourtant un cyclage de l'acier H en contraintes 

répétées de traction simple ( 0  = a = 280 M P ~ )  à 2 0 ° c  nro- m a 
duit la déformation progressive définie sur la figure 111.2.39, 

caractéristique d'un adoucissement cyclique ; l'acier 316 N se 

comporte, de ce point de vue, de manière comparable à l'acier 

316 L (cf 6 1.3.1.l.f). 
Peu d'études microstructurales ont pour objet l'expli- 

cation de l'adoucissement cyclique des métaux et alliages 139, 

40, 73, 77, 78, 791. Il est bien connu que les métaux initiale- 

ment écrouis ou durcis par précipitation, ainsi que ceux ayant 

subi une transformation rnartensitique, s'adoucissent cyclique- 

ment 139, 40, 761,souvent même dès le premier cycle. Leur dur- 

cissement monotone est causé par la présence effective d'obsta- 

cles au mouvement des dislocations. Tandis que l'adoucissement 

cyclique est dû à l'effacement progressif de ces obstacles. 

L'intensité et la vitesse de cet adoucissement sont essentiel- 

lement fonctions de la stabilité des obstacles vis à vis du mou- 

vement des dislocations. Par exemple, A. Pineau 1391 montre que 

le comportement en fatigue oliqocyclique du Waspaloy (alliage à 

base de Nickel) durci par précipitation de phases y' (Ni3 Ti Al 

dépend de la taille des précipités. Lorsque ces particules de 

seconde phase sont de grande dimension ( @ =  900 A ) ,  elles ne peu- 
vent pas être cisaillées par les dislocations ; elles ne peuvent 

qu'être contournées par celles-ci, et le comportement d'accom- 

modation est alors un durcissement cyclique intense, avant sta- 

bilisation de la contrainte. En revanche lorsque ces particules 
O 

sont petites (@=80A), elles peuvent être cisaillées par les 

dislocations. La phase d'accommodation se caractérise alors par 





un durcissement/adoucissement ; Pineau explique cette variation 

de la contrainte par la compétition entre plusieurs phénomènes, 

conformément au schéma de la figure 111.2.40. 

D'autres types d'obstacles peuvent évoluer au cours du cyclage. 

Dans des alliages Al- Zn, Pahl et al. 1801 étudient l'influence 

de la fatigue sur les zones de Guinier-Preston qu'ils renferment. 

Ils montrent par diffraction des rayons X à faible angle, que 
lorsque les alliages contiennent une fraction volumique à l'é- 

quilibre de petites zones faiblement espacées, ces zones G.P. coa- 

lescent rapidement au cours d'un essai de fatique grâce à la 

forte densité de lacunes créées, qui favorisent la diffusion ; 

en revanche lorsque les zones G.P. sont grandes et largement 

espacées, elles résistent à la coalescence. Pahl montre é~aienent 

que dans une solution solide sursaturée obtenue par réversion, 

on constate la germination, la croissance et la coalescence de 

zones GP par sollicitations en fati~ue, en des temps beaucoun 

2lus courts que lors de vieillissements statiques. 

Figure 111.2.40 (d'après 1391) 

Evolution schématique de la contrainte a avec la r 
déformation plastique cumulée (ou le nombre de cycles) 

dans le cas où une partie du durcissement de précipitation 

(Ao ) est perdue. Aud représente la partie du 
PP 

durcissement due aux dislocations dans une solution 

solide. a et a désignent respectivement le 
SS PP 

durcissement de solution solide et celui dû à la 

précipitation à l'état initial. 



Nous avons personnellement envisagé l'hypothèse de l'existence 

de "clusters" dans nos aciers fortement chargés en Azote, qui 

auraient pu se former durant le refroidissement par trempe à 

l'eau et qui se comporteraient comme des précipités cisailla- 

bles sous sollicitation cyclique. Pourtant aucune allusion à 

l'existence de telles phases ordonnées Cr-N ou Cr2 - N  n'a 

jamais été confirmée dans la littérature, à notre connaissance, 

dans des alliages austénitiques Fe - Ni - Cr - N ; et aucune 
trace de ces clusters n'a été perque par nous-mêmes en diffrac- 

tion par microsco-ie électronique en transmission ; d'autre part 

Shibata et al 1731 ont montré que la température de mise en 

solution n'a pas d'influence sur l'intensité de l'adoucissement 

dans ces aciers, l'Azote étant quasiment totalement en solution 

solide, déjà par mise en solution à 1 0 5 0 ° c .  Enfin, l'étude de 

Pahl 1801 sur le comnortement des zones G.P. en fatigue suqgère 

que le comportement de clusters en sollicitations cycliques, 

n'est pas forcément analogue à celui de petits précipités cisail- 

lables. Seule l'analyse des microstructures de déformation de 

l'acier H-HT après 5 cycles et 100 cycles en fatigue sous 

Act = 2 % ,  pouvait faire penser à une remise en solution des in- 

terstitiels d'Azote. En effet après 5 cycles, les dislocations 

sont très inéqalement réparties dans la matrice, tandis qu'après 

200 cycles, elles sont beaucoup plus nombreuses mais réparties de 

manière très homogène (cf 5 111.2.1.3). Néanmoins même sans pou- 
voir préciser la nature du processus de déstabilisation des ob- 

stacles, responsable de l'adoucissement, nous pouvons admettre 

un schéma analogue à celui de Pineau (figure III - 2 . 4 1  ) . 
Un mécanisme plausible, cohérent avec l'analyse des sous- 

structures de dislocations, est le suivant : lors des tout pre- 

miers cycles de fatigue à température ambiante, à haut niveau de 

déformation imposé, des bandes de glissement intenses se créent 

(voir la structure des dislocations après 5 cycles à Act = 2 % 

(figure 111.2.21) ; les interstitiels sont attirés dans le champ 

hautement contraint des dislocations amassées dans ces bandes, 

créant des atmosphères de Cottrell qui épinglent fortement les 

dislocations. Ceci explique le fort durcissement au cours des 

premiers cycles. La déformation ne peut alors se poursuivre que 



Figure 111.2.41 

Evolution schématique de la contrainte aa avec la 

déformation plastique cumulée (ou le nombre de cycles), 

par le mécanisme proposé 

A - Composante de durcissement par solution solide et 
écrouissaqe au ler quart de cycle. 

B - Composante de durcissement par augmentation des 
défauts en fatigue (écrouissaqe cyclique) 

C - Composante d'adoucissement cyclique par destabilisa- 
tion des obstacles. 

D - Résultante oa 

par l'activation de nouvelles sources, ou par arrachement des 

dislocations précédentes sous l'action d'une contrainte suffi- 

sante ; les nouvelles dislocations mobiles attirent à leur tour 

les interstitiels, dissolvant peu à peu les nuages de Cottrell 

initiaux. Ceci provoque un adoucissement du matériau ; la répar- 

tition de la déformation (dislocations épinglées sur leurs nua-. 

ges de Cottrell) s'homogénéise alors (voir la structure des dis- 

locations après 100 cycles à Act = 2 %, figure 111.2.21). jusqu'à 

un état d'équilibre caractérisé par la stabilisation de la con- 

trainte. Ce phénomène fait le pendant de l'effet P-LC qui appa- 

raît à chaud dans ces aciers (cf 5 111.3) ; le phénomène de 
durcissement- adoucissement est associé à la faible mobilité des 

interstitiels à 20°C, l'effet P-LC étant en revanche associé à 

la forte mobilité des interstitiels à 600°C. 



L'influence du traitement de vieillissement se traduit 

sur les courbes de durcissement-adoucissement à 20°C, par une 

amplitude de contrainte légèrement accrue, mais un durcissement 

et un adoucissement d'intensité légèrement réduite. La plus 

forte amplitude de contrainte résulte des effets contradictoires 

de durcissement par solution solide et de durcissement d'Orowan 

dû à la précipitation. Le moindre durcissement peut s'expliquer 

par la moindre densité de défauts de trempe après vieillissement. 

Enfin le plus faible adoucissement peut être associé à la plus 

faible teneur en interstitiels après précipitation. 



111.2.2. COMPORTEMENTS EN FATIGUE OLIGOCYCLIQUE A 600°C, 

DES ACIERS E ET H VIEILLIS. 

111.2.2.1. Analyse des résultats mécaniques 

En fatigue à 600°C nous avons choisi pour cycle de 

référence, le cycle défini à 50 % N R I  étant données les fortes 

variations de contrainte enregistrées au cours de certains 

essais. 

La durée des essais de fatigue oligocyclique à 600°c 

étant très faible ( <  12 heures) par rapport aux durées de vieil- 

lissement statique, la précipitation en cours d'essais peut 

être négligée. 

Comme nous l'avons précédemment signalé en traction 

monotone à 600°C (§111.1.2), un très fort effet P-LC se mani- 

feste lors des essais de fatigue à 600'~ des aciers E et Hl 

quelle que soit la durée de vieillissement préalable. Nous en 

reparlerons en détails au paragraphe 111.3. 

L'évolution des contraintes au cours du cyclage dépend 

fortement de la teneur en Azote et du traitement thermique 

initial (figures III.2.42.a et b). 

Pour l'acier E (0,08 % N), l'évolution des contraintes 

est peu sensible à la durée du vieillissement (figure III.2.42.a). 

Elle se caractérise par un fort durcissement d'accommodation qui 

augmente lorsque le niveau de déformation augmente et lorsque le 

temps de vieillissement diminue. La fraction de durée de vie 

intéressée par la ?hase d'accommodation est plus importante, et 

l'.intensité du durcissement considérablement plus intense qu'à 

Pour l'acier H (0,25 % N), l'évolution des contraintes 

est très sensible à la durée du vieillissement, à fort niveau de 

déformation (Act = 1'6 % )  (figure III.2.42.b). Cette sensibilité 

de la courbe a (N) à la durée du vieillissement nous a amenés 

à effectuer deux essais supplémentaires de fatigue oligocyclique 

à 60O0C, au niveau Act = 1,6 % sur l'acier H hypertrempé. Pour 

les deux essais sur l'état hypertrempé et pour un des deux essais 

à l'état vieilli 2 000 h, un fort durcissement d'accommodation est 
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suivi par une stabilisation de la contrainte, avant propagation 

d'une fissure principale et rupture ; en revanche pour le second 

essai à l'état vieilli 2 000 h et les deux essais à l'état vieilli 

10 000 h, le durcissement est continu et la rupture finale en 

traction apparaît sans que la propagation d'une fissure princi- 

pale ne se manifeste par une chute de contrainte. Aucune stabi- 

lisation de la contrainte n'apparaît. A plus bas niveau de dé- 

formation, l'acier H se durcit cycliquement jusqu'à stabilisation 

de la contrainte. Les courbes d'écrouissage cyclique définies à 

50 % NR sont données sur les figures III.2.43.a et b pour les 

aciers E et H respectivement, où elles sont comparées aux cour- 

bes d'écrouissage monotone. 

Résistance .................... à la fatigue ------ oliqmycc&gug 

Les durées de vie obtenues sur les aciers E et H à 600°C 

sont représentées par les courbes As - NR sur la figure 111.2.44. 
t 

On voit que pour les deux aciers, la résistance à la fatigue 

oligocyclique à 600°C est réduite par un vieillissement prolongé 

à 600°C. Pour une même durée de vieillissement, cette résistance 

diminue à fort Ast ( >  0,8 % )  lorsque la teneur en Azote auqmente, 

tandis qu'elle n'est pas significativement modifiée à faible 

( <  0,8 % ) .  Il faut noter de plus que la réduction de durée 

de vie due au sur-vieillissement a tendance à croître lorsque 

le niveau de déformation A E  diminue. t 
Notons que les durées de vie des aciers E et H à 20°C 

et à 600°C ne sont pas comparables, les éprouvettes à froid et à 

chaud ayant des géométries très différentes. En particulier 

l'existence de collerettes sur les éprouvettes pour essais à 

chaud, provoque un amorçage préférentiel des fissures au pied 

des collerettes. Néanmoins cet inconvénient, imposé par l'exten- 

sométrie à chaud dont nous disposons, n'entrave en rien la com- 

paraison des résultats à chaud. 

111.2.2.2. Analyse des sous-structures de dislocations par 

microscopie électronique en transmission 

Quelques échantillons cyclés à 600°C jusqu'à rupture 

à Ast = 116 % ont été examinés au microscope électronique en 



Figure 111.2.43 

Courbes d'écrouissage monotone et cyclique à 600°C 

a - des aciers E-V et E - W  

b - des aciers H-V et H - W  

. S  1 .  1.5 

Figure III.2.43.a 



Figure III.2.43.b 





transmission. Il s'agit de l'acier E vieilli 10 000 hl de l'acier 

H hypertrempé et de l'acier H vieilli 10 000 h. 

Les sous-structures de dislocations observées après 

déformation cyclique à 600°C se différentient essentiellement 

de celles observées après fatigue à 20°C par la forte densité 

de dislocations distribuées de manière homogène. Cette caracté- 

ristique est clairement illustrée par les photos des planches 

111.2.4, concernant les deux aciers E et H. L'acier E - W  et 

l'acier H -  HT montrentdes arrangements de dislocations super- 

posés à cette distribution uniforme. L'acier H hypertrempé 

présente des parois de dislocations assez parfaites dans 65 % 

des plages observées, et des réseaux plans dans les autres pla- 

ges. L'acier E - W  présente des réseaux plans de dislocations 

dans 60 % des plages observées, et des cellules de dislocations 

encore très imparfaites, dans les autres plages. 

111.2.2.3. Analyse des faciès de rupture par microscopie élec- 

tronique à balayage. 

L'analyse des faciès de rupture en fatigue à 600°C a 

été menée par microscopie électronique à balayage. L'amorçage 

des fissures de fatigue a toujours lieu au pied d'une collerette 

et la propagation se fait par stries transgranulaires. Comme à 

20°c, la zone de propagation couvre une aire du faciès d'autant 

plus importante que le niveau de déformation imposé est élevé ; 

seule la partie finale rompue en traction au dernier quart de 

cycle présente une morphologie fonction de l'acier et du traite- 

ment de vieillissement initial. Le caractère intergranulaire de 

cette rupture est d'autant plus marqué, comme le montre la figure 

111.2.45, que la teneur en Azote est élevée et que la durée du 

vieillissement est longue. Là encore se manifeste la fragilisation 

intergranulaire des aciers E et H vieillis, croissante avec l'in- 

tensité de la précipitation intergranulaire, c'est-à-dire avec 

la durée du vieillissement. La planche 111.2.5 en présente 

quelques faciès caractéristiques. 



Planche 

SOUS-structures de déformation dans l'acier E vieilli 10 000 h 

à 600°C, cyclé à set = 1,6 % et T = 600°C jusqu'à rupture 

a - Réseaux plans superposés à une distribution continue 

de dislocations (60 % des plages observées) 

b et c - Parois et cellules superposées à une distribution 

quasi-continue de dislocations (40 % des plages observées) 



Planche a - 2 - 4 - 2  

Sous-structures de déformation dans l'acier H hypertrempé 

cyclé à Act = 1,6 % et T = 600°C jusqu'à rupture 

a - Parois et réseaux plans de dislocations superposés 
(65 % des plages observées) 

b - Réseaux plans superposés à une distribution continue 

de dislocations (35 % des plages observées) 



Planche m-2-4-3 

stribution continue des dislocations dans l'acie 

v i e i l l i  10 000 h à 600°C, cyclé à A E ~  = 1,6 % e 

T = 600°C jusqu'à rupture 



% r u p t u r e  

i n t e r g r a n u l a i r e  

Figure 111.2.45 

Estimation du pourcentage de rupture intergranulaire 

sur les faciès de rupture finale en traction 

d'éprouvettes fatiguées à 600°c, en fonction 

du traitement thermique initial 



-a-  E - v  mu -b- H-H T A 25  m 

-b- E - V  ,25~m,  -b- H-V ,2 5 Fm8 

-b- E-VV ,5 0 y m, -b- H - V V  

P l a n c h e  m-2-5 6 0 0 ~ ~ -  Aet=i.6% 
F a c i è s  d e  r u p t u r e  en f a t  igue  o l i g o c y c l i q u e  

-a - zone  rompue  en  fa t igue . -b -zone  rompue e n  t rac t ion .  



111.2.2.4. Interprétation du comportement en fatigue oliqocycli- 

que à 600°C, des aciers E et H vieillis. 

A 600°C, le durcissement d'accommodation des aciers 

étudiés est très intense (d'environ un ordre de grandeur plus 

élevé qu'à 20°C pour Act = 1.6 % ) .  Ce comportement est associé 

à la très forte densité de dislocations réparties de manière 

homogène. Il peut vraisemblaglement être attribué à un méca- 

nisme de durcissement par forêt de dislocations. La forte den- 

sité homogène de dislocations témoigne de la forte mobilité des 

dislocations à haute température, comparée à celle à 20°C. Cette 

remarque est cohérente avec l'augmentation de l'énergie de faute 

d'empilement avec la température, et avec la clus forte mobilité 

des interstitiels à 600°C, confirmée par le fort effet Portevin- 

Le Châtelier. Il existe d'autre part une corrélation entre l'ap- 

parition de sous-structures de fatigue à 600°C, superposées au 

fond continu de dislocations, et la stabilisation de la contrainte. 

Les observations des sous-structures de fatigue à 600°C 

portent sur un nombre trop réduit d'échantillons pour permettre 

une interprètation du rôle de l'Azote. La comparaison des sous- 

structures observées sur les aciers E et H vieillis 10 000 h ne 

peut expliquer la forte réduction de durée de vie de l'acier H 

par rapport à celle de l'acier E. Fatigué à 600°C sous = 1,6 % ,  

l'acier H vieilli 2 000 h ou 10 000 h à 600°C se rompt avant 

stabilisation de la contrainte, tandis que le durcissement ne 

dure ?as plus longtemps que dans l'acier H hypertremqé, mais est 

plus intense. Sa durée de vie est alors environ cinq fois plus 

faible que celle de l'acier H hypertrempé. Compte tenu des obser- 

vations en microsco-ie à balayaqe, nous attribuons la plus faible 

résistance de l'acier H vieilli, en fatigue à 600°C, à la précipi- 

tation intergranulaire. La -lus grande fragilisation interqranu- 

laire de l'acier H vieilli, jointe à la plus forte contrainte 

atteinte par durcissement cyclique, entraîne dans cet acier 

l'intervention plus rapide de la rupture en traction au dernier 

quart de cycle. 

De la même façon, la réduction de durée de vie des 

aciers E et H l  due au traitement de vieillissement préalable, 



est expliquée, comme à 20°C, par une fragilisation des joints 

de grain. 

La comparaison des courbes 111.2.23 et 111.2.45 montre 

que, tant en traction monotone qu'en fatique oligocyclique, la 

rupture intergranulaire intervient plus tôt à 20°C qu'à 600°C. 

Ceci s'explique par la plus faible ductilité de la matrice à 

froid, qui accommode moins facilement les glissements aux joints 

de grains. 



111.3. L'EFFET PORTEVIN - LE CHATELIER 

111.3.1. ANALYSE BIBLIOGRAPHIQUE 

Durant la déformation des solutions solides métalli- 

ques, tant interstitielles que substitutionnelles, dans un 

certain domaine de températures, de déformations et de vites- 

ses de déformation, des instabilités se manifestent sur la 

courbe contrainte-déformation, dont l'allure dépend par 

ailleurs de la rigidité de la machine de traction utilisée. 

Cet effet, constaté pour la première fois par Portevin et Le 

Châtelier en 1923 1811,est noté par la suite "effet P-LC". 

Il résulte de l'interaction dynamique entre dislocations et 

atomes mobiles de solutés. 

Le phénomène P-LC se manifeste macroscopiquement, sur 

l'éprouvette, par les caractéristiques suivantes : 

. la déformation y a essentiellement lieu par bandes 
successives 

. ces bandes se déplacent à grande vitesse 

. elles prennent naissance à un congé de raccordement 

. il s'agit d'un phénomène activé therniquement 

. il y a durcissement du métal d'une bande à l'autre. 

Les interprétations physiques proposées depuis 1953 sont 

diverses et encore discutées de nos jours. Elles reposent sur 

l'idée de base qu'à haute température, le temps nécessaire à la 

saturation d'une dislocation en atmosphère de solutés est très 

court ; aussi une dislocation mobile, arrêtée sur un nouvel ob- 

stacle, se sature très rapidement et ne peut alors plus repar- 



tir. Ces théories prennent d'autre part en compte les caracté- 

ristiques physiques du phénomène, progressivement découvertes 

depuis 1923, à savoir : 

. l'hétérogénéïté de la déformation (par bandes de 
déformation) 

. l'effet durcissant de l'interaction dislocations - 
atomes de solutés 

. la sensibilité négative de la limite élastique et 
de la contrainte d'écoulement à la vitesse de défor- 

mation dans le domaine d'existence du phénomène : 

- do < O tandis que - do > O  
dg dT 

. la faible densité de dislocations dans les bandes 
4 6 - 2  

(10 à 10 cm ) par rapport à celle du reste du 

matériau (10' à 10~' cm-2) 

. les limites du domaine d'existence du phénomène, dé- 
finies dans le plan : - T par 

L 
E = A e x p - -  L limite inférieure 

R~ 

où les énergies d'activation Q et OH encadrent l'é- L 
nergie d'activation de diffusion des atomes de solu- 

tés, mais en sont très éloignées 

. l'existence d'une déformation minimale nécessaire à 

l'apparition du phénomène 

. l'absence d'une forte densité de lacunes d'écrouis- 
sage à cette apparition 

. l'existence d'un fort mouvement collectif des dislo- 
cations lorsque l'effet P-LC se manifeste. 

La première interprétation physique est proposée par 

Cottrell en 1953 1821.  Le phénomène P-LC serait un mécanisme 

d'interaction élastique dynamique des dislocations avec leurs 

nuages d'impuretés, à savoir un ancrage-désancrage des dislo- 



cations de leurs atmosphères alors alternativement trainées et 

abandonnées. Un tel mécanisme, où les dislocations sont loin 

d'être saturées en atomes de solutés résulterait d'un vieillis- 

sement dynamique des dislocations, donc serait contrôlé par la 

diffusion de ces solutés. Le modèle de Cottrell calcule en fait 

la vitesse maximale que peut avoir une dislocation placée à la 

limite de son nuage, avant qu'elle n'échappe définitivement à 

son atmosphère, correspondant à une vitesse de déformation È! 
C 

limite supérieure d'existence du phénomène P-LC. 

Friedel 1831 améliore ce modèle en supposant cette fois 

que les dislocations sont saturées en atomes de solutés ; il 

calcule alors la vitesse maximale d'une dislocation en fluage 

par traînaqe visqueux d'une atmosphère, correspondant à une 

vitesse de déformation limite inférieure d'existence du phé- 
F 

nomène P-LC. On peut assimiler la limite supérieure de vitesse 

définie par Cottrell à EH, et la limite inférieure définie par 
Friedel, à EL. 

La figure 111.3.1 représente la synthèse de ces deux 
modèles. Elle définit le domaine d'existence du phénomène P-LC 

O 

dans un plan Log E - T, à savoir le domaine des vitesses de 

déformation < Ê < limité par les droites F C 

O QF O 

E = A e x p - -  Qc 
F et = B exp - - . 

Rm Rm 

Mais pour justifier des forts coefficients de diffusion incrimi- 

nés, ces modèles exigent, dans les solutions solides substitution- 

nelles, la présence d'une forte quantité de lacunes d'écrouissage, 

qui serait confirmée par la nécessité d'une déformation minimale 

critique E à l'apparition du phénomène P-LC. Mais d'une part Cr 
les observations experimentales ont mis en évidence qu'il n'y a 

pas sursaturation en lacunes d'écrouissage, et d'autre part les 

coefficients de diffusion obtenus sont environ l o 4  fois trop 
grands. De même les vitesses de dislocations obtenues par Korbel 

sur les laitons 1841 sont beaucoup plus élevées que celles pré- 

dites par Cottrell et Friedel. 

Un autre type de mécanismes est susceptible de donner 

naissance à un effet P-LC dans les solutions solides intersti- 



Figure 111.3.1 

Domaine d'existence du phénomène Portevin- Le Châtelier 

et énergies d'activation aux limites 

définies par Cottrell 1821 et Friedel 1831 



tielles. Il s'agit du blocage des interstitiels par un mécanisme 

de Snœk, à savoir une mise en ordre des atomes interstitiels par 

changement de sites d'insertion dans le champ de distorsion des 

dislocations, ~rerrouill~ntalors ces dislocations ; ce mécanisme, 

dont la cinétique est très rapide, se manifeste par un pic de 

relaxation en frottement interne, et parfoi par du phénomène 

P-LC dans le même domaine de température. Un blocaae de Snœk 

des dislocations par rotation de paires lacune-Carbone expli- 

querait la cinétique très rapide des effets à basse température 

obtenus sur une austénite 30 % Ni + 0,12 % C 1851 et dans le 

fer a avec C et N en solution 1861. Une telle mise en ordre de 

défauts ponctuels n'étant possible que si la symétrie du défaut 

est inférieure à celle du réseau, un interstitiel isolé occu- 

pant un site octaèdrique dans une austénite ne peut participer 

à une mise en ordre qu'en présence d'autres défauts ponctuels 

voisins (substitutionnels, lacunes ou autres interstitiels), 

formant alors des dipôles élastiques ( i -  s ; i -  1 ; i -  i) . 
Récemment, Odonera 187, 88, 891 yropose une nouvelle 

théorie du phénomène P-LC, appelée "Théorie des amas". Il est 

évident que les lacunes créées par écrouissage facilitent la for- 

mation de yrécipités, microprécipités ou même d'amas d'atomes 

de solutés, quand leur concentration est proche de leur limite 

de solubilité. Si les dislocations, momentanément bloquées, re- 

srennent leur mouvement en raison d'un accroissement de contrain- 

te, les amas de solutés ("clusters") sont cisaillés par les 

dislocations, dans leur plan de glissement, créant alors une 

déformation localisée. Cette théorie repose sur le fait que dans 

de nombreux alliages, le domaine de concentrations et tem~éra- 

tures où apparaît le yhénomène P-LC se situe au voisinage des 

limites de solubilité des atomes de solutés, donc au voisinage 

des zones de précipitation. Néanmoins Odonera lui-même admet que 

cela n'est pas vrai pour certains alliages, tels les systèmes 

Cu-Mn et Cu-Ga. 

L' interprétation donnée par Aubrun 1 90 1 puis calculée 

et vérifiée par Yoshinaga et al 191, 92, 931 par analogie avec 

les phénomènes de recristallisation dans les aciers, est quali- 

tativement valable pour décrire l'effet P-LC. Elle est schémati- 



quement représentée par les courbes force-vitesse ressenties 

par une dislocation (Fia.III.3.2) paramètrées en températures. A 

faible vitesse, la dislocation traîne son atmosphère de solutés 

qui la freine ("draq stress"), et aux fortes vitesses, elle se 

déplace à travers une distribution quasi-immobile de points 

durs dans le réseau cristallin ; elle ressent alors une force 

de friction de solution solide ("friction stress"). Enfin aux 

vitesses intermédiaires, la vitesse de diffusion des solutés 

limite le processus de traînage des atmosphères et les disloca- 

tions tentent de s'échapper de leurs nuages. Il y a désancrage 

dynamique ("break away") ; c'est le domaine où apparaît l'effet 

P-LC (figure 111.3.3). 

La critique adressée aux modèles précédents est qu'ils 

traitent du mouvement individuel des dislocations. En réalité, 

l'instabilité plastique nécessite l'activation simultanée d'un 

grand nombre de dislocations ; il est donc nécessaire d'analyser 

le phénomène P-LC du point de vue d'un comportement collectif 

des dislocations mobiles. 

Le mouvement collectif de dislocations coplanaires 

parallèles a été analysé par Rosenfield et Hahn 1941  et par 

Gilman 1981. Ils ont montré qu'il existe une forte différence 

de vitesses entre des dislocations se déplaçant individuellement 

( à  faible densité de dislocations mobiles pm), sans interaction 

mutuelle , et des dislocations se déplaçant collectivement ( à  

forte densité de dislocations mobiles p ) avec forte interaction m 
mutuelle. Les premières peuvent être très rapides ; à la limite, 

quand p est très faible, une dislocation peut théoriquement at- m 
teindre la vitesse du son dans le matériau. Les secondes se 

déplacent beaucoup plus lentement. 

Le phénomène P-LC se manifeste essentiellement dans les 

métaux à faible énergie de faute d'empilement, caractéristique 

qui favorise le mouvement plan des dislocations. Ceci infirme par 

ailleurs la théorie de Cottrell ; car l'interaction dislocation 

partielle- solutés est beaucoup plus faible que l'interaction 

dislocation ?arfaite- solutés, et la constriction des fautes 

d'empilement, nécessaire à la création des lacunes, est au moins 



Figure 111.3.2 

Diagramme force - vitesse ressenties par une 
dislocation traînant une atmosphère de solutés, 

à di£ férentes températures 8. 

..A.. 1 
O ; PLC 1 v 4 

Figure 111.3.3 

Diagramme contrainte - vitesse ressenties par 
une dislocation dans un réseau contenant des atomes de solutés. 

Schéma résumant tous les types d'interaction possibles. 



aussi difficile que le glissement dévié (941. Plusieurs cher- 

cheurs ont effectivement constaté de nombreux empilements plans 

dans le domaine où apparaît l'effet P-LC 195, 96, 971. Aussi, 

les théories actuellement développées traitent-elles du mouvement 

collectif des dislocations, et utilisent l'hypothèse de Gilman 

1981 d'existence de deux vitesses très différentes de disloca- 

tions, fonctions de leur densité. Cette hypothèse est schéma- 

tisée sur la figure 111.3.4. Le phénomène P-LC se manifeste 

dans la zone de transition, à savoir à partir d'une densité 

minimale de dislocations mobiles pc. 

Korbel 184, 95, 99 1 analyse de ce point de vue les ins- 

tabilités de déformation dans les laitons. Par mesure des para- 

mètres des bandes de déformation, il montre que l'effet P-LC 
4 -2 apparaît pour une densité minimale de dislocations de 10 cm . 

La densité des dislocations dans les bandes est donc faible mais 
4 -2 6 -2 croissante avec la déformation (10 cm à E = 0,5 % et 10 cm 

à E = 5 % )  et leur vitesse, sensiblement égale à celle de la 

bande, y est élevée mais décroissante avec la déformation 
O (de 1 0 - ~  à 10 cm/s) ; en revanche la densité de dislocations 

dans le reste de l'éprouvette est de 10' - 1011 cm-*. 

D'autres caractéristiques du phénomène P-LC ont été 

discutées, en particulier la déformation minimale E à partir 
min 

de laquelle les instabilités apparaissent ; les théories de 

Cottrell et de Friedel l'e~pliqueraient~comme nous l'avons déjà si- 

gnalé par la nécessité d'avoir un minimum de lacunes d'écrouis- 

sage dans les solutions solides substitutionnelles pour assurer 

la forte diffusion des solutés vers les dislocations. Celle 

dlOdonera associe E au minimum de lacunes nécessaires à la min 
formation des amas ou clusters. Enfin la théorie de Korbel ex- 

plique E par la nécessité d'une densité minimale de disloca- min 
tions pour obtenir un mouvement collectif, et expliquerait la 

disparition du phénomène au delà de E par une forte densité max 
qénéralisée de dislocations dans les bandes et dans la matrice 

(plateau inférieur de la figure 111.3.4). Très récemment Hayes 

1100, 101, 1021 propose une interprétation originale des limites 

inférieure E min et supérieure E max d'existence du phénomène P-LC 



1 domaine d'existence du 

Figure 111.3.4 

Diagramme vitesse - densité de dislocations mobiles, 
selon l'hypothèse de Gilman 1981, 

et domaine d'existence du phénomène P-LC. 
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Figure 111.3.5 

Courbes de distribution hypothétique des atomes 

de Carbone en fonction de la déformation, 

expliquant le retard à l'apparition du phénomène P-LC. 

(d'après Hayes 11001). 



dans les alliages à base Nickel 1100, 1021, basée sur des mesures 

d'énergie d'activation à l'apparition et à la disparition du 

phénomène ; il applique ensuite sa théorie à deux aciers ferri- 

tiques. Dans les alliages Waspaloy (alliages base Nickel) durcis 

par précipitation d'une phase y', il montre que le délai d'appa- 

rition des instabilités croît avec la température mais décrolt 

quand la vitesse de déformation et l'espacement des précipités 

augmentent. Le mécanisme gouvernant E min est l'interaction entre 

le Carbone diffusant le long des dislocations et les précipités 

Ni3 (Al, Ti) qui les ancrent 11001. Ce mécanisme, observé égale- 

ment dans les aciers AISI 1020 (0,20 % C) et 2 1/4 Cr-1 Mo- 

(0,12 %C) 11011 par interaction entre les atomes de Carbone et les 

carbures dispersés dans la matrice est représenté schématique- 

ment sur la figure 111.3.5. Le phénomène P-LC apparaît quand les 

"puits" (précipités) sont saturés en Carbone et que la quantité 

d'atomes de Carbone sur les dislocations est suffisante. La limite 

€ ma x est expliquée dans les Inconel 718 et 600 durcis par solu- 

tion solide 1102) par une réaction de précipitation sur les dis- 

locations, des atomes de la matrice susceptibles de former des 

carbures avec les atomes de Carbone constituant les atmosphères 

de Cottrell. Le phénomène P-LC disparait lorsque l'équilibre entre 

les vitesses de formation des atmosphères et de précipitation 

est atteint. Ce mécanisme est schématisé sur la figure 111.3.6. 

La figure 111.3.7 représente l'intervention simultanée des deux 

phénomènes, susceptible d'expliquer les délais d'apparition et 

de disparition du phénomène P-LC dans les aciers AISI 1020 et 

2 1/4 Cr - 1 Mo. 

Enfin une théorie cinématique récente de l'effet P-LC 

est proposée par G. Schoeck 11031. Pour lui, la diffusion joue 

un rôle considérable ; mais dans une description cinématique du 

phénomène, le paramètre essentiel, pour traiter du comportement 

collectif des dislocations, doit être la densité de dislocations 

mobiles pm. Il reprend l'hypothèse de Mc Cormick 11041 suivant 

laquelle les atmosphères de Cottrell se forment sur les disloca- 

tions pendant leur temps d'attente tw aux obstacles, c'est-à- 

dire par un vieillissement statique et non dynamique comme le 

proposaient Cottrell et Friedel. Ceci est par ailleurs confirmé 
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Figure 111.3.6 

Courbes de distribution hypothétique des atomes de 

Carbone en fonction de la déformation, 

expliquant la disparition du phénomène P-LC. 

(d'après Hayes 11011). 
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Figure 111.3.7 

Courbes de distribution hypothétique des atomes de 

Carbone expliquant conjointement le retard à l'apparition et 

la disparition du phénomène P-LC. (d'après Hayes IL02 1 ) . 



par les observations in situ en microscopie électronique en trans- 

mission faites par Tabata et al. 11051 sur les alliages Al-Mg. 

Ils confirment que l'effet P-LC apparaît quand, un grand nombre 

de dislocations ayant été arrêtées et épinglées, elles sur- 

montent les obstacles soudainement et collectivement ; il s'a- 

git d'un mécanisme activé thermiquement. Les observations de 

Tabata montrent d'autre part que le temps moyen d'attente aux 

obstacles t est très supérieur au temps mcyen de parcours entre 
W 

deux obstacles tF, et que même après vieillissement., c'est tou- 

jours la victoire sur les obstacles locaux qui contrôle la 

vitesse de déformation. La vitesse de déformation macroscopique 

s'exprime alors par l'équation dlOrowan : 

est la densité de dislocations mobiles 

b le vecteur de Bürgers 
- 
v la vitesse moyenne des dislocations 
- 
1 la distance moyenne entre deux obstacles 
- - 

tw le temps moyen d'attente aux obstacles 

etoùnous avonstenucom~te dufaitque t < <  tw. Schoeck propose 
F 

alors deux modèles : 

i. Dans le premier modèle, il tient compte du durcisse- 

ment des obstacles au cours du vieillissement en déformation, 

qui accroit à la fois f et pm. Le temps nécessaire à la satura- 
W 

tion d'une dislocation en atomes de solutés est : 

où B est une constante 

b le vecteur de Bürgers 

D le coefficient de diffusion du soluté 



c'est-à-dire qu'une grande partie des dislocations et saturée 
- 

en solutés au cours de leur vieillissement statique si tw=to, 

soit quand la densité de dislocations mobiles atteint 

ce qui permet d'écrire : 

On admet alors que l'énergie U d'interaction dislocations-solutés 

varie avec p suivant la courbe définie sur la figure 111.3.8. m 

Figure 111.3.8 

Enerqie d'interaction dislocations - solutés 
en fonction de la densité de dislocations mobiles. 

où U1 est l'énergie à l'état non vieilli (L < <  to) 

et U l'énerqie à l'état complètement vieilli (f > >  to) . 
2 W 

En utilisant le modèle le plus simple de mouvement de disloca- 

tions activé thermiquement, il écrit 

- L -1 W 
tw = v 

O 
exp { u ( )  - vo  I / ~ T }  ( 5 )  

O 
eff 

où v est la fréquence de saut I k  la constante de Boltzman 
O 

v le volume d'activation 1 T  la température absolue. 

'eff la contrainte effective 1 



A partir de la figure 111.3.8 et de l'équation (5) il trace 
- la courbe oeff pm à vitesse de déformation donnée (figure 

III.3.9), 

Figure 111.3.9 

ressentie par une 

ocations mobiles, 

déformation. 

0: D'FI, Pm 

PLC 

qui fait apparaître une zone de sensibilité négative à g ,  où 
se manifeste le phénomène P-LC ( pa < Pm < O& qui encadre les 

densités critiques ppl et p p Z .  Dans ce domaine, la densité de 

dislocations mobiles tend à croître brutalement en même temps 

que 0 eff' ce qui crée une déstabilisation. 

il. A l'opposé du premier modèle, 05 Pm est considérée 

comme une variable indépendante, Schoeck propose un second mo- 

dèle où il tient compte de l'effet du vieillissement sur la 

densité de dislocations mobiles, c'est-à-dire de l'ancrage dé- 

finitif des dislocations pour lesquelles tw > to, qui quittent 

alors la population pm. 11 définit une densité de probabilité 

de temps d'attente D (t,) par 

qui est fonction du spectre de répartition des temps d'attente 

aux obstacles, et de la contrainte appliquée, de façon à adapter 

le temps moyen d'attente 



à la vitesse de déformation imposée E .  La probabilité d'ancrage 
en un temps to est alors définie par 

Pour une distribution classique des tw, la variation de p avec 

'm aura la forme définie à la figure 111.3.10. 

domaine d'existence 

---- 

Pm 

Figure 111.3.10 

Courbe probabilité d'ancrage d'une dislocation 

en un temps tof en fonction de la densité de dislocations mobiles. 

En tenant compte d'un arrêt définitif possible des dislocations 

sur des obstacles plus forts (précipités par exemple) après un 

parcours moyen L, il obtient la dérivée de pm par rapport au 

temps 

Si p > p , alors tw > to et toutes les dislocations sont stop- m P 
pées après un ou plusieurs épinglages. Si seules les disloca- 

tions non saturées participent à la déformation, seule la réqion 

Pm < PP présente un intérêt. Dans cette région p m < p , si avant 
P 

d'atteindre un état d'équilibre défini par Tm et oe, la contrain- 
te dépasse brutalement la contrainte critique de désancrage des 

dislocations vieillies, alors il peut se produire des instabili- 

tés du type Portevin - Le Châtelier. 



En conclusion, il semble que des processus physiques 

différents peuvent conduire à une manifestation du phénomène 

P-LC. Il est probable que suivant la nature et l'état du 

matériau, un ou plusieurs mécanismes peuvent intervenir succes- 

sivement ou simultanément, qui peuvent être essentiellement 

reconnus à partir des mesures d'énergie d'activation de l'appa- 

rition et de la disparition du phénomène. 

111.3.2. RESULTATS EXPERIMENTAUX ET INTERPRETATION 

Dans le domaine de température et vitesse de déformation 
-3 -1 où nous travaillons (T = 600°C ; = 4.10 S ) ,  les aciers 

inoxydables austénitiques type 316 manifestent un effet Portevin- 

Le Châtelier. Les deux aciers E (316 L) et H (316 LN) présentent 

en effet des hachures sur les courbes de traction monotone 

(figures III.3.ll.a, b et c, et III.3.12.a, b et c) et sur les 

cycles dfHystérésis a - E enregistrés en fatique (figures 111.3. 

13 et 111.3.14) tant en traction qu'en compression. Bien qu'il 

existe une certaine dispersion dans l'intensité de ces hachures, 

nous pouvons néanmoins en tirer quelques caractéristiques 

qualitatives, légèrement différentes par ailleurs en traction 

monotone et en fatigue. Nous ne discuterons pas de la forme de 

ces hachures ; celle-ci dépend essentiellement du bâti de charge 

utilisé et est la même pour tous nos essais. 

L'effet P-LC dans les austénites Fe - Ni - Cl Fe - Ni - 
Cr et Fe - Ni - Cr - C a été étudié par Jenkins en 1969 11061. 
Il détermine les énergies d'activation à l'apparition et à la 

disparition des hachures sur les courbes a - E de traction 

monotone (figure 111.3.15). Ses conclusions sont les suivantes : 

dans le système Fe - Ni - C, l'interaction entre dislocations et 
paires lacunes-interstitiels conduit à un effet P-LC, entre 100 

et 300°C ; dans le système Fe - Ni - Cr, des atmosphères de Chro- 
me se forment au voisinage des dislocations, et provoquent l'effet 

P-LC entre 425 et 675OC ; enfin dans le système Fe - Ni - Cr - C, 
les deux effets précédents sont nécessaires pour expliquer l'effet 

P-LC qui apparaît entre 200 et 725O~, mais il faut y ajouter des 

interactions Cr - C, qui expliquent qu'il n'y a pas recouvrement 
des deux premiers domaines d'existence par le troisième. 



Figure 111.3.11 w 
Courbes de traction monotone de l'acier E à 600°C 

- 3  -1 
e t E = 4 . 1 0  s 

Effet Portevin- Le Châtelier. 

a - dans l'acier E - HT. 
b - dans l'acier E - V. 
c - dans l'acier E - W. 



Effet Portevin-Le Châtelier. 

a - dans l'acier H - H.T. 
b - dans l'acier H - V. 
c - dans l'acier H - VV. 



Figure 111.3.13 

Manifestation de l'effet Portevin - Le Chatelier, au cours des 
premiers cycles d'hystérésis d'un essai de fatigue oligocyclique 
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Figure 1 1 . 3 . 1 5  

Domaines d'existence du phénomène PLC et énergie d'activation 

en kcal/Mole pour 3 aciers austénitiques 
(d'après 11061) 

D'autre part la destruction de la symétrie cubique du 

site interstitiel a été mise en évidence dans les austénites 

Fe - N 11071 et dans les austénites Fe - Ni - C 11081. Dans le 
premier cas, J. Foct a montré, par spectrométrie Mossbauer 1109 1 
et par frottement intérieur 11101, l'existence et la relaxation 

de dipoles élastiques i - 1  et i - i  dans un champ de contraintes. 

En présence d'atomes substitutionnels, la formation de dipoles 

interstitiels- substitutionnels a été confirmée par Lebienvenu 

et Dubois dans l'austénite Fe - Cr - Ni - N 11111. Ces mécanismes 
peuvent constituer des blocages de Snoek des dislocations. 

Pour notre part, nos essais amènent les constatations 

suivantes : 

- EN DEFORMATION MONOTONE, l'intensité du phénomène P-LC, un peu 
plus importante sur l'acier E (0,026 % C ; 0,08 % N) que sur 

l'acier H (0,024 % C ; 0,250 % N) semble diminuer légèrement 

avec le temps de vieillissement ; elle s'atténue d'autre part 

au cours de la déformation, après E = 18 % sur les deux aciers 

hypertrempés, aprés seulement 10 % pour les deux aciers vieillis 

2 000 h et pour l'acier H vieilli 10 000 h, tandis qu'elle 

semble constante jusqu'a rupture dans l'acier E vieilli 10 000h. 



La déformation E à l'apparition du phénomène n'est pas 
C 

décelable à l'échelle de nos courbes. 

- EN DEFORMATION CYCLIQUE, l'effet semble également plus intense 
sur l'acier E que sur l'acier H ; il paraît s'accentuer avec 

le temps de vieillissement, et bien sûr avec le niveau de 

déformation. Au cours du cyclage, l'effet P-LC s'amortit 

fort au cours des premiers cycles de durcissement intense, 

puis s'amortit plus lentement jusqu'à stabilisation de la con- 

trainte, et de la hauteur des hachures à un niveau très faible. 

Cet amortissement est par ailleurs signalé par Villagrana sur 

l'alliage 800 H 1112 1 ,  par de Los Rios et Brown sur l'acier 

316 à 550°C 11131, et par C.  Gorlier sur les mono- et poly- 

cristaux de 316 L 1381. 

Nous tentons d'expliquer certaines de ces caractéris- 

tiques à la lumière des théories précédemment citées. Pour cela, 

nous utilisons la formulation de Schoeck, dans laquelle le phé- 

nomène P-LC apparaît lorsque la densité de dislocations mobiles 

approche une densité critique p qui transforme les mouvements 
P 

individuels en un mouvement collectif des dislocations, ou encore 

lorsque le temps d'attente des dislocations aux points d'ancrage 

faibles (défauts ponctuels, arbres de la forêt de dislocations) 

approche le temps to nécessaire à la saturation des dislocâtions 

en atmosphères de solutés. Par extension nous pouvons admettre 

que le phénomène P-LC s'intensifie quand p et tw se rapprochent m 
de pp et to respectivement, de façon à ce que le nombre de 

dislocations susceptibles de participer à un désancrage collectif 

augmente. Le point de départ de notre discussion est encore 

l'équation dlOrowan : 

Malheureusement si la densité des dislocations dans un matériau 

fatigué a parfois été évaluée, la densité de dislocations mobiles 

n'est accessible que Far des mesures "in situ", et n'a jamais 

eté mesurée en fatigue, à ma connaissance. Toute interprétation 

ne peut dès lors qu'être spéculative, et nous ne pouvons que 

proposer des hypothèses d'interprétation, à la lumière de la 

bibliographie. 



A bas niveau de déformation et au premier cycle, la 

densité de dislocations mobiles pm est faible, donc leur vitesse 

moyenne V est forte et le comportement des dislocations est 
plutôt individuel. Les dislocations sont plutôt plus rapides que 

la diffusion des interstitiels, donc la formation des atmosphères 

de solutés est plutôt lente ; les interactions dislocations - 

atmosphères sont alors relativement faibles, de même que les 

contraintes et le durcissement. On est plutôt dans le cas d'une 

majorité des dislocations mobiles qui se déplace à travers un 

réseau quasiment immobile d'interstitiels. C'est-à-dire que t 
W 

est petit par rapport à t . Lorsque le niveau de déformation 
O 

imposé augmente, toujours au premier cycle, la densité pm aug- 

mente, donc la vitesse diminue, c'est-à-dire que t croît 
w 

et se rapproche de t tandis que p se rapproche de pp, ce qui 
0' m 

intensifie le phénomène P-LC. 

A même niveau de déformation, au cours du cyclage en 

fatigue, la densité de dislocations totale augmente d'abord 

fortement pour atteindre rapidement un maximum ; ces dislocations 

s'arrangent jusqu'à constituer une structure stable en réseaux 

plans ou en cellules, lorsque la stabilisation de la contrainte 

est atteinte. La densité de dislocations mobiles s'est alors 

stabilisée, et leur mouvement collectif est vraisemblablement 

fortement entravé par la sous-structure des dislocations. Ceci 

expliquerait pourquoi l'effet Portevin - Le Chatelier s'atténue 

fortement au cours de la phase d'accommodation, pour garder une 

faible intensité stable pendant la plus grande partie de la 

durée de vie correspondant à la phase stabilisée. De Los ~ios/ll31 

interprète cette atténuation dans le 316 hypertrempé, fatigué 

à 5 0 0 ° C ,  par une précipitation des atomes de Carbone sur les 

amas et parois de dislocations. La durée des essais étant très 

courte par rapport aux vieillissements préalables, nous ne pen- 

sons pas que cette interprètation soit valable Dour nos essais 

sur les aciers vieillis. 

L'effet P-LC semble d'autre part s'intensifier en fatigue 

avec le vieillissement, à même niveau de déformation et même 

teneur en Azote. 



On peut admettre que pour une même durée de vieillissement et 

un même niveau de déformation, la densité de dislocations mo- 

biles pm est la même, par conséquent la vitesse moyenne des dis- 

locations est la même. Or 

et le vieillissement appauvrit la matrice en interstitiels, 

c'est-à-dire que la distance i augmente. Par conséquent f;; 
croît proportionnellement à 1. La densité critique de disloca- 
tions mobiles p étant inversement proportionnelle à 1, 

P OP 
diminue avec le temps de vieillissement. La quantité de solutés 

nécessaire à la saturation des dislocations en atmosphère de 

solutés étant faible, on peut admettre que t temps nécessaire 
O' 

à cette saturation, est indépendant de la concentration en in- 

terstitiels. Ces considérations vérifient la relation : 

Il est vraisemblable par conséquent que lorsque le temps de vieil- 
- 

lissement auqmente, tw se rapproche progressivement de t et 
O , 

se rapproche de p m ,  ce qui tend à accentuer l'effet P-LC. 

L'hypothèse d'Hayes peut également expliquer ce phéno- 

mène d'intensification. Si le phénomène P-LC est gouverné par 

la diffusion des solutés vers les dislocations puis le long des 

dislocations vers les points d'ancrage forts (carbures, nitrures, 

ou carbonitrures précipités dans la matrice), le phénomène est 

d'autant plus intense que le nombre de ces obstacles est élevé ; 

il y a libération d'autant plus rapide des dislocations de leurs 

nuages, les ?arcours de diffusion étant plus courts ; il y aurait 

analogie entre l'intensification de l'effet P-LC et le délai 

moindre à son apparition, quand l'espacement entre les précipités 

diminue, c'est-à-dire quand la durée de vieillissement auqmente. 

On peut aussi expliquer l'effet P-LC plus important dans l'acier 

E (0,080 % N) que dans l'acier H (0,25 % N) par la théorie ciné- 

tique de Schoeck. Supposons, comme précédemment, qu'à même niveau 



de déformation imposée, et à même nombre de cycles, la densité 

de dislocations mobiles pm soit la même quelle que soit la te- 

neur en Azote, de même que le temps nécessaire à la saturation 

d'une dislocation. Alors dans l'équation dlOrowan 

- 
1 diminue quand la concentration en solutés augmente, donc f; 
diminue également, proportionnellement à 7 ; en revanche p, 

Z 

augmente. Les caractéristiques t et pm tendent alors à s'éloi- 
W 

gner respectivement de to et pp, ce qui expliquerait l'atténua- 

tion de l'effet P-LC. En revanche l'hypothèse d'Hayes ne permet 

pas d'expliquer ce phénomène. 

En définitive, notre analyse se trouve limitée par le 

fait qu'elle s'appuie sur des essais expérimentaux qui a priori 

ne sont pas destinés à l'étude du phénomène P-LC. Elle reste spé- 

culative et demande un approfondissement certain pour confirmer 

ou infirmer nos hypothèses, et préciser les phénomènes physiques 

et la nature des atomes incriminés dans ces mécanismes. 
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CONCLUSION 



En raison de l'influence importante des interstitiels 

sur les propriétés mécaniques monotones des alliages, nous 

avons choisi d'étudier le rôle de l'Azote interstitiel et 

combiné sur le comportement en plasticité monotone et cyclique 

des aciers inoxydables austénitiques. 

L'effet de l'Azote interstitiel a été étudié en trac- 

tion monotone et fatigue oligocyclique à 20°C, sur divers aciers 

type 316 L -  316 LN hypertrempés, dont les teneurs en Azote cou- 

vrent la plage 0,03 - 0,25 % pds. Deux de ces aciers respective- 

ment chargés de 0,08 et 0,25 % pds N ont été vieillis à 600°C. 

Les états de précipitation ont été examinés par microscooie 

électronique en transmission, et ont révélé une forte précipi- 

tation tant inter-que intraaranulaire, de carbures ou carboni- 

trures (C,N)6 essentiellement. Les états hypertrempés ont 

été étudiés en traction monotone à 20 et 600°C, et en fatigue 

oligocyclique à température ambiante. Les états vieillis ont 

été testés en monotone et en dynamique aux deux températures. 

Les caractéristiques de traction monotone (limite 

d'élasticité, résistance à la rupture) sont fortement accrues 

par la présence d'Azote interstitiel, tant à 20 qu'à 600°C. Ce 

durcissement est attribué à un mécanisme de durcissement par 

solution solide. la variation linéaire de la limite d'élasticité 

avec la teneur en interstitiels et avec la température est en 

accord avec le modèle d'interactions fortes solutés - dislocations, 
proposé par Friedel. 

Avec le vieillissement préalable à 600°C, on observe 

une augmentation de la limite d'élasticité, qui résulte des 

effets contradictoires de durcissement par précipitation matri- 

cielle de çarbonitrures M23 (CIN)o et de réduction du durcis- 

sement de solution solide. 

Les deux mécanismes de durcissement incriminés s'accom- 

pagnent d'une perte de ductilité, particulièrement sensible dans 

l'acier fortement chargé en Azote. 

La résistance à la fatigue oligocyclique à 20°C de ces 

aciers est fortement accrue par la présence d'Azote, avec semble- 



t-il une saturation au delà de 0,12 % pds N. L'examen des sous- 

structures de dislocations en microscopie électronique en trans- 

mission nous permet d'attribuer cette amélioration de durée de 

vie à la meilleure réversibilité de la déformation plastique 

cyclique dans les aciers riches en Azote, tant dans les états 

hypertrempés que dans les états vieillis. En effet, la défor- 

mation y est beaucoup plus plane, vraisemblablement par suite 

d'un abaissement de l'énergie de faute d'empilement dû à 

l'Azote. 

La particularité du comportement d'accommodation à 20°C 

des aciers à forte teneur en Azote ( à  savoir un fort mais bref 

durcissement, suivi d'un adoucissement intense avant stabilisa- 

tion de la contrainte) a été attribué à des interactions dislo- 

cations-interstitiels ; il y aurait compétition entre un dur- 

cissement par création de nuages de Cottrell et un adoucissement 

dû à leur dilution. 

Le rôle des précipités matriciels sur la formation des 

sous-structures de déformation cyclique ne semble pas essentiel. 

En revanche la précipitation intergranulaire fragilise les 

joints de grains ; la rupture finale en traction apparaît plus 

rapidement dans les états vieillis, expliquant ainsi les réduc- 

tions de durée de vie dues aux vieillissements préalables. 

L'analyse des faciès de rupture par stries de fatigue 

nous a permis d'obtenir les vitesses de fissuration en fonction 

de la profondeur de fissure. Le vieillissement préalable ne 

semble pas modifier la propagation stable des fissures dans 

l'acier à 0,08 % N, tandis qu'il influe sur celle de l'acier à 

0,25 % N. Son effet n'est pas toujours facile à expliquer. La 

détermination du nombre de cycles de propagation par intégration 

des lois de fissuration obtenues, semble montrer, conformément 

à d'autres travaux sur le sujet, que les deux phases d'amorçage 

et de propagation sont allongées par un glissement plus plan des 

dislocations. 

Les résultats de fatigue plastique à 600°C concernent 

les deux aciers à 0,08 et 0,25 % N vieillis. 



Leurs comportements d'accommodation en fatigue à 600°C 

sont très semblables, mais diffèrent fortement de ceux à 20°c. 

L'accommodation se caractérise à 600°C par un très fort durcis- 

sement d'intensité croissante avec la teneur en Azote et avec 

le traitement de vieillissement. L'observation des sous-struc- 

tures de déformation nous permet d'attribuer ce très fort durcis- 

sement à la forêt de dislocations. 

Le gain de durée de vie dû à l'Azote, obtenu à 20°C 

quelque soit le traitement thermique initial, n'existe plus à 

600°C dans les états vieillis. Pourtant le caractère plan de la 

déformation est encore observé à 600°C dans l'acier à fort Azote, 

quelque soit le traitement thermique initial ; cette observation 

laisse prévoir, comme le prouvent les résultats d'autres travaux 

sur le même type d'aciers, que la présence d'Azote doit encore 

améliorer la durée de vie en fatigue oligocyclique à 600°C des 

aciers 316 L hypertrempés. Mais dans les états vieillis, le très 

fort durcissement d'accommodation et la fragilisation intergra- 

nulaire, tous deux plus intenses dans l'acier à fort Azote, en- 

traînent une rupture finale en traction prématurée, qui intervient 

souvent même avant la stabilisation de la contrainte. Ainsi, la 

présence d'une forte teneur en Azote dans ces aciers s'avère 

défavorable à leur résistance à la fatigue, après vieillissement 

à 600°C. 

Enfin l'existence d'un fort effet Portevin- Le Châtelier 

dans les essais de traction monotone et de fatigue oligocyclique 

à 600°C nous a amené à examiner les interprètations proposées 

dans la littérature pour ce phénomène. Une tentative est faite 

pour expliquer qualitativement- nos observations à partir d'un 

modèle de comportement collectif des dislocations au delà d'une 

densité critique, et de comportement individuel en deçà. 

Plusieurs résultats de cette étude mériteraient des pro- 

longements qui devraient s'avérer intéressants. En particulier 

l'effet de taille de grain, qui semble se combiner avec l'effet 

de l'Azote interstitiel, d'après les travaux de Norstrom, n'a 

pas été abordé ici. Pourtant son rôle, en traction monotone comme 

en fatigue oligocyclique, devrait être essentiel. De même l'étude 



spécifique de l'effet Portevin-Le Châtelier et du durcissement 

par solution solide d'Azote devrait apporter des éléments inté- 

ressants pour la com~réhension des phénomènes d'interactions 

dislocations - interstitiels mobiles ou fixes, et de leur in- 
fluence sur le comportement en plasticité monotone et cyclique 

des aciers inoxydables austénitiques. Mais pour pousser plus 

loin les investigations, il s'avère nécessaire de déterminer la 

teneur en Azote interstitiel, en particulier des aciers vieillis. 

Cette connaissance permettrait une analyse plus approfondie des 

durcissements de solution solide et de précipitation. 

En fatigue oligocyclique proprement dite, notre étude 

ouvre la porte sur celle du comportement en fatigue-relaxation 

à haute température. Une précipitation en cours d'essais, et 

la relaxation des contraintes lors des temps de maintien, amè- 

neraient peut-être un changement dans le comportement en plas- 

ticité cyclique, pour lequel l'effet de l'Azote serait sans 

doute également différent. 

En définitive, ce travail montre que, pour les applica- 

tions industrielles, l'introduction d'Azote se traduit le plus 

souvent par une amélioration des caractéristiques mécaniques 

cycliquesdes aciers inoxydables austénitiques. Cette améliora- 

tion, associée à une dégradation réduite de la résistance à la 

corrosion et à une augmentation de la résistance au fluage, 

laisse prévoir un développement des nuances enrichies en azote 

et en éléments nitrurigènes. 
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