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AVANT - PROPOS

La synthése qui suit sur les mécanismes de déformation cyclique des
aciers inoxydables austénitiques type 316 vise en particulier 8 mieux préciser
le role de l'azote interstitiel.

Ce mémoire a été rédigé dans le souci de mettre au premier plan les

points nouveaux et originaux d'une étude générale de l'influence de l'azote
sur les propriétés mécaniques et physiques des aciers entreprise par le
laboratoire depuis plusieurs années. Des résultats anciens ayant donné lieu
a ma theése de troisieme cycle ou entrepris avec d'autres chercheurs du
laboratoire ne seront pas repris dans ce mémoire.
Pour comprendre l'influence de l'azote sur les microstructures de fatigue,
des résultats plus fondamentaux et originaux sur I'évolution des structures
de dislocations en fonction de la température de ces aciers obtenus au
département Génie Métallurgique de I'Ecole Polytechnique de MONTREAL
se sont révélés indispensables.

Bien que des études effectuées sur des aciers martensitiques et
ferritiques ne soient pas mentionnées ici, certaines d'entre elles ont
cependant conforté quelques hypotheses émises sur les mécanismes de
plasticité dans les aciers inoxydables austénitiques.

Enfin, une ambition pédagogique a été poursuivie en espérant que de
futurs chercheurs trouveront ici les informations nécessaires aux
interprétations des observations structurales tant sur les matériaux
"classiques" que sur les matériaux nouveaux issus de technologies

modernes.




PRINCIPALES NOTATIONS UTILISEES

Ag; . variation de déformation totale

Agp : variation de déformation plastique

Ag, : variation de déformation élastique

Ayp : variation de déformation plastique de cisaillement
Ac/2ou o, : amplitude de contrainte

Oeff : amplitude de contrainte effective

Oi: amplitude de contrainte interne

N : nombre de cycles

NR : nombre de cycles a rupture

E : module d"'YOUNG

gpv : déformation plastique vraie
€w : déformation totale vraie

K, K' : coefficient d'écrouissage

n, n' : exposant d'écrouissage ou taux de consolidation

AK : facteur d'intensité de contrainte

da/dN : vitesse d'avancée de fissure

ys : distance d'annihilation entre deux dislocations vis.
p : densité de dislocations

b: vecteur de BURGERS

bp: vecteur de BURGERS primaire

g : vecteur de diffraction

K : direction du faisceau électronique incident (MET)



Ms: température de début de transformation martensitique

Mg3p : température donnant 50% de transformation martensitique
sous une déformation vraie de 30%

T : température

T¢. température de fusion

EDE : énergie de défaut d'empilement
PSB : persistent slip band (bande persistante de glissement)

OCD : ordre a courte distance
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CHAPITRE 0
INTRODUCTION ET PRESENTATION DE LA THESE

I- GENESE DU PROBLEME

La corrélation entre les microstructures formées par fatigue et la réponse
mécanique du matériau cyclé est un probléme qui intéresse une population de
scientifiques d'origine trés variée. Cet engouement pour la compréhension des
mécanismes de déformation cyclique tient au fait que dans la pratique plus de 60%
(voire méme 90% selon certains auteurs) des cas de rupture se produisent par
fatigue. De plus, des études fondamentales ont clairement montré que la ruine
d'un matériau sous sollicitations cycliques était liée 8 un probleme de déformation
plastique cyclique localisée soit a 1'échelle purement microscopique (cas de la
fatigue endurance), soit a 1'échelle microscopique et macroscopique ( cas de la
fatigue plastique oligocyclique ). Une meilleure compréhension des mécanismes de
déformation cyclique vise a optimiser la conception, la fabrication et le traitement
d'alliages résistant a la fatigue ainsi qu'a préciser les conditions de leur utilisation.
La quantité d'articles déja publiés depuis les derniéres années n'autorise pas de
considérer le sujet comme absolument récent : la bibliographie nous montre que
cette question suscite l'intérét des métallurgistes, des physiciens et des mécaniciens
depuis plus de 30 ans. Que nombre de points n'ait pas regu de réponse définitive
démontre clairement que ce sujet complexe est loin d'étre épuisé. Méme si a
I'heure actuelle certains concepts sont encore I'objet de discussion voire & la source
de solutions, il faut reconnaitre que les travaux de certains précurseurs [1,2] sont de

haut niveau et que leur qualité impose de les citer réguliérement en référence.

Dans un souci de simplification, la premiére idée a été de se libérer de
variables compliquant les investigations en prenant garde de ne pas se
désolidariser de I'dme du probléme. Du point de vue de la métallurgie physique,

l'utilisation de monocristaux s'est révélée trés utile. En effet, dans ce type de




matériau, il est possible d'orienter le cristal par rapport a I'axe de sollicitation de
fagon a privilégier certains systémes de glissement. Ceci donne accés a une
description et une interprétation plus cristallographiques des mécanismes de
déformation. Reste a passer du mono au polycristal, ce qui n'est pas toujours d'une
grande facilité. Il faut alors concevoir ou utiliser des modeles du type SACHS
TAYLOR [3] par exemple (modéle qui décrit des comportements extrémes) ou du
type ZAOUI [22] (modéle plus sophistiqué) afin de transférer certains acquis du
monocristal vers le polycristal. Un polycristal ne se réduit pas a l'addition de
monocristaux et les lois de comportement des polycristaux ne se déduisent pas de
la seule connaissance des lois de monocristaux. Ceci implique des études
expérimentales sur les polycristaux, qui a quelques exceptions prés constituent
I'essentiel des matériaux métalliques utilisés dans l'industrie. Par ailleurs, il ne
faut pas penser que le transfert de compréhension et de concept ne s'effectue que
dans le seul sens du monocristal vers le polycristal. Ainsi, certaines configurations
de dislocations comme la structure en labyrinthe initialement observée dans des
polycristaux ont été " reconstruites a l'aide de conditions particuliéres dans des

monocristaux afin de mieux cerner les paramétres responsables de leur présence.

C'est dans un méme souci de mieux maitriser les variables extérieures que
des matériaux purs ou presque purs ont été utilisés. La majorité des résultats
provient des matériaux a structure cubique a faces centrées (CFC) : cuivre,
aluminium, nickel, argent. Les matériaux de structure cubique centrée (CC) ont été
moins étudiés et les publications traitent essentiellement du fer, du molybdéne et
du niobium. Cependant, s'affranchir de l'effet d'atomes étrangers ameéne parfois de
nouvelles difficultés qu'il faudra contourner par l'emploi de moyens
expérimentaux sophistiqués. Par exemple, il a été nécessaire d'utiliser des neutrons
[4] pour figer la courbure des dislocations vis dans du cuivre qui avaient tendance a

se relaxer aprés l'essai de fatigue. Sans cette précaution, l'interprétation des
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micrographies de dislocations observées au microscope électronique a transmission

(MET) n'aurait pas rendu compte de la réalité.

Un des points les plus pertinents dans les concepts d'endommagement par
fatigue a sans doute été la mise en évidence d'une localisation de la déformation
d'une part ainsi que la mise en évidence du caractére permanent de cette
déformation d'autre part [5]. Ceci se manifeste respectivement au MET par un
arrangement trés typique des dislocations (structure en échelle) [6] et au microscope
optique par des lignes de glissement qui réapparaissent au méme endroit quand, au
cours d'une interruption de cyclage, on les éliminait par polissage électrolytique [7].
Par la suite, il a été démontré que ces bandes dénommées bandes persistantes de
glissement (persistent slip bands PSB) jouent un rdle capital dans l'amorgage des
microfissures. Ainsi un matériau dont le développement des PSB est limité, voire
méme évité, a une meilleure tenue a la fatigue. Par la méme occasion se dessinait
également un nouveau critére de limite de fatigue. Dés lors, une attention plus
particuliére était portée sur les caractéristiques et les conditions de formation des
PSB. D'une quantité assez importante d'articles concernant cet aspect, il ressort
qu'un pré-requis est le glissement dévié dont l'activité est connue pour étre liée a
I'énergie de défaut d'empilement (EDE). C'est pourquoi, il est d'usage de classer les
matériaux suivant leur valeur de I'EDE : matériaux & forte EDE et matériaux a
faible EDE. A titre indicatif, I'aluminium posséde une valeur d'EDE d'environ
200mJ/m? ce qui est considéré comme trés élevée. A l'opposé, 'EDE du laiton 80/20
est trés faible, estimée & 18 mJ/m2. La valeur de I'EDE du cuivre, 50 mJ/m?2,
apparait donc comme une valeur intermédiaire. Il est important de citer des ordres

de grandeurs car bon nombre d'auteurs relie le type d'arrangement formé, et par

-

suite la nature du glissement qui en est responsable a la valeur de I'EDE. D'une
maniere générale, la tendance a former des arrangements plans de dislocations est
observée pour les matériaux monophasés a faible EDE au détriment de PSB qui se

forment dans les matériaux monophasés @ EDE plus élevée. Nous montrerons ,
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dans la suite de cette étude qu' il n'en va pas toujours ainsi et que d'autres

explications doivent étre évoquées pour rendre compte de I'expérience.

Ne perdons pas de vue que ces problémes concernent les matériaux utilisés
dans un contexte industriel, 3 savoir des alliages polycristallins. Il faudra donc
également les soumettre a des tests de laboratoire et discuter les résultats a l'aide

des interprétations proposées pour les matériaux purs, mono et polycristallins.

Les aciers inoxydables austénitiques, et en particulier les aciers a 18Cr-12Ni,
ont intéressé et intéressent l'industrie nucléaire grace a leur bonne résistance a la
corrosion méme dans des milieux générateurs de piqtres, s'ils sont alliés au
molybdeéne. De structure CFC, ils possédent de bonnes propriétés de plasticité. Les
contraintes que subissent ces matériaux en service sont élevées et variables dans le
temps, ce qui induit des phénomenes de fatigue plastique. C'est ce matériau qui est
le support de la présente thése. Il posséde la caractéristique d'une valeur d'EDE
moyenne (environ 30 mJ/m2, voir paragraphe III). Si l'effet de variables extérieures
a pour conséquence de modifier cette valeur, alors on peut s'attendre a un
changement de mode de glissement des dislocations et par suite a des
arrangements de dislocations différents. De ce fait, hormis de possibles retombées
technologiques, 1'étude présente un intérét pédagogique et fondamental. Ainsi, les
essais en laboratoire de ce matériau satisfont a la fois les théoriciens qui
concentrent leurs efforts sur la compréhension des mécanismes microstructuraux
de la déformation cyclique et les praticiens qui n'auront pas le souci de transfert de

compréhension du matériau "type laboratoire” au matériau "type industriel".

II- OBJET DE LA THESE

La "fatigue oligocyclique" des alliages type 316 a été largement étudiée.
Effectivement, comme cela a déja été mentionné précédemment, l'énergie

nucléaire par fission a demandé au cours de ces derniéres décades une
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connaissance du comportement cyclique de ce matériau, particuliérement vers les
hautes températures, jusque 1000 K environ( JASKE et al [8] , MOTTEF et al [9] ,
PETREQUIN et al [10] , DE LOS RIOS et BROWN [11)).

Pour la plupart de ces articles, I'analyse des dislocations n'a pas été I'objectif
primordial et a été traitée de maniére superficielle. Ce n'est que lorsque des
résultats plus fondamentaux et plus prometteurs provenant du cuivre ont été
publiés que l'on s'est intéressé davantage aux structures de dislocations produites
par fatigue dans les alliages type 316. Si la quantité d'articles traitant de la fatigue du
316 est importante, peu d'équipes de recherche ont travaillé & long terme sur les
aspects microstructuraux. Essentiellement deux équipes étrangéres a la ndtre ont
été trés sensibles a cet aspect dans le 316. Il s'agit de MAGNIN et GORLIER (Ecole
des Mines de SAINT ETIENNE) et GERLAND, MENDEZ et VIOLAN (ENSMA de
POITIERS). Des résultats ponctuels (par exemple : BOULANGER et al [12]) sur la
microstructure des aciers 316 sont cependant notés.

L'école stéphanoise s'est préoccupée dans un premier temps des structures de
dislocations dans le monocristal puis dans un second temps de 1'évolution des
microfissures en surface et en volume d'échantillons polycristallins. Ces
chercheurs ont ainsi pu proposer de nouveaux critéres sur la limite de fatigue.

L'école de POITIERS a mis l'accent sur les propriétés de fatigue de matériau cyclé
dans le vide. Les relations structures de dislocations - amorgage de fissure ont été

également précisées.

L'objet de la présente thése est I'étude des mécanismes structuraux de
déformation cyclique prenant en compte deux effets importants : effet de la
température et effet de la composition chimique. Si le premier facteur est un
facteur extérieur dicté par les conditions d'emploi, le second est un facteur dont on
est en principe maitre et sur lequel il est possible d'agir afin d'obtenir une réponse

mécanique optimale du matériau.
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Deux points contribuent a l'originalité du travail présenté : d'une part,
compte tenu des applications possibles de cet alliage aux basses températures en
raison de son caractére amagnétique, des essais de fatigue ont été réalisés a ZZ_Ig,
d'autre part, nous nous sommes intéressés au réle d'un élément d'addition
interstitiel, 1'azote, qui s'est révélé dans les matrices extrémement important [22].
Bien qu'avec les méthodes d'élaboration sous haute pression (40 atmospheéres) la
dénomination d'aciers a forte teneur en azote soit de plus en plus décalée vers des
teneurs trés élevées en interstitiels (jusqu'a 5% d'occupation des sites par l'azote, ce
qui correspond a prés de 1% en poids d'azote), les alliages étudiés ici obtenus par
une sidérurgie "classique" sont caractérisés par une teneur en azote (0. 235% en
poids) qui excéde nettement celle des aciers 316L habituels et peuvent étre a ce titre
considérés comme a forte teneur.

Le premier chapitre a pour but de faire le point sur les arrangements de
dislocations formés dans l'alliage type 316 a 300K, 700K et 923K. En particulier,
l'attention sera portée sur la présence de PSB. Les travaux expérimentaux
correspondants ont été réalisés au Département Génie Métallurgique de I'Ecole
Polytechnique de MONTREAL (Canada), en particulier la microscopie électronique
en transmission en vue de l'identification des arrangements de dislocations
classiques : veines , PSB, murs, labyrinthes et cellules.

Dans le second chapitre, on se propose d'étudier 1'effet combiné d'une diminution
de température et d'une addition d'azote dans de tels alliages.

Un changement radical dans le mode de glissement des dislocations a été mis en
évidence. En particulier un glissement des dislocations trés plan est observé pour
une concentration en interstitiels élevée aussi bien durant la fatigue a température
ambiante [13] qu'a haute température (900K environ) [14]. Par ailleurs, un
abaissement de la température est réputé pour induire un abaissement de I'EDE
[15]. La recombinaison des dislocations dissociées pour obtenir une dislocation
parfaite est plus difficile & basse température ce qui limite les possibilités de

glissement dévié favorisant ainsi le glissement plan des dislocations.
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Que devient le réle de l'azote & basse température ? S'ajoute-t-il a l'effet de

I'abaissement de la température ?

Cette discussion sur les points qui se sont révélés originaux ou
énigmatiques sera l'objet du troisiéme chapitre. Des observations décrites dans les

deux premiers chapitres, nous proposerons de répondre aux questions suivantes :

Peut-on transporter purement et simplement les concepts de plasticité
développés a partir des alliages base Cu pour les alliages type 316?

Quels renseignements nouveaux apporte l'étude structurale d'un
matériau fortement allié¢ ?

Qu 'est-ce qui régit le mode de glissement plan des dislocations en
fatigue dans un métal CFC fortement allié?

Quel est le role de l'azote sur le mode de glissement , en quoi le
caractére interstitiel de l'é¢lément d'alliage entraine t-il des

conséquences spécifiques différentes de celles induites par des
éléments d'alliage en substitution ?

III - A PROPOS DES ACIERS INOXYDABLES TYPE 316

Rédiger un texte exhaustif sur ces aciers n'est pas 'objectif de ce paragraphe. Il
s'agit simplement de mettre au courant le lecteur non spécialiste de cet acier en
rappelant les principales caractéristiques du 316. Ceci est donc destiné a remplacer le
défaut éventuel d'une bibliographie élémentaire. Etant donné que le
développement des aciers a forte teneur en azote est en plein essor dans bon
nombre de pays industrialisés ( d'out les conférences High Nitrogen Steels 88 (Lille
1988) et High Nitrogen Steel 90 (Aachen 1990), quelques propriétés élémentaires et

presque classiques des aciers a l'azote seront mentionnées.

Les aciers inoxydables austénitiques type 18Cr-12Ni, de norme AFNOR

Z2CND17-12 ou de norme américaine AISI 316, appartiennent a la classe 300
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(classification américaine) des aciers inoxydables austénitiques dont le tableau 0-1

[16] regroupe les diverses nuances. |

AISI Composition (% massique)

Type Cr Ni C max Autres

301 16-18 6-8 0.15

302 17-19 8-10 0.15

304 18-20 8-12 0.08

304L 18-20 8-12 0.03

305 17-19 10.5-13 0.12

309 22-24 12-15 0.20

310 24-26 19-22 0.25 1.5 Si max
3108 24-26 19-22 0.08 1.5 Si max
316 16-18 10-14 0.08 2-3 Mo

316L 16-18 10-14 0.03 2-3 Mo

321 17-19 9-12 0.08 (5*%C)Ti min
347 17-19 9-13 0.08 (10+%C)Nb+Ti min

Tableau 0-1 : Aciers austénitiques de la classe 300 d‘aprés [16]

Les aciers type 316 qui contiennent du molybdeéne, sont trés répandus en raison de
leur bonne résistance a& la corrosion. De cette particularité découlent des
applications dans des environnements agressifs tels les environnements
chimiques ainsi que les milieux & haute température. Dans ce dernier cas, il a été
démontré qu'il était préférable de minimiser la teneur en carbone afin d'éviter une
précipitation de carbures intergranulaire néfaste & la tenue a la corrosion en raison
de l'appauvrissement en chrome au voisinage des carbures. Ces nuances a faible

teneur en carbone sont dénommées 316L ( L signifiant Low carbon, i.e. bas carbone).
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Il est assez délicat de donner une valeur de I'EDE de ce type d'alliage car les
nombreux éléments d'alliage contribuent & donner un éventail de valeurs. En
1975, R.E. SCHRAMM et R.P. REED [17] publient un article de synthése visant a
déterminer l'effet des divers éléments d'alliage sur I'EDE d'alliages Fe-Cr-Ni,
Fe-Cr-Ni-Mn et Fe-Mn-Ni. Les diverses données proviennent de différents auteurs
qui ont utilisé soit la ‘diffractibn X, soit la microscopie électronique a transmission.
Ils proposérent alors des lois empiriques donnant la valeur de I'EDE en fonction de

quelques éléments d'alliage dont 'une d'entre elles vaut (cas des alliages Fe-Ni-Cr)

EDE (m]/m2) = 34 + 1.4 (%Ni) - 1.1 (%Cr) - 77 (%N)
avec 0.01 <C<0.15,10 < Cr < 20, 10 < Ni < 20 exprimé en pourcentage massique
soit une valeur approximative de I'EDE de l'alliage 316 = 29 m]/m?2.
Signalons tout de suite que l'effet de I'azote sur I'EDE est sujet & controverse et que

I'un des points de la thése sera d'examiner cet aspect.

Une autre propriété intéressante des aciers type 316 est la stabilité de
l'austénite vis a vis d'un abaissement de température. En effet, I'application de la
relation de PICKERING [18]:

M; °(C) = 502 - 810 (C) - 1230 (N) - 13 (Mn) - 30 (Ni) - 12 (Cr) - 54 (Cu) -46 (Mo),
ou les éléments sont exprimés en pourcentage massique, montre que Mg est
inaccessible puisqu'inférieur au zéro absolu.

En revanche, un abaissement de température combiné a un effort mécanique peut
conduire & une déstabilisation de l'austénite. Si 1'on admet la relation de
PICKERING [18] donnant la température pour laquelle 50 % de ﬂmartensite :

Masp (°C) = 497 - 462 (C+N) - 9.2 (Si) - 8.1 (Mn) - 13.7 (Cr) - 20 (Ni) - 18.5 (Mo),

olt les éléments sont exprimés en pourcentage massique.

On obtient Mg3g = -75 °C

Les aciers inoxydables austénitiques 316 sont généralement utilisés a I'état

hypertrempé. Ce traitement thermique d'hypertrempe consiste en une mise en
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solution de tous les éléments d'alliage & une température suffisamment élevée
pour que tous les précipités possibles soient dissous. Cette température se situe aux
alentours de 1400K suivant la composition exacte du matériau. Un refroidissement
a l'eau (occasionnellement a l'air) rapide est ensuite effectué de maniére a obtenir a
température ambiante une austénite monophasée. Trois points principaux sont a
prendre en compte si l'on veut atteindre le but recherché: durée de la mise en
solution, vitesse de refroidissement et température de mise en solution. Les deux
premiers points visent & éviter une fine précipitation dans l'austénite a

température ambiante, le troisiéme parametre doit &tre choisi de fagcon a exclure la

présence de ferrite .

Malgré la présence d'éléments d'alliage, tant interstitiels que
substitutionnels, les caractéristiques mécaniques des aciers inoxydables
austénitiques 316L a l'état recuit sont faibles. A titre d'exemple, la limite
d'élasticité avoisine les 250 MPa. En revanche, le taux de consolidation est
important et le matériau est trés ductile.

La figure 0-1 montre l'efficacité de chacun des éléments d'alliage dans le

durcissement par solution solide.

Variation de fa limite d'élasticité 0,2 % (MPa)

4.-

Eléments en solution solide d'insertion

Eléments alphagénes en solution
solide de substitution

Eléments gammagénes

en solution solide
wmution
Mn

Co

1 1 1 -
0 2 4 6 8 10 12 14 16 %at.

Figure 0-1 : Effet des éléments d'alliage sur le durcissement
par solution solide de l'austénite d'aprés [18]
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Comme on peut le pressentir, il est clair que les interstitiels ont un effet nettement
supérieur a ceux des substitutionnels. En particulier, la contribution de l'azote au

durcissement est la plus efficace.

La solubilité de l'azote dans de l'austénite pure a une pression de 0.1 MPa
(pression atmosphérique) est faible. Elle varie de maniere croissante avec une
diminution de température. L'évolution de la solubilité de l'azote dans

l'austénite en fonction la température est représentée figure 0-2 [19].

Température O

1600 1400 1200 1000 800
1 v T M T v A M T
0.05}
o~ g
S 004f . . epg
= | -Figure 0-2: Evolution de la solubilité de
& 003} o I'azote dans l'austénite en fonction de
g r M - la température (0.1 MPa) d’aprés [19]
W oo2f
3
=
< oot}
A i i 1 " L A 1
50 6.0 7.0 8.0 3.0

UT x 1000 (1/K).

Cette solubilité est faible : de 0.02 % massique & 1 700K a 0.025% massique a 1150K.
L'espoir d'utiliser l'azote comme reméde contre les faiblesses mécaniques de
l'alliage 316 serait bien limité si les autres éléments n'avaient aucun effet sur la
solubilité, ce qui n'est pas le cas comme le montre la figure 0-3 [20], dans le cas du
fer en fusion a 1 873K a 0.1 MPa. En particulier, le chrome qui est en quantité
importante dans un 316 augmente de maniére intense la solubilité de l'azote. A
titre indicatif, il est possible d'introduire environ 4 fois plus d'azote dans la maille

austénitique si elle contient 15% chrome.
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Figure 0-3 : influence des éléments d’addition
sur la solubilité de I'azote dans le fer en
fusion (1 873K, 0.1 MPa) d‘apres [20]

Elément d'alliage ( % massique)

Il est possible d'accroitre la solubilité de I'azote si la pression du gaz en contact avec

le liquide est supérieure & la pression atmosphérique comme le montre la figure 0-

4[20] .

4.0
@ S 35%Cr
g 30 -
E
»
['1)
’6 Schirmann 35% Cr
M -
<
z e 18% Cr
w /
*
o« 2 12% Cr
2 /: g% Cr
z
-
fer pur
—
10 12 14

PRESSION D'AZOTE VPy,. [bar'2]

Figure 0-4 : Effet de la pression d’azote sur la solubilité dans le fer pur
et dans les alliages Fer-Chrome 4 1 873K  d'‘aprés [20]
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Ainsi la nitruration a l'état liquide définit la premieére filitre permettant
I'élaboration d'aciers a forte teneur en azote.

Une variante dans l'élaboration d'aciers inoxydables a forte teneur en azote en
nitrurant 'état liquide passe par l'utilisation d'alliages ferreux nitrurants [19]. Ces
derniers, jetés dans le bain liquide se décomposent et relachent 1'azote qui pourra
diffuser dans la matrice austénitique.

Les nitrures utilisés sont soit a base de manganése (Mn4N), de chrome (CrN, Cr2N),
de vanadium (VN) ou de silicium (Si3Ny). Le choix de I'élément se définit a partir
du domaine d'applications.

Les différentes technologies de la nitruration a l'état liquide sont regroupées dans

le tableau 0-2 [21].

. -

NITRURATION A LETAT LIQUIDE SUIVIE D'UNE SOLIDIFICATION NITRURATION A LETAT SOLIDE
1960 1965 1970 1985 1985 1990
Four 21 induction Four 2 plasma Four 3 refusion  Atclier de traitement Méallurgic Laminage
sous pression sous pression  sous pression du métal liquide sous des poudres
sous laitier pression avec chambre

de coulée sous pression

1980 1985
PESR apré¢s coulée
conventionnelle PESR aprés
utilisant le¢ nitrure coulée sous
de silicium pression

Tableau 0-2 : Les différentes méthodes d'élaboration d‘aciers a 1'azote d'apreés [21]

On remarque d'autres filieres basées sur la nitruration a 1'état solide et dont le
développement est trés récent [22].

Le tableau 0-3 [21] est directement comparable au tableau 0-1 en ce qui concerne les
aciers austénitiques. Nous pouvons remarquer au passage que les aciers
austénitiques ne sont pas les seuls concernés par l'introduction massive d'azote
mais que les aciers ferritiques et martensitiques connaissent également un nouvel

essor. Notons également la valeur importante, 1%, de la teneur en azote dea aciers
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Cr-Mn obtenue au four a refusion sous laitier utilisant le nitrurede silicium SizN4

[23].

terial chemicol composition in w.—7%
materia . .

C St Mn Cr Ni Mo N
oustenitic steel A

12,0 17.0 0,40

1.3816 (P900) <012 | <10 188 190 . — 060
electrode for PESR 0,05 0,15 18,5 18,5 — —_ 0,63
PESR - ingot 0.05 0.68 18,5 18.5 — — 1.00
austenitic steel B 75 V10 0.10
1.3965 <010 | <10 e 1o 0 bt —_ 0:20
electrode for PESR 0.05 0.15 8.5 18.0 5,50 —_ 0.30
PESR — ingot 0.05 0.7 8.5 18,0 5.50 — 0.70
ferritic steet C

: 017 10,0 0.30 0.80
1.4922 0,23 <0,50 <1,0 12,5 0.80 1.20 -
alectrode for PESR 0.10 0.15 0.5 12,0 0.50 1,00 0.08
PESR — ingot 0.10 0.33 0.5 12,5 0.50 1.00 0.20
maortensitic steel D 0.42 13.8 0.45
1.4116 0.48 <1,0 <1,0 15.0 —_ 0.60 -
electrode for PESR 0.15 0.15 0.5 15.0 — 0.60 0,15
PESR —~ ingot 0,15 0,45 0,5 15,0 — 0.60 0,33

Tableau 0-3 : Compositions chimiques des aciers inoxydables
en fonction du mode d’élaboration d'aprés [21]

En conclusion , l'introduction de l'azote en forte teneur dans les aciers
austénitiques inoxydables de type 316 ou dans d’autres matrices CFC enrichies en
éléments ‘"nitrurigénes”, comme le chrome ou le manganése, constitue un
renouveau indiscutable pour ce type de matériau.

Comprendre comment agit l'azote sur les propriétés mécaniques, en particulier
comment les structures de dislocations obtenues en fatigue peuvent étre modifiées
de maniére spécifique par cet élément interstitiel en fonction de la température, est
de nature, nous semble t-il, a fournir une contribution originale a la connaissance
des mécanismes de la déformation plastique cyclique. D’autre part, mieux
connaitre le comportement en fatigue de ces matériaux a des applications

industrielles importantes est également un objectif trés actuel.
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CHAPITRE 1

INFLUENCE DE LA TEMPERATURE SUR LES STRUCTURES DE DISLOCATIONS
DEVELOPPEES EN FATIGUE DANS L'ACIER 316:
MISE EN EVIDENCE DE STRUCTURES TYPIQUES DU GLISSEMENT ONDULE
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CHAPITRE I

INFLUENCE DE LA TEMPERATURE SUR LES STRUCTURES DE
DISLOCATIONS DEVELOPPEES EN FATIGUE DANS L'ACIER 316:
MISE EN EVIDENCE DE STRUCTURES TYPIQUES DU GLISSEMENT ONDULE

Dans cette partie, nous nous attacherons d identifier les arrangements de
dislocations formés dans 1’acier 316 en fonction de la température d’essai et de
la variation de déformation. Cette analyse aura pour but de préciser la
formation de certaines configurations de dislocations et de mettre en

évidence le mode de glissement des dislocations.

I - MATERIAU ET METHODES EXPERIMENTALES

I-1: COMPOSITION ET TRAITEMENTS THERMIQUES DU MATERIAU :

Pour cette étude sur les structures de dislocations en fonction de la
température, le matériau utilisé est un acier inoxydable austénitique AISI 316 dont

la composition chimique est rassemblée dans le tableau 1-1 :

Elément: N C Mn Mo Ni O P S Si

% mass. : 0029 0055 1.61 226 11.07 16.03 0.027 0.026 0.38

Tableau 1-1 : composition chimique du matériau

Le matériau a subi une mise en solution & 1333K (1060°C) pendant 30 mn puis
un A:fefroidissement a l'eau.

La taille de grain résultant de ce traitement thermique est d'environ 65 pm.

Cet acier est caractérisé par une limite d'élasticité de 230 MPA, une charge a
rupture de 580 MPa, un allongement a rupture de 56%, un coefficient de striction

de 74% et une dureté Brinell de 131.
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I-2 METHODES EXPERIMENTALES

Les essais de fatigue ont été réalisés au département Génie Mécanique de
I'Ecole Polytechnique de MONTREAL sous la conduite de Marie Bernard. On peut
trouver dans [1] une description complete de la procédure expérimentale.

Les essais ont été réalisés sur une machine servo hydraulique et asservis en

déformation totale & l'aide d'un extensomeétre axial.

La vitesse de déformation était de 3.3 10-3 s-! et deux variations de déformation

totale ont été choisies : Aet = 0.5 % et Aet = 1.5%.Ces deux variations de

déformation correspondent & un niveau bas et un niveau haut pour lesquels,

compte tenu de la bibliographie, différents types de sous-structures de dislocations

sont attendus.

Les températures d'essais sont 300K (27°C), 700 K (427°C) et 923 K (650°C). Les

échantillons sont chauffés par effet Joule en faisant passer un courant continu

dans I'éprouvette. La température est mesurée a l'aide d'un thermocouple

enroulé autour de 1'éprouvette.

Pour une température de fusion 1673 K, les rapports T/T¢ gont respectivement:
T/T¢=0.18,0.42 et 0.55

A 300 K, compte tenu du rapport T/Ts faible, les arrangements de dislocations

risquent d'étre plus variés qu'a 700 K et 923 K; un essai supplémentaire a

Agt = 0.5% a donc été mené.

Des lames minces pour l'observation des dislocations ont été prélevées dans
la zone utile en coupant des tranches parallélement a 1'axe de chargement. Celles-
ci sont préamincies jusqu'a une épaisseur de 350 im au papier abrasif grade 1200,
et des disques de 3 mm de diametre ont été découpés par électro-érosion.
L'amincissement final est réalisé par polissage électrolytique a l'aide de la
technique des doubles jets. L'électrolyte employé contient 95% d'acide acétique et

5% d'acide perchlorique et le potentiel imposé est de 65 volts.
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L'observation des lames est réalisée sur un microscope Jéol 100 CX opérant a 100

ou 120 kV du département Génie Métallurgique de I'Ecole Polytechnique de
MONTREAL.
11 - ECROUISSAGE CYCLIQUE

Evolution de la contrainte en fonction du nombre de cycles N

L'évolution de l'amplitude de contrainte au cours du cyclage est donnée
figure 1-1 pour I'essai & Agt = 0.5% et figure 1-2 pour I'essai a Agy = 1.5%.

Chaque figure comporte les 3 températures d'essai.

@
& 400 400
. 8
5 - o 300K
(S st ?
) 5/ .
5 & T
z o 300F 300K 300 | 2
v X / fy923K 700K
o™ o] "‘/——‘“*‘_:\h*“ ) .
E @ 200 _’VW,,)MW;@W; 200 L
~— =] ),/b \\
- 700K 923K
o100 0 100 |
0,
8
<4
0 | 1 0 | |
10 102 103 10 10 102 103 10*
Nombre de cycles N Nombre de cycles N

Evolution de l'amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles de l'acier 316
Figure1.1 Ag= 0.5% Figure12 Ag= 1.5%
A 300 K et pour la plus faible variation de déformation (Age; = 0.5%), un
durcissement apparait au cours des cents premiers cycles suivi d'un léger
adoucissement. Pour cette méme amplitude de déformation, & 700K et 923K, la
contrainte croit au cours des 500 premiers cycles pour se stabiliser par la suite.

Notons que la valeur de la contrainte est identique a 700 K et 923 K.
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Pour la variation de déformation élevée Agt = 1.5%, a 300 K et 923 K, le matériau

présente un durcissement important pour atteindre une période de stabilisation de
la contrainte. A 700 K, I'évolution de la contrainte présente un maximum vers 150
cycles, de part et d'autre duquel un durcissement et un adoucissement tres
importants sont observés.

Pour l'essentiel, ces comportements sont caractéristiques des solutions solides
recuites et des matériaux purs. Ils sont en bon accord avec ceux publiés sur les
alliages type 316 [2] et sont analogues a ceux du cuivre [3]. Toutefois, le
comportement a 700 K et Aet = 1.5% est singulier a cause de la présence de
l'adoucissement. Cette singularité est également visible sur d'autres matériaux
comme le laiton 70/30 [6] et dépend des conditions d'essai (essais sous amplitude
de déformation totale ou plastique contrélée). Par exemple, elle est présente dans
l'alliage type 304 [4] cyclé a 600 K et Aep = 0.52% mais absente [ 5] & Agy=2% tant a

300K qu'a 750K et 1 000K.

Evolution de la contrainte en fonction de &,

Cette courbe donne la représentation de la contrainte cyclique a saturation
ou stabilisée (quand elle existe) en fonction de l'amplitude de déformation
plastique. Si l'essai est conduit sous amplitude de déformation plastique controlée,
c'est cette valeur qui est elle méme utilisée pour tracer la courbe. Si l'essai est
conduit sous amplitude de déformation totale contrdlée, alors on doit évaluer la
déformation plastique soit en mesurant sur la boucle d'hystérésis la composante
plastique , i.e. la déformation a charge nulle, ou en retranchant a la déformation
totale la composante élastique par connaissance du module d'Young. Ces deux
méthodes donnent en général des valeurs de déformation plastique légerement
différentes lorsque les valeurs des déformations sont élevées mais peuvent
différer de maniére importante dans le domaine des faibles amplitudes de

déformation. Nous verrons par la suite que cette courbe est une donnée
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intéressante car l'allure de la courbe représentative de la contrainte stabilisée en
fonction de la déformation plastique est pour bon nombre de monocristaux
directement corrélée a la présence de PSB.

Si le comportement mécanique du 316L est relativement bien décrit, celui
du 316 l'est moins. Il est vrai que le singulier convient mal & caractériser la famille
316 dont les individus peuvent se distinguer par des teneurs en interstitiels (C, N)
différentes. En particulier, l'établissement de la courbe d'écrouissage cyclique n'est
pas une donnée courante. Nous nous proposons ici de tracer cette courbe dans le
cas des essais a 300 K pour lesquels la variété dans les structures de dislocations
risque d'étre plus importante qu'a 700 K et 923 K. La figure 1-3 a donc été établie a
partir des données sur le présent alliage et aussi & partir des résultats provenant
d'une étude précédente [35]. Dans chacun des cas, la déformation plastique a été
mesurée sur la boucle a charge nulle. L'analyse ce cette courbe indique un

durcissement cyclique intense sur la gamme de déformation couverte.

1 ~+— présente étude

3

8

i d'aprés (35)

W
\
?\\g

Amplitude de contrainte (MPa)

T = 300K

100 - . 7 ——————————
S 1 10
Amplitude de déformation plastique (%)

Figure 1.3 : courbe d'écrouissage cyclique de l'acier 316 déterminée
a 300 K d’aprés la présente étude et d'aprés [35]

Comparée a l'acier 316L, aucune différence significative n'est observée dans ce
genre de courbe comme le montre la figure 1-4 établie a 'aide des données de
MAGNIN et al [7], de GERLAND et al [8] et de DEGALLAIX et al [9]. MAGNIN et al

et GERLAND et al ont réalisé des essais sous amplitude de déformation plastique
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contrdlée. Les essais ayant été réalisés sous amplitude de déformation totale,
DEGALLAIX et al ont mesuré la déformation plastique a charge nulle a partir de la
boucle d'hystérésis.

Il faut toutefois signaler que les données de MAGNIN et al [7] couvrent un
domaine de déformation plus étendu que le ndtre, en particulier pour les faibles
amplitudes de déformation.

Dans cette portion de courbe (4 10-5 < Agp <10-3), l'augmentation de la contrainte

avec Aep/2 est beaucoup plus faible que dans la portion 103 < Aep/2 < 102,
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Figure 1-4 : courbe d'écrouissage cyclique de l'acier 316L déterminée
d‘apreés les données bibliographiques [7, 8, 9]
La situation est pratiquement identique si le matériau est monocristallin a la
lumiére des seules données existantes sur monocristal [10].

L'examen de ce genre de courbe a été approfondi pour le cuivre
monocristallin et polycristallin ainsi que pour le nickel. MUGHRABI et al [11] (par
exemple) dans un article consacré aux PSB montrent I'existence d'un plateau dont
les limites étaient propres au matériau considéré. A titre d'exemple, pour le cuivre
monocristallin, le plateau est observé pour 8 1075 < AYp/2 <75 10-3 otx Ayp/2
représente 1' amplitude de déformation de cisaillement. L'intérét de savoir si un
tel plateau existe ou pas tient au fait qti'un changement radical de structure de

dislocations se manifeste dés l'apparition du plateau et se poursuit tout au long
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jusqu'a la fin du plateau. Pour les monocristaux de cuivre, d'argent et de nickel, le
début du plateau correspond & l'apparition de la premiere PSB. On a donc comme
arrangement de dislocations une structure en matrice si la valeur de la
déformation plastique est en dessous du plateau et une structure en matrice + PSB
si la valeur de la déformation plastique est sur le plateau. Une description plus
détaillée de la structure en matrice et PSB sera proposée dans le paragraphe
suivant. D'autres auteurs [12] ont étudié l'effet de 1'orientation du monocristal sur
cette courbe et montrent que les limites du plateau sont fonction de I'orientation.
En ce qui concerne les polycristaux, I'analyse de ces courbes a donné lieu a
beaucoup d'articles dont un des thémes était 1'existence ou l'absence de plateau
[13]. Les études montrent d'une part un effet de la taille de grain sur I'existence du
plateau d'abord puis sur I'étendue du plateau. Il s'avere que lorsque la taille de
grain diminue, le domaine d'existence du plateau rétrécit [14]. Ce dernier disparait
parfois [15] et l'on parle plutdt d'un “changement de pente" (point d'inflexion).
D'autres facteurs modifient également la présence et 1'étendue du plateau comme
la vitesse de déformation [16], l'addition d'éléments d'alliage ( n'oublions pas que
tout ce qui vient d'étre dit concerne des matériaux purs ou quasi purs ) et le
préécrouissage [17]. A I'exception de 1'article de P. KETTUNEN et T. TIAINEN [18],
la majorité des articles s'accordent sur le point d'associer la présence de PSB au
plateau d'une maniere similaire a ce qui a été dit sur le monocristal (par exemple
(19).

En conséquence, dans le cas étudié ici, ou bien un réel plateau n'existe pas, ou bien
notre gamme de déformation n'est pas assez étendue vers les faibles valeurs de
déformation ce qui aurait pour effet de le masquer. Comme l'analyse
bibliographique précédente vient de le montrer, il faut étre trés prudent sur les
conclusions a tirer de I'analyse de la courbe d'écrouissage cyclique. Compte tenu de
I'absence de plateau dans la courbe d'écrouissage cyclique et la valeur de I'EDE
moyenne, il n'est pas du tout certain que les PSB puissent se former dans l'alliage

type 316.
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L'objet du paragraphe suivant est de faire une évaluation des structures de
dislocations en fonction de la température et, en particulier de montrer I'existence

ou la non-existence d'une structure en PSB.
IIT - EVALUATION DES -SOUS STRUCTURES DE DISLOCATIONS

Dans ce paragraphe, nous allons exposer pour chaque température d’essai le ou les types de
structures de dislocations qui se développent au niveau de déformation imposé. Nous

comparerons ces structures avec celles de la littérature.

ITI-1 :Température d'essai : 300 K

*Agr=0.5% - Nombre de cycles a rupture : 35 000 cycles

L'arrangement des dislocations observé ici est assez typique des faibles
amplitudes de déformation, avec un caractére non homogene de la déformation
i.e. une variation du type d'arrangement de dislocations d'un grain a l'autre ainsi
qu'a l'intérieur d'un méme grain.
La figure 1.5 montre une structure tres diffuse de dislocations qui correspond a des

enchevétrements.

Figure 1.5 : enchevétrement de dislocations  Aet = 0.5%; T = 300K; NR = 35 000 cycles
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D'autres zones suggeérent une déformation légerement plus élevée pour laquelle
on peut voir des zone riches et des zones pauvres en dislocations. Il s'agit de la

structure en matrice constituée de veines et de canaux (figure 1.6).

figure 1.6 : arrangement en matrice (V : veine, C : canal)
Agy = 0.5%; T = 300K; Ng = 35 000 cycles
Les veines sont constituées d'un arrangement dense de dipdles et de multipdles de
dislocations coins comme on peut le voir lorsque la veine n'est pas trop compacte

(figure 1.7).

Figure 1.7 : veine diffuse oul les dipdles sont visibles Agy = 0.5%; T = 300K; Ng = 35 000 cycles
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Ce réseau s'apparente a un réseau de TAYLOR [20] mais l'arrangement des dipéles
n'est pas encore dans un état minimum d'énergie ce qui justifie 'emploi de
"diffus" comme qualificatif de cette structure.

Les canaux occupent le méme volume que les veines mais contiennent surtout
des dislocations vis mobiles Les mesures de densité de dislocations, par
microscopie électronique & transmission, dans les veines et dans les canaux
effectuées par MUGRHABI ( par exemple [21] ) dans du cuivre donnent P veine = 10
12 m2 et peanal = 1013 m2. Les veines ne peuvent pas accommoder de déformation
plastique importante et le seul mécanisme capable d'accommoder de faibles
déformations est le mécanisme du va-et-vient (flip-flop) proposé par FELTNER
[22].

Juxtaposition de veines et canaux, la structure en matrice apparait comme
hétérogene. Etant donnée la faible capacité de cette structure a accommoder la
déformation plastique, une évolution de celle<ci est a prévoir. Cette évolution est
attendue de maniére évidente en liaison avec les courbes d'écrouissage cyclique
présentant un plateau mais I'est moins dans le cas étudié ici.

La figure 1.8 montre effectivement un nouvel arrangement qui traverse la

structure en matrice. Il s'agit ici d'une PSB.

R - Iy AN )
A, 3 Qs
! ; ! .
;

bande persistante de glisement (PSB) et matrice (M)

Agt = 0.5%; T = 300K; NR = 35 000 cycles

Figure 1.8 :
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Hormis les observations de GERLAND et al [8] publiées récemment, les PSB n'ont
pas été observées dans cet alliage. Ceci tient en partie au fait que l'aspect des PSB
dans ce matériau est moins typé que dans le cuivre et le nickel pour lesquels les
PSB ressemblent a des échelles quand elles sont observées au MET. Par exemple,
nous n'avons jamais observé de PSB de grande dimension noyée dans la matrice.
De plus, comme nous le verrons au cours des prochaines observations, la structure
en PSB apparait comme une structure transitoire qui évolue rapidement vers une
autre structure. La structure en PSB se distingue de la matrice par la présence de
murs dipdlaires compacts ou "condensés". Les murs séparés par des canaux sont
également constitués de dipdles, contiennent des dislocations secondaires mais
sont plus compacts que les veines. La fraction volumique des murs de PSB est
d'environ 10%. Les canaux des PSB contiennent une densité de dislocations
legerement plus élevée que celes de la matrice, environ 1013 m-2 [21]. Dans les
canaux se déplacent les dislocations vis qui s'éliminent par annihilation. On est en
présence d'un équilibre dynamique [23]. Le mécanisme semblant indispensable est
le glissement dévié. [24] . JIN et WINTER [25] précisent le role du glissement dévié
et établissent que celui-ci est trés important au cours de la période
d'accommodation du matériau cyclé dans le domaine du plateau mais peu
important au cours de la période de saturation.

Par rapport a la structure en matrice, cet arrangement de dislocations apparait
hétérogeéne en ce sens qu'il est constitué de deux phases : une phase dure qui
correspond a la matrice et une phase molle qui correspond a la PSB. L'occurrence
de cette nouvelle structure permet d'accommoder une part importante de
déformation plastique. A titre indicatif, LAIRD et al [26] montrent par
interférométrie que les PSB sont capables d'accommoder 100 a 1000 fois plus de
déformation plastique que les veines. Ainsi, la répartition de la déformation
plastique est trés hétérogeéne puisque 1'essentiel de la déformation se concentre

dans ces PSB.
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PEDERSEN et WINTER (3] ainsi que BLOCHWITZ et KAHLE [27] modélisent cette
hétérogénéité par une loi des mélanges en décomposant la déformation globale
que regoit le matériau en une déformation fortement localisée dans la PSB et une
déformation faiblement accommodée par la matrice. Ce modéle est plus connu

sous le nom de modele a deux phases.

Un autre aspect souvent observé dans l'alliage étudié est la présence de
cellules de dislocations dans la PSB (figure 1.9). Contrairement aux' murs
dipdlaires, ces cellules apparaissent désorientées comme l'indique les variations de
contraste. Les parois des cellules de dislocations peuvent étre qualifiees de
composites car elles sont formées de dipdles de dislocations coins et de dislocations
vis. La formation de ce type de cellules que nous avons observé est attribuée a un
déséquilibre entre la production et I'annihilation des dislocations vis.

Des observations similaires ont été signalées par LEPISTD et al [28] pour du cuivre
monocristallin. D'autres associations similaires - PSB + cellules - ont également
été observées par WANG et MUGHRABI [29] pour des monocristaux de cuivre ot

un durcissement secondaire était visible.

Figure 1.9 : formations de cellules de dislocations a travers une PSB
Agr = 0.5%; T = 300K; Nr= 35 000 cycles
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Cette association est surprenante car elle fait apparaitre cOte a cOte une structure

typique des faibles déformations et une structure typique des fortes déformations.

* Agt = 1% - Nombre de cycles a rupture : 4 500 cycles

L'augmentation de I'amplitude de déformation se traduit par la formation de
nouveaux arrangements.

Les processus de transformation veine —=PSB sont encore en train de s'effectuer.
La figure 1.10 montre que cette transformation correspond a un balayage des
dipdles provoquant un éclaircissement de la veine de l'intérieur de la veine vers

l'extérieur.

Figure 1.10 : formation d'un mur par éclaircissement de la veine du centre
vers l'extérieur  Agp=1%; T = 300K; Nr= 4 500 cycles

Les veines dont les bords ne sont pas parfaitement rectilignes interdiront la
rectitude des murs (figure 1.11). Les murs condensés visibles sur cette
micrographie ne sont pas toujours trés droits et présentent des bouts libres. Ils ne
sont pas a l'état final qui correspond a une configuration de plus basse énergie. En

effet, la présence de nombreux et courts segments de murs dipdlaires produit des
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champs de contraintes autour des extrémités de mur et la jonction entre murs
libres pour donner des murs en forme de L ou de T tend a réduire les champs de
contraintes [36, 37]. De plus, I'union de bouts diminue le nombre d'interfaces mur-

canal ou la compatibilté de la déformation est moins facile a assurer.

Figure 1.11: évolution d'une veine en bande persistante de glissement
Agg = 1%, T = 300K; Nr= 4 500 cycles (Windique un bout de mur libre )

La figure 1.12 est une micrographie prise a l'intérieur d'un grain ot la facilité du
glissement varie suivant la position dans le grain.

La partie gauche de la micrographie est une zone ou les veines sont encore assez
épaisses et ol les processus de condensation ont peu évolué. Ce type
d'arrangement est analogue a celui représenté figure 1.11. La partie droite de la
micrographie présente des murs condensés définissant des canaux dans lesquels
deux vecteurs de BURGERS se manifestent. La présence dans un grain de deux
zones présentant une différence ou une transition dans l'arrangement des
dislocations de ce type a également été observé par CHRIST et al [30] dans du

cuivre.
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Figure 1.12 : mélange de 2 types d'arrangements
Agt =1%, T = 300K; NR = 4 500 cycles

Il est délicat de savoir, avec les seules observations dont nous disposons, si la
largeur des murs associés a un seul vecteur de BURGERS est identique a celles des
murs contenant deux vecteurs de BURGERS. Pour cela, il aurait été nécessaire
d'analyser ces murs sous plusieurs angles d'observation afin de s'affranchir
d'éventuels effets de projection. Ces simples observations montrent la diversité
dans les murs dip6laires, en particulier dans les orientations. Comme 1l'ont
observé LEPISTQ et al [38] au sujet des types de murs de PSB formés dans le
monocristal orienté soit pour le glissement simple soit pour le glissement
multiple, nous observons un changement dans l'orientation entre nos deux types
de murs. Les murs apparaissant plus espacés sont de réels murs de PSB avec une
orientation probable {110} alors que les autres devraient étre orientés vers {111}.
Ces murs dont l'aspect est ondulé sont qualifiés par LEPISTQ et al [38] de murs
"vermiformes" (worm like walls) .

La comparaison entre les micrographies 1.13 et 1.14 permet d'expliquer la
formation de longs murs dipélaires. La premiére étape comme nous l'avons
souligné consiste en une condensation de veines en murs dipélaires. Les murs

dipélaires apparaissent alors isolés (figure 1.13) et a proximité de veines non
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encore condensées. Pour une phase plus avancée, ces murs seront encore plus
minces et les veines se condenseront. La formation de tels murs consiste a
juxtaposer des portions élémentaires de murs. Il est alors aisé de comprendre

l'allure des longs murs dipdlaires ol 1'épaisseur est variable le long d'un mur.

Figure 1.13 : formation de courts murs Figure 1.14 :longs murs dipdlaires obtenus
dipdlaires d partir de veines par juxtaposition de murs courts
Agr = 0.5%; T = 300K; Ng = 4 500 cycles

Sur la figure 1.14, il est possible de voir des dislocations qui quittent les murs
dipdlaires. Les boucles ainsi émises seront constituées de segments vis qui se
déplaceront dans les canaux et accommoderont la déformation plastique et de
segments coins qui regagneront le mur voisin. Les murs dip0laires agissent donc

comme source de dislocations.

44




Un autre type d'arrangement possible lorsque deux vecteurs de BURGERS
sont opérationnels est le labyrinthe (figure 1.15) qui se présente sous forme de
murs condensés perpendiculaires entre eux pour certains cas de figures et
définissant des canaux dans lesquels les dislocations vis peuvent glisser.

Cette structure est facilement reconnaissable quand le labyrinthe est complétement
formé. La maniére de uformer un labyrinthe de méme que certains murs dipdlaires

dépend de l'intensité du glissement secondaire et/ou du glissement dévié.

Figure 1.15: structure en labyrinthe bien formée Agr=1%, T = 300K; Ng = 4 500 cycles

La micrographie 1.16 montre qu'une structure en labyrinthe est en train de se
former au fur et a mesure de la production des dislocations, Il est possible de voir
sur des micrographies de JIN et WINTER [39] que les labyrinthes ou longs murs
dipdlaires peuvent également étre le résultat d'une condensation de veines,
I'éclaircissement de la veine se produisant aussi du centre vers l'extérieur. Les

murs ainsi formés ne sont pas vermiformes car les veines sont rectilignes.
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Figure 1.16 : structure en labyrinthe en formation Agy = 1%, T = 300K; NR = 4 500 cycles

En résumé, les types d'arrangement de dislocations qui se forment 4 ce niveau de
déformation , Ae; = 1%, sont peu différents de ceux formés 4 Agy = 0.5%.
L'apparition de nouvelles configurations est attribuée a un glissement secondaire

etfou dévié plus intense.

* Agg = 1.5 % - Nombre de cycles a rupture : 1500 cycles

Le passage Ag; = 1% — 1.5% est plus marquant que le passage Ag; = 0.5% —1%.

La forte amplitude de déformation a activé plusieurs systémes de glissement dés
les premiers cycles de déformation.

La structure de dislocations qui en résulte est l'arrangement tridimensionnel en
cellules équiaxiales parfaitement formées (figure 1.17) ou en cours de formation.
Ce type d'arrangement se retrouve pratiquement pour la plupart des matériaux,
quelle que soit la valeur de leur EDE, tant en déformation monotone que cyclique
aux grandes amplitudes de déformation. Il se manifeste par une forte

désorientation entre cellules se traduisant par un constraste marqué.
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Figures 1.17 : cellules équiaxes Agt=1.5%, T = 300K; NR = 1500 cycles

Pour des grains ol le glissement multiple est réduit par une orientation

défavorable, la structure en murs est observée avec naissance de cellules.

En résumé, le haut niveau de déformation a déclenché la formation de cellules ou

de murs.

III - 2 : Température d'essai : 700 K

Dans ce paragraphe, deux variations de déformation sont considérées : A&t =
0.5% et 1.5%. Compte tenu du fait que la courbe Ca = f(N) & A&t = 1.5% présente une
singularité, nous avons décidé d'arréter 'essai au bout de 200 cycles, c'est-a-dire
pour un nombre de cycles correspondant & la valeur maximum de la contrainte

afin d'analyser la sous-structure de dislocations créée dans ces conditions.
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* A&t = (0.5% - Nombre de cycles a rupture : 2 0 000 cycles

A rupture, le type d'arrangement de dislocations sous ce niveau de déformation
varie de maniére radicale d'un grain a l'autre. Dans certains grains, on trouve un
arrangement de dislocations en amas avec une densité de dislocations élevée et

présentant un caractere plan. La présence de dip6les n'est pas visible( figure 1.18).

Figure 1.18: amas de dislocations Agg=0.5%, T = 700K; NR = 20 000 cycles

Dans d'autres grains, des arrangements plans de dislocations ou de longs
segments courbés de dislocations vis sont observés sont encore visibles. Bien que
les dislocations soient bien réparties, on note un début de formation de dipdles
(figure 1.19 ). La présence de ces arrangements est surprenante. En effet, la
micrographie 1.18 montrant la présence d'amas a 700K, suggére une configuration
de dislocations de plus faible déformation que celle obtenue a 300 K. Or, la
composante de la déformation plastique est du méme ordre de grandeur dans les
deux cas, la contrainte cyclique et, dans une moindre mesure, le module d'Young
diminuant avec la température d'essai. Le type d'arrangement différe de tous ceux
exposés jusqu'ici car il suggére un glissement plan des dislocations. Or,

l'augmentation de la température est plutét connue pour favoriser le glissement

dévié des dislocations
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Figure 1.19: arrangement plan de dislocations Ag=0.5%, T = 700K; NR = 20 000 cycles

De telles observations surprenantes ont été également mentionnées dans l'alliage
type AISI 316 cyclé & 700 K et Agy = 0.22% par CHALLENGER et MOTEFF [31], par
VIOLAN et GERLAND [32] et GHAFOUIRI et al (34] dans le 316L cyclé a 623 K
respectivement dans le vide et a l'air. De méme, nous avons observé une telle
situation dans un alliage 25Cr-20Ni a 623 K [32].

Force est de constater que le changement de mode de glissement (ondulé-plan)
observé lors de cette augmentation de température indique que la corrélation entre
le type d'arrangement, et par suite le mode de glissement avec la valeur de 'EDE

n'est pas la seule a prendre en compte. D'autres arguments expliquant le

glissement plan des dislocations devront donc étre suggérés.

* A&t = 1.5 % - Nombre de cycles a rupture : 1000 cycles

Analyse a N = 200 cycles

La forte amplitude de contrainte a peine plus faible toutefois que celle
mesurée a 300 K a développé une activité de glissement tres intense . La structure

en labyrinthe et en murs est observée. Des zones plus diffuses non condensées
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sont également présentes. Les canaux des labyrinthes et des murs contiennent une
densité de dislocations trés élevée. Un détail de la structure en labyrinthe ot I'on
peut voir de nombreuses dislocations vis ainsi que de multiples boucles de

dislocations est montré figure 1.20.

Figure 1.20: canaux de labyrinthes trés encombrés 200 cycles a Agg = 1.5%, T = 700K

Quelques murs courts apparaissent au travers de murs longs (figure 1.21). On note

comme a T = 300K, Ae; = 0.5% la formation de cellules dans les murs dipdlaires.

Figure 1.21 : arrangement en murs dipdlaires et début de formation de cellules
200 cycles a Agg=1.5%, T = 700K
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L'espacement plus important entre les murs courts par rapport aux murs longs
d'une part et le formation de cellules désorientées d'autre part suggerent que des
PSB peuvent se former a 700 K plus rarement qu'a 300 K mais se transforment tres

rapidement.

Analyse a la rupture

La structure en murs et en labyrinthe est toujours présente mais les
canaux sont éclaircis . De plus, on note en plus une quantité plus importante de

cellules.

En résumé, durant la phase d’accommodation, ['amplitude de
déformation plastique importante correspondant 4 une amplitude de contrainte
élevée a activé un glissement double treés intense et ceci des les premiers cycles
mais pas assez pour développer du glissement multiple généralisé favorisant la
formation de cellules. Celui-ci n'est atteint qu’au bout de 200 cycles a cause des trés
fortes interactions entre les nombreuses dislocations. L’activité probable de
nouveaux plans de glissement et une réorganisation des arrangements en

configuration de plus basse énergie conduit alors 4 un adoucissement du matériau.
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III-3 : Température d'essai : 923 K

* Agt = 0.5% - Nombre de cycles a rupture : 10 000 cycles
Les types d'arrangements de dislocations formés a cette température
ressemblent a ceux formés a 700 K.

Pour les grains ol la structure est parfaitement formée, des longs murs
trés minces, des cellules équiaxiales (similaires & celles observées & la figure 1.17) et
des labyrinthes (semblables a ceux de la figure 1.15 ) sont observes.

D'autres régions indiquent que l'arrangement des dislocations s'est produit plus
lentement sous forme de murs trés minces avec toutefois une densité de
dislocations importante.

Un autre aspect d'une formation de murs est illustré a la figure 1.22.

Figure 1.22 : murs & parois épaisses et irrégulieres Aét=0.5%, T = 923K; NR = 10 000 cycles

Bien que ces murs soient épais et non rectilignes, il est peu probable qu'ils se soient

formés a partir de veines comme nous l'avons vu & 300 K pour les faibles
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amplitudes de déformation. Compte tenu du fait que le glissement des dislocations
est treés facile a cette température, nous pensons que les murs se sont formés assez
rapidement en cours de cyclage et seraient en pleine métamorphose. Ces murs
seraient alors en train d'évoluer vers des cellules comme I'ont suggéré GERLAND
et VIOLAN [33]. Alors que les cellules se forment en bandes dans les PSB, la

formation de cellules apparait de maniére individuelle.

* Agt=1.5% - Nombre de cycles i rupture : 700 cycles

La haute température associée a un niveau de déformation élevé entraine du
glissement multiple généralisé et par la suite la présence de cellules équiaxes
analogues a celles décrites figure 1.13. La formation de bandes de cellules au travers

de murs est également observée d'une maniére similaire a la figure 1.21.

En conclusion, les arrangements de dislocations formés a 923K sont homogénes et

peu variés de grain en grain.

III - 4. Essais a deux amplitudes de déformation

Nous venons de voir au cours de I'analyse des structures de dislocations en
fonction de la température qu'il existe trois maniéres de former des cellules. Par
ailleurs, 1'état cellulaire est reconnu pour correspondre a la plus stable des
configurations de dislocations. Il est en outre admis que lorsque des cellules de
dislocations sont formées, celles-ci ne peuvent étre éliminées. On sait aussi que la
taille des cellules formées dans un matériau a glissement dévié est reliée a la
contrainte cyclique [5, 40] : elle croit quand la contrainte diminue. De plus,
lorsqu'une taille de cellules est atteinte au bout d'un certain nombre de cycles qui
correspond & une contrainte stabilisée, les cellules conserveront leur taille jusqu'a

la rupture. Si I'on vient & changer en cours de cyclage la contrainte a saturation, les
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cellules adapteront leur taille quel que soit le sens suivant lequel le changement a
lieu.

Que se passe-t-il quand la différence entre les valeurs des contraintes est trés
grande ? En particulier, comment évoluent les arrangements de dislocations
quand pour chaque amplitude de contrainte mesurée des structures franchement
différentes s'établissent?

On peut penser intuitivement que dans une telle situation, 1'ordre suivant lequel
les amplitudes de contraintes seront appliquées aura alors une importance.
Considérons un essai de fatigue durant lequel deux variations de déformation sont
employées : Ag; = 0.5% et 1.5%. A chacune de ces deux variations de déformation
correspond une contrainte cyclique & saturation et un arrangement typique de
dislocations.

Pour l'essai a 300 K, les contraintes & saturation mesurées au cours de l'essai a
amplitude de déformation unique valent respectivement 220 MPa et 375 MPa. Les
structures de dislocations formées a Ag;= 0.5% consistent en la structure en
matrice, PSB et bandes de cellules dans les PSB. A Ag; = 1.5%, une structure
cellulaire équiaxe est présente dans le matériau. Nous avons alors réalisé un essai
en appliquant d'abord le niveau haut de déformation ( 825 cycles a Ag; = 1.5%) puis
le niveau bas de déformation ( environ 14 000 cycles a Ag; = 0.5%). La structure
résultante de ce type d'essai est représentée figure 1.23.

Aussi surprenant que cela puisse paraitre, nous observons une modification de
l'arrangement des dislocations tendant a agrandir et faire disparaitre les cellules.
De plus, un retour a I'état dipo6laire semble se produire.

Un tel retour a I'état dipélaire est peu rencontré dans la littérature aux

observations de LAIRD et al [39] pres.
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Figure 1.23 : Elimination des cellules et retour a 1'état dipolaire
824 cycles a Agy =1.5% puis 14 000 cycles a Ags = 0.5%; T = 300 K

Nous avons pratiqué la méme expérience & la température d'essai extréme de
923K. La contrainte a saturation lors des essais a amplitude de déformation unique
vaut 310 MPa a Aey = 1.5% et 200 MPa & Ag; = 0.5%. Nous avons d'abord analysé la
structure de dislocations au bout de 200 cycles a Ag; =1.5%. Des murs dipdlaires et
des labyrinthes souvent fermés (figure 1.24) ainsi que des cellules en formation

caractérisent l'arrangement des dislocations.
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Figure 1.24 : Formation de cellules par fermeture de labyrinthes
200 cycles a Agg =1.5%; T =923 K
L'analyse finale aprés les deux variations de déformation appliquées ( 210 cycles a
Agy = 1.5% et 4 000 cycles a Ag; = 0.5%) montre cette fois une disparition du
caractere dipdlaire qui était manifeste apres 200 cycles a Ag, = 1.5%. On observe

alors une restauration importante de la structurecomme le montre la figure 1.25.

r,ﬂ;m'js»; ¥

Figure 1.25 : désintégration des murs dipdlaires et restauration de la structure de dislocations
210 cycles a Agr = 1.5% et 4 000 cycles a Agy = 0.5%; T = 923K
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La figure 1.25 montre des parois trés fines de dislocations coins et de caractere non
dipodlaire. Les canaux que délimitent ces parois sont traversés par des parois de
dislocations vis de type sous-joint de torsion.

LAIRD et al [39] interprétent leurs résultats par l'existence d'un déséquilibre entre
la production et l'annihilation de dislocations. Dans leur étude (monocristal de
cuivre), la contrainte & saturation mesurée pour le second niveau de déformation
est inférieure a la contrainte a saturation mesurée pour la méme amplitude de
déformation au cours de l'essai a amplitude de déformation unique.

Dans notre cas, pour les deux températures d'essai considérées, la contrainte a
saturation correspondant au second niveau est plus élevée que celle obtenue pour
la. méme amplitude de déformation lors de l'essai a une seule amplitude
déformation. Une explication possible est alors que l'excédent de contrainte
déstabilise les parois de cellules ou de murs qui se reconstruiront sous la
configuration typique de l'amplitude de déformation du second niveau. A 923K,
les mécanismes de restauration activés thermiquement de maniere intense
permettent d'annihiler les dip6les alors qu'a 300K on dispose d'une quantité de

dislocations assez importante dont le réarrangement conduit aux veines.
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Figure 1.26 : Evolution de la contrainte au cours d’essais & deux amplitudes de déformation
Acier 316; T = 300K et 923K; Agy = 1.5+0.5%
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Ce chapitre montre qu'il existe des similaritéds entre les structures de

dislocations formées dans ce matériau fortement allié et celles développées
dans les métaux purs mono et polycristallins. L'acier type 316 présente
pratiquement toutes les configurations de dislocations possibles. Il faut
cependant étre trés méticuleux dans la reconnaissance des arrangements de
dislocations dans ce type de matériau car ils apparaissent parfois d'une
maniére moins nette selon que le comportement mécanique laisse ou non
présager la présence de configurations types. Par ailleurs, il faut noter une
difficulté a retrouver certains arrangements (exemple PSB) a cause de leur
rapide évolution vers de nouvelles configurations. Inversement, A& cause de
transformations tantét plus graduelles ou tantét plus rapides, il est possible
de mieux comprendre certaines évolutions. C'est le cas de [l'arrangement
cellulaire qui peut étre obtenu de quatre maniéres :@ par glissement multiple
généralisé, en bandes dans les PSB, de maniére isolée dans les murs
dipdlaires détruits en reconstruction et par fermeture et encombrements de
labyrinthes. Nos résultats prouvent également que la structure cellulaire
n'est pas une structure immuable et qu'il est possible de la faire évoluer vers
d’autres arrangements.
D'une fagon générale, la discussion présentée démontre que malgré le
surcroit de complexité di au caractére polycristallin des échantillons
étudiés, la relation entre les lois de comportement mécanique en fatigue
oligocyclique et la microstructure est accessible méme si les variétés des
morphologies microscopiques observées est importante.

Cette relation est illustrée par les figures suivantes.
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EVOLUTION DES STRUCTURES DE DISLOCATIONS EN FONCTION DE LA
TEMPERATURE ET DE LA DEFORMATION CYCLIQUE DE L'ACIER
INOXYDABLE AUSTENITIQUE 316
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CHAPITRE 2
EFFET D'UNE DIMINUTION DE TEMPERATURE ET D'UNE ADDITION
D'AZOTE SUR LES STRUCTURES DE DISLOCATIONS DANS L'ACIER 316
MISE EN EVIDENCE DU GLISSEMENT PLAN

Au cours du premier chapitre, nous avons montré que les arrangements de dislocations
formés par fatigue dans l'alliage 316 présentaient une grande diversité suivant 1'amplitude
de déformation imposée dans un intervalle de température important. Toutes ces
microstructures, a l'exception de celle formée a 700K et Aet = 0.5%, sont caractéristiques d'un
glissement facile, dévié ou multiple.

Dans cette partie, nous allons montrer qu'une variation des conditions d’essai (diminution de
température) ou qu’une variation de la composition chimique (teneur en azote) modifie d'une
part le caractére du glissement des dislocations et d’autre part les mécanismes de

déformation.

I- COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTERISTIQUES MECANIQUES

DES ACIERS ETUDIES

I-1: COMPOSITION CHIMIQUE
Les aciers étudiés proviennent de coulées industrielles fournies par
UNIREC. Deux coulées ont été élaborées et les compositions chimiques sont

données dans le tableau 2.1

rXcier 316L-

C N Mn Si S P Ni Cr Mo Al B
0.024 0.033 1.601 0530 0.013 0.010 1358 1740 2.139 0.006 0.0025
Acier 316LN

C N Mn Si S P Ni Cr Mo Al B

0023 0235 1518 0534 0012 <0.01 13.69 1722 2223 0.007 0.0018

Tableau 2.1 : composition chimique en % massique des alliages étudiés
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Les produits forgés se présentent sous forme de barreaux et plaques
corroyées a 1500 K avec un taux de corroyage de 1.4.

Une hypertrempe a 1'eau précédée d'une mise en solution a 1400 K pendant
3 heures permet d'obtenir une austénite sans ferrite. Ceci est confirmé par les tests
au sigmametre. Une analyse au spectromeétre a décharge luminescente indique que
les éléments en quantité majeure, dont I'azote, sont en teneur constante a partir de
0.1 mm du bord de la piece. Apres l'usinage des éprouvettes d'essai mécanique, la
répartition des éléments est homogene et sans ségrégation dans le matériau.
Notons au passage que ces coulées ne different de maniere significative que par la
teneur en azote ce qui a pour but de mettre en évidence sans ambiguité le role de
cet élément.

La taille de grain est de 80 um pour le 316L et 55 pm pour le 316LN.

L'application de la relation de PIéKERNG [12] (M =497 -810(C)-1230 (N) - 13
(Mn) - 30 (Ni) - 12 (Cr) - 54 (Cu) - 46 (Mo) ) donne une température Mg inférieure a 0 K
indiquant qu'aucune transformation martensitique n'est atteinte par simple
abaissement de la température.

Dans les paragraphes suivants (I-2 et I-3), nous donnons quelques
caractéristiques mécaniques (traction monotone, fatigue propagation) obtenues a
basse température.mais ne constituent pas l'essence méme de ce chapitre. Le point

central concerne la fatigue plastique a basse température des aciers 316L et 316LN.

I-2 : PROPRIETES DE TRACTION MONOTONE A BASSE TEMPERATURE

Afin d'étudier l'effet de l'azote sur les propriétés mécaniques a basse
température, nous avons réalisé des essais supplémentaires sur d'autres aciers
dont la teneur en azote est de 0.077% et 0.135% en masse.

L'évolution des caractéristiques fondamentales de traction monotone avec
la teneur en azote est représentée figure 2.1 pour la limite d'élasticité (og) et la

charge a rupture (Rm) et figure 2.2 pour l'allongement a rupture (A) et le

coefficient de striction (Z).
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Figure 2.1 : limite d'élasticité et charge & rupture Figure 2.2 : allongement & rupture et striction

Une augmentation de la limite d'élasticité et de la charge a rupture avec la teneur
en azote est observée aux deux températures d'essai, avec cependant un effet plus
important a 77K qu'a 300K. L'allongement a rupture tend a diminuer quand le
pourcentage d'azote augmente mais cette grandeur est au moins aussi intense a
77K qu'a 300K, voire méme plus importante. La valeur du ceefficient de striction
est réduite par une diminution de la température d'essai et ne baisse sensiblement
que pour les aciers a plus forte teneur en azote.

En termes d'évolution de la contrainte vraie en fonction de la déformation vraie,
le comportement de ces aciers est représenté par la figure 2.3 en diagramme
bilogarithmique.

Pour chaque nuance étudiée, on note I'existence de deux régimes, i.e. deux pentes.
Ces comportements & deux régimes présenté par 1'écrouissage monotone est
semble-t-il typique des aciers inoxydables austénitiques (par exemple [1 - 3, 12, 13]).
Le comportement monotone ne peut pas étre représenté par une seule loi de
LUDWIK sur toute la gamme de déformation plastique homogene et l'on est
obligé d'utiliser 2 lois du type oy = K € pour chacun des régimes. La position du

changement de pente semble peu affectée par la teneur en azote contrairement aux
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résultats de SOUSSAN [13]. Notons cependant que nos mesures de déformation ne

sont pas identiques a celles de SOUSSAN.
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Figure 2.3 : évolution a 77 K et a 300 K de la contrainte vraie en fonction de
la déformation vraie des divers aciers alliés a 'azote

Le tableau 2.2 rassemble les valeurs K, K', n et n' des relations :
oy =Kety ' pour le premier régime et
ov = Kty pour le second régime

ol Oy est la contrainte vraie et g la déformation totale vraie.

0.033%N. 0.077% N 0.135%N ————eel).235% N —

300K 77K 300K 77K 300K 77K 300K 77K
K 3038 4794 304.65 636.96 318.06 723.70 352.72 801.14
n 0181 0.251 0.191 0.229 0.193 0.216 0.201 0.238
K' 21946 181.22 231.60 294.51 240.07 433.95 234.82 698.66
n' 0363 0.617 0.361 0.514 0.373 0.405 0.417 0.294

Tableau 2.2 : wvaleurs des paramétres des lois d'écrouissage

70




Certains auteurs attribuent ce changement de pente a unvchangement dans
l'arrangement des dislocations [1]. L'établissement d'une structure cellulaire serait
responsable du second régime de la courbe oy-gty, D'autres auteurs [2] mettent
plut6t en cause un changement dans le mode de glissement pour expliquer cette
singularité, Dans le cas d'aciers inoxydables austénitiques métastables [3, 12], un
écart a la regle de LUDWIK est relié a la transformation martensitique induite par
déformation. Nous n'avons pas focalisé notre attention sur ce point puisque nos
essais sont effectués sur des aciers a teneur en azote variable d'une part, ce qui
affecte alors le mode de glissement, et a 2 températures d'essais , ce qui implique de
prendre en considération en méme temps les paramétres qui viennent d'étre
énoncés. Nous pensons que ce comportement est le reflet d'une combinaison
d'effets du mode de glissement des dislocations, de la' stabilité de la phase
austénitique et du joint de grain. Cependant, nous avons examiné aux rayons X
I'éventuelle présence de nouvelles phases. Les échantillons présentant une
striction importante, le montant de déformation des grains est variable d'un point
a l'autre de la partie utile. Nous avons donc choisi de réaliser la diffraction sur une
surface plane aussi proche que possible du faciés de rupture et obtenue par
trongonnage a la scie lente diamantée. Le diffractometre SIEMENS est utilisé avec
une anticathode au cobalt. A l'issue des essais & 300K, l'examen des
diffractogrammes montre la présence de 2 pics situés a 6 = 25.41° et 8 = 25.65° ce qui
correspond respectivement aux plans {111} de l'austénite et aux plans {002} de la
martensite €. Notons cependant que pour le 316LN, la proximité de ces 2 pics se
traduit par un épaulement. A la suite des essais a 77K, nous observons une
transformation martensitique de type o' révélée par un pic de diffraction a 0 =
26.175° correspondant aux plans de type {110}. Cette transformation est
particulierement abondante pour les nuances a faible teneur en azote (0.033%N et
0.077%N) alors que les pics de la martensite € sont trés atténués ou absents. En
revanche, une situation inverse est observée dans le cas des aciers a forte teneur en

azote (0.135%N et 0.235%N).
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L'analyse des résultats peut alors étre entreprise en confrontant l'effet des
interstitiels a celui des transformations de phase. L'évolution de la limite
d'élasticité pour chaque température considérée ne traduit que l'effet des
interstitiels. Effectivement, aucune trace de martensite o' n'a été décelée tant aux
rayons X qu'en microscopie électronique a transmission apres une déformation
totale & = 1.25%. Le durcissement est particuliérement intense a 77K. Une mobilité
réduite des dislocations due a la basse température ainsi qu'un épinglage des
dislocations trés efficace causé par la présence de nombreux interstitiels conduit a
un facteur 3 entre la limite d'élasticité de l'acier 316L a 300K pour obtenir celle de
I'acier 316LN a 77K (voir figure 2.1). Quant a l'évolution de la charge a rupture
avec la température, il faut distinguer les aciers a faible teneur en azote des aciers a
forte teneur en azote (voir figure 2.2). Pour l'acier 316LN, la forte valeur de la
charge a rupture est attribuée essentiellement a la forte teneur en interstitiels. En
revanche, l'augmentation de la charge & rupture avec la diminution de
température de l'acier 316L est attribuée a la transformation y-o'.

L'aspect des faciés de rupture obtenus par traction & 300K et a 77K consiste en
un relief en cone et cratére. La zone centrale correspondant a la rupture par traction
perpendiculaire a la section couvre environ 50% de la surface totale pour l'acier
316L et est légerement plus faible pour l'acier 316LN. Dans ce dernier cas, le faciés
de rupture est plus mouvementé . Les valeurs élevées de I'allongement a rupture
et de la striction sont en relation avec le mode ductile de la rupture (figure 2.4)
observé aux 2 températures d'essai. Le caractére ductile apparait tant dans la zone
d'amorgage (surface perpendiculaire a I'axe de sollicitation) que dans la zone de
propagation (surface périphérique inclinée par rapport a 1'axe de sollicitation).

Le mécanisme de propagation de la fissure est analogue a celui observé par C.D.
BEACHEM et G.R. YODER [4] pour des aciers maraging ainsi que des aciers type

13Cr-8Ni-2Mo. Ce mécanisme prend en compte l'avancée de la fissure a 1'échelle

microscopique par rapport au plan de rupture macroscopique. Dans ces aciers, la
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rupture se produit en zigzag par rapport au plan de rupture moyen par alternance

de plan de cisaillement.

Figure 2.4 : aspect ductile de la rupture dans la zone de cisaillement, Acier 316LN, 77K

1-3: COMPORTEMENT EN FATIGUE PROPAGATION

Des essais de fatigue propagation ont été réalisés au Centre de Recherches
d'Unieux. IIs ont été conduits & 300K et a 77K sur les nuances 316L et 316LN en
utilisant une machine servohydraulique de marque MTS et des éprouvettes de
type CT25. Le rapport de charge (rapport entre charge minimum et charge
maximum) est de 0.1, la charge maximum 1500 daN, et la fréquence de cyclage de
10 Hz. La longueur de fissure au cours du cyclage était mesurée par une méthode
électrique (variation de la résistance de I'éprouvette). Avant l'essai proprement dit,
les échantillons ont été préfissurés jusque 2 mm de longueur en diminuant
progressivement la charge depuis 2 520 daN jusque 1 500 daN par saut de 10%.
Signalons que cette procédure ne permet pas de discuter du comportement des
matériaux a faible AK et aura pour effet de donner des vitesses de fissuration plus

faibles que la normale. Les vitesses d'avancées de fissure en fonction du facteur
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d'intensité de contrainte sont représentée figures 2.5 et 2.6 respectivement pour les

nuances 316L et 316LN.
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Figure 2.5 : courbe de fissuration de l'acier Figure 2.6 : courbe de fissuration de l'acier
316L déterminée a 77K et a 300K 316LN déterminée a 77K et a 300K
Compte tenu de la valeur trop importante des sauts de décharge (10%), nous ne
pouvons commenter le comportement cyclique de ces matériaux qu'a partir de
AK= 30 MPaVm, valeur du facteur d'intensité de contrainte ol les vitesses de
fissuration a 300K mesurées sont cohérentes avec la littérature [14]. A partir de cette
valeur, la vitesse de fissuration des deux aciers considérés est plus importante a

300K qu'a 77K, cet écart augmentant avec le facteur d'intensité de contrainte.
L'addition d'azote a pour effet de ralentir la fissure aux deux températures d'essai

comme le montre la figure 2.7.
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Figure 2.7 : effet de l'azote sur la vitesse de fissuration a 300K et a 77K
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La métallographie optique révele la présence de martensite dans la zone plastique
juste en dessous de la surface de rupture. La quantité de phase transformée est plus
importante pour les essais a 77K et plus particulierement prononcée pour la
nuance 316L.

Les analyses des facies de rupture au microscope électronique a balayage indiquent
que la rupture est transgranulaire dans tous les cas, cristallographique a stries
fragiles (figure 2.8) aux basses vitesses et présentant des stries ductiles (figure 2.9)
aux plus grandes vitesses. Bien que la détermination de la transition entre l'aspect
cristallographique et l'apparition de stries ductiles ne soit pas facile, il semble que
celle-ci ne soit pas affectée par la teneur en azote mais dépende plutdt de la
temperature d'essai. La diminution de la vitesse de fissuration quand la
température diminue ne peut donc pas s'expliquer par un changement des
mécanismes de fissuration comme l'ont observé TOBLER et REED [5]. Nous
l'interprétons par une diminution de l'ouverture en fond de fissure due a la
présence de martensite &' en quantité plus importante a 77K qu'a 300K. De tels

effets de transformation de phase sur I'ouverture en fond de fissure sont connus

pour l'acier austénitique métastable type 304 (18Cr-8Ni) [6].

| A.-’\

3%a 7

Figure 2.8 : faciés a stries fragiles Figure 2.9 : facies a stries ductiles
acier 316LN, T = 77K faible AK acier 316LN, T = 77K AK élevé
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L'ouverture en fond de fissure est également diminuée par la présence d'azote
interstitiel qui augmente la consolidation cyclique. Ainsi, la présence de martensite
o' et la teneur en azote diminuent toutes deux la vitesse de fissuration par
l'intermédiaire d'un mécanisme semblable. II faut noter cependant une action plus
efficace des interstitiels sur la résistance a la fatigue propagation que celle de
martensite o'.

Bien que les résultats & trés faible vitesse de fissuration ne soient pas discutés ici de
maniére extensive, mentionnons que les effets de fermeture sont généralement
trés importants dans ce régime de vitesse. La fractographie (figure 2.10) ressemble
néanmoins a celle observée par DICKSON et al [7] pres du seuil de fissuration dans
l'acier austénitique 316 et dans le laiton 70/30. Ces auteurs expliquent cette
fractographie a 1'échelle microscopique par la présence de jeux de microfacettes de

type {111} associés a une fissuration le long de plans de glissement.

Figure 2.10: faciés a microfacettes (tres faibles AK) dans l'acier 316LN, T = 77K
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II - FATIGUE OLIGOCYCLIQUE

1I-1: MEHODES EXPERIMENTALES

Des essais de fatigue oligocyclique ont été effectués sur machine hydraulique
servo-contrdlée MTS de capacité 100 kN. La charge est mesurée par une cellule de
charge a jauges montée en série avec 1'éprouvette. La déformation de I'éprouvette
est mesurée par un extensometre a jauges de base de mesure 10 mm dont le
domaine d'utilisation varie entre 8K (-265°C) et 448K (+175°C). L'amplitude de
déformation maximum mesurable vaut 0.200. Les éprouvettes utilisées sont du
type lisse cylindrique a tétes filetées et a extrémités coniques. Ces éprouvettes sont
caractérisées par un diameétre utile de 8 mm sur une longueur de 15 mm. La
longueur utile vaut 10 mm. Apres l'usinage, celles-ci sont polies mécaniquement
au papier de carbure de silicium grade 1200 puis électrolytiquement dans une
solution contenant 20 parties d'acide acétique, 10 parties d'acide perchlorique et 1
partie d'eau distillée. De bonnes conditions de polissage ont été obtenues en agitant
la solution & 20°C et en imposant un potentiel d'environ 17 volts.
Les essais sont réalisés a 300K (température et atmosphere de la salle d'essais) et &
77K (température de l'azote liquide). Dans ce dernier cas, l'éprouvette et
I'extensomeétre sont immergés a la fois dans le bain d'azote liquide contenu dans
un cryostat.

Deux amplitudes de déformation ont été choisies : Aet= 0.6% et Ag; = 2.5 %ainsi

qu'une vitesse de déformation totale & = 4.103 s71.

II-2 : ETUDE DU COMPORTEMENT MECANIQUE

Evolution des contraintes
L'évolution des contraintes en cours de cyclage est représentée figure 2.11
pour la nuance 316L et figure 2.12 pour la nuance 316LN pour chaque température

d'essai et pour chaque amplitude de déformation.
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Evolution de 'amplitude des contraintes avec le nombre de cycles N a 77K et a 300K
Figure 2.11 : acier 316L Figure 2.12 : acier 316LN

Il faut distinguer nettement les essais a bas niveau de déformation (Aet=
0.6%) et les essais a haut niveau de déformation (Aet=2.5%). Dans le premier cas,
I'évolution de la contrainte consiste en un durcissement suivi d'une quasi
stabilisation pour l'acier 316L cyclé a 77K et d'un léger durcissement suivi d'un
léger adoucissement pour ce méme acier cyclé a 300K. L'acier 316LN présente un
trés léger adoucissement cyclique pour l'essai mené a 77K alors qu'un
durcissement suivi d'un adoucissement est observé a 300K.
Dans le cas des essais menés a Aet=2.5%, 1'évolution de la contrainte pour l'acier
316L est radicalement différente suivant la température d'essai. Elle consiste en un
durcissement important suivi d'une quasi stabilisation pour l'essai mené a 300K
alors qu'a 77K nous observons un durcissement continu trés important. Le niveau
de contrainte est alors trés élevé : de l'ordre de 600 MPa en début de cyclage soit
environ deux fois la valeur obtenue a 300K, de l'ordre de 1200 MPa en fin de
cyclage, soit environ trois fois la valeur obtenue a 300K. L'évolution de la

contrainte au cours du cyclage est globalement conservée pour l'acier 316LN quand
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on passe de 300K & 77K. Nous observons un durcissement important suivi d'un
adoucissement intense. On peut aussi remarquer que le nombre de cycles
nécessaire a atteindre le maximum de l'amplitude de contrainte diminue lorsque
la température d'essai baisse: pour l'essai mené a Aex = 2.5%, l'abscisse du
maximum passe d'une quarantaine de cycles a cinq cycles environ lorsque la
température passe de 300K a 77K. Les valeurs des contraintes sont multipliées par
un facteur deux environ par abaissement de la température.

Compte tenu du fait que la contrainte évolue considérablement a haut
niveau de déformation, nous avons représenté l'évolution de la composante
plastique de la boucle d'hystérésis en fonction du nombre de cycles (figure 2-13).
Etant donné que ces essais sont réalisés sous amplitude de déformation totale
contrdlée, les allures de ces courbes sont complémentaires de celles représentant
I'évolution de la contrainte en cours de cyclage. Elles permettent d'évaluer
relativement simplement la déformation plastique cumulée. Seul l'acier 316L cyclé
a 77K présente un comportement nettement différent pour lequel l'amplitude de
déformation plastique en fin de cyclage est diminuée d'un facteur 2 par rapport a
celle mesurée en début de cyclage. Comme pour les sollicitations monotones, ceci

suggére des transformations de phases.
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Figure 2-13 : Evolution de la déformation plastique au cours du cyclage
a 77K et 300K des aciers 316L et 316LN
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Résistance a la fatigue oligocyclique

Les durées de vie obtenues a haut niveau de déformation Ag¢= 2.5% sont
environ trois fois plus élevées pour l'acier 316LN que pour l'acier 316L. aux deux
températures d'essais (figure 2-14). Quant aux essais menés a 77K a bas niveau de
déformation, les durées de vie sont supérieures a 45 000-50 000 cycles, nombre pour
lequel nous avons décidé d'arréter l'essai. A 300K, les durées de vie obtenues pour
l'acier 316L sont inférieures a 45 000 cycles (Nr = 43 600 et 35 000) et supérieures

pour la nuance 316LN.
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Figure 2-14 : comparaison entre les durées de vie des aciers 316L et 316LN obtenues a 300K
et 4 77K ( Agp = 2.5%). L'existence de deux prismes correspond d la répétition des essais

L'effet de l'azote s'exprime ici directement en termes de gain en durée de vie ( essai
a haut niveau de déformation ). En effet, & 300K la durée de vie est environ deux
fois et demi supérieure pour la nuance riche en azote. Si I'on adopte comme
critére d'endommagement la déformation plastique, cette comparaison est
objective étant donné que les déformations plastiques cumulées sont du méme
ordre de grandeur. En revanche, la déformation plastique cumulée au cours de
l'essai & 77K est plus faible pour 'acier 316L que pour l'acier 316LN, ce qui veut dire

que la durée de vie est en fait surestimée pour le 316L.
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I1-3: ANALYSE STRUCTURALE

Etude de la stabilité de I'austénite

Les échantillons ont été testés au ferritescope (de marque FISCHER) afin de
déceler la présence de martensite. Le principe de cet appareil repose sur celui de la
balance magnétique et de ce fait permet de détecter la martensite a'. La limite
maximum de détection étant de 30%, nous avons complété ces résultats par des
mesures de diffraction X quand cela était nécessaire. Alors que le seuil de détection
du ferritescope est de 0.1%, celui de la diffractométrie X est de 4% environ. Le

tableau 2.3 regroupe les différentes valeurs de quantité de martensite o' formée par

fatigue.
Acier 316L Acier 316LN
Agg (%) T = 300K T=77K T = 300K T=77K
0 0 0 0 0
0.6 0 344% 0 0
2.5 0.05 20 a 30% 0 1a2%
(rupture)  >30% sur la rupture 6% sur la rupture

Tableau 2.3 : quantité de martensite o’ mesurée aprés rupture par fatigue
dans les aciers 316L et 316LN

Une mesure quantitative a partir d'un spectre obtenu par diffractométrie X montre
la présence d'environ 66% de martensite o' pour la nuance 316L & partir d'un
échantillon prélevé aussi proche que possible du faciés de rupture. Une telle
proportion de martensite est alors observable au microscope optique comme le
montre la figure 2.15 pour l'acier 316L.

En revanche, la martensite o' est peu abondante dans l'acier 316LN méme au
voisinage de la surface de rupture des échantillons rompus a basse température

sous forte amplitude de déformation.
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Figure 2.15 : structure martensitique présente dans I'acier 316L
par fatigue a 77K et 4 Aep=2.5%

Endommagement en surface

Les fits des éprouvettes de fatigue oligocyclique, préalablement polis, ont

2, 2

ete

s

analysés au microscope électronique a balayage. Parmi les trois facteurs
(amplitude de déformation, température d'essai, teneur en azote) susceptibles de
modifier le relief de la surface des échantillons, la température est celui produisant
l'effet le plus important. Deux types de relief sont observés. Le premier type de
relief, rencontré par exemple pour les essais a 300K, est composé d'extrusions-
intrusions & partir desquelles des fissures transgranulaires peuvent prendre
naissance. Des microfissures intergranulaires sont occasionnellement visibles.
Elles sont observées aux joints de grain qui sont quasi alignés avec des bandes de
glissement ou aux joints entre deux grains contenant un réseau plutét dense de
bandes de glissement (figure 2.16). Ce dernier cas a été reporté par d'autres auteurs

dans du cuivre [8, 9, 10]. MUGHRABI et al [9] note un effet de la taille de grain sur

l'apparition de cette microfissuration intergranulaire. MENDEZ [10] vérifie les
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hypothéses de MUGHRABI et al [9] et confirme l'importance du positionnement
du vecteur de BURGERS par rapport a la surface.

Le second type de relief rencontré est observé apres les essais & basse température.
La topographie est alors constituée de fines lignes ou bandes de glissement comme
le montre la figure 2.17. Cet aspect est nettement plus marqué dans l'acier 316LN
que dans l'acier 316L. Ainsi, l'abaissement de la température a conduit a un relief
en crétes et vallées au lieu d'un relief en extrusions-intrusions. Il est raisonnable
d'attribuer ce changement de topographie a une diminution de 1'EDE, elle méme
diminuée par l'abaissement de température. Ces remarques vont dans le méme
sens que celles formulées par DADRAS et GREENFIELD [10] concernant I'étude du

développement des intrusions-extrusions dans le cuivre et le laiton.
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Figure 2.16 : intrusions-extrusions et fissure Figure 2.17: fines bandes de glissement

intergranulaire dans l'acier 316LN dans l'acier 316LN
Agy=2.5%, T = 300K; Ng = 1000 cycles Agy=2.5%, T =77K, N = 1600 cycles
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Analyse des structures de dislocations

Des disques ont été prélevés par trongonnage dans le fit des éprouvettes
perpendiculairement a leur axe et a 3 mm environ derriére la surface de rupture
ou en milieu d'éprouvette suivant le cas. Des lames ont été également prélevées
dans 4 tétes pour observer l'influence de la teneur en azote et/ou de la température
en l'absence d'une déformation. Aprés amincissement mécanique, des pastilles ont
éte découpées par poingonnage et amincies électrolytiquement avec un appareil
TENUPOL. Certaines observations ont été réalisées au CEN de Grenoble a l'aide
d'un microscope électronique a transmission de type JEOL 2000FX avec canne
porte-objet & double orientation ou au sein de notre laboratoire a 1'aide d'un
microscope électronique a transmission de type JEOL 200CX. En plus des
échantillons cyclés jusqu'a rupture, des essais interrompus ont été menés dans le
but d'évaluer l'arrangement des dislocations correspondant a des périodes
marquantes de la vie du matériau. Dans cette optique et compte tenu de
I'évolution de la contrainte cyclique des matériaux, le comportement sous forte
amplitude de déformation (Agi= 2.5 %) a 77K a retenu notre attention. Des essais
interrompus apres un certain nombre de cycles ont donc été réalisés. Ainsi, nous
avons cyclé deux éprouvettes supplémentaires par nuance d'acier pendant 1/4, 5

puis 10 cycles pour 'acier 316L et 1/4, 5 puis 50 cycles pour l'acier 316LN.

Acier 316L
Température d'essai : 300K

Nous ne nous attarderons pas trop longuement sur les configurations

.....

de celui qui a été examiné au précédent chapitre.

A faible amplitude de déformation, l'arrangement des dislocations observé

a la rupture (43600 cycles) est du type murs & parois mal définies (figure 2.18), ce qui
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suggere un glissement des dislocations relativement facile avec possibilité de

glissement dévié.

) ) P t, N p ) :
Figure 2.18 : Murs & parois mal définies
Acier 316L, Agy = 0.6%, T = 300K, Ng =43600 cycles

A forte amplitude de déformation, les cellules équiaxes sont représentatives de la
microstructure étudiée a la rupture (400 cycles) et ne sont guere discernables de

celles formées dans l'acier 316 (voir figure 1.13).

Température d'essai : 77K

L'arrangement des dislocations formé aprés 45000 cyles sous faible
amplitude de déformation présente un caractére planaire assez marqué méme si
des écheveaux sont encore visibles (figure 2.19). Quelques rares fautes
d'empilement étendues sont observées.
Les ilots martensitiques déja signalés en microscopie optique apparaissent sous
forme d'aiguilles de martensite &' (cubique centrée) entre lesquelles l'austénite
résiduelle est souvent hachurée par des fautes d'empilement. La figure 2.20

montre des aiguilles de martensite o' d'orientations différentes dont l'une est en
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relation de KURDJUMOV-SACHS (K-S) avec 'austénite soit :

(111)y// (01D avec [101}y// [111]ar

c) Diagramme de diffraction
selon 5b

a (”Ur
® (011)y2

Figure 2.20:  Image en champ clair d’ilots martensitiques (gauche) et diagramme de
diffraction associé (droite) ~ Acier 316L, Agz = 0.6%, T = 77K, N = 45 000 cycles
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Rappelons que I'étude a haut niveau de déformation comprend des essais
interrompus. La figure 2.21 représente l'arrangement des dislocations apres 1/4 de
cycle, c'est-a-dire apres une déformation totale monotone égale a 1.25%.
L'observation suggére trés clairement que le glissement des dislocations est tres
difficile comme le montre le présence de nombreuses jonctions ressemblant a des

barriéeres de LOMER COTTRELL.
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figure 2.21 : aspect difficile du glissement des dislocations dans ['acier 316L
aprés 1/4 de cycle (gy = 1.25%), T = 77K (¥: Barriére de LOMER COTTRELL)

Ceci explique le premier durcissement qui apparait au cours des premiers cycles. La
figure 2.22 montre que les dislocations forment des bandes apres 5 cycles.

Ces bandes de dislocations définissent des canaux de densité de dislocations plus
faible. A partir de 10 cycles, on observe une intersection de ces bandes et la
formation de martensite o' de structure CC (figure 2.23). Il est alors aisé
d'interpréter le durcissement secondaire qui apparait a cet instant par 1'obstacle au
mouvement des dislocations mobiles d a la formation de cette phase. La
contrainte appliquée augmentant, la transformation induite mécaniquement de

l'austénite en martensite o' est alors favorisée.
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Figure 2.22 : arrangement en bandes de dislocations dans l'acier 316L
aprés 5 cycles a Agg =2.5 %, T =77K

Figure 2.23 : formation de martensite a'(¥)dans 'acier 316L aux
intersections de bandes aprés 10 cycles ,Ag; = 2.5%, T = 77K

La microstructure finale qui consiste en des plaquettes et des aiguilles de

martensite o' se généralise a toute la masse. Celles-ci apparaissent souvent claires
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mais contiennent un réseau dense de dislocations si les observations sont réalisées
dans des conditions de contraste "Deux faisceaux - Un g".

On trouve comme précédemment les relations d'orientation K-S entre o' et . Les
zones austénitiques situées entre les aiguilles o' comportent une grande densité de

fautes d'empilement (figure 2.24).

Figure 2.24: martensite o' et austénite fautée aprés rupture
(NR =500 cycles) Acier 316L, Agg=2.5%,T =77K

ACIER 316LN

Température d'essai : 300K

Contrairement a l'acier 316L, le cyclage sous faible variation de déformation
(Agy = 0.6%, N = 45 000 cycles) impose aux dislocations de demeurer confinées dans
leur plan de glissement de type {111} (figure 2.25). On note la présence de fautes
d'empilement plus ou moins étendues.
A haut niveau de déformation, les dislocations sont arrangées en parois mal
définies (figure 2.26) dont I'aspect ressemble un peu a celui des parois formées dans
l'acier 316L a Aet = 0.6%. L'arrangement en cellules équiaxes présentant de fortes

désorientations n'est pas la configuration type.
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Figure 2.25: arrangement plan des dislocations
Acier 316LN, Ags = 0.6%, T = 300K, N = 45000 cycles

Figure 2.26 : murs & parois mal définies et peu condensées
Acier 316LN, Agy = 2.5%, T = 300K, NR = 1600 cycles
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Température d'essai : 77K

Le glissement des dislocations sous variation de déformation Ag; = 0.6%
présente un caractére plan plus marqué qu'a 300K. Les dislocations sont
concentrées en empilements denses dans des plans de glissement {111}. Quelques
rares plaquettes de martensite € ont été observées.

Comme nous l'avons fait dans le cas du 316L, les microstructures formées a 77K
sous forte amplitude de déformation seront examinées pour de faibles
pourcentages de la durée de vie. Ainsi la figure 2.27 montre que l'arrangement des
dislocations apres 1/4 de cycle est plan et que I'on note la présence de nombreux
crans sur les dislocations vis conduisant ainsi a la formation de dipdles. Des fautes

d'empilement ainsi que des multipdles sont également observés.

Figure 2.27 : arrangement plan des dislocations dans I'acier 316LN aprés 1/4 de cycle
(gt =1.25%), T = 77K présence de crans (C) , dipdles (D) et empilement (E)

C'est au cours des cycles suivants que l'aspect de la déformation différe nettement

de ce qui a été décrit précédemment. Effectivement, apreés 4 cycles de déformation,
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on note la présence de fautes d'empilement relativement nombreuses et encore
plus nombreuses aprés 51 cycles comme le montre la figure 2.28. On note
évidemment pour les grains d'orientation différente des bandes de glissement qui

apparaissent fautées.

figure 2.28: Présence de fautes d'empilement aprés 51 cycles
Acier 316LN, Agt = 2.5%, T = 77K

A la rupture, les dislocations sont restées strictement confinées dans les plans de
glissement primaires {111} formant des bandes de glissement dans lesquelles
apparaissent encore trés fréquemment les franges de fautes d'empilement. On
observe également la présence de martensite € en quantité importante dans les
bandes fautées sous forme de minces plaquettes. Quand deux familles de plans de
glissement ont pu étre activées, on note la présence d'aiguilles de martensite o'

aux intersections de plaquettes € (figure 2.29).
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Figure 2.29 : Mise en évidence de la martensite o' aux intersections
de la martensite € aprés rupture Acier 316LN, Agt = 2.5% ; T = 77K

Contrairement a l'acier 316L, deux variétés de martensite se forment dans l'acier

316LN : la martensite € (HC) et la martensite o' (CC). La martensite o' apparait plus

tardivement et moins abondamment dans la vie de l'acier 316LN et requiert la

présence de martensite €.

Les relations d'orientation avec la phase 7y sont alors, pour a' celle de

KURDJUMOV-SACHS (KS) et pour € celle de SHOJI-NICHIYAMA (SN) i.e. :
{101}/ /{111}y <111>4'//<110>y KS

{0001}¢/ /{111)y <1210>¢//<110>y SN
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Ce second chapitre a démontré ['effet marqué d'une diminution de
température ainsi que de la composition chimique, plus précisément la teneur en
azote interstitiel, sur les propriétés de fatigue oligocycliqgue et sur l'évolution des
microstructures des aciers 316L.

Une premiére étude a mis en évidence des propiétés de plasticité, tres
intéressantes des aciers 316L a basse température, en l'occurrence des valeurs de
ductilité a 77K supérieures ou égales a celles mesuréees a 300K.

Les résultats montrent clairement que [’azote améliore les propriétés
mécaniques tant a 300K qu'a 77K. Il accroit la stabilité de I'austénite vis a vis d'une
sollicitation mécanique a basse température. Il modifie le mode de glissement des
dislocations au cours de la fatigue a 300K en instaurant du glissement plan au lieu
du glissement dévié. De plus, il modifie les mécanismes de déformation cyclique a
basse température .

Les variétés d'arrangement de dislocations ainsi les divers mécanismes de
plasticité cyclique sont résumés sur les figures suivantes.

Les présents résultats suggérent que le rdle de l'azote est complexe ce qui
entraine une discussion sur les facteurs gouvernant le mode de glissement des

dislocations dans les aciers type 316 (Chapitre III).
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Influence de la température et de la teneur en azote interstitiel sur les structures de

dislocations formmées par fatigue dans l'acier inoxydable austénitique 316L
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CHAPITRE 3

FACTEURS GOUVERNANT LE MODE DE GLISSEMENT
DES DISLOCATIONS DANS LES ACIERS 316
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CHAPITRE 3 : FACTEURS GOUVERNANT LE MODE DE GLISSEMENT
DES DISLOCATIONS DANS LES ACIERS 316

3-1:LES POINTS A ECLAIRCIR

Rappelons tout d'abord les origines de cette these.

Le point de départ reléve d'une propriété de fatigue intéressante des matériaux a
glissement plan. En effet, une meilleure résistance a la fatigue oligocyclique est
observée dans ces matériaux par rapport aux matériaux a glissement ondulé en
particulier quand ils sont sous forme monocristalline. Par exemple, les alliages
binaires Cu-Zn, Cu-Al ont des durées de vie supérieures a celles du cuivre pour
une valeur de déformation plastique identique. Ceci est encore vrai pour les
solutions fortement alliées comme les aciers inoxydables austénitiques
polycristallins type 316L ou l'addition d'azote améliore la résistance a la fatigue
oligocyclique. Suivant ces constatations, il semble suffisant d'instaurer du
glissement plan & la place du glissement dévié pour améliorer la résistance a la
fatigue oligocyclique.

Une des questions soulevées consistait a se demander si l'on pouvait utiliser
purement et simplement les concepts de plasticité cyclique développés sur les
métaux comme le cuivre et ses alliages pour expliquer la plasticité cyclique des
solutions fortement alliées. La simple remarque suivante nous indique que cela ne
sera pas le cas : I'avantageuse résistance a la fatigue lorsqu'un glissement plan est
observé est bien vérifiée dans le cuivre et ses alliages monocristallins mais plus
quand le métal est polycristallin. Les alliages 316L _polycristallins ont une meilleure
résistance a la fatigue lorsque le glissement est plan. Un second point concerne la
nature de I'élément d'alliage. Le zinc de méme que l'alumium dans le cuivre

occupent des sites substitutionnels. L'azote dans la matrice austénitique se place

dans les sites interstitiels. Cette différence nous oblige & imaginer des effets

différents pour ces éléments d'alliage.

101




8]
e [Pads

La cause qui favorisera tantét le glissement plan tant6t le glissement dévié tient a
la facilité de dissocier les dislocations. Plus exactement, les dislocations se trouvent
parfois a l'état dissocié et le glissement dévié requiert une recombinaison de ces
dislocations dissociées en une dislocation parfaite. Ceci ne peut se faire que si I'EDE
est grande. Il est donc usuel d'associer le glissement plan aux matériaux de faible
EDE et le glissement dévié aux matériaux de forte EDE. Si la cause du glissement
plan est unique, on peut affirmer que lorsqu'on observe du glissement plan, c'est
que I'EDE est faible. Corollairement, si I'on diminue I'EDE d'un matériau par
changement de composition, de microstructure ou par variation de température, le
glissement plan sera fatalement favorisé.

Nous nous proposons de vérifier si ces raisonnements tiennent pour les alliages
Fe-Cr-Ni, Fe-Cr-Ni-N et, le cas échéant, de déterminer les causes du glissement
plan en fatigue dans ces alliages.

L'acier inoxydable austénitique type 316, matériau a EDE moyenne (environ 30
m]J/m?2), s'est révélé un choix excellent puisque les configurations de dislocations se
sont révélées plus ou moins planaires. L'analyse des structures de dislocations
nous a montré que la plupart des arrangements classiques de dislocations obtenues
quand le glissement dévié est manifeste se forme selon les conditions d'essai
(variation de déformation, température). Néanmoins, a l'exception des hautes
températures ( i.e. T/Tf= 0.5) et des variations de déformation élevées (Ag; < 1.5%),
la structure de dislocations la plus souvent observée et par conséquent
représentative des structures de dislocations formées par fatigue est le mur
dipblaire et/ou le labyrinthe. A plus bassse déformation, la structure en matrice est
observée a la place des arrangements précédents mais on note toujours le caractere
dipdlaire et restauré des structures de dislocations. Le labyrinthe est une structure
tridimensionnelle assez mal connue. Son analyse, détermination des vecteurs,
orientation, permettrait de mettre en évidence le role du glisement dévié et du

glissement secondaire et de l'associer a la valeur de I'EDE. Si la formation de cette
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structure représentative du mode de glissement est sensible a I'EDE, alors en
modifiant la valeur de I'EDE de cet alliage, on devrait effacer cette structure.

Nous nous proposons donc dans une premiére phase d'établir la constitution d'un
mur de labyrinthe par une analyse approfondie des dislocations qui le composent
de maniere a déduire les mécanismes de formation de cet arrangement. Le modeéle
présenté au cours de cette discussion contribue d'une part a la connaissance d'une
configuration typique résultant d'un glissement ondulé et permet d'autre part de

quantifier la facilité du glissement des dislocations.

3-2: LASTRUCTURE LABYRINTHE

La structure labyrinthe dont une micrographie est donnée figure 1 - 12
consiste en un jeu de deux murs dipodlaires qui peuvent apparaitre
perpendiculairement entre eux suivant l'angle d'observation. Selon cette
morphologie, il est facilement imaginable qu'une telle situation se situe, en termes
d'amplitude de déformation, entre le "simple" mur dipdlaire et la structure
cellulaire. Avant d'entamer cette discussion , revenons sur la cristallographie d'un

mur dipdlaire.

3-2-1: Origine des murs dip6laires

La plupart des informations sur les murs dipélaires provient de l'étude des
PSB. Nous avons déja décrit une PSB comme étant un constituant comprenant des
murs condensés et des canaux. A moins d'un cas exceptionnel, a savoir le cas ol le
matériau est rempli a8 100% de PSB, ces derniéres apparaissent souvent noyées dans
la matrice. Ceci suggere donc qu'une PSB résulte d'une transformation de la veine
d'autant plus que le comportement mécanique laisse présager de telles évolutions.
En effet, dans le cas de monocristaux de cuivre orientés pour le glissement simple

(par exemple [1]) , I'évolution de la contrainte au cours du cyclage consiste en un
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durcissement suivi d'un léger adoucissement avant d'atteindre la stabilisation.
Cette singularité traduit des instabilités dans l'arrangement des dislocations d'une
maniere similaire a celles observées par NEUMANN (2] lors de ses essais
d'avalanches de déformation (strain bursts). Notons cependant que MECKE et al [3]
soutiennent I'hypothése qu'une PSB n'est pas nécessairement le produit de
transformation d'une veine et que ces deux constituants (veines et PSB) peuvent
coexister de maniere indépendante. Ils citent [4] une transformation de veines en
PSB uniquement au cours de certains types de sollicitation (essai a deux
amplitudes de déformation croissantes) par la formation de “cordes" dans
lesquelles un cisaillement intense se concentre.

La micrographie représentée figure 3.1 prise au MET sur un acier inoxydable
austénitique type 316 montre que le mécanisme de transformation de veine en
mur s'effectue de l'intérieur de la veine vers l'extérieur. Il est possible de voir que
la transformation s'effectue trés localement au sein de la veine. Cette micrographie
montre de plus la possibilité d'obtenir des espacements entre murs plus grands que
I'épaisseur du mur alors que l'espacement entre veines est du méme ordre de

grandeur que l'épaisseur de la veine.

Figure 3.1 : transformation veine - mur condensé (MC : mur condensé, V : veine, C : canal)
Acier 316 Agr = 0.6%; T = 300K
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Notons au passage que le premier mécanisme proposé par KUHLMANN-
WILSDOREF et LAIRD [5] basé sur un effondrement de la veine par apparition
d'une bréche dans la "coque externe" de l'extérieur vers l'intérieur a rapidement
été abandonné et que le mécanisme décrit a partir de la présente micrographie est
au moins accepté dans les grandes lignes [6, 7] méme s'il est encore
insuffisamment précisé.

D'autres observations mettent en évidence l'existence d'un second
mécanisme qui produit des murs dip6laires sans que la structure en matrice n'ait
existé, ni a fortiori subi de transformations (voir figure 1.16). Ceci est effectivement
possible quand le glissement double opérationnel dés le début du cyclage est
suffisamment actif pour que le glissement primaire ne prévale pas ce qui évite la
structure en matrice, mais suffisamment modéré pour éviter une rapide évolution
vers l'état cellulaire.

Soulignons enfin que la structure en murs dip6laires en particulier celle
contenue dans les PSB apparait pour une gamme de température trés large. A titre
indicatif, elle est observée pour le cuivre de 4.2K a 300K (e.g. [8]) soit pour des
rapports T/T¢= 0.003 a 0.23 ot Trest la température de fusion. Les observations de
MECKE et al montrent des PSB dans le monocristal de nickel cyclé & 78K (T/T¢=
0.044) [13, 16] ainsi qu' & 300K (T/T¢= 0.17) [11]. Dans le cas de I'aluminium, les PSB
peuvent se former & 77K (T/T¢= 0.12) [14] mais ne sont pas observées a partir de
223K (T/T¢=0.24) [15].

L'établissement de ces valeurs contribue & montrer le degré de difficulté de
compréhension de la formation d'une structure de dislocations. En effet, le
principal mécanisme pour le "fonctionnement" d'une PSB est le glissement dévié
(dont l'activité est liée a I'EDE) sur lequel les modeles reposent. Si les PSB sont
présentes a basse température, que doit-on penser de la valeur de I'EDE et/ou de la
facilité a faire du glissement dévié dans ces matériaux quand les rapports T/T¢

tendent vers le milliéme ?
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3-2-2 : Cristallographie d'un mur dipolaire
L'aspect en échelle d'une PSB o1 les murs apparaissent comme des barreaux
est celui rencontré quand le plan d'observation est (1,2,1), le plan de glissement

primaire étant (111) et le vecteur de BURGERS primaire bp =a/2 [101).

A
(1z1]
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& Mmur

Figure 3.2 : Schéma d'une PSB

Le mur présente alors une épaisseur d'environ 0.1 um pour le cuivre [7].
L'orientation du mur ou plan de polygonisation repéré par sa normale est [101]. Il
est donc perpendiculaire au vecteur de BURGERS primaire et I'enfilade de murs se
fait suivant la direction {101]. Contrairement a I'épaisseur d'un mur, la distance
entre murs est fortement influencée par la température. Dans le cuivre, cette

distance varie de 0.45 pm a 4.2K a 1.3 pm a 295K [8].

3-2-3 : Remarques préliminaires sur les murs de labyrinthe

D'une maniére similaire a la structure PSB, la structure labyrinthe est
observée pour une large gamme de températures et de matériaux. Elle a été
identifiée dans les métaux C.C (17), HCP (18) ainsi que dans les cristaux type LiF (19)

ou AgCl (20). En ce qui concerne les métaux C.F.C qui ont retenu notre attention et
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sur lesquels nous allons argumenter, la structure labyrinthe est observée dans le
cuivre polycristallin aprés fatigue a 300K [9] ainsi qu'a77K [21] mais n'a pas été a
notre connaissance rapportée a 4.2K. Dans le cas des aciers type 316, les labyrinthes
ont été observés de 300K jusqu'a 923K [22 - 25.]. Signalons que la structure
labyrinthe n'est pas observée dans les aciers 316LN.

Mentionnons ici une remarque anecdotique. Alors que l'on pensait que la
PSB était une structure typique du monocristal et que sa découverte dans le
polycristal par WINTER [26] fut une surprise, cet auteur fut tout aussi étonné de
trouver dans le monocristal la structure labyrinthe qui était souvent observée dans
le polycristal. [27] En réalité, dans ce dernier cas, l'effet de surprise aurait du étre
moindre si I'on tient compte de la littérature. En effet, la structure labyrinthe est
observable sur certaines micrographies prise dans du cuivre monocristalin publiées
une dizaine d'années [28] auparavant ainsi que dans le nickel monocristallin {3] .

Une orientation approximative des murs de labyrinthe peut étre obtenue en
corrélant les épaisseurs de ces murs avec les directions de faisceau électronique K
employées ou par analyse de traces de plan. Ainsi ont été proposées des
orientations {100} dans le cas du cuivre polycristallin [9, 10] et dans le cas de
monocristal de nickel [11]. En revanche, ACKERMANN et al [12] estiment les
orientations des murs de labyrinthe proches de {210} dans le cas du cuivre
monocristallin. Ces différences peuvent étre engendrées par deux causes
différentes. La premiére reléve du matériau lui-méme : nature, cristallinité. Le
deuxiéme met en cause la méthode -l'analyse de traces- qui ne permet pas toujours
de discerner sans ambiguité les traces recherchées. Par exemple, les traces (210),
(210), (120), (120) et (100) sont sur des plans {hk0} toutes paralleles a [001].

L'utilisation seule de cette technique est insuffisante.

Ainsi se pose le probléme de la détermination exacte de l'orientation des

murs de labyrinthe.
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3-2-4 Identification des murs de labyrinthes

Compte tenu du caractere ambigu des méthodes évoquées ci-dessus, nous
allons utiliser deux moyens différents d'acces a l'identification des murs.
La premiere méthode repose sur l'analyse des dislocations présentes dans les
canaux. La plupart de ces derniéres sont supposées vis ce qui est le cas comme nous
l'avons déja indiqué pour beaucoup de matériaux et en particulier pour l'acier
316L [24]. La détermination de leur vecteur de BURGERS b s'effectue & l'aide du
critere d'invisibilité g.b = 0 ot g est la normale du plan réflecteur ou vecteur de
diffraction.
L'étude de la largeur des murs et canaux en fonction de l'inclinaison de la lame a
également été entreprise comme deuxiéme méthode complémentaire. La
projection de 1'épaisseur d'un mur sera la plus faible quand la direction du faisceau
électronique K sera parallele au plan du mur de méme que la largeur d'un canal
sera la plus grande pour cette inclinaison.
La zone retenue pour ces analyses est représentée figure 3.3 et les conditions de

diffraction sont schématisées figure 3.4. Ce schéma montre que les observations

sont faites autour du pole [010].

Figure 3.3: zone a labyrinthe étudiée (Acier 316L A& = 0.5% T = 923K)
K=[100], g = (002)
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La figure 3.5 regroupe les observations des murs repérés sur la figure 3.6 - AA' et
BB'- pour différentes valeurs de K et g.

A partir des conditions d'extinction observées aux poles [010], [031], [011] et [12T]
conformément aux vecteurs de diffraction g indiqués sur le schéma de la figure 3.3,
il ressort que les vecteurs de BURGERS des dislocations présentes dans les canaux
sont en grande majorité du type [101] et [101] avec toutefois des dislocations de
vecteurs de BURGERS du type [011] mais en quantité beaucoup plus faible.

Les analyses complémentaires visant a relier les largeurs de canaux et les épaisseurs
de murs en fonction du vecteur K sont les suivantes. L'épaisseur des murs AA'
(figure 3.5) est plus faible pour la valeur de K = [010] que pour les autres et
relativement plus importante et quasi identique pour K = [021] et pour K = [021]. La
largeur des canaux évolue de maniére inverse a 1'épaisseur des murs pour chacun
des vecteurs de diffraction K annoncés respectivement. Notons au passage que ceci
s'applique aux autres murs paralleéles 8 AA'. Pour ces conditions d'observation, les
murs BB'ont des épaisseurs inchangées de méme que les canaux délimités par ces
derniers. La figure 3.6 montre que quand les murs BB' sont vus suivant K = [010],
leur épaisseur est plus petite que pour les autres valeurs de K et que les canaux

délimités entre ces types de murs sont les plus larges. Pour les autres vecteurs
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K= [120] et K = [120], la largeur des canaux est plus faible, de taille semblable et les

murs sont plus épais.

K =[021), g = (200) K =[120], g = (002)

K =[010], g = (002) K =[010], g = (002)

K = [021], g = (200) K = [010], g = (002)

Figure 3.5 : Observations des murs AA’ Figure 3.6 : Observations des murs BB’
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En résumé, la structure en labyrinthe est composée de murs dipdlaires
contenant essentiellement deux vecteurs de BURGERS et d'orientation
intermédiaire entre {100} et {210}. L'une des familles a une orientation trés proche
de (001) mais tendant vers (012) et 'autre famille de murs a une orientation trés

proche de (100) mais tendant vers (210).

3-2-5 : Modélisation d'un mur de labyrinthe

Le modéle de DICKSON explique bon nombre de structures polygonisées
dans divers matériaux. Bien que ma contribution 4 l'établissement de ce modeéle
soit trés réduite, il est utile de le présenter ici pour comprendre. en quoi la présence
d’azote interstitiel peut modifier la structure labyrinthe observée dans les aciers

inoxydables austénitiques.

La structure labyrinthe consiste en un jeu de deux murs perpendiculaires de
dislocations coins d'orientation proche de {100} pour des vecteurs de dislocation vis
dans les canaux [101] et [101].

L'orientation d'un mur de labyrinthe étant du type {100}, il apparait comme un
plan médian entre deux plans de type {110}, plans de polygonisation des murs dans
une PSB. On peut alors imaginer que ces murs de dislocations coins puissent
également constituer des plans de polygonisation stable. Pour cela, il faut que les
lignes de dislocation soient paralleles et qu'il y ait un nombre identique de
dislocations de chaque vecteur de BURGERS pour obtenir une bonne stabilité du
mur. Les dislocations coins forment des boucles dipdlaires formées de petits
segments (entre les deux vecteurs de signe opposé) et de longs segments (entre les
deux segments de méme signe).

Dans les métaux CFC, les dislocations ont pour veéteur de BURGERS a/2 <110>,
pour plan de glissement des plans de type {111} et des lignes de dislocations coins

orientées suivant <211>. Or une direction <211> n'appartient qu'a un seul plan
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{111}. De vrais plans de double polygonisation, qui contiendraient la méme
direction <211> ne seraient donc pas possibles pour les systémes de glissement
{111}<110>, ce qui n'est pas le cas.
Par souci de clareté, on parlera de plan de simple polygonisation pour les murs de
PSB qui ne contiennent qu'un seul vecteur de BURGERS et de plan de Pseudo
Double Polygonisation (PDP) pour les murs de labyrinthe qui contiennent deux
vecteurs de BURGERS.

Pour les deux vecteurs de BURGERS a/2 [101] et as2 [101], les plans de
glissement possibles sont les plans (111) et (111) pour le premier vecteur et (111) et

(I11) pour le second vecteur (figure 3.7) .

\\(om /(0Zn
N /
~

{100}

Figure 3.7 : Projection stéréographique: centrée sur [001]
montrant les systémes de glissement possibles.

Supposons que la dislocation de vecteur de BURGERS a/2 [101] glisse dans le plan
(111) et que la dislocation de vecteur de BURGERS a/2 [101] glisse dans le plan (T11).
Les lignes de ces dislocations sont respectivement paralléles aux directions [121] et
[121] localisées symétriquement a 24.1° du plan (100) bissecteur des plans de simple
polygonisation. Les directions portées par ces lignes de dislocation sont symétriques
de la direction [021] (figure 3.7).

Un arrangement de type PDP peut &tre construit si I'on admet que la direction [021]

agit comme une direction moyenne des lignes de dislocations coin. Dans le plan
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(012) qui contient les deux lignes de dislocation sont empilées des boucles
dipélaires dans la direction [100] en colonne (figure 3.8). Chaque colonne contient
un seul vecteur de BURGERS qui alterne de colonne en colonne le long de la

direction [021]
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Figure 3.8 : Empilement des boucles dipélaires dans le plan (012)

L'empilement suivant la direction [012] contiendrait les mémes vecteurs de
BURGERS que ceux obtenus pour la direction [100] puisqu'il contient les longs
segments des boucles dipdlaires. Pour obtenir un mur, il suffit de restreindre
I'empilement suivant l'une des trois directions. Le mur obtenu sera
perpendiculaire et aura les mémes indices que la direction de restriction, direction
suivant laquelle I'empilement a été restreint. Ainsi donc sont géométriquement
constructibles les murs (100), (012) et (021) pour les deux vecteurs de BURGERS
précités en empilant les boucles dip6laires suivant les longs segments dans les deux
premiers cas et suivant les segments courts dans le troisiéme cas.

Pour les trois autres combinaisons possibles de systéme de glissement, les mémes
murs aux indices prés sont obtenus.

La tableau 3.1 résume pour les combinaisons de systéme de glissement possibles les

murs constructibles.
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VB1 PG1 VB2 PG2 MUR1 MUR2 MUR3
[ (111 o1l (021) (100) (012)
1011  @in [101]  (iin 021) (100) (012)
[1o1]  @a1n (1011 (11 (120) (001) (210)
(o1l  (in poll  diny (120 (001) (210)

Tableau 3.1 : Orientations possibles des murs de labyrinthe en fonction du systéme
de glissement (VB : vecteur de BURGERS; PG : plan de glissement)

On peut alors se demander pourquoi des murs de type {100} sont observés dans le
cas étudié ici alors que ACKERMANN et al [12] déduisent d'aprés leurs analyses
des orientations des murs de type {210}.

Remarquons tout d'abord que l'identification de leur systeme de glissement et les
murs proposés sont tout a fait cohérents avec le modeéle proposé. Si la 'présentation
du modele décrit ici n'a pris en compte que des critéres de stabilité mécanique
"statique”, des facteurs supplémentaires sont & prendre en compte comme l'angle
entre le mur et la direction de balayage des boucles [30,31]. Un autre facteur
favorisant tel ou tel type de mur qui doit étre admis est le rapport entre le nombre
de dislocations primaires et le nombre de dislocations secondaires. Pour un
nombre de dislocations primaires équivalent au nombre de dislocations
secondaires, les murs {100} se forment de fagon préférentielle. Dans le cas contraire,
un nombre de dislocations primaires nettement supérieur au nombre de
dislocations secondaires favorisera la formation d'un mur {210}. Ceci est trés
clairement appuyé par les observations de JIN et WINTER [27], qui pour étudier la
structure labyrinthe, utilisérent des monocristaux de cuivre fatigués suivant l'axe
[001] alors que ACKERMANN et al [12] sollicitaient le méme monocristal suivant
I'axe [012] et [135]. Ces dernieres conditions favorisent essentiellement du
glissement simple mais également et plus modérément du glissement double pour
une valeur de contrainte d'environ 28MPa. Les monocristaux de cuivre de JIN et
WINTER atteignent une contrainte de saturation d'environ 44 MPa conduisant a
une activité du glissement secondaire trés importante et parfois aussi intense que

celle du glissement primaire.
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Les orientations des murs pouvant étre construits font appél a un couple de
vecteur de BURGERS perpendiculaires entre eux. D'autres murs sont également
prévisibles si l'on utilise un couple de vecteurs de BURGERS non
perpendiculaires. Nous ne détaillerons pas cette partie qui n'est pas directement
issue des présentes observations mais que I'on peut trouver dans l'article référencé
[29]. Signalons cependant que des analyses complémentaires réalisées sur cet acier
316 mais cyclé cette fois a 300K et Agy= 0.5% ont mis en évidence des murs
dipblaires dont l'aspect ne ressemblait pas a la structure labyrinthe mais
apparemment plus complexes. Ces murs sont constitués de portions d'orientation
différente et délimitent des canaux contenant plusieurs vecteurs de BURGERS
(similaire & la partie droite de la micrographie 3.10). Par analyse d'épaisseur, nous
avons montré [32] que ces murs dipdlaires pouvaient avoir des orientations {210},
{111}, {112} et {113} et utilisant ainsi des vecteurs de BURGERS non
perpendiculaires. Ceci ne fait que renforcer la validité du modéle de DICKSON.
Enfin, a titre d'information, il faut savoir que ce modeéle rend compte également
des structure dipblaires condensées qui peuvent se former dans les métaux CC et
HC [33] mais également des structures dipdlaires non condensées telles les veines

[34,35].

En résumé sur cette premiére partie de discussion, nous avons démontré
qu'un mur de labyrinthe formé par fatigue dans I'acier 316 était constitué de deux
vecteurs de BURGERS perpendiculaires et avait une orientation proche de {100).
Cette détermination est a l'origine du modele de DICKSON qui rend compte d'un
bon nombre de structures polygonisées de type labyrinthe ou autre.

Contrairement a la structure PSB dont la description cristallographique est unique
d'une part et qui traduit un mécanisme de plasticité unique d'autre part (le
glissement dévié), la structure labyrinthe peut étre obtenue a4 'aide d'une

combinaison multiple de systéme de glisssement mettant en jeu, en plus du
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glissement primaire, tantét du glissement secondaire ou tantdt du glissement
dévié dans des proportions variables.

L'analyse de cette structure met clairement en évidence un réle important du
glissement dévié dans 1'alliage type 316 pour bitir des structures dipdlaires plus ou
moins complexes. En particulier, il apparait que le glissement dévié des
dislocations dans ce type d’'alliage apparait fréquemment et sur de longues

distances.
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3-3: CAUSES DU GLISSEMENT PLAN DANS LES ACIERS FE-CR-NI DE
STRUCTURE CFC

Nous savons maintenant que la structure labyrinthe/mur dipdlaire, souvent

observée dans les aciers 316, est représentative d'une structure restaurée
impliquant du glissement double et dévié a longue distance des dislocations. Si
nous acceptons les concepts habituels de la littérature suivant lesquels le
glissement dévié des dislocations est simplement relié a la valeur de I'EDE, nous
devons alors relier la présence de cet arrangement a la valeur de I'EDE de l'acier. Si
nous modifions cette valeur d'EDE en modifiant certaines variables, cette structure
devrait étre remplacée au profit d'un autre arrangement résultant d'un
changement dans le mode de glissement des dislocations.
Les deux variables utilisées susceptibles de modifier I'EDE sont la teneur en azote
interstitiel et la température car on sait que la composition chimique agit sans
ambiguité sur I'EDE de certains matériaux (exemple : le zinc dans le cuivre) et que
le glissement dévié est un mécanisme activé thermiquement. Cependant, il est a
noter que la dépendance de I'EDE avec la température n'est pas toujours
clairement prouvée. Le choix de ces paramétres est original car on analysera I'effet
d'un élément interstitiel, 'azote, (au lieu de substitutionnels) et I'on modifiera la
température d'essai de référence (300K) en l'augmentant mais aussi en la
diminuant.

L'objet des paragraphes suivants est de relier le changement de mode de
glissement des dislocations observé par changement de température d'essai et
d'addition d'azote interstitiel aux diverses causes possibles.

Nous chercherons a savoir si la valeur de I'EDE seule contrdle le mode de
glissement dans les aciers Fe-Ni-Cr. Par ailleurs, le mécanisme d'action de I'azote

interstitiel sur la plasticié cyclique des aciers 316L devrait étre déterminé.
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En réalité trois facteurs devraient étre considérés pour rendre compte du
glissement plan des dislocations. La littérature incrimine essentiellement la valeur
de I'EDE comme critére pour produire soit du glissement plan, soit du glissement
dévié des dislocations. En réalité, deux autres causes sont a prendre en
considération. Comme le font remarquer MUGHRABI et WANG [36], la relation
entre une faible valeur d'EDE et le glissement plan est vraie & condition d'avoir

des forces de friction faibles et une absence d'ordre & courte distance.

Nous considérerons chacun de ces facteur dans I'analyse des paragraphes suivants.

3 - 3 -1: Effet de I'azote sur le caractére du glissement a 300K

Certains éléments chimiques ont un effet net sur la valeur de I'EDE des
aciers Fe-Cr-Ni se traduisant par des résultats convergeants de différents auteurs .
C'est le cas du carbone qui augmente trés fortement la valeur de I'EDE [37,38] ou du
nickel dont l'action est trés faible [37, 38, 39]. L'influence d'autres éléments comme
le manganese ou l'azote semble étre plus délicate a établir. D'aprés l'analyse
bibliographique de SCHRAMM et REED [37], l'azote diminue la valeur de I'EDE. Il
faut toutefois signaler que cette conclusion provient de régressions faisant
intervenir de nombreuses valeurs numériques établies par différents auteurs sur
différents matériaux dont la composition chimique n'était pas toujours bien
connue. Plus récemment, TAILLARD et FOCT [40] ont mesuré les valeurs d'EDE
des aciers 316L et 316LN (identiques a ceux utilisés pour cette these) par la
technique des nceuds et obtiennent des valeurs trés peu éloignées si 1'on tient
compte des incertitudes de mesures.

Le caractére plan du glissement dans 'acier 316LN par rapport a l'acier 316Lne peut

donc pas étre attribué d une valeur faible de I'EDE due 4 la quantité importante

d’azote interstitiel.
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Nous avons entrepris une mesure de contraintes interne et effective pour
chacun des 2 aciers basée sur la méthode de HANDFIELD-DICKSON {60]. Une
description de la méthode ainsi que sa justification sont développées en annexe.

La figure 3.9 représente 1'évolution de la contrainte interne et de la contrainte
effective en fonction du nombre de cycles N pouf I'essai mené a Agy =2.5% et a

300K pour les aciers 316L et 316LN.
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Figure 3.9: Evolution des contraintes internes et de friction en fonction du
nombre de cycles N pour I'essai mené a 300K et a Aey = 2.5%

L'examen de ces courbes montre une valeur et une évolution de la contrainte
effective typique de l'acier considéré. En effet, la contrainte effective mesuré a 300K
dans l'acier 316L est indépendante du nombre de cycles. Sa valeur moyenne est de
110 MPa. En ce qui concerne l'acier 316LN, la valeur de la contrainte effective est
nettement plus élevée que celle de I'acier 316L (environ 35 & 40% plus élevée)
durant les dix premiers cycles d'abord. On observe ensuite une diminution
progressive de la valeur de la contrainte effective qui tend vers celle de l'acier 316L.
Ces observations ne concordent pas avec celles de BOUTIN et al [57] relatives au
laiton o 70/30 qui observent une augmentation de la contrainte effective en

fonction du nombre de cycles (voir 'annexe). Pourtant le mode de glissement des
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dislocations de leur alliage est également plan. Ceci démontre que le réle des
interstitiels est différent de celui des substitutionnels. Une redistribution des
interstitiels d'azote induite par sollicitation mécanique cyclique est & envisager.
L'évolution de la contrainte maximum est imposée par l'évolution de la
contrainte interne. En particulier, les phases de durcissement cyclique observées
dans les deux aciers sont attribuées aux évolutions de la contrainte interne en
cours de cyclage et I'adoucissement présent dans l'acier 316LN résulte d'une
diminution de la contrainte interne et de la contrainte éffective. Cependant, bien
qu'il apparaisse clairement que l'azote augmente la valeur de la contrainte
effective, les rapports Oeff/C, (contrainte effective/ contrainte maximum) calculés
aN=1 et N =10 cycles sont voisins pour les deux aciers (respectivement 0.38 et
0.23). Une telle influence de l'azote sur la contrainte thermique est soulignée par
BYRNES et al [42] qui expliquent le durcissement en déformation monotone
d'acier type 27Cr-32Ni. Les rapports oin/c (contrainte thermique/contrainte
d'écoulement) calculés apres leurs essais a 300K sont également voisin de 0.3 pour
ieurs aciers avec et sans azote.

La présence d’'azote interstitiel tend 4 augmenter les valeurs des contraintes
effectives lors de sollicitations cycliques a 300K.

Un argument puissant et en liaison avec cette derniére hypothése est la mise en
évidence par WAHLBERG [43, 44] de complexes Mo-N-Cr par microanalyse au
microscope ionique a effet de champ. Ainsi, I'ordre & courte distance induit par la
présence de nombreux interstitiels d'azote rend compte a la fois du caractere plan
des dislocations et de l'effet durcissant. En effet, la destruction d'arrangements
ordonnés locaux a l'azote par une dislocation ou un empilement de dislocations
requiert un surplus d'énergie et par suite de contrainte mais rend le "passage” plus
facile aux dislocations suivantes [46, 60].

Cette description de la causé probable du glissement plan excluant I'EDE comme
parametre fondamental est cohérente avec le critere de MUGHRABI et WANG

[36]. IIs reconnaissent ys, distance d'annihilation entre deux dislocations vis,
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comme parameétre plus approprié que I'EDE pour caractériser le mode de
glissement. Cette distance ys dépend de la température, de la vitesse de
déformation, de I'EDE et de la limite d'élasticité. Bien que cette distance n'ait pas
été évaluée dans notre cas, il est fort probable que celle-ci soit tres faible.

Cette analyse de nos résultats confrontée 4 ceux de la littérature permet de
conclure que le caractére plan du glissement dans l'acier 316LN est attribué @ un
effet d'ordre a courte distance, qui augmente la valeur des contraintes effectives. Le
glissement dévié est ainsi moins fréquent a cause de la difficulté a recombiner les

dislocations partielles et aussi a4 cause d'une diminution probable de la distance

d’'annihilation.

3-3-2 : Effet d'une diminution de température sur le caractére du glissement
dans I'acier 316L

L'expérience montre que la seconde maniere de faciliter le glissement plan
dans les aciers 316L est de diminuer la température d'essai. Une différence entre cet
arrangement plan des dislocations et celui observé précédemment apparait
toutefois. En effet, I'examen de la figure 2.18 suggerait déja un glissement difficile
des dislocations avec présence de barrieres de LOMER-COTTRELL, signe de forces
de friction non négligeables. Par ailleurs, ces dislocations ont tendance a s'arranger

trés rapidement (des cing cycles de déformation) en parois, dont la constitution n'a

rien a voir avec les murs dipdlaires, délimitant ainsi des canaux. Les intersections
de murs sont le siege de concentration de contraintes pouvant donner lieu & une
transformation martensitique de type o'.

Nous avons de la méme maniére qu'au paragraphe 3-3-1 décomposé la contrainte
maximum en une somme de contrainte interne et de contrainte effective. La figure
3.10 donne I'évolution de chacune des composantes énoncées en fonction du

nombre de cycles N pour l'essai mené a Ag;=2.5% a 300K et & 77K.
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Dans le cas présent, il est assez facile de conclure que le glissement plan des
dislocations est 1ié en grande partie a4 des contraintes effectives trés élevées au
moins durant les dix premiers cycles. A titre quantitatif, la valeur de la contrainte
effective est doublée aux tous premiers cyles par abaissement de la température
d'essai mais de nouveau le rapport Oeff/Om calculé au premier cycle n'est pas

affecté par la diminution de la température.

1200
77K 300K
6, @& 0o

goo fOF ¢ °

n
aa-a
. oo 05 %o-od?

W
. *

—fA-—A—A—A-A—A-A—Adp

Contrainte maxi, interne
et effective (MPa)

[ d
O 2 P AWV | N S Y | N dedo . i L 32
100 101 102 103
Nombre de cycles N

Figure 3-10: Evolution des contraintes internes et effectives
dans l'acier 316L a 300K et a 77K
L'évolution de la contrainte interne détermine l'évolution de la contrainte
maximum. Bien que la contrainte interne augmente avec le nombre de cycles, on
note deux stades dans cette consolidation de part et d'autre de N = 10 cycles. C'est a
cette période de la vie que la martensite o' apparait aux intersections de bandes de
glissement. L'interprétation des contraintes internes et effectives devient alors plus
complexe car l'on passe d'un matériau monophasé & un matériau biphasé. La
forme des boucles d'hystérésis évolue progressivement vers une forme en fuseau.
De plus, n'oublions pas que notre technique de mesures de contraintes internes et
effectives prend en considération le module d'YOUNG du matériau calculé au
premier quart de cycle, matériau monophasé. On devrait en fait définir une

contrainte interne pour chacune des phases ce qui n'est pas possible avec notre
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technique. Ceci peut expliquer l'apparente diminution de la contrainte effective a
partir de dix cycles. Une autre explication de la diminution de la valeur des
contraintes effectives, si la mesure de cette derniére est faite sans ambiguité, est
d'utiliser la propriété que possede cette martensite o'. SUZUKI et al [46] montrent
que lorsque la martensite o' se forme aux intersections de bandes de glissement,
celle-ci agit comme "une fenétre transparente qui laisse pénétrer les dislocations"
(sic). Ceci tendrait a relaxer la contrainte par déplacement de dislocations a courte
distance, c'est-a-dire a diminuer la contrainte effective. En revanche,
l'augmentation de la contrainte interne avec le nombre de cycles ainsi que
I'existence de deux intervalles de consolidation peuvent facilement étre
interprétées par les propos de MUGHRABI [57] en considérant que le matériau est
composite et constitué de zone dures et de zones molles. Dans le cas présent, les
zone dures correspondent aux parois formées durant les dix premiers cyles et a la
martensite o' formée aux intersections de bandes de glissement au cours des cycles
suivants. Les zones molles se définissent entre les zones dures. On voit
immeédiatement que la martensite o' crée des champs de déformation élastique
plus importants que ceux produits par les parois de dislocations formés en début de
cyclage.

En plus de ces critéres, l'influence de I'EDE est probablement a prendre en compte.
En effet, la valeur de I'EDE pour des aciers chrome-nickel diminue quand la
température diminue [47].

Une diminution de température (300K—»77K) conduit sans surprise 4 un
arrangement plan des dislocations par abaissement de I'EDE et par augmentation

de forces de friction.
3 -3 -3 Effet combiné de I'azote et d'une basse température

Compte tenu des remarques énoncées précédemment, un acier 316L a teneur
en azote élevée devrait former des arrangements de dislocations tres plans.

Cependant, que signifie trés plan ? Tout au plus, pouvons nous constater des
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nuances dans le caractére plan suivant la maniére dont sont réparties les
dislocations. Le fait est que dans les aciers a forte teneur en azote, nous observons
un changement dans le mode de déformation se matérialisant par la présence de
trés nombreuses fautes d'empilements et de martensite €. Il va de soi qu'il existe
une similarité entre ces deux défauts. En effet, rappelons qu'une faute
d'empilement correspond a une perturbation dans l'empilement des plans
atomiques. Dans le cas des métaux CFC ou I'empilement des plans atomiques suit
la séquence ABCABCABCA..., une faute d'empilement donnera comme nouvelle
séquence ABCABABABCA... c'est-a-dire apparition trés locale d'un arrangement
héxagonal compact (HC). La martensite € de structure cristallographique HC peut
étre alors vue comme une superposition de fautes d'empilement. Ces deux défauts
ne different alors que par leur extension, la notion de nouvelle phase ne pouvant
étre employée que si cette derniére est identifiable en diffraction des électrons, par
exemple. Deux facteurs permettent alors une transformation martensitique aisée
de type €. Le premier est I'effet de la température qui tendra & maintenir dissociées
les dislocations partielles par effet pur et simple d'abaissement d'EDE. Les fautes
d'empilement facilement créées servent ainsi de "germes" pour la formation de
martensite €. Le second facteur est lié au caractére epsilongéne de 'azote [48]. De
plus, 'évolution de la différence d'énergie libre entre la phase 7y et la phase € pour
les aciers type 18Cr-12Ni montre que la phase € est d'autant plus stable que la
température diminue depuis 400K [49]. Un mécanisme de déformation
empruntant les fautes d'empilement et une transformation cristallographique
CFC—»-HC est observé pour les alliages Co-Cr-Mo connus pour avoir une EDE trés
faible [51]. Un effet durcissant est également associé & ces mécanismes de
déformation [52]. Nos observations sont parfaitement compatibles avec les propos
de K. RAJAN [50] sur le durcissement par fautes d'empilement. Cet auteur montre
que les rubans de faute d'empilement ne sont pas des obstacles difficiles a vaincre.
En revanche, les interactions entre les intersections de fautes d'empilement et les

dislocations mobiles sont importantes et produisent l'effet durcissant. On devrait

124




donc avoir des contraintes internes trés importantes. De nouveau, la
détermination des contraintes internes et effectives est intéressante. La figure 3.11
représente 1'évolution de ces deux grandeurs pour l'acier 316LN cyclé sous la

variation de déformation Ag; = 2.5% aux températures de 300K et 77K.
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Figure 3.11: mise en évidence de la température sur |’évolution des contraintes
internes et effectives de I'acier 316LN cyclé a Agt = 2.5%

L'analyse de cette courbe nous montre incontestablement que l'amplitude des
contraintes effectives est doublée par I'abaissement de température mais l1a encore
le rapport Geff/Omaxi ne semble pas affecté par la température d'essai. Notons
cependant que le dépouillement des boucles d'hystérésis de I'acier 316LN obtenues
a 77K est plus sujet a dispersion et que la détermination du module d'YOUNG
(195000 MPa) s'est faite avec un succés moindre par rapport a la littérature.
BYRNES et al [42] obtiennent également une composante thermique de
I'écoulement de contrainte trés élevée, avec un rapport on/6 voisin de 0.7, valeur
trés élevée pour un matériau CFC mais courante pour un matériau CC. Quant a
I'éventuelle décroissance de la contrainte effective avec le nombre de cycles, il est

assez délicat d'y attribuer une cause compte tenu de la technique expérimentale.
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Toutefois, si cette tendance persiste, c'est que de nouveau le role des interstitiels
évolue au cours du temps probablement a cause d'une redistribution de ces
interstitiels. L'évolution de la contrainte interne en cours de cyclage accentue les
phases d'accommodation (durcissement puis adoucissement) visibles sur
I'évolution de la contrainte maximum. Cependant, I'analyse des structures de
dislocations des échantillons dont le cyclage avait été interrompu n'a pas été
suffisamment détaillée pour permettre une explication non ambigué de ce
comportement singulier.

Dans le cas présent, il peut étre conclu que les mécanismes de plasticité
cyclique a basse température des aciers 4 forte temeur en azote résultent de
contraintes effectives élevées et d’'une EDE faible. Notre analyse suggere

indirectement que l'azote tend a diminuer I'EDE a basse température.

3 - 3 - 4: Effet d'une augmentation de température

L'étude des effets ci-énoncés montre les nombreuses interactions entre les
différents facteurs. Certains de ces effets, en particulier la diminution de la
température, donnent une réponse classique et attendue parce qu'ils suivent de
maniére classique les concepts admis et souvent employés de plasticité.

Dans cette partie, nous utiliserons un acier assez différent de l'acier 316 pour
montrer l'influence d'un accroissement de température sur le mode de glissement.
Une analyse trés précise doit étre entreprise de maniére objective sans utiliser
aveuglément les principes courammant employés pour rendre compte de cet

aspect.

Pour cela, étudions le comportement cyclique d'un acier inoxydable
austénitique 25Cr-20Ni (fourni par T. MAGNIN ) a 300K et & 673K.
Les essais de fatigue sont réalisés sous variation de déformation plastique controlée

Agp = 0.8% a 300K et a Aep = 0.2% a 673K. IIs sont interrompus quand la contrainte
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de saturation est atteinte, i.e. bien avant la rupture, pour un examen des structures
de dislocations au MET apres 250 cycles a 300K et apres 2150 cycles a 673K. Toutes
ces méthodes d'essai et d'analyse sont trés classiques et analogues a celles déja
décrites durant les deux chapitres précédents.

La figure 3.12 représente I'évolution de l'amplitude de contrainte pour chaque
température d'essai en fonction du nombre de cycles.

L'évolution de I'amplitude de contrainte différe en grande partie par la valeur de
la contrainte et aussi par la présence d'un durcisssement plus intense dans le cas de

lI'essai a 300K out I'amplitude de déformation est également plus élevée.
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Figure 3.12 : Evolution de l'amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles N
de I'acier 25Cr-20Ni cyclé a Agp = 0.2% , T = 673K et 2 Aep = 0.8% , T = 300K

En revanche, les structures de dislocations développées dans chacun des cas sont
franchement différentes et surprenantes comme le montrent les figures 3.13 et 3.14.
Pour l'essai mené a 300K, des arrangements de dislocations typiques de glissement
facile, dévié ou double se forment. On note une légere hétérogénéité de la
déformation selon le grain considéré (ou plus exactement suivant l'orientation du
grain par rapport a 'axe de sollicitation) d'olt la présence d'arrangements en veine,
amas suggérant des montants de déformation faibles ainsi que la présence de PSB,

murs dipdlaires et labyrinthes. Dans I'échantillon cyclé a 673K, les structures de
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dislocations relevent d'un glissement plan. Des paires de dislocations et des
multipdles sont fréquemment observés de méme que des barrieres de LOMER-

COTTRELL.

Effet de la température sur le mode de glissement des dislocations
et des arrangements resultants dans l'acier 25Cr-20Ni

Figure 3.13 : T = 300K, Agp = 0.8% Figure 3.14 : T = 673K, Agy = 0.2%
Murs dipdlaires Arrangement plan de dislocations

Ce résultat confirme la difficulté d'identifier I'origine du glissement plan dans ces
alliages. En effet, par augmentatation de température, une structure typique de
glissement ondulé (donnant lieu & des murs dipdlaires ou cellules) était plutot
attendue comme l'observent ABDEL-RAOUF et al [53] dans l'acier inoxydable
austénitique 304 (18Ni-8Cr). Cepéndant, comme nous l'avons fait remarquer au

paragraphe 1-4-2, cette singularité d'un accroissement du caractére plan du
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glissement avec la température ne semble étre associée qu'a certains aciers
austénitiques ou l'on observe parfois du vieillissement aprés écrouissage
dynamique vers 600K.

Il est trés probable que I'EDE de ces matériaux soient plus élevée a 673K qu'a 300K
si l'on se réferre aux mesures d'EDE (méthode des nceuds) effectuées par R.M.
LATANISION and A.W. RUFF [54]. En effet, ces auteurs ont mesuré I'EDE de
l'alliage 18.7Cr-15.9Ni a 298K et 598K et trouvent respectivement 24.9 + ou - 1.0 mJ
et 31.8 + ou - 1.1 m]. L'effet de la température sur I'EDE dans ce cas est mis en
évidence sans ambiguité. Il est donc tout & fait raisonnable de penser que l'origine
du glissement n'est dans le cas présent pas uniquement déterminée par 'EDE. De
méme, nous ne pouvons pas attribuer ce glissement plan a l'effet Courduroy
comme l'ont fait GERLAND et al [55] dans l'acier 316L cyclé & 573K sous vide. En
effet, la présence de boucle de dislocations de dimension trés faible (< 5nm)
provoquait un durcissement cyclique secondaire aprés un nombre de cycles trés
important. Ici, aucun durcisement secondaire n'apparait d'une part, et d'autre part
le glissement plan se produit dés les premiers cycles.

Dans ce cas, la cause du glissement plan est probablement une conséquence de
I'ordre a courte distance ou de vieillisement dynamique sous contrainte. Bien que
ce dernier mécanisme soit trés sensible & la vitesse de déformation et se manifeste
pour une gamme de température bien déterminée (critéres inconnus & ma
connaissance pour cet alliage), il faut admettre comme point commun entre ces
deux mécanismes la prise en compte d'un arrangement local atomique, équivalent
a une affinité d'importance différente, entre atomes étrangers. Notons au passage
qu'une augmentation de I'EDE avec la température est tout a fait compatible avec
I'existence d'un ordre a courte distance d'apres les travaux de THOMAS [56].

En résumé, la formation d'arrangements plans de dislocations par élévation de
température dans l'acier inoxydable austénitique 25Cr-20Ni est attribuée a des effets

dominants d’'ordre a courte distance plutét qu’a 1'influence de I'EDE
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3-4: REPRESENTATATION SCHEMATIQUE DE LA PLASTICITE CYCLIQUE DES

ALLIAGES FE-CR-NI

De ces analyses, nous pouvons conclure que la plasticité cyclique des alliages
Fe-Cr-Ni, Fe-Cr-Ni-N n'est pas corrolée & I'EDE de la méme maniére et aussi
simplement que pour les alliages & base de cuivre.

Le mode de glissement des dislocations dans les alliages Fe-Cr-Ni est contrdlé par
l'intensité de I'effet des trois facteurs suivants :

énergie de défaut d'empilement

ordre a courte distance

contrainte effective.
Il est parfois délicat de séparer nettement 1'effet produit par chacun de ces facteurs.
L'ordre a courte distance induit des valeurs élevées de contraintes effectives. De
plus, ces facteurs sont souvent fonction de plusieurs parametres. Dans le cas
présent, 'EDE, I'OCD et les contraintes effectives dépendent des mémes
parameétres: température, composition chimique. Une augmentation de la
température provoque une augmentation de I'EDE et favorise la mise en ordre. La
valeur des contraintes effectives est augmentée par une diminution de la
température en particulier a cause de la contribution des forces de friction. L'azote
interstitiel tend & augmenter les contraintes effectives par les interactions solutés-
dislocations. La présence de nombreux interstitiels d'azote tend a créer un ordre
local & des températures relativement basses. Son action sur I'EDE est fonction de
la température. |
En ce qui concerne les alliages Fe-Cr-Ni-N, le glissement dévié est manifeste quand
I'EDE est élevée et agit seule, les contraintes effectives étant faibles et 1'OCD absent.
Le glissement plan est favorisé par une EDE faible mais également lorsque I'OCD se
forme et lorsque les forces de frictions et/ou interactions solutés-dislocations

contribuent & augmenter les contraintes effectives méme si 'EDE est élevée.
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Lorsque la plasticité s'effectue a l'aide du glissement des dislocations, sans
changement de phases, les plans de glissement dévié sont en fait toujours plus ou
moins empruntés. La distinction entre le glissement dévié et le glissement plan
concerne d'une part le nombre de plans de glissement dévié enpruntés ainsi que
les fréquences de déviation.’ D'autre part, la seconde nuance se traduit par la
maniére dont un groupe de dislocations se répartira sur les plans de glissement
dévié face a un obstacle.

Les schémas de la figure 3.15 inspirés des remarques de GEROLD et
KARNTHALER [59] pour les sollicitations monotones, illustrent la répartition de

la déformation quand le mode de glissement des dislocations est dévié.

contrainte cytcliqu

D —

Dislocations parfaites

Glissement simple majoritaire LABYRINTHE
waTRICECRD) e
/n /<. 1‘? PSB
—gr// Tg‘; ‘i:‘/// -
Iy
Voer? dislocations ! ' MUR EN FORME
; . : DE VER
@ vis en excés L~
/ I
) Tia
reine A . . B .
Vel mur dipdlaire Glissement secondaire important

Figure 3.15: répartition de la déformation quand le mode de
glissement des dislocations est dévié et structures résultantes.
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Quand un groupe de n dislocations rencontrent un obstacle, ces n dislocations
pourront emprunter trés facilement de nombreux plans de glissement dévié 7
pour contourner cet obstacle. Ceci est possible car les forces de friction sont
modérées pour le matériau de structure CFC et que les interactions interstitiels-
dislocations sont faibles puisque la teneur en interstitiels est faible. Les contraintes
effectives n'affecteront pas le mouvement a courte distance des dislocations et la
recombinaison de dislocations partielles en dislocations parfaites peut s'effectuer a
moindre cofit énergétique. Il y a bon accord ici entre recombinaison facile de
dislocations, EDE élevée i.e. distance entre dislocations partielles faible et
glissement dévié a l'échelle de la dislocation individuelle. Les dislocations
pourront alors de la méme maniére revenir sur des plans de glissement paralleles
au plan de glissement originel. Cette facilité & changer de plan de glissement et
donc de produire des petites deviations &€ conduit & rendre possible les
annihilations & entre dislocations vis de manidre a maintenir I'équilibre
dynamique nécessaire requis dans une structure type mur /veine - canal. De plus,
les nombreuses interactions entre dislocations sont les sources de crans dont
résulte la formation de dipéles.

Lorsque le glissement est plan, la répartition de la déformation & l'encontre d'un

obstacle ne s'effectue de maniére aussi "dispersée” que dans le cas précédent (figure

3.16).
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Figure 3.16: répartition de la déformation lorsque le mode de
glissement des dislocations est plan et structures résultantes
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Lorsqu'un obstacle se présente devant un groupe de n dislocations 7, le groupe de
n dislocations empruntera momentanément un plan de glissement dévié &€ pour
glisser dans ce plan avant de revenir sur un plan paralléle au plan originel. Les
déviations sont beaucoup moins nombreuses et les chances d'atteindre les
distances d'annihilation diminuent. L'azote dont la tendance est de créer un ordre
local quand il est en quantité importante de méme qu'une faible température
constituent des barriéres d'énergie a courte distance difficiles a vaincre. L'OCD et la
force de friction bloqueront les dislocations dissociées et empécheront une
recombinaison aisée des dislocations partielles en dislocations parfaites. Les
dislocations de caractere imparfaites accommoderont la déformation plastique. La
formation de barriéres de LOMER COTTRELL, résultat d'interactions entre
dislocations partielles, est ainsi envisageable. Les effets produit par 1'OCD et les
contraintres de friction élevées (dont la résultante est une contrainte effective
élevée) décrits par ces termes ont une action "mécanique”. On note dés a présent
que le bon accord entre absence de glissement dévié et faible valeur d'EDE est
encore observé pour les basses températures mais plus pour les hautes
températures ol ce scénario peut s'appliquer méme si I'EDE est élevée. Ceci est
d'autant plus vrai quand le matériau présente une phase HC stable. Dans ce cas, le
mode de plasticité cylique fait intervenir une déformation par fautes

d'empilement, conséquence d'un effet chimique.
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CONCLUSION GENERALE

L'étude du comportement mécanique cyclique et sa relation avec les
structures de dislocations formées par fatigue oligocyclique dans l'alliage type 316
en fonction de la température d'essai et de la teneur en azote interstitiel nous a
permis d'apporter de nouvelles informations concernant les mécanismes de
formation d'arrangements de dislocations. Les facteurs déterminant le mode de
glissement dans un matériau CFC fortement allié ont été précisés et surtout le role
de l'azote interstitiel sur les mécanismes de plasticité cyclique.

L'alliage 316 s'est révélé étre un matériau dans lequel le glissement des
dislocations est tantdt plan, tantoét dévié. Le changement de mode de glissement
des dislocations est fonction de plusieurs paramétres : énergie de défaut
d'empilement, ordre & courte distance et contraintes effectives.

Gréce a la mise en évidence du glissement dévié facile ainsi que du
glissement double dans des conditions particuliéres, nous avons montré que
certains types de configurations présentent des variétés que ne présentent ni les
monocristaux ni les alliages binaires et que d'autres variétés peuvent étre obtenues
de différentes fagons. En particulier, les murs dipélaires formés dans ce type
d'alliage peuvent contenir un ou deux vecteurs de BURGERS. Les orientations de
ces murs doublement polygonisés sont différentes de celles du mur de simple
polygonisation. L'analyse des vecteurs de BURGERS dans les canaux a permis de
déterminer trés précisément la nature des murs ainsi que leur orientation. Elle
débouche sur une modélisation et une prévision des murs de labyrinthe et de
double polygonisation en fonction des systéemes de glissement possibles.
L'arrangement en cellules de dislocations généralement créées par
multiglissement aux fortes amplitudes de déformation peut se former par d'autres
mécanismes. Les cellules peuvent apparaitre en bande dans les PSB. Les parois sont

composites puisque constituées de parties dipoOlaires et d'agglomérations de
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dislocations vis aux interfaces PSB-matrice. Ceci est une conséquence du
déséquilibre entre la production et lI'annihilation de dislocations vis. Le second
mécanisme de formation de cellules s'obtient par fermeture de labyrinthes quand
leur croissance est facile. Ceci est le signe d'un glissement secondaire et/ou dévié
trés facile et d'intensité semblable a celle du glissement primaire. Enfin, nous
observons que les cellules peuvent se former de maniére individuelle lorsque des
murs dipdlaires ont été détruits et sont en cours de réorganisation (nouvelle
orientation). L'exceés de dislocations dans les canaux tend alors a s'arranger en
cellules.

Ces analyses montrent l'importance du glissement dévié des dislocations
individuelles dans la formation et la stabilité d'arrangements collectifs de
dislocations typiques de glissement ondulé.

Nous avons observé un changement dans le mode de glisserhent des
dislocations, dévié-»plan quand la teneur en azote est élevée et/ou pour des
températures d'essai aussi bien faibles qu'élevées. L'analyse des causes favorisant
un mode de glissement donné démontre que les solutions solides fortement alliées
a forte teneur en interstitiels ne sont pas sensibles aux mémes facteurs que les
solutions bianaires contenant des substitutionnels. Il est trés clair que dans, les
alliages Fe-Cr-Ni, la valeur de I'énergie de défaut d'empilement ne contréle pas a
elle seule et de maniére simple les possibiltés de glissement dévié. Dans ces
alliages, le mode de glissement est sensible aux effets de l'énergie de défaut
d'empilement, de 'ordre & courte distance et des contraintes effectives. Ces effets
agissent tantét conjointement, tantét en opposition. Le mode de glissement est
plan quand l'ordre a courte distance et les contraintes effectives ont une action
prédominante, quelle que soit la valeur de I'énergie de défaut d'empilement. En
revanche, le mode de glissement sera du type dévié quand l'ordre a courte distance .
et les contraintes effectives ont des actions négligeables devant celles de I'énergie

de défaut d'empilement élevée.
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De ces considérations découle une meilleure connaisance du réle de l'azote.
L'interstitiel azote a une action double et emprunte deux voies pour influencer la
plasticité cyclique des aciers Fe-Cr-Ni : une voie chimique et une voie mécanique.
L'azote en quantité importante tend a instaurer un ordre & courte distance. Les
zones ordonnées tendent a "bloquer” la recombinaison des dislocations partielles
et produisent ainsi des contraintes effectives importantes. Méme si I'énergie de
défaut d'empilement est élevée, l'action de I'azote & travers l'ordre local rend le
glissement plan car de toute fagon la distance entre les deux dislocations partielles
n'est plus la cause de l'impossibilté de recombiner une dislocation parfaite qui
glissera sur un plan de glissement dévié. Si cet effet semble purement mécanique,
cet ordre a courte distance n'a pu étre instauré qu'a cause des affinités chimiques
entre l'azote et d'autres éléments.

L'azote est un élément epsilongeéne. Il favorise la phase HC et la création de fautes
d'empilement pour assurer la plasticité cyclique. Dans ce cas I'énergie de défaut
d'empilement est faible mais la relation entre valeur de l'énergie de défaut
d'empilement et glissement dévié n'a plus le méme sens que celui défini pour les
matériaux de structure CFC stable. L'azote interstitiel retarde la formation de
martensite o' induite mécaniquement en changeant l'origine des sites de
transformation. La consolidation du matériau est toutefois aussi sinon plus
importante avec les interstitiels qu'avec la transformation martenstique de type o'
induite mécaniquement. De la méme maniere, le développement des fautes
d'empilement et de la martensite € qui requiert des critéres thermodynamiques

n'est observé qu'en présence d'un champ de contraintes.

Pour clore ce mémoire, cette étude démontre qu'une compréhension des
micromécanismes de déformation dans les aciers inoxydables est impérative si I'on
vise & améliorer a coup sir les caractéristiques mécaniques, en particulier la

fatigue, a l'aide d'éléments d'alliage peu onéreux mais difficiles a insérer.
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Les aciers inoxydables a forte teneur en azote sont de plus en plus considérés
comme une famille d'aciers a part entiére et cette spécificité est la conséquence du

role tout a fait original que joue 1'élément d'alliage : N, AZOTE INTERSTITIEL
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DETERMINATION DES CONTRAINTES INTERNES ET EFFECTIVES

A PARTIR DE BOUCLE D'HYSTERESIS

Concept de contrainte interne et de contrainte effective [1]:

I est couramment admis d'apres les concepts de SEEGER (cités dans [1]) que
les forces qui s'exercent sur une dislocation pour la mouvoir peuvent étre divisées

en deux composantes :

- une composante servant a franchir les obstacles a longue distance
(plusieurs distances atomiques) tels que les précipités, les dislocations dans des
plans de glissement paralléles...

- une composante servant a franchir les obstacles a courte distance
(quelques distances atomiques) tels que la friction de réseau, interaction avec les
solutés...

Le franchissement des obstacles a courte distance peut étre en partie aidé par
l'activation thermique. Ce mécanisme depend donc de la température et
également de la vitesse de déformation plastique. La contrainte effective est donc
une contrainte "thermique".
La contrainte interne ne dépend pas directement de la température. Sa dépendence
avec la température ne se manifeste que par l'intermédiaire du module de
cisaillement. La contrainte interne est dite "athermique".
La contrainte d'écoulement peut étre écrit de la maniére suivante :

c=0"(de/dt,T)+ o oll 0* est la contrainte effective

et ©; estla contrainte interne

Il existe plusieurs méthodes permettant d'atteindre les valeurs de la

contrainte interne et de la contrainte de friction. Elles peuvent étre regroupées en

deux familles.
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La premiere famille de méthodes implique celles visant a déterminer les
composantes thermique et athermique de la contrainte. On étudie alors la
dépendance de la limite d'élasticité ou d'une contrainte d'écoulement en fonction
soit de la température a vitesse de déformation constante soit de la vitesse de
déformation a température constante. La valeur de la contrainte interne est
atteinte quand la contrainte d'écoulement ne dépend plus de la température ou de
la vitesse de déformation (figures A1 et A2) et la valeur de la contrainte de friction

est obtenue par différence entre la contrainte totale et la contrainte interne.

& —
——

gy o—

Figure A1 (gauche) et A2 (droite) : décomposition d’un écoulement de contrainte
en fonction de la température et de la vitesse de déformation

La seconde famille regroupe les méthodes fondées sur la relaxation de contrainte.
Lorsqu'un matériau est maintenu sous déformation contrdlée, la contrainte
appliquée sur le matériau se relaxe jusqu'a ce que la contrainte interne soit atteinte
(figure A3).

Celle-ci est donc mesurable par la contrainte stabilisée lorsque dc / dt =0.
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figure A3 : schéma d'une courbe de relaxation
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Une variante de cette méthode (méthode de la décharge incrémentale [2] ) consiste
a effectuer plusieurs décharges successives aprés I'entrée dans le domaine plastique
et a observer l'évolution de la pente do/dt (figure A4). Lorsque cette pente est
horizontale, i.e; do/dt = 0, la contrainte interne est obtenue et la contrainte
effective se calcule par différence entre la contrainte totale et la contrainte interne.
Notons qu'avec cette méthode, la contrainte interne peut étre obtenue par

interpolation si par malchance do/dt =0 n'a pas été rencontré.
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figure A4 : détermination de la contrainte interne par décharges incrémentales

Une autre méthode utilisant le fait que dep/dt = 0 a 6* = 0 peut étre utilisée en
pratiquant une décharge apres chargement dans le domaine plastique
conformément a la figure A5. Dans ce cas, les contraintes interne et effective sont

déduites a partir du point milieu de la pente élastique de la portion descendante.
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figure A5 : détermination de la contrainte interne et de la contrainte
effective @ partir de la méthode dite décharge continue

Toutes ces méthodes peuvent facilement étre reproduites lorsque le chargement
est monotone. Il est clair que la détermination de la contrainte interne requiert en

plus du soin expérimental et d'une machine d'essai rigide des durées d'expérience
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pouvant étre trés longues. La méthode de décharge incrémentale est bien effectuée
dans l'optique de raccourcir les temps d'expérience d'essais de relaxation réalisés &
plusieurs amplitudes de déformation. Il apparait clairement que la détermination
de contraintes internes et effectives sous chargement cyclique est lourde & mettre

en ceuvre avec ces techniques.

Mesures de la contrainte interne et de la contrainte effective en fatigue

En 1979, KUHLMANN-WILSDORF et LAIRD [3] proposérent une analyse de
la boucle d'hystérésis en vue d'en extraire ces grandeurs en cours de cyclage.

Considérons la boucle représentée figure A6.

Pl

Figure A6 : boucle d'hystérésis enregistrée au cours d'un essai de fatigue oligocyclique

Lors du chargement en compression, le matériau se déforme plastiquement a
partir de 7s. La contrainte interne générée durant le cycle précédent tend & " aider la
déformation " [3] de sorte que I'on peut écrire :

Ts = Tp-1T
En revanche, a la fin du cycle, la contrainte interne s'oppose a la déformation de
sorte que :

TE=TF+ B
En utilisant ces deux équations, on obtient :

= (Tg+Ts)/2 et ig= (tg- )/ 2
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Les notions de contrainte interne et de contrainte effective présentées dans le cas de
chargement cyclique et monotone au cours des paragraphes précédents font
référence au mouvement des dislocations dans un monocristal orienté pour le
glissement simple. Méme si des relations de passage monocristal polycristal
basées sur les modeles de SACHS et TAYLOR existent, ces notions sont plus
complexes dans les polycristaux ol les joints de grains agissent comme obstacles au
mouvement des dislocations.

HANDFIELD et DICKSON [4] affinent cette méthode et proposent d'accéder
aux contraintes internes et effectives de matériaux polycristallins en dépouillant la
boucle d'hystérésis comme dans le cas d'un essai & décharge continue (figure A5).
Cette méthode prend en compte la forme arrondie des "bouts" de boucle dont

'aspect ressemble a celui de la figure A7.
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Figure A7 : décomposition de la boucle d'hystérésis d'aprés HANDFIELD et DICKSON
et comparaison avec la méthode de KUHLMANN-WILSDORFet LAIRD

Notons que la méthode de HANDFIELD et DICKSON est tout a fait cohérente avec
celle de KUHLMANN-WILSDORF et LAIRD quant aux valeurs définies sur la
boucle. Les deux techniques donnent des valeurs qui ne différent que de ¢'a

condition de considérer la méme valeur de la contrainte donnant la

microplasticité. La méthode HANDFIELD-DICKSON semble mieux appropriée

quand une détermination absolue de la contrainte effective est recherchée ou

quand les portions élastiques sont petites.
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Analyse des boucles d'hystérésis enregistrées en cours de fatigue
a77K et a 300K

Détermination des critéres de mesures

Les boucles d'hystérésis ont été enregistrées a I'aide d'un microordinateur
de marque BFM. Ce développement du systéme informatique s'est effectué sous la
direction de G. DEGALLAIX et le détail du systéme d'acquisition est développé
dans sa thése d'habilitation [5].

La bonne qualité d'enregistrement des boucles dépend du nombre de points
suivant laquelle elle est numérisée. Nos boucles d'hystérésis sont digitalisées en
120 couples de points (o, €).

La partie élastique qui sera reportée sur les boucles est bétie & partir de la
mesure du module d"'YOUNG relevée au premier quart de cycle.

Enfin, le point de décollement est déterminé graphiquement. Il correspond
au point ol la partie de la boucle est distante de 0.5 mm de la pente élastique, ce qui
correspond & un écart de déformation de 0.0065%. Les contraintes sont ainsi
estimées a + 20 MPa.

La figure A8 schématise la mesure du module d'YOUNG au premier quart
de cycle ainsi que le relevé du point de décollement donnant accés aux contraintes

internes et effectives.

A CONTRAINTE
MPa)
400 /————'—’
A\ CONTRAINTE
300
{MPa)
400 + E 200
100
300 +
e
200 + " 0EF (%)
100 +
Séprmatin(7) 4 €

Figure A8 : mesure du module d'YOUNG et détermination de la
contrainte interne et de la contrainte effective

154




Nous avons appliqué les deux méthodes a la détermination des contraintes

internes et effectives en fonction du nombre de cycles dans les aciers 316L et 316LN
pour les essais menés a 77K et a 300K pour une variation de déformation totale Ag;
=25%.
Les résultats prouvent une bonne cohérence des deux méthodes. La figure A9
montre bien que les deux méthodes conduisent sensiblement & la méme valeur de
la contrainte interne et de la contrainte effective de 1'acier 316L pour 1'essai mené a
300K. Dans cet exemple, la valeur du module d'YOUNG mesurée d'apres le pente
du premier quart de cycle est de 196 000 MPa. Elle est en accord avec une autre
méthode qui consiste a évaluer le module d'YOUNG a partir d'enregistrements de
boucles d'hystérésis obtenues a tres faible amplitude de déformation (Ag; = 0.04%)
[6]. Au cours de cette étude, nous avions arrété le cyclage, démonté I'éprouvette des
mors de la machine et pratiqué un test de relaxation a décharges incrémentales sur
une machine & vis. Les contraintes interne et effective obtenues avec ce dernier
essai confirmaient celles obtenues d'apres les boucles d'hystérésis [6].

Enfin, il est clair qu'ignorer ¢' tend a surestimer les valeurs de contrainte effective.

500
contrainte maxi
+
+ + + + ++ + +
400 |- W+t
+ 1 o § mgg nD on
300 F o g "R Tn g
T 8] um R contrainte interne
E.
|
200 -
contrainte effective
s ¢ o g °° °o
100t o 88° °3 °o 3 3
Méthode HD : symboles pleins Méthode KWL : symboles ouverts
0 ' 3 5 23233l 1 2.2 3 1132l 2 A A & N
109 101 102 103

Nombre de cycles N

Figure A9 : comparaison entre la méthode de HANDFIELD et DICKSON (HD) et
la méthode de KUHLMANN-WILSDORFet LAIRD (KWL) sur la détermination
des contraintes internes et effectives dans l'acier 316L cyclé a 300K et a Ag;=2.5%
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La cohérence entre les deux méthodes n'est évidemment observée qua condition
d'appliquer le méme critére de plasticité. Ainsi, DEGALLAIX [7] préfere utiliser un
critere de macroplasticité plutét que de microplasticité. La pente élastique est donc
inclinée de maniére différente et le point de décollement de la boucle donne
forcément des valeurs de containte effective plus élevées si le module d"'YOUNG
apparent de l'éprouvette diminue et des valeurs de contraintes effective plus
faibles dans le cas contraire. Ceci explique que la contrainte effective dans l'acier
316LN déterminée par notre analyse est de l'ordre de 140 MPa (au cours des 20

premiers cycles) alors que DEGALLAIX {7} obtient environ 240 MPa.

Intérét de la décomposition de la contrainte d'écoulement :

La décomposition de la contrainte d'écoulement en contraintes interne et
effective permet d'attribuer certaines particularités de 1'évolution de cette
contrainte d'écoulement au cours du cyclage. C'est le cas olt le matériau présente
des phases de durcissement et d'adoucissement comme l'acier 316LN ou le laiton
70/30 [8].

Par exemple, BOUTIN et al [8] constatent que I'évolution de l'amplitude de
contrainte en fonction du nombre de cycles du laiton 70/30 présente & 300K une
phase de durcissement suivie d'une phase d'accommodation avant d'atteindre la
saturation a forte amplitude de déformation. En décomposant la contrainte
d'écoulement en contraintes interne et effective, BOUTIN et al [8] attribuent
l'adoucissement cyclique observé dans le laiton 70/30 & une diminution de la
contrainte interne et une augmentation de la contrainte effective.(figure A10).

Cette décomposition montre que l'origine de cette singularité peut étre différente
d'un matériau a l'autre méme si le mode de glissement est semblable comme cela

a été discuté au chapitre 3.
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Figure A10 : interprétation de l'adoucissement cycliqgue obervé dans le laiton [8]
4 l'aide des contraintes interne et effective

En conclusion, les contraintes internes et effectives peuvent étre extraites
raisonnablement des boucles d'hystérésis a condition de consacrer un soin
particulier & I'enregistrement des boucles et de connaitre le module d'YOUNG du
matériau. Enfin, il convient de choisir correctement le début de microplasticité a
partir de la pente élastique déduite du module d'élasticité du matériau et non pas a

partir du module d'élasticité apparent de 1'éprouvette.
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RESUME

Les aciers inoxydables connaissent actuellement un nouvel essor grace au
développement de nouvelles nuances a trés forte teneur en azote (jusque 1%
massique) dont la résistance mécanique est nettement supérieure a celle des aciers
conventionnels. L'objectif est d’énalyser le role de l'azote interstitiel sur la
plasticité cyclique des aciers inoxydables austénitiques, en particulier vers les basses
températures, puis d'étudier les parametres controlant le mode de glissement des
dislocations dans ce type d'acier. Une étude préalable de I'évolution des structures
de dislocations engendrées par fatigue en fonction de la température dans l'acier
316 sans azote est menée : le role du glissement dévié est mis en évidence par la
formation des arrangements de dislocations, discutée de maniére approfondie grace
aux observations en microscopie électronique a transmission. L'azote instaure du
glissement plan a 300K, origine d'une bonne tenue & la fatigue, par des effets
d'ordre a courte distance et de contraintes effectives élevées. A 77K, la plasticité
cyclique est accommodée par les fautes d'empilement, puis par la martensite € dans
les aciers a forte teneur en azote. De cette analyse, les parameétres favorisant le
glissement plan sont déduits. L'énergie de défaut d’empilement n'est pas le seul

facteur a considérer. Un ordre & courte distance et des contraintes effectives élevées

diminuent les possibilités de glissement dévié.

MOT-CLES
azote interstitiel - acier inoxydable austénitique - transformation martensitique -
fatigue oligocyclique - fatigue a basse température - structure de dislocations - mode

de glissement des dislocations

163




ABSTRACT

INFLUENCE OF NITROGEN INTERSTITIAL AND TEMPERATURE ON
FATIGUE DISLOCATION STRUCTURES OF AUSTENITIC STAINLESS STEELS

With the recent development of the process of high nitrogen steel making,
stainless steels are now attracting a new interest due to the better mechanical
resistance in comparison with conventional steels. The aim of the thesis is first to
analyse the role of nitrogen interstitial on the cyclic plasticity of austenitic stainless
steel, especially at low temperature, and then to determine parameters controling

the dislocation slip mode in this kind of steels. Evolution of fatigue dislocation

‘structures with test temperature in 316 stainless steel is first considered : the role of

cross slip is demonstrated from a focussed discussion of the dislocation
arrangements observed by transmission electron microscopy. Nitrogen induces
planar slip at 300K, giving rise to a good fatigue resistance, through short range
order and high effective stress effects. At 77K, the cyclic plasticity in high nitrogen
steels is accommodated by stacking faults and then by & martensite. Factors
promoting planar slip are thus discussed : stacking fault energy is not the only
factor to be considered, short range order and high effective stresses strongly

contribute to restrict cross slip.

KEY WORDS

nitrogen interstitial - austenitic stainless steel - martensitic transformation - low

mode




