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La dégradation des propriétés mécaniques des matériaux
métalliques par fatigue est due a4 une déformation plastique cyclique
localisée. C'est le plus souvent A partir de la surface que la fissuration du
matériau se développe. L'action du milieu corrosif se¢ situe bien
évidemment en surface. Ainsi lI'endommagement par fatigue ou par
fatigue-corrosion est étroitement lié a l'endommagement superficiel des
matériaux. Beaucoup de moyens traditionnels comme le grenaillage. le
polissage, les traitements de surface comme la carbonitruration,...... et
qui modifient les propriétés physiques ou chimiques des surfaces sont
employés depuis longtemps pour améliorer le comportement en fatigue
et en fatigue-corrosion.

De nombreux travaux ont ¢€été récemment conduits pour
améliorer les propriétés mécaniques en surface des matériaux par des
traitements modernes comme l'implantation ionique. Le traitement de
surface par implantation ionique présente beaucoup d'avantages par
rapport aux moyens traditionnels, cités précédemment. Cependant, les
mécanismes de l'effet de la couche implantée sur le comportement
cyclique restent a préciser.

On a montré aussi que la présence d'une couche d'oxyde i la
surface des métaux peut sensiblement modifier la contrainte
d'écoulement au cours d'essais mécaniques. Bien que ce phénomeéne soit
connu depuis une cinquantaine d'années et que des modeles aient éré
proposés, les mécanismes de base de l'effet de la couche d'oxyde reste
aujourd’hui encore mal compris, surtout les mécanismes lids d l'effer de
la couche d'oxyde sur la plasticité cyclique.

LLa présence d'une couche solide superficielle (Couche d'oxyde.
couche implantée en ions, couche passive pour certains matériaux en
corrosion) entraine une interaction avec le substrat. Ceci peut conduire 3
un changement significatif du comportement en fatigue et en fatigue-
corrosion. En méme temps, la différence d'environnement (air, vide.
milieux aqueux) affecte le comportement cyclique des couches solides
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superficielles et peut induire un changement du comportement cyclique
et du mode de rupture du substrat.

On sait  l'importance de l'effet de la  structure
cristallographique (C.F.C et C.C.) sur le mode de déformation plastique. 1l
nous a donc semblé intéressant d'étudier des alliages qui présentent des
modes de déformation différents afin de déterminer l'influence de celui-
ci sur la plasticité cyclique pour des matériaux recouvert d'une couche de
surface.

Ainsi dans notre étude, nous nous intéresserons d l'eftet de
couches superficielles de nature variée sur la plastucité cyclique du
substrat pour des alliages C.C. et C.F.C.. Nous nous intéresserons aussi 3
I'effet de l'environnement (air, vide et milieu corrosif) sur la déformation
plastique en surface des alliages C.C. et C.F.C. ainsi que letfet de la
dissolution anodique et de I'hydrogéne sur le comportement en fatigue-
corrosion des alliages passivables.

Ce rapport comporte cing chapitres:

Dans le premier chapitre, nous situerons notre étude dans le
cadre plus général des recherches actuclles sur la fatigue et la fatigue-
corrosion ainsi que sur l'effet des couches superficielles d'oxyvde et
d'implantation ionique.

Le second chapitre sera consacré d'une part 1 une
présentation des matériaux Studiés ¢t dautre part d la description des
moyens expérimentaux mis en quvre.

Le troisieme chapitre sera consacré a la présentation et 3 la
discussion des résultats de fatigue oligocyclique pour lacier 316L avec
couche d'oxyde, a l'air ¢t sous vide & 300°C. Pour expliquer lefter de la
couche d'oxyde sur le comportement cn fatigue, nous proposons une
nouvelle approche quantitative de la force d'interaction entre les
dislocations du substrat et la couche d'oxyde. Ceci constitue le point
central de notre thése.

Le quatricme chapitre sera consacréd 3 la présentation de
I'effet de la dissolution anodique ¢t de 'hydrogene sur le comportement



en fatigue-corrosion des alliages passivables base nickel INoOO et IN690
ainsi que pour d'autres aciers inoxydables C.F.C. et C.C., afin de vénitier la
premiére condition (la dissolution anodique adoucit la surface et favorise
une plasticité de surface) des mécanismes de fissuration par corrosion
sous contrainte d'un modele présenté par T. MAGNIN.

Le cinquieme chapitre sera consacré & la présentation et 1 la
discussion des résultats de la fatigue et de la fatigue-corrosion sur l'acier
316L avec implantation ionique. Il sera divisé en trois parties:

a). Dans une premiere partic nous présenterons et
comparerons les comportements purement électrochimiques de lacier
316L avant et apres implantation ionique.

b). La seconde partic sera consacré l'effet de la couche
implantée en ions azote sur les comportements et les mécanismes
d'endommagement en fatigue et en fatigue-corrosion de lacier 316L.

c). Dans la troisieme partic nous présenterons l'influence
de l'implantation en ions chrome sur les comportements cycliques de
I'acier 316L et la discussion en terme de mécanismes d'endommagement
microstructural.

Dans chaque cas présenté, on montrera comment le moddle
d'interaction entre couche de surface et dislocations du  substrat,
développé au troisieme chapitre, peut s'appliquer pour différents tvpes
de film superficiel.

Nous conclurons enfin pour résumer les effets de surtace sur
la plasticité cyclique ici mis cn évidence et leurs conséquences.



1_INTROD N

On sait qu'en fatigue Il'endommagement résulte de la
déformation plastique du matériau, et que, lorsqu'il n'y pas de gros
défauts tels que des inclusions ou des trous, les fissures s‘amorcent aux
surfaces libres. L'action du milieu corrosif se situe bien évidemment en
surface. Il est essentiel dans les études de fatigue et de fatigue-corrosion
de prendre en compte l'effet d'un éventuel film superficiel.

Il est important de déterminer d'une part quel peut étre
I'effet macroscopique de I'éventuel film superficiel (couche d'oxyde.
couche implantée en ions, couche passive) sur la plasticité cyclique et
d'autre part quel peut étre le mécanisme d'interaction entre cette couche
et le substrat en fatigue et en fatigue-corrosion.

Avant de voir quels types d'essais peuvent étre mis en
oeuvre, nous allons revenir sur les différents aspects du probléme:
endommagement en fatigue et en fatigue-corrosion et les rappels des
principaux résultats obtenus sur l'effet des couches superficielles en
déformation cyclique.

Ainsi nous présenterons une revue succincte des probleémes
de fatigue et de fatigue-corrosion en soulignant en particulier I'évolution
récente des connaissances pour les matériaux C.C. et C.F.C..

Puis nous présenterons le traitement de  surtace
d'implantation ionique et les  principaux résultats déjd obtenus en
fatigue a I'air dans la littérature.



Enfin, nous aborderons les probléemes de l'etfet d'une couche
d'oxyde solide sur le comportement des matériaux I chaud.

1-2 GENERALIT R LA FATIGUE ETLA FATIGUE-CORROSION
TERIAUX TCFE

La fatigue-corrosion associe un endommagement par fatigue
et un endommagement dii a la corrosion. La compréhension fine des
phénomenes de fatigue-corrosion nécessite donc de bien connaitre les
mécanismes intervenant en fatigue pure d'une part, et les phénomenes
électrochimiques d'autre part.

1-2-1 Fatigue a I'Air

1-2-1-1  Généralités

La mise en oeuvre de techniques d'essais modernes et
I'observation de I'évolution de la microstructure des dislocations d'un
matériau pendant le cyclage ont permis d'établir un lien entre les
mécanismes microstructuraux de la déformation plastique cyclique et
I'endommagement macroscopique du métal [1-3]. Au cours d'un essai de
fatigue, trois stades sont distingués: consolidation cyclique, amorgage des
fissures et propagation des fissures.

La consolidation cyclique apparait au cours des premiers
cycles. Lors d'essais a déformation plastique imposée, le matériau a
tendance a se durcir ou a s'adoucir. Aprés un nombre de cycles plus ou
moins long la contrainte n'évolue plus: I'état de saturation est ainsi
généralement atteint.

Au cours de la consolidation et pendant la saturation il v a
localisation de la déformation plastique. La microstructure de
dislocations évolue. Dans un premier temps les dislocations s'arrangent
pour former une structure microscopique hétérogéne qui se traduit par
un durcissement(cas d'un matériau recuit).  Puis un équilibre s'établit
entre le nombre de dislocations nouvellement créées par la détormation
plastique et les dislocations annihilées [3,4]. Clest I'dtat de saturation. On



a cru [5,6] que cet état correspondait & la phase d'amorgage des fissures.
Celles-ci s'amorcent généralement en surface et se propagent (rés
lentement jusqu'a une taille suffisante ou elles deviennent le si¢ge de
concentration de contraintes élevées. Les études de propagation se font
généralement en utilisant les lois de mécanique de la rupture [6]. Avant
que les fissures ne se propagent en volume, elles évoluent en surface,
notamment en fatigue oligocyclique. ‘

On a classé [7] les microfissures a la surface de l'échantillon
en quatre types différents (Fig.1-1):

a) Type I:

Ce sont des microfissures dont la taille n'excede pas la tille
de grain des matériaux (50 um environ). Elles s'amorcent dans les bandes
de glissement ou aux intersections bandes de glissement-joint de grain.

b) Type II:

Leur longueur est comprise entre 50um et 150pm. Elles se
forment par micropropagation en surface ou coalescence de fissures de
type I.

c) Type III:

Leur longueur est comprise entre 150 pm et 500um. Elles
proviennent de la propagation ou coalescence de fissures de type 1 et 1l
Ces fissures sont orientées perpendiculairement d la contrainte
mécanique principale.

d) Type IV:

Leur taille est supérieure & 5S00pum. Ces fissures se propagent
en volume, a l'intérieur de I'éprouvette et donnent liecu 3 une rapide
chute de la contrainte.

L.a localisation de la déformation plastique est un phénomene
essentiel en fatigue pour Il'amorgage des fissures; un autre facteur
important est la réversibilité de la déformation dans les sites de
localisation de la déformation |3]. Elle dépend étroitement de Ia
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Fig.1-1 Schématisation des diftérents types de microfissures



structure cristallographique du matériau, cubique centrée (C.C.) ou
cubique a faces centrées (C.F.C.).

1-2-1-2 Cas des matériaux C.F.C.

Un des principaux facteurs est ['énergie de défaut
d'empilement (EDE) TI' ou plus exactement le rapport I'/Gb, ou G est le
module de cisaillement et b le module du vecteur de Burgers.

Pour les métaux C.F.C., I'EDE peut varier de 20 mJ/m?> (pour
I'argent par exemple) a 170 mJ/m2 (pour l'aluminium). La température
et la composition chimique peuvent influer sur le glissement dévié. Une
augmentation de la température peut augmenter 'EDE des alliages C.F.C.
comme dans la plupart des matériaux [8]. L'addition, dans les aciers
inoxydables austénitiques d'éléments d'alliages et/ou la teneur en
interstitiels peuvent également influer sur le glissement dévié,
L'addition de chrome ou de molybdéne tend & diminuer le glissement
dévié. Il faut tout de méme noter que l'influence de la teneur en
carbone et en azote est controversée: l'azote et le carbone ne
modifieraient pas I'EDE mais accentueraient le caractére planaire du
glissement grice a effet d'ordre a courte distance, ce qui est plutdt bon
pour la tenue en fatigue [6].

La localisation de la déformation plastique dépend fortement
du rapport TI'/Gb. Suivant les valeurs de ce rapport, deux types de
comportement sont observés en fatigue [7].

1). T/Gb élevé:

Un rapport I'/Gb élevé favorise le glissement dévié. La
localisation de la déformation intervient alors dans ce qu'on appelle des
"Bandes de Glissement Persistantes” (BGP). Ce nom vient du fait que ces
bandes, une fois formées, réapparaissent aux mémes endroits apreés
polissage é€lectrolytique et nouveau cyclage.

Pendant I'état de saturation un processus de glissement
irréversible intervient dans les B.G.P. (di au glissement dévié et A
I'annihilation facile des dislocations). Ceci conduit & un amorgage rapide



des fissures par des mécanismes d'intrusion-extrusion dans les B.G.P. [9-
12].

2) I'/Gb faible

Dans ce cas, l'arrangement des dislocations est planaire (Fig.1-
2). La déformation plastique se localise alors dans des bandes de
glissement dont la structure est trés différente de celle des B.G.P. [3.13].
Ces bandes sont en effet constituées d'un amas de lignes de glissement
qui apparaissent pendant le stade de  conmsolidation cyclique. La
déformation plastique présente alors un caractére beaucoup plus
réversible car il y a peu d'annihilation des dislocations vis, le glissement
dévié étant défavorisé. Les déplacements de matiere sont alors
beaucoup moins importants et l'amorgage des microfissures dans les
bandes de glissement intervient beaucoup plus tard que dans les B.G.P..
Les durées de vie en fatigue plastique sont alors améliorées.

1-2-1-3 Cas des matériaux C.C.

On sait que les matériaux C.C. peuvent se déformer par
glissement ou maclage. Le glissement est le mode de déformation qui
intervient le plus souvent dans l'essai a T~0,2T¢. Pour les matériaux C.C..
la contrainte d'écoulement dépend fortement de la température et de la
vitesse de déformation [14,15]. Ceci est lié au comportement des
dislocations vis a/2<111>. En effet, celles-ci possédent une structure de
ceeur dissociée en trois partielles a/6<111> [16]. Elles sont peu mobiles 3
cause des fortes forces de friction du réseau (ou contraintes de PEIERLS).
Les dislocations coins sont ainsi beaucoup plus mobiles aux faibles
contraintes que les dislocations vis 4 T<0,2T;.

La contrainte appliquée o se décompose en deux termes o* et
si, ou o* est la contrainte "effective” dépendant de la température (T) et
de la vitesse de déformation (€) (Fig.1-3) et correspondant aux forces de
friction du réseau, et ou si est la contrainte "interne" correspondant aux
interactions a longue distance entre dislocations. Lorsque lactivation
thermique est faible (T est faible et/ou € élevée), la mobilité des
dislocations vis est faible et o* est élevée, alors que dans des conditions
ou l'activation thermique est suffisante, la mobilité des dislocations vis
est comparable a celle des coins et o* devient négligeable.
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Fig.1-2  Arrangement des dislocations sur le plan (1 21) d'un cristal
316L (149) cyclé a Aep/2=10-3, 20°C) | 13].
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Les matériaux C.C. peuvent aussi se déformer par maclage
(Fig.1-4) lorsque le glissement est trés difficile. 11 se produit donc par
une activation thermique trés faible (trés basses T, € et o* élevées). De
nombreux modeles ont été proposés pour expliquer la formation des
macles [17). MAHAJAN [18] a proposé une compétition entre le
glissement et le maclage selon la réaction suivante:

Maclage
1/2<111>< == >3x1/6<111>
Glissement

C'est a dire qu'il y a glissement lorsque la recombinaison des
trois partielles est possible sous lPaction de l'activation thermique sinon il
y a maclage.

En fatigue plastique, suivant le mode de déformation
(maclage ou glissement), la localisation de la déformation est t(rés
différente.

1) Alliages se déformant par maclage

Trés peu d'études ont été réalisées en fatigue. En 1986,
COUDREUSE}19] a étudié en détail le comportement cyclique d'un alliage
Fe-26Cr-SNi-1Mo présentant ce mode de déformation. Sur cet alliage, le
maclage intervient a température ambiante pour n'importe quelle
vitesse de déformation. Ceci est di a lintroduction de nickel dans
'alliage Fe-26Cr-1Mo. Les forces de friction du réseau sont alors
augmentées et le glissement rendu plus difficile [20,21]. Le maclage
intervient généralement dés la limite d'élasticité [20]. En fatigue, il se
produit au cours des premiers cycles, puis laisse la place & un mode de
déformation par glissement |[19]

2) Alliages se déformant par glissement

C'est le cas, par exemple des alliages de fer pur et du Fe-
26Cr-1Mo a température ambiante. Le paramétre important est dans ce
cas l'activation thermique.
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a) Activation thermique est faible

La mobilité des dislocations vis est inféricure & celle des
dislocations coins dans le cas de faible activation thermique.

La déformation est accommodée par le glissement quasi-
réversible des dislocations coins aux faibles valeurs de déformation
plastique (Aep/2<10-3). 1l n'y a pas de durcissement cyclique et la
déformation est relativement homogeéne dans toute l'éprouvette [22].

Lorsque la déformation cyclique augmente, les dislocations
coins ne suffisent plus a accommoder la déformation et il y a glissement
des dislocations vis. Les propriétés particulieres de ces dislocations
induisent une asymétriec de glissement entre traction et compression
[23,24], Ceci provoque un changement de forme des cristaux au cours du
cyclage par déplacement de matiere différent entre traction et
compression. Ce changement de forme dépend de l'orientation des grains
et provoque un décohésion aux joints de grains, induisant en fatigue des
amorgages et propagations intergranulaires [7,19,23] des fissures.

b) Activation thermique est élevée

Dans ce cas, la mobilité des dislocations vis est équivalente 3
celle des dislocations coins, le glissement dévié 1 longue distance devient
possible. Le comportement des alliages C.C. est alors comparable d celui
des alliages C.F.C. a rapport T'/Gb élevé. 11 y a formation de B.G.P. et
amorgage et propagation des fissures transgranulaires dans celles-ci [23].

C'est le cas pour les essais d température élevée ou d vitesse
de déformation faible. Notons que dans le cas particulier de l'alliage Fe-
26Cr-1Mo, on peut passer de conditions d'activation thermique faible (ou
basse température) a des conditions "haute température” en faisant
varier la vitesse de déformation d température ambiante [3].
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1-2-1-4 Conclusion sur l'endommagement en fatigue

Les résultats exposés précédemment montrent bien le lien
entre la structure cristallographique du matériau, qui gouverne le
comportement des dislocations, et l'endommagement superficiel en
fatigue. Ainsi dans le cas de nos alliages, I'endommagement superficiel
doit donc étre trés différent suivant les structures cristallographiques
(C.C.ouCF.C).

On congoit trés bien que ces différents types
d'endommagement superficiel (décohésion aux joints de grains,
formation d'extrusions et d'intrusions dans les B.G.P.) auront un rdle
capital dans l'endommagement en fatigue-corrosion.

1-2-2 Endommagement di au Milieu Corrosift

En fatigue-corrosion sur matériaux purs, l'endommagement
dd au milieu corrosif peut prendre plusieurs formes dont la dissolution
anodique et la fragilisation par I'hydrogéne. La dissolution anodique du
métal concerne le passage d'atomes du métal & I'état d'ions (Fig.1-5). Elle
est représentée par la réaction suivante:

Une réaction cathodique est liée, comme:

172 O+H0+2¢7------ >2(OH)-

ou 2H*+2e------- >Ha(en milicu acide ou désaéré).

La dissolution anodique correspond A& une variation
d'enthalpie libre (-AG) ou:

-AG=nEF n: étant la valence
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Fig.1-5 Processus de la dissolution anodique.
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F. étant le Faraday

Le potentiel caractérise donc I'énergie disponible pour la
dissolution. Le courant de dissolution 1 représente la quantité d'atomes
du métal dissous par unité de temps: il est relié d l'énergie d'activation
AG* (I= e8G*/RT) | caractérise la cinétique de dissolution.

Pour [l'acier inoxydable, une approche de Il'endommagement
en fatigue-corrosion peut étre réalisée a partir des courbes intensité-
potentiel J=f(E) ou J est la densit¢é de courant et E le potenuel
électrochimique. Cette courbe présente souvent l'allure de la figurel-6.
Lors des essais de fatigue-corrosion, différents types de comportement
peuvent étre envisagés suivant la valeur du potentiel imposé [24].

Eoq: Potentiel de corrosion libre (ou potenticl de repos
dynamique): le courant anodique de dissolution est égal au courant
cathodique, globalement le courant est nul. La valeur de Eo est proche de
la valeur du potentiel électrochimique pris par I'échantillon lorsqu'il est
plongé dans le milieu corrosif.

Er:  Potentiel de Flade: la valeur du potentiel correspondant au
maximum du pic d'activité. Notons que les aciers inoxydables 316L et
Fe-26Cr-1Mo en milieu 3% NaCl ne présentent pas un pic, saut pour
l'acier 316L a des valeurs de PH inféricures a 2 |25].

Eyp: Potentiel de début de passivation: le matériau se
recouvre d'une couche passive qui protége le métal de la dissolution.

E;: Potentiel de rupture au deld duquel il y a tformation de
piqiares. Le phénoméne de piqiiration est li€é & une déstabilisation de la
couche passive. Quand on impose un potentiel supéricur d E,, des piqures
peuvent se former. Elles croissent jusqu'd une taille critique ou les
fissures vont s'amorcer par effet de concentration de contraintes. Dans
ce cas, la limite de fatigue observée a l'air disparait.

E,: Potentiel de protection des piglires en dessous duquel
les piglires ne peuvent pas se former. Entre E, et E;, des piqures
peuvent se former et se repassiver. En fond de piqires, il existe des
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Fig.1.6 Courbe intensité-potenticl: cas des matériaux passivables.
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concentrations de contrainte et suivant la valeur de la contrainte
appliquée il y aura ou il n'y aura pas amorgage de fissures. Quand on
impose le potentiel Egp<E<Ep qui est le domaine de passivité sans piqures,
le comportement en fatigue-corrosion dépend de la stabilité de la couche
passive.

Pendant le cyclage, les variations de potentiel E (dans le cas
d'essai a potentiel libre) ou du courant de corrosion 1 (dans l¢ cas d'essai
a potentiel imposé) peuvent €tre enregistrées au cours du temps.

Une allure des transitoires de courant au cours d'un cycle 3
potentiel imposé est donnée par la figure 1-7. Les paramétres qui
peuvent permettre de quantifier l'endommagement sont les suivants:

1) J; et Jo représentant les valeurs des pics de courant en
traction et compression respectivement (rappelons que J=1/S ol 1 est
I'intensité du courant mesuré et S la surface de I'échantillon exposée i la
solution).

2) Jb qui caractérise lactivité électrochimique de la surface
de I'échantillon au moment de l'inversion du signal de déformation.

3) AQ qui représente la quantité d'électricité consommée par
cycle. AQ peut étre relié A la quantité de métal dissous par la loi de
Faraday:

AQ=mnF/M

Ou M: masse molaire de l'alliage;

n: nb d'électrons mis en jeu dans les réactions
électrochimiques;

F: étant le Faraday.

Comme mentionné ci-dessus, nous savons bien que les modes
d’'actions du milieu corrosif peuvent é&tre trés divers, le dommage
résultant sera fonction de lintensité des phénoménes de corrosion mais
aussi de la localisation de ceux-ci. Une corrosion générale pourra étre
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Fig.1-7 Allure des transitoires de courant d potentiel impose.
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moins dangereuse qu'une dissolution trés localisée. Nous avons
schématisé en séparant les différents modes d'action, mais il faut bien
voir que plusieurs peuvent coexister. Ainsi en condition de dissolution
anodique la réaction cathodique associée peut étre la décharge
d'hydrogéne (surtout si le milieu est déséaré) qui aura également un rdle
dans l'endommagement du matériau. Enfin la piqiration peut aussi
intervenir.

| - y ION 1ONI

1-3-1 Traitement de Surface d'lmplantation lonique

1-3-1-1 Principe de l'implantation ionique

Utilisées depuis des décennies dans le domaine des semi-
conducteurs (les premiers essais datent de 1954), l'implantation en tant
que traitement de surface pour améliorer les propriétés de résistance A
I'usure, a la fatigue, a la corrosion de métaux et alliages a été proposée la
premiére fois en 1973; les premiéres applications industrielles, d savoir
I'implantation d'azote dans des aciers et des alliages de titane pour
prothéses orthopédiques datent de 1985 environ [26].

L'implantation ionique est un procédé selon lequel des ions
sélectionnés sont accélérés sous une trés basse pression résiduelle i des
énergies allant de quelques dizaines a quelles centiines de KeV, afin de
les introduire dans les couches superficielles d'un matériau [27]. En
affectant ainsi la composition chimique et les paramétres physiques sur
une épaisseur généralement inférieure au micrometre, on modifie
notablement les propriétés de surface du matériau.

En principe, il est possible d'implanter n'importe quel 1yvpe
d'ions (N, Cr, Mo, Ti, B, C,......) dans n'importe quel type de matériaux
(aciers, alliages de titane, d'aluminium, céramiques....... ). le choix du
couple (ion implanté/matériau) étant fonction des propriétés recherchées
(résistance a l'usure, tenue i la corrosion) [27].
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La figure 1-8 représente le schéma-type d'un implanteur
industriel performant [28]. Dans cet implanteur, les espece choisies sont
ionisées, puis accélérées a des tensions de quelques dizaines 3 quelques
millions de volts (20 KeV a4 3 MeV) sous une pression résiduelle de
Sx10-5 torr environ. Les ions pénétrent dans le matériau et sont arréeds
en perdant leur énergie par collision avec les atomes du substrat. Ils se
répartissent selon une distribution sensiblement Gaussienne avec une
concentration maximale située entre 5 et 10 nm de la surface (Fig.1-9)

[27).

Les principaux paramétres de l'implantation ionique sont:

---Le matériau que l'on implante et l'ion sélectionné;

---Le flux (nombre d'ions/cm?) qui détermine la
concentration en ions implantés;

---La tension d'accélération (KV), qui détermine la
profondeur d'implantation (Fig.1-10 [27] relative 3 l'azote);

---La densité de courant (pA/cm?) qui détermine la durée

d'implantation et a laquelle sont liées les effets de température qui
constitue un paramétre supplémentaire.

1-3-1-2 Avantages et limitations de l'implantation ionique

Par rapport aux nombreux traitements de surface "chimiques”
ou "physiques”, I'implantation ionique d'azote présente quelques
avantages et inconvénients.

1. Avantages

---La température des pieces peut é€tre limitde 3 quelques
dizaine de degrés Celcius au cours de l'implantation;
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Profondeur, nm

Fig.1-10 Profils d'azote implanté A 10'7ions/cm? dans un acier
Z20C13 a Différentes énergies: A, 20kV; B,JOkV; C,00KkV:
D,80kV; E,100kV.
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---L'absence d'interface supprime les problémes liés 2
I'adhésion de couches sur le matériau traité;
---Les distributions en profondeur sont bien controlées;

---On crée des contraintes de compression souvent
bénéfiques pour les propriétés mécaniques;

---La gamme des matériaux concernés est (rés importante:
aciers, titane, métaux durs, céramiques.......

2. Limitations:

---L'épaisseur traitée est faible (inférieure au micrometre);
---Les surfaces a traiter doivent €tre en vue directe;

---Les pollutions du vide résiduel de l'implanteur doivent
étre maitrisées [26].

1-3-1-3  Caractérisation des couches implantées

Les ions implantés modifient la structure du matériau
(formation de nombreux défauts-dislocations...... et de nouvelles phases),
et donc les propriétés de surface.

A. Nouvelles phases

De nombreux auteurs [29-32] ont trouvé que l'implantation
ionique entraine la présence” en surface de microstructures différentes
par rapport au substrat et méme la formation de nouvelles phases. A
titre d'exemple, dans le cas de l'azote, on trouve pour des doses
supérieures ou égales a 2x1017 ions/cm? divers nitrures et carbonitrures
des éléments constituant le matériau (Fe, Cr, Ti...... ). Les précipités formés
sont de petite taille (5 nm) [27].
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B. Dislocations

On a montré [33-37] qu'il y avait création de défauts dans la
couche implantée, essentiellement des dislocations.

A.N. DIDENKO et al [33,34] ont étudié I'évolution des
dislocations en fonction de la distance a la couche implantée pour les
alliages de cuivre et Fe-a. Ils ont trouvé que aprés l'implantation
ionique (C, W, Fe) sur le fer pur, le nombre des dislocations varie de la
surface jusqu'a quelques dizaines et méme quelques centaines de
microns. C'est a dire que l'effet de la couche implantée peut aller jusqud
quelques dizaines, quelques centaines de microns, méme si l'épaisseur
traitée est faible (I'épaisseur est inférieure 3 100 nm) [33].

La Fig.1-11 [34] représente pour le fer pur, la densité de
dislocations qui augmente jusqu'd une valeur maximale (} la profondeur
de 5 a 10 microns) et qui diminue progressivement de maniére
asymptotique, jusqu'a la valeur originelle, & la profondeur d'environ
200um.

C. Microdureté et contrainte résiduelle

L'implantation ionique entraine la présence en surface de
contraintes mécaniques de compression qu'il est difficile de mesurer
compte tenu de la faiblesse de I'épaisseur intéressée (100 nm environ).
Toutefois, des microduretés Vickers ou Knoop effectuées sous trés faible
charge (1-5 gr) sur la surface implantée montrent que la couche
implantée est plus dure que le substrat [38].

Le changement de microdureté relative est trés évident sous
tres faible charge (Fig.1-12) |38]. Cependant, la profondeur d'indentation
sous la charge 2 gr [38] est de 0,2 pm pour un acier classique avec
implantation au chrome et cela est deux fois supéricure A celle de la
couche implantée. Ainsi la microdureté réelle de la couche implantée est
plus élevée que celle mesurée.

D.J. MORRISON et al [39] ont étudié I1'évolution des
microduretés en fonction de la profondeur de [l'échantillon & laide de
nano-indenter. Ils ont trouvé que aprés l'implantation ionique
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Fig.1-12  Evolution de la microdureté relative en fonction de charge
imposé.
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d'aluminium ou de Ni-75%Al, la microdureté de la surface implantée
dans un alliage de nickel est deux a trois fois supéricures 3 celle obtenue
sur le substrat (Fig.1-13). De plus, 3 mesure que s'éléve la tension
d'accélération, la microdureté de la couche implantée augmente.

En plus de l'augmentation de la microdureté de la couche
implantée, Il'implantation ionique entraine la présence en surface de
contrainte mécanique résiduelle (compression). A titre d'exemple, dans le
cas d'implantation en ions nickel et aluminium en surface de lalliage de
Ni-16%Al, on a trouvé que la contrainte résiduelle en compression s'éléve
respectivement 2 0,4 GPa et 1,3 GPa [39].

Comme mentionné ci-dessus, nous savons bien que aprés
implantation ionique, la couche implantée présente une densité de
dislocations et une microdureté plus élevées, la formation de nouvelles
phases et une contrainte résiduelle par rapport au substrat. Bien sir. en
tant que traitement de surface l'implantation ionique peut aussi modifier
les propriétés des matériaux liées a d'autres endommagements
superficielles tels que la fatigue ou la fatigue-corrosion. Il y a une thése
en cours étudiant trés en détails ce sujet dans notre laboratoire par L.
BOURDEAU [28]. Nous présenterons donc les principaux résultats obtenus
a ce jour sur la relation entre implantation ionique et la fatigue ou la
fatigue-corrosion des matériaux. Ces résultats permettent de situer le
cadre de notre propre travail.

1-3-2 Fatigue et Implantation lonique
1-3-2-1 Endurance

Dans le domaine de l'endurance, de nombreux auteurs |[30.40-
43] ont établi que I'implantation ionique sur différents métaux (304L,
Ni20Cr, Cu......) améliore généralement la durée de vie en fatigue
endurance (Fig.1-14). Dans quelques cas aucune modification n'est
observée [40,41]. De nombreuses hypothéses ont été avancées pour
expliquer l'amélioration générale due A& l'implantation ionique dans le
domaine de I'endurance:
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profondeur dans un alliagede nickel 3 diftérentes énergies.



800

¢ Non implanté
° lmplant¢  25KeV
¢ 2x10'7 ions em? C

'y

Fig.1-14  Comportement en fatigue

10()

N, cycles

[

de
au carbone et non implanté.

Ialliage Ni-20Cr implante



20
\ 1). Création de défauts dans la couche implantée [30]
essentiellement des dislocations accompagnées de la formation de
nitrures ou carbures (selon la nature de l'ion implanté, C, N). Ces défauts
bloqueraient le glissement des dislocations, et ainsi empécheraient la
formation en surface d'extrusions ou d'intrusions.

2). Formation de bulles gazeuses dans la couche
implantée[44]. Ces bulles gazeuses agissent comme puits de dislocations
et empéchent ainsi les dislocations d'émerger en surface.

3). Les effets conjoints de durcissement par formation d'une
solution solide, et de contraintes résidueclles de compression. Ces deux
phénomenes empéchent le glissement des dislocations dans la couche
implantée.

Pour le domaine de fatigue plastique sous une déformation
plastique imposée, l'implantation ionique a montré l'amélioration de la
durée de vie dans quelques cas, mais l'influence néfaste a été observée
dans d'autre cas (Fig.1-15) [45].

On pense que les principaux parametres influents de
I'implantation ionique sur le comportement de fatigue plastique des
matériaux implantés sont:

---L'élément que l'on implante [46,47];

---Le flux (nombre d'ions/cm?) |47-49);

---La tension d'accélération (kV).

/

1-3-2-2 Amorgage des fissures

L'implantation ionique peut conduire 3 un changement des
mécanismes d'amorgage et donc des sites d'amorgage. Mais ceci reste
aujourd'hui mal connu.
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Pour les matériaux ductiles, l'amorgage des fissures a lieu
généralement dans les bandes de glissement débouchant en surface
(extrusions-intrusions). On a observé qu'il peut y avoir un changement
de sites d'amorgage [48] et du mode d'amorgage [50,51] au cours de
fatigue pour les matériaux ductiles aprés traitement d'implantation
ionique par rapport 3 matériaux non implantés. Cependant, les
mécanismes de l'effet de la couche implanté sur l'amorgage des fissures
au cours de fatigue reste 3 préciser.

1-3-3 Implantation lonique et Corrosion

La présence d'éléments introduits en surface par implantation
ionique peut modifier favorablement la corrosion du substrat. L'étude du
comportement en corrosion de [l'acier inoxydable austénitique 304L,
implanté en ions azote, a montré que la présence d'azote en solution
solide améliore fortement la résistance a l'amorgage de la corrosion par
pigires en milieu chloruré, sans endommager la résistance a la corrosion
générale [52,53]. Par contre, l'azote précipité a I'état de nitrures de
chrome est nocif, en particulier par les effets de déchromisation ainsi
créés [54, 55]. Les hétérogénéités de composition favorisent localement
une dissolution anodique, en milieux chlorurés, qui peut enclencher des
phénoménes de corrosion en cellule occluse (effets de crevasse) [28].

La résistance a la corrosion des aciers inoxydables repose
fondamentalement sur la présence d'éléments d'alliages en solution
solide, essentiellement du chrome, du nickel et du molybdéne. Le
chrome joue son rdéle d'inhibiteur par la formation d'un film protecteur
qui arréte ou freine la progression de la corrosion. Par contre la présence
de carbures de chrome est néfaste pour les effets de déchromisation
qu'elle entraine. 1l y a alors risque de corrosion intergranulaire. Le choix
des ions a implanter dans notre étude (316L) résulte donc de ces
considérations. |

-

Nous reprendrons ces élements de bibliographie pour
souligner les points nouveaux apportés par notre étude.
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1-4 QUELQUES EFFETS DES COUCHES D'OXYDE SUR LE
COMPORTEMENT DES MATERIAUX

En 1934, ROSCOE ([56] a établi qu'une couche d'oxyde
d'épaisseur inférieure a 20 atomes, peut augmenter d'environ 5% Ia
contrainte d'écoulement du cadmium. Cet effet s'appelle "Eftet ROSCOE".
Depuis lors, des études ont été menées sur l'effet de la couche d'oxyde
sur le comportement mécanique des matériaux.

Au début (1934-1967), les plupart des travaux se sont
focalisés [57-60] sur l'effet de la couche d'oxyde sur la contrainte
d'écoulement d'alliages H.C.P., par exemple le zinc et le cadmium dans
lesquels il y a seulement un systeme de glissement facile. Tres peu
d'études [52,61] concernent l'effet de couche d'oxyde sur la contrainte
d'écoulement d'alliages C.F.C. et C.C..

De 1953 a 1967, des modeles [58,63] reposant sur l'effet de la
couche d'oxyde ont été proposés pour expliquer les phénomenes
d'augmentation de la contrainte d'écoulement. On a cru que la présence
d'une couche d'oxyde pouvait bloquer l'émergence des dislocations
mobiles en surface, et ainsi perturber la déformation plastique de
surface.

Le premier travail consacré a l'effet de la couche d'oxvde sur
le comportement en fatigue est di essenticllement a J.C.GROSSKREUTZ
[64]. Il a montré qu'une couche d'oxyde (€paisseur de 5 nm & 10 nm).
peut affecter le comportement en fatigue et le mode de glissement de
I'aluminium monocristallin et polycristallin au cours de cyclage.

Quelques calculs théoriques ont été¢ aussi menés sur
I'interaction entre la couche d'oxyde et le substrat [58.63] et sur la
fissuration et la rupture [64-67] de couche d'oxyde. On a aussi proposé le
concept de la force-image [58,68] sur les dislocations proches de la
couche superficielle. Ceci a été proposée pour expliquer l'intluence d'une
couche d'oxyde sur I'émergence des bandes de glissement dans le
substrat.  Malheusement, cette perspective n'a pas été développée dans
les 15 derni¢res années et trées peu d'études ont été mendes dans ce
sens. Les mécanismes de l'influence d'une couche d'oxyde sur le
comportement en fatigue restent encore mal connus aujourd'hui. Notre
¢tude reprendra cependant les concepts développés il y a plus de 15 ans.
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Bien que l'effet important du module d'Young de la couche
d'oxyde sur le comportement en fatigue des matériaux avec couche
d'oxyde soit établi depuis longtemps [58-68], les mécanismes
fondamentaux restent encore mal compris. En méme temps. LG.
GREENFIELD et al [69] ont étudié l'effet de diftérentes couches de
diffusion sur le comportement en fatigue du cuivre monocryctallin. Ils
estiment que l'amélioration de la durée de vie ne dépend pas du module
d'Young de la couche superficielle, mais qu'elle €tait associée au retard
ou 2 l'élimination de la formation d'extrusions-intrusions |70].

On a aussi étudie [67] l'influence de l'environnement sur le
module d'Young de la couche d'oxyde formé sur d'aluminium. Il a éié
trouvé que l'humidité pouvait diminuer le module d'Young de la couche
d'oxyde (Fig.1-16). J.C. GROSSKREUTZ [67] a aussi ¢€tabli la relation des
paramétres mécaniques de la couche d'oxyde entre lair et sous vide:

o,(Vide) EC(V);- e (V)
oi(Air) - E(A) —el.(A)

Ou oy est la contrainte de la rupture;
E. est le module d'Young de la couche d'oxyde;

gr est la déformation de la rupture.

V.K. SETHI et coll. |71,72] ont aussi étudié l'intluence d'une
couche d'oxyde sur le comportement mécanique des métaux
monocristallins sous les températures différentes. Ils ont trouvé que
pour toutes températures inférieures A ~250°C, la contrainte de
cisaillement du niobium sans couche d'oxyde est supéricure de 2 ou 3
fois a celle de niobium avec couche d'oxyde (Fig. 1-17). Cependant. pour
une température >300°K, la contrainte de cisaillement du niobium avec
couche d'oxyde (Fig.1-17) est plus élevée que celle du niobium sans

couche d'oxyde.
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Fig. 1-16 Evolution du module d'Young de la couche d'oxyde en
fonction de I'humidité pour l'allinge d'aluminium | 03]
a température ambiante
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Toutes les études présentées ci-dessus révelent qu'il est
intéressant d'étudier le mécanisme de l'effet de la couche d'oxyde sur les
propriétés mécaniques et de l'effet du changement d'environnement (air
et vide) sur le comportement en fatigue de matériaux ainst recouverts.

1-5 OBJECTIF DE CETTE ETUDE

On voit l'importance, comme mentionné ci-dessus, lors des
essais de fatigue et de fatigue-corrosion, des effet de la structure
cristallographique et de la couche superficielle sur le comportement en
fatigue et en fatigue-corrosion des matériaux.

T. MAGNIN et coll. [17,19-21,73] ont étudie l'effer des
structures cristallographiques (C.C. et C.F.C.) sur les caractéristiques des
dislocations et le mode de déformation au cours de la déformation
cyclique. Nous nous intéresserons plus particulierement a l'effet des
couches solides sur la plasticité cyclique de l'acier austénitique 316L et
de l'acier férritique Fe-26Cr-1Mo et modéliserons ce mécanisme de
I'interaction entre la couche solide et le substrat a l'aide des ancienne
idées sur le concept de force-image; nous nous intéresserons aussi 3
I'effet du changement d'environnement (air, vide et milieu corrosit) sur
la plasticité cyclique en surface des matériaux. Ainsi nous conduirons
des essais de fatigue a l'air, sous vide et en milieu corrosif pour analyser
I'effet des couches solides sur le comportement en fatigue et en fatigue-
corrosion dans différents environnements; enfin nous nous intéresserons
I'effet de la dissolution anodique en surface et de ['hydrogéne sur la
plasticité cyclique des matériaux passibles. Ceci nous permetira
d'avancer dans la compréhension des mécanismes de fissuration par CSC
et fatigue-corrosion.

Dans les chapitres suivants, nous présenterons, tout d'abord.
les matériaux étudiés et les moyens expérimentauXx mis en  ocuvre
(chapitre 1I).

Ensuite, nous présenterons (chapitre 111 l'eftet d'une couche
d'oxyde solide sur le comportement en ftatigue oligocyclique de lacter
3161 a l'air et sous vide a 300°C. Nous modéliserons l'interaction entre la
couche d'oxyde et le substrat pour expliquer le mdécanisme de leffet de
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la couche d'oxyde sur la plasticité cyclique pour différents
environnements.

Le quatrieme chapitre sera consacré a l'investigation de I'effet
de la dissolution anodique (effet de surface 1a aussi) et de l'hydrogéne
sur la plasticité cyclique des alliages base nickel IN600 et IN690 et
d'aciers inoxydables C.F.C. et C.C.. Cette étude peut aussi avoir des
conséquences sur la compréhension des mécanismes de corrosion sous
contrainte des matériaux passibles.

Enfin nous présenterons, dans le chapitre V, l'influence de
I'implantation en ions azote et chrome (autre forme d'effet de surface)
sur les comportements en corrosion, en fatigue et en fatigue-corrosion
de l'acier 316L.
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CHAPITRE 11

Au cours de ce chapitre, nous présenterons tout d'abord les
matériaux étudiés; puis, la préparation des éEprouvettes avec couche
d'oxyde et avec couche d'implantation ionique; enfin, nous décrirons les
moyens expérimentaux mis en oeuvre pour les essais mécaniques et
électrochimiques de notre travail.

- RIA

Nous avons vu que l'endommagement superficiel en fatigue
dépend étroitement du mode de déformation plastique donc de la
structure cristallographique des matériaux. Il nous a ainsi semblé
intéressant d'étudier des alliages présentant des structures diftérentes
(C.F.C. et C.C.) afin de déterminer l'influence de la couche superficielle
sur le comportement en fatigue et fatigue-corrosion de matériaux
métalliques C.F.C. et C.C..

Deux aciers inoxydables, le 316L et Fe-20%Cr-1%Mo, et deux
alliages a base de nickel, I'IN600 et I'IN690 ont été étudiés. D'une part un
alliage Fe-26%Cr-1%Mo qui est C.C. et d'autre part trois alliages 316L.
IN60O et IN690 qui sont C.F.C..

Les compositions chimiques des matériaux étudiés sont
données dans le tableau 1 (% en masse).



32

Tableauy 1
Compositions des matériaux

Cr Mo Ni N2 C Fe Mn Si Al Th

316L 17,5 2,42 13,5 0,01 0,015 Bal / / / /
26Cr-1Mo 25,5 1 0,1 0,008 0,002 Bal. / / / /
In600 16,25 0,02 73,1 / 0,027 8,95 0,83 0,07 0,16 0.25
In690 28,91 / 59,49 / 0,022 10,51 0,31 031 0,142 0.21

2-1-1 Alliage 316L

C'est un acier inoxydable austénitique de haute pureté qui
contient environ 18% de chrome. Cet élément joue son rdle protecteur
par la formation d'une couche qui diminue largement la progression de la
corrosion.

L'acier 316L présente des caractéristiques intéressantes de
résistance a la corrosion, et de comportement cyclique en fatigue
oligocyclique et en fatigue-corrosion Cette propriété en a fait un des
matériaux de choix dans bon nombre d'applications industrielles.

Cet acier 316L a déja été largement étudié en fatigue
oligocyclique et en fatigue-corrosion en milieu CI- {1.2]. Nous en avons
déja parlé dans le chapitre I.

2-1-2  Alliage Fe-26%Cr-1%Mo

C'est un acier inoxydable ferritique de haute pureté. En effet
dans le type d'aciers C.C. a haute teneur en chrome il est nécessaire de
réduire au maximum les teneurs en éléments interstitiels. La présence
d'azote et de carbone a des niveaux C+N>150 ppm conduit & une fragilité
importante [3]. Une telle purcté est obtenue industriellement en cours
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d'élaboration par une technique de fusion par sous vide bombardement
d'électrons.

Les aciers inoxydables ferritique a haute teneur en chrome
présentent des caractéristiques intéressantes de résistance a la corrosion.
En particulier leur comportement en corrosion sous coatrdinte dans les
milieux chlorurés est souvent meilleur que celui des aciers inoxydables
austénitiques [4,5]. Ils sont employés industricllement dans des
conditions sévéres d'utilisation, notamment dans l'industrie chimique [6].
Toutefois leur emploi est limité aux basse températures. Au-dessus de
400°C la précipitation de phase fragilisante interdit toute utilisation [3].

L'alliage Fe-26%Cr-1%Mo a déja été largement étudié en
fatigue a partir de poly et monocristaux [7]. Les résultats obtenus ont
montré qu'a température ambiante on passait d'un régime de
déformation "basse température” aux vitesses de déformation élevées
(10-2s-1) a un régime de déformation "haute température” aux faibles
vitesses de déformation (10-3s-1) (cf. chapitre 1).

A €=2.10-2s-1 on observe la présence de longues dislocations
vis (Fig.2-1A), ce qui traduit leur faible mobilité. Cette microstructure est
caractéristique d'un régime de déformation "basse température” dans les
C.C.. Au contraire, 2 €=2.10-5s-! on constate la présence d'amas contenant
une grande densité de dislocations, et la formation de parois (Fig.2-1B).
Entre les parois on note la présence de dislocations mixtes et courbes.
Une telle structure, qui est comparable a celle observée dans le cuivre
traduit un comportement "haute température”.

2-1-3  Alliages IN600 et INGYO

Les alliages IN600O et IN690 sont des alliages 3 base de nickel.
Ces alliages sont élaborés par la société IMPHY S.A..

L'alliage IN600 est employé industricllement pour les tubes
des générateurs de vapeur. Il est semnsible a la corrosion sous contrainte
en milieu PWR. Depuis les premiers résultats obtenus par CORIOU en ce
domaine |[8), de nombreuses études [9-11] se sont développées pour
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Fig.2-1  Arrangement des dislocations sur le plan (2 11) d'un cristal [011]
Fe-26Cr-1Mo aprés 10 cycles 4 Ag;2=6x10-3 pour diftérentes
vitesses de déformation | 7}, A. £=2x10-2 sl B, £=2x10"3 s°1
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comprendre les mécanismes de cette corrosion sous contrainte qui est de
type intergranulaire.

L'alliage IN690 est élaboré pour augmenter la teneur en
chrome et diminuer la sensibilité de la corrosion sous contrainte.

2-2 PREPARATION DES EPROUVETTES

Les éprouvettes sont prélevées A partir de barreaux forgés
dans le sens long. Ces barres ont subi les traitements thermiques
suivants:

---316L: 1050°C pendant 30 min et trempe a l'eau. La taille
de grain est de l'ordre de 50um.

---Fe-26Cr-1Mo: 1050°C pendant 30 min et trempe i l'eau. La
taille de grain est de I'ordre de 100um.

---IN600: 950°C pendant 30 min et trempe i l'eau. La taille
de grain est de l'ordre de 30um.

---IN690: 1000°C pendant 30 min et trempe A l'eau. La taille
de grain est de l'ordre de 30um.

A partir de ces barres traitées, des éprouvettes ont éié
tournées suivant le plan indiqué en figure 2-2.

Pour les besoins de [I'étude de [l'effet du rapport
surface/volume sur la dissolution anodique des matériaux. une partic

des éprouvettes a été modifiée selon les schémas des figures 2-3
(I'éprouvette de 4 mm de diameétre) et 2-4 (l'éprouvette tubulaire).

La partie utile externe et le congé des éprouvettes ont été
polis mécaniquement avec des abrasifs au carbure de silicium de 180 2
1200 de granulométrie, afin de faire disparaitre les rayures dues A
lI'usinage. L'intérieur des éprouvettes tubulaires n'a pu subir le méme
traitement en raison de I'étroitesse du diametre d'alésage.
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Fig.2-4 Schema de I'éprouvette tubulaire



Ensuite, nous préparons respectivement les éprouvettes
vierges, avec couche d'oxyde et avec couche implantée en ions.

2-2-1 Eprouvettes Vierges

Aprés polissage mécanique jusqu'au papier 1200, la partie
utile des éprouvettes a €té polie mécaniquement par pite diamantée de
14 um a2 1 pum de granulométriec pour I'élimination de toutes les
irrégularités restant en surface de fagon A supprimer tout site éventuel
de concentration de contraintes, et i rendre possible l'observation des
éprouvettes par microscopie optique et microscopie a balayage.

2-2-2 Eprouvettes avec couche d'oxyde

Avant traitement de pre-oxydation en surface. les
éprouvettes ont été polies au papier 1200, puis polies
électrolytiquement. L'oxydation en surface a été réalisée a4 300°C i l'air
pendant 10, 100 et 1000 heures pour déterminer l'influence de temps de
pre-oxydation sur les propriétés de fatigue oligocyclique d l'air “et sous
vide (10-5 mbar).

2-2-3 Eprouvettes Implantées

Le traitement d'implantation a été réalisé par UNIREC. Les
paramétres d'implantation sont les suivants:

Energie: 80 KeV.

Dose: 0,5x1017 jons (azote ou chrome) N/cm?2.

L'analyse [2.12] par SDL (spectre 2 décharge luminescente),
donnée par la figure 2-5 permet de caractériser la composition chimique
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en surface d'acier inoxydable 316L aprés l'implantation ionique en azote.
Nous voyons qu'il apparait une pollution importante par l'oxygéne et le
carbone. Nous savons bien que le traitement d'implantation est réalisé A
température ambiante. Néanmoins, sous l'effet du faisceau d'ions, il peut
y avoir une élévation de température, fonction des conditions
d'implantation (densité de courant, temps d'exposition), de la taille et de
la géométrie des pieces traitées. Lorsque la température augmente, le
carbone de surface et I'oxygéne de l'air sont ionisés sous la tension de 80
KeV et diffusent 2 la surface de I'éprouvette. Pour éviter la pollution.
nous devons, autant que possible, diminuer la température de traitement
et améliorer le vide.

- NI IMENTALE A N
FATIGUE-CORROSION

2-3-1 Description de la Méthode Expérimentale

On sait maintenant conduire des essais de fatigue pour
lesquels la déformation plastique ou totale est imposée ainsi que la
vitesse de déformation totale. De la sorte les paramétres importants de la
déformation plastique sont contrdlés. Ceci est réalis€ i l'aide de machines
servo-hydrauliques dont le principe est donné sur la figure 2-6.

Le systeme d'extensométrie est constitué par deux capteurs
inductifs LVDT situés de part et d'autre de I'éprouvette (Fig.2-7). Le
signal de déformation transmis est la somme des signaux de chacun des
capteurs, ceci afin de compenser un éventuel déplacement non rectiligne
du vérin. La déformation est mesurée entre les piéces de fixation de
I'éprouvette. Elle correspond donc 2 la déformation de la partie utile de
I'éprouvette mais aussi & celles des congés et d'une partie du montage.
Un étalonnage des capteurs a donc été nécessaire. Celui-ci est réalisé
grice a l'emploi d'un capteur 2 jauges fixé directement sur la partie utile
de l'éprouvette et qui mesure donc la déformation réelle de I'éprouvette.

Le signal transmis par les capteurs (Fig.2-7) est traité
électroniquement et I'on peut ainsi imposer une amplitude de
déformation plastique Aep/2 comprise entre 10-4 et 10-2. Le pilotage 2
amplitude de déformation plastique imposée permet de s'affranchir des

-

variations de la déformation élastique due A [I'écrouissage ou 2
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I'adoucissement cyclique. Un générateur de fonction délivre un signal
triangulaire dont la pente peut €étre imposée.

Nous conduisons la plupart des essais de cyclage sur machine
servohydraulique SCHENK de charge nominale 40 KN. Les essais de
fatigue & 300°C sous vide a é1é réalisé en collaboration avec P. RIEUX.
école nationale supérieure des mines de Saint-Etienne. Le groupe de
pompage est constitué d'une pompe 2 palette et d'une turbo pompe [13].
Aprés étuvage du systtme entier on atteint un vide de l'ordre de
2x10-6 hPa. La principale difficulté concernant I'élaboration d'un tel
systeme provient du fait que l'on doit garder ce vide secondaire alors
que la cellule coulisse sur la partie haute du montage au cours du
cyclage. Certes un tel déplacement ne représente approximativement
qu'une centaine de microns mais il nécessite de prévoir un systéme
d'étanchéité mobile. Au cours des premiers cycles le vide se détériore
rapidement (2x10-6 hPa----- >5x10-5 hPa) puis s'améliore pour se
stabiliser autour de 5x10-6 hPa. Cette période dure approximativement
50 a 100 cycles ce qui reste négligeable pour des essais longs de
quelques milliers de cycles. Elle est d'autant plus importante que le
déformation imposée est forte.

Pour l'essai de fatigue-corrosion, un montage (Fig.2-7) permet
de cycler en milieu corrosif. 1l comprend la cellule de corrosion dans
laquelle circule la solution. La cellule de corrosion (200 ¢cm? environ) a
été congue de fagon a ce qu'il puisse y avoir une circulation régulidre de
la solution afin de maintenir les mémes conditions pendant tout I'essai.
Pour chaque essai, deux litres de solutions (30g/l NaCl) sont utilisés. Tous
les essais ont été réalisés en aération naturelle.

L'endommagement électrochimique en surface peut étre suivi
en réalisant un montage potentiostatique. Nous pouvons idinsi mesurer le
potentiel pris par l'échantillon dans le milieu corrosif par rapport i une
électrode de référence ou imposer un potentiel constant d I'échantillon.
Dans ce dernier cas on mesure l'intensité délivrée par le potentiostat (par
l'intermédiaire d'une électrode auxiliaire) pour maintenir le potentiel
constant. Le courant délivré correspond & la résultante des réactions
électrochimiques qui se produisent en surface d'éprouvette. Le principe
du potentiostat est donné sur la figure 2-8.

Au cours des essais de fatigue-corrosion, les congés des
éprouvettes sont recouverts de vernis isolant. La surface utile exposée au
milieu corrosif est alors mesurée avant l'essai. Lors des essais effectués 2
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potentiel imposé, on peut ainsi avoir accés 2 la densité de courant J=I/S
et comparer les valeurs d'un essai 2 l'autre.

| Les essais de fatigue-corrosion sur éprouvettes avec couche
implantée au chrome et les essais sur l'effet de la dissolution anodique
sur la plasticité en surface ont été réalisés sur une machine hydraulique
INSTRON de 100 kN de capacité dynamique 3 déformation totale imposée
symétrique (tAg/2). Le principe du montage (Fig.2-9) est identique 3
celui du montage décrite par la figure 2-7.

2-3-2 Utilisation de la Méthode Expérimentale

Pendant le cyclage de I'éprouvette 3 déformation plastique
(ou totale) imposée on enregistre simultanément les variations du
potentiel €lectrochimique ou, si on impose celui-ci, les variations du
courant. Ces variations au cours du cyclage permettent de quantifier les
perturbations de I'interface métal-solution.

L'influence du potentiel électrochimique peut étre étudide. En
effet, selon que le potentiel imposé est cathodique ou anodique I'allure
des transitoires de courant est différente. Les réactions électrochimiques
qui interviennent en surface du matériau peuvent étre mises en
évidence (dissolution anodique, réaction cathodique), et les conséquences
de celles-ci sur Il'endommagement en fatigue-corrosion peuvent étre
définies.

Par ailleurs les signaux de déformation plastique et de force
sont transmis 3 une table tragante X-Y sur laquelle sont enregistrées les
boucles d'hystérésis o=f(e), ol € est la déformation imposée. Le signal de
force est également enregistré en fonction du temps. Ce sont les boucles
d'hystérésis en fatigue oligocyclique comme celle indiqué par la figure
2-10.
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2-4 OBSERVATION DES BANDES DE GLISSEMENT ET DES
FISSUR

I est important pour étudier les mécanismes
d'endommagement en fatigue et en fatigue-corrosion de contrdler les
paramétres microstructuraux au cours du cyclage. De méme il est
important de suivre I'évolution de la rugosité superficielle.

Ces observations permettent de déterminer les sites
d'amorgage des fissures, mais aussi de fournir des informations sur la
localisation de la déformation (joints de grains, bandes de glissement) et
donc sur les mécanismes de déformation.

Les moyens suivants d'observation ont ¢&té utilisés:
1). Microscopie optique:

Les observations se révelent délicates en raison de la forme
cylindrique des éprouvettes et de la faible taille de grains. Nous
comptons les fissures sur le flt aprés le cyclage a l'aide de ce microscope
optique.

Dans le microscopie optique, quatre cadres réticulés (Fig.2-11)
apparaissent dans la lunette de mise au point. Ces réticules indiquent les
pourtours du cadrage pour différents formats choisis et correspondant
approximativement a chaque surface réelle du tformat.

Nous savons bien que la photo de Dos 35 mm noir et blanc est
de 36x 24 mm, le grossisement est égal 2 3,3 fois celui de l'objectif. Dans
notre observation, l'objectif de 10 est utilisé. La photo correspond 3 une
surface réelle de 0,8 mm?2.

Au cours de notre observation, nous utilisons un cadre
réticulé de 6,7 pour compter les fissures parce que l'observation d'un
champ cadre réticulé de 3,3 se révele trés délicat pour la tfocalisation en
raison de la forme cylindrique des éprouvettes. Ainsi la surtace réelle du
champ visuel est de 0,2 mm2 et nous pouvons calculer la densité des
fissures par millimétre carré. Pour une éprouvette aprés cvclage. nous
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Fig.2-11 Quatre cadres réticulés dans le microscopie optique.



40

choisissons, au moins dix champs visuels différents afin d'obtenir un
résultat statistique.

2). Microscopie électronique a4 balayage:

Ce moyen est le plus efficace pour détecter les petites fissures
(de l'ordre de la taille de grain). Il permet surtout de préciser les sites
d'amorgage et les directions de propagation de ces microfissures. De plus
on n'a pas besoin de détruire les éprouvettes. On peut donc, par ce
moyen, suivre l'évolution de l'endommagement superficiel au cours du

cyclage.

Les deux techniques ont ¢€té couplées pour déterminer
I'évolution de la fissuration de surface de nos échantillons,

2-5 CONCLUSION SUR LA METHODE EXPERIMENTALE

La méthode expérimentale utilisée au cours de cette érude
permet donc d'effectuer des essais de fatigue et de tatigue-corrosion oi
les principaux paramétres mécaniques (A€p/2 ou Ag /2, €) et
électrochimiques (E, I) sont controlés ou mesurés. L'enregistrement de la
contrainte o et des courants (ou potenticl) de corrosion permetr de
caractériser l'endommagement superficiel lors des diverses phases du
cyclage (durcissement, saturation, amorgage). De plus l'observation fine
de la surface des échantillons nous donne accés aux sites d'amorgage des
microfissures dues a la localisation de la déformation plastique sur ces
sites. Des corrélations entre l'endommagement observé et les mesures
électrochimiques peuvent alors étre effectuées et permettent de bien
comprendre les mécanismes fondamentaux intervenant en fatigue-
corrosion.
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A E__III

SUR LE COMPORTEMENT EN FATIGUE DE L'ALLIAGE

-1 IN TION

Dans les deux premiers chapitres nous avons successivement
exposé l'optique de notre étude, justifié le choix des matériaux drudiés et
présenté la technique expérimentale mise en oeuvre. Dans ce chapitre,
nous étudions l'effet d'une couche d'oxyde solide sur le comportement en
fatigue oligocyclique de l'alliage 316L. a 300°C. Ce chapitre constitue le
point clef de notre travail. Les résultats ici présentés seront appliqués
dans les chapitres suivants a d'autre cas d'effets de surface en plasticité
cyclique.

Des essais de fatigue effectués a l'air et sous vide sur un
alliage type 316L [1] ont montré que l'air ambiant avait un effet non
négligeable, particulierement a 300°C, sur les durées de vie. Cette
différence de comportement en fatigue oligocyclique entre le vide et lair
est généralement expliqué, dans le cas de lalliage inoxydable 316L. par
la formation a l'air d'une couche d'oxyde au cours de cyclage qui est
défavorable a I'homogénéité du glissement, rendant la déformation
moins réversible entre traction et compression, ce qui diminue la
résistance a la fatigue de l'alliage. Cependiant, de nombreuses érudes |2-
S| depuis une cinquantaine d'années ont établi qu'une couche d'oxyde
peut sensiblement augmenter la contrainte d'écoulement. En 1967,
J.C.GROSSKREUTZ |6] a montré qu‘une couche d'oxyde, épaisse de Snm A
10nm, peut affecter le comportement en fatigue et le mode de glissement
de l'aluminium monocristallin et polycristallin.  Le concept de force-
image [7,8] sur les dislocations proches de la couche superficielle a éié
proposé pour expliquer l'influence d'une couche d'oxyde sur l'édmergence
des bandes de glissement dans le  substrat. Malheusement, cette
perspective n'a pas été développée dans les 15  dernidres anndes et trés



peu d'études ont été menées dans ce sens. Comme nous le disions au
chapitre I, les mécanismes de l'influence de la couche d'oxyde sur le
comportement en fatigue restent encore mal connus aujourd‘hui.

Récemment des études |9-11] se sont focalisées sur leffet
de dépot sur le comportement en écrouissage cyclique des matériaux C.C.
(cubiques centrées). Elles ont montré que la modification de la
contrainte d'écoulement s'explique par la réle de la couche d'oxyde sur
I'émission de dislocations coins plus mobiles. Ces dislocations peuvent
plus facilement accommoder la déformation plastique cyclique que les
dislocations vis. Ainsi cela peut affecter la courbe d'écrouissage cyclique.
Nous reprendrons la aussi cette idée, ainsi que celle de force-image.

Les microstructures de dislocations en fatigue pour
I'alliage 316L ont été étudides [12,13]. Nous nous intéressons plus

particulierement a l'effet de la couche d'oxyde sur la plasticité cyclique
de l'acier 316L et nous nous intéressons aussi a l'effet du changement
d'environnement (air et vide) sur le comportement en fatigue de l'acier
316L avec couche d'oxyde. Ainsi les essais de fatigue sont conduits 3
I'air et sous vide pour analyser l'effet du module d'Young de la couche
d'oxyde (qui augmente sous vide) sur le comportement en fatigue
oligocyclique du 316L avec couche d'oxyde.

Au cours de ce chapitre, nous présenterons, tout d'abord,
I'influence du temps de pré-oxydation (qui affecte notamment
I'épaisseur de la couche d'oxyde) sur le comportement en fatigue
oligocyclique a l'air et sous vide; puis, nous présenterons les résultats
d'essais  pour les éprouvettes avec une pré-oxydation de 100 heures:
enfin, nous discuterons le mécanisme de l'effet de la couche d'oxyvde sur
le comportement en fatigue oligocyclique et modéliserons ¢e mécanisme
a l'aide des anciennes idées sur le concept de force-image et d'interaction
entre une dislocation du substrat et la couche d'oxyde. Ce calcul conduira
a de nouvelles explications au niveau du mécanisme d'interaction entre
couche d'oxyde et dislocations du substrat. De plus il apporte une
nouvelle perspective d'analyse des effets de la couche superficielle sur le
comportement cyclique des C.F.C., notamment grice i l'utilisation d'essai
sous vide.
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Sur la figure 3-1, nous avons représenté l'évolution des
contraintes cycliques et des durées de vie en fatigue oligocyclique 2
300°C, sous vide et a l'air pour des temps différents de pré-oxydation.

Plusieurs remarques s'imposent:

1). Pour l'essai de fatigue a l'air, le temps de pré-oxydation
modifie légérement la contrainte cyclique. Les contraintes cycliques sont
identiques pour une pré-oxydation nulle ou de 10 heures, la contrainte
cyclique maximum Oy est 205MPa. Mais  pour une pré-oxydation plus
élevée de 100 heures (Omax=216MPa) ou de 1000 heures (G,,=212MPa),
le temps de pré-oxydation influence légérement la durée de vie.

2). Pour l'essai de fatigue sous vide. Les contraintes
cycliques sont identiques pour une pré-oxydation nulle ou de 10 heures
(6max=230MPa). Mais il faut noter que laugmentation de contrainte
cyclique est trés significatif pour une pré-oxydation de 100 heures
(6max=272MPa, augmentation de 18,3%, ce qui est significatif) ou de 1000
heures (Omax=269MPa, augmentation de 17%). En méme temps, nous
notons aussi que la contrainte cyclique est toujours plus élevée sous vide
gu'a l'air, quelle que soit la pré-oxydation.

3). Les durées de vie sous vide sont multiplides par 2 ) 4
par rapport a l'air, la durée de vie pour une pré-oxydation de 100 heures
étant la plus longue. C'est un résultat trés significatt.

Il faut souligner que pour 100 heures de pré-oxvdation, les
contraintes cycliques sont les plus élevées et la durde de vie est la plus
longue pour des essais en fatigue oligocyclique & 300°C.  Ainsi nous
choisissons les éprouvettes aprés une pré-oxydation de 100 heures dans
notre étude pour analyser le mécanisme de l'effet de la couche d'oxvde
sur le comportement en fatigue oligocyclique.
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3-3  RESULTATS _D'ESSAIS DE FATIGUE POUR LES
EPROUVETTES AVEC PRE-OXYDATION DE 100 HEURES

3-3-1 Durée de Vie et Contrainte Cyclique en Fatigue i
I'Air et sous Vide

A 300°C, les courbes de consolidation cyclique des
éprouvettes avec couche d'oxyde (Fig.3-2) présentent une différence tres
signifiante deés le premier cycle entre l'air et le vide. Pendant les
premiers cent cycles pour lalliage 316L avec couche d'oxyde a lair et
sous vide, les courbes présentent un phénomene de durcissement
cyclique. Vers le 100¢ cycle, la contrainte cyclique (~252MPa, en prenant
la moyenne des pics entre traction et compression) des éprouvettes sous
vide est supérieure de 15% environ a celle (~216MPa) de l'air.  Alors, la
contrainte cyclique atteint un maximum et par la suite, présente le
phénoméne de saturation sous vide et d'adoucissement progressit pour
I'essai a l'air. De plus, on note que pour l'essai sous vide, la contrainte
cyclique augmente de nouveau vers la fin de la durée de vie (glissements
secondaires mis en route).

C'est un résultat original et il est remarquable que Ila
contrainte cyclique de rupture finale pour l'essai sous vide (272MPa) soit
35% plus élevée que celle (202MPa) d'essai & lair.  De plus, la durée de
vie est multipliée par un facteur 4 par rapport & l'air.  Ce résultat est trés
intéressant.

Ce résultat est confirmé par les essais  cycliques
d’alternance air-vide pour la méme éprouvette afin de bien éviter une
erreur qui serait liée a la différence d'éprouvettes ou d un probléme de
montage sous vide. L'enregistrement des courbes de consolidation
cyclique o=f(N) (Fig.3-3), oi N est le nombre de cycles, montre que:

1). Ces courbes présentent le phénomeéne de durcissement
cyclique progressif sous vide comme nous l'avons vu précédemment
(Fig.3-2). Cependant, pour les essais A l'air, ils présentent le phénomene
d'adoucissement progressif sauf pendant les premiers cent cycles pour
I'éprouvette B. La contrainte cyclique sous vide est toujours plus élevée
que celle a l'air.

2). Il est remarquable que quand nous passons du vide 2
I'air, la contrainte cyclique est réduite ¢t revient progressivement 1 la
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valeur a lair. Au contraire, quand nous passons de l'air au vide, la
contrainte augmente et revient petit & petit & la valeur initiale sous vide.
Ces résultats montrent qu'il y a une grande réversibilité de la contrainte
entre le vide et lair.

Il faut préciser qu'il faut environ 5 cycles pour une
transition de l'air au vide de 5x10-5 Mbar. En plus, les différences de
contrainte sont observées aussi bien pour la contrainte cyclique de
traction et que de compression. Ce qui confirme que l'augmentation ou la
diminution de contrainte cyclique n'est pas un probléme qui serait lié A
une erreur expérimentale.

Afin de bien comprendre la différence des résultats entre
I'air et le vide, il est nécessaire d'observer la surface des déprouvettes
d'essai, notamment en ce qui concerne la réparation des bandes de
glissement.

3-3-2 Observation de la Surface des Eprouvettes

La Fig.3-4 présente les bandes de glissement A la surface
des éprouvettes aprés 100 cycles pour une déformation plastique
imposée Aep/2=4x10-3 a l'air et sous vide. Nous voyons bien que le
glissement est marqué seulement dans quelques grains apres 100 cycles
pour l'éprouvette cyclée sous vide. Mais les bandes de glissement (Fig.3-
4b) sont plus fines dans ce cas que pour l'air (Fig.3-4a). Pour l'éprouvette
cyclée a lair, le glissement a lieu dans presque tous les grains.

En méme temps, nous avons observé que pour 1'éprouvette
cyclée sous vide (Aep/2=4x10-3), les bandes de glissement ne
franchissent pas les joints de grains. Cependant, pour l'éprouvette cyclée
a l'air, les bandes de glissement peuvent passer d'un grain 3 l'autre grain
(Fig.3-4a) aprés 100 cycles, et elles sont plus longues et plux uo.\slere\
que celles sous vide. .

Aprés un nombre de cycles (600 cycles) plus long, le
glissement a lieu dans de nombreux grains ( Fig.3-5b) pour l'éprouvette
cyclée sous vide. De méme, les bandes de glissement sont plus fines et
plus homogenes dans chaque grain que celles & lair (Fig.3-32). 11 v a
localisation de la déformation plastique qui se trouve dans quelques



Fig.3-4 Les bandes de glissement dans l'éprouvette apres 100 cyceles
a Aepp=4x10-3, T=300°C, & lair(a) et sous vide(b). pour
I'alliage 316L avec couche d'oxyde.

Fig.3-5 Bandes de glissement dans le tat d'¢prouvette a lair@a) et
sous vide(b), Asl,/2:4xl()'~‘, T=300°C, & 600 cvceles pour 3lol
avec couche d'oxyde.
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bandes de glissement pour I'éprouvette cyclée a l'air. Nous savons bien
que pour une déformation plastique constante imposée, plus il y a de
bandes de glissement, moins qu'il a des fissures car le cisaillement dans
chaque bande est inférieur. Les bandes de glissement en surface des
éprouvettes avec couche d'oxyde cyclée 4 l'air conduisent plus
rapidement a la localisation de la déformation plastique. Cette
déformation se trouve dans les bandes de glissement permanente
(B.G.P.), autrement dit, il y a un rapide amorgage des microfissures par
mécanisme d'intrusions-extrusions.  Au contraire, le vide retarde la
localisation de la déformation plastique et la formation de fissures.

En comparaison des surfaces des éprouvettes cyclées d lair
et sous vide, la déformation plastique est plus homogéne pour l'essai
sous vide par rapport a l'essai a l'air dans le grain. La propagation en
surface des microfissures est, préférentiellement, transgranulaire pour
deux types d'essai (Fig.3-6).

Nous avons compté le nombre des fissures observées
(Tableau 3-1) sur le fat des éprouvettes juste avant rupture (N=N;). Ces
fissures sont classées [14] selon trois types en fonction de leur longeur en
surface I: type I pour I<50pm (taille de grain), type 11 pour 50<I<150um,
type HI 150<1<500pum. On constate que le nombre total de microfissures
est essentiellement identique pour les deux types d'essai mais il faut
noter que les microfissures de type Il et de type 1l sont moins
importantes sous vide que sous air. Ceci peut €tre reli¢ au fait que la
déformation plastique est plus inhomogéne dans chaque  grain (en
surface) pour I'éprouvette cyclée a l'air. Ceci conduit une grande
irréversibilité de la déformation entre traction et compression qui
favorise l'amorgage rapide (ainsi que la coalescence et la propagation
rapides des fissures) par des mécanismes d'intrusions-extrusions  dans
les B.G.P.. Ainsi que l'essai & l'air induit un nombre plus important des
microfissures de type Il et type Il

Tableau 3-1 Nombre des fissures sur le fut des éprouvettes
avec _couche d'oxyde

Nombre des fissures/mm-



Fig.3-6 Aspect des microfissures dans l'éprouvette rompue et
testée sous vide, Aep2=4x10-3, T=300°C, pour l'alliage 316L
avec couche d'oxyde.



3-3-3 Conclusions sur les Essais
Les résultats obtenus montrent que:

1). La couche d'oxyde peut augmenter la contrainte
cyclique et la durée de vie pour l'alliage 316L & 300°C sous vide.

2). I 'y a une grande réversibilité de Faugmentation ou de
la diminution de la contrainte cyclique dans I'alternance air-vide.

3). Le nombre des fissures en surface du fit confirme que
la déformation plastique est plus homogéne dans chaque grain pour
I'éprouvette cyclée sous vide par rapport & lair.

Ainsi notre objectif est de chercher un modele qui peut
expliquer la raison de l'augmentation de contrainte cyclique et de la
durée de vie pour l'alliage 316L avec couche d'oxyde. En méme temps. il
doit expliquer l'effet de réversibilité de contrainte cyclique entre l'air et
le vide.

3-4 INTERPRETATION DE L'EFFET_AIR-VIDE------ FORCE
DINTERACTION ENTRE UNE DISLOCATION COIN ET UNE COUCHE D'

OXYDE

Dans nos essais & l'air et sous vide & 300°C, les résultats
originaux montrent que la présence d'une couche d'oxyde peut
augmenter Ja contrainte cyclique et la durde de vie d'un matériau C.F.C.
en fatigue plastique. Ainsi linterprétation du phénomene doit
considérer a la fois laugmentation de contrainte cyclique et l'effet de
réversibilité entre l'air et le vide.
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Nous savons qu'une couche d'oxyde entraine la présence en
surface de contrainte résiduelle du compression . Clest 3 dire que la
région d'interface entre la couche d'oxyde et le substrat peut constituer
une source des dislocations coins sous condition élastique et plastique
[10,11]. Ceci conduira a l'interaction de nombreuses dislocations au cours
de cyclage. Ce modeéle pourrait expliquer la raison de l'augmentation de
contrainte cyclique des éprouvettes avec couche d'oxyde. Mais certte
explication n'est pas suffisante pour expliquer l'eftet de réversibilité
entre l'air et le vide.

Ainsi le concept de force-image |7,8] sur les dislocations
est trés intéressant pour analyser l'effet de la couche d'oxyde. HEAD [7] a
montré que la présence d'une couche d'oxyde, dont le module de
cisaillement est plus élevé que celui de substrat, peut produire sur les
dislocations du substrat une force attractive a longue distance et une
force répulsive a courte distance. Cette torce s'exerce sur les dislocations
vis proches de la surface et empéche I'émergence des dislocations. Cette
conception a ¢€té extrapolée au probleme des dislocations coins du
substrat, proches de la couche superficielle, et l'expression d'une force
d'interaction F a été proposée |15].

Dans notre étude, nous donnerons notre propre <alcul de la
force d'interaction entre la couche superficielle et les dislocations coins
du substrat. Ceci constitue I'un des points clés de notre travail.

Pour l'investigation de cette interaction, il faut utiliser la
théorie é€lastique des dislocations concernant les solides élastiques
isotropes. Ainsi le probléme du calcul de la force d'interaction entre les
dislocations et la couche d'oxyde est focalisé sur le probléme de la
recherche d'un  champ de contrainte. Il s'impose aux dislocations du
substrat et doit satisfairc 4 la condition frontiére (la contrainte libre en
surface d'éprouvette). Nous pouvons considérer que la couche homogéne
d'oxyde adhére bien au substrat homogeéne. Le matériau satistait, bien
sar, a la condition de continuit¢ de contrainte et de déplacement 3
I'interface entre la couche d'oxyde et le substrat.

Une analyse complete de cette interaction doit concerner le
mécanisme d'empilement des dislocations.  Notre étude ne concerne que
la détermination d'une force imposée sur une dislocation par la couche
d'oxyde. Le signe de cette force détermine si une dislocation mobile du
substrat proche de la couche d'oxyde est attitde ou repoussée 2 la
surface. Pour simplificr notre analyse, nous ne discutons que



W
N

I'interaction entre une dislocation coin (nous savons bien que la région
d'interface entre la couche d'oxyde et le substrat peut constituer une
source des dislocations coins sous condition élastique et plastique) et la
couche d'oxyde. Bien sdr, cette analyse est aussi applicable d l'interaction
entre une dislocation vis et la couche d'oxyde (le calcul est beaucoup plus
simple pour une dislocation vis).

Pour bien comprendre la force d'interaction entre une
dislocation coin mobile (se déplagant vers une surface) et la couche
superficielle, il est nécessaire de considérer, tout d'abord, deux états
limites: 1). une surface libre S et 2). une surface recouverte d'une couche
d'oxyde rigide.

Afin de bien analyser l'interaction entre la dislocation coin
mobile et la couche superficielle, un préliminaire mathématique est aussi
nécessaire.

3-4-1  Préliminaire Mathématique

Pour le plan infini X-Y, nous pouvons choisir les
coordonnées cartésiennes comme indiqué par la figure 3-7. Une
dislocation coin A se trouve au point (0, -t), produisant le champ de
déplacement suivant:

by Lyt ) by e lve ey
=12 L v v i
4n X x“+(y+)” 4m X“Hy+)© 2 C

(D

by, 1-ve  xZe(y+1)? (y+? b, X(y+t) "+
V= —f——In| Cy X1 (14ve) zy TR TP AL AL

h &

4 2 2 X -0»(y-0—l)'2 4n X“H(y+)"

Ou u® v° w°® sont les composantes de déplacement dans

les directions respectives X,Y,Z. Ci et Cy; sont des constantes
arbitraires,v+ est la constante élastique définie par

.
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Fig.3-7 Une dislocation coin A se trouve au point(0.-t) pour le
plan infini.
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(olh) A(O, -t)
/
/

Fig.3-8 Un demi-plan recouvert d'une couche d'oxyde.



v=v/(1-v)

Ou v est le coefficient de Poisson, et b;. by sont les
composantes du vecteur de Burgers dans les directions respectives X, Y
(nous  supposons que b; et by sont positives pour simplifier le

probléme). Nous pouvons obtenir le champ de contrainte correspondant
[16}:

0 (y+tl 3x2+(y+l)2|A xl(y+t)2-x2|
'txx=Dl R4 +1y R4

0 (0l x13y e’
t =- D' - D2
Yy R‘ R 3

)

0 xix:y+)2  (y+0l(y+0x3

O Dy=Gby/(2r(1-v))
D2=Gby/(2x(1-v))
R2=x2+(y+1)2

G= Module de cisaillement.

Pour le plan recouvert d'une couche d'oxyde. profondeur h
(Fig.3-8), le champ de contrainte sur le substriat est le superposition Je
t;; et t¢i;.

tij=t"ij + 1%
Ou 1T%j est le champ de contrainte du substrat imposé par
la couche d'oxyde.
Les conditions aux limites imposent que:
1 Tyyly=n=N(x)

[ Txyly=n="T(x)



Ou N(x) et T(x) sont respectivement les contraintes
normale et tangenticlle a l'interface.

Pour le demi-plan fini semi homogéne, isotrope y<0, les
contraintes en (x,y) sont données par [17]:

Do
[

Kij(x-s, y-r)N(s)ds+ Lij(x-s, y-DT(s)ds (R

Ou i,j=x,y et s,r sont les incréments d'augmentation dans les
directions respectives x et y. Les fonctions de noyaux Kjjet Lj; ont les

formes suivantes:

2(y-r)3
Kyy=—=
nQ
2
_ 2(x-s)(y-r) L
xy 1tQ4 yy
2
K - 2(x-s) (y-r)_l
xx~ 1[04 Ty
_ 2(x-s)3
xX TIQ4

Ot Q2=(x-s)2+(y-r)?

Muaintenant, le probleme est focalisé sur le point suivant:
comment  trouver les fonctions correctes pour satisfaire aux conditions
frontieres, i.e. N(x) et T(x). Ainsi nous pouvons trouver un champ de
contrainte ¢t nous devons aussi considérer la force sur la ligne de
dislocation.
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En utilisant la formule de Peach-Koehler |[16]. nous pouvons
calculer tous les paramétres des forces dans les directions X et Y.

S
Fﬁ“’n",,' -b,lt )

x=0,y=-t yy Ix-—-().y:-l

s

s
Fy=blltxl lx.__o'y:_l"’bzltxy'x,—_(hy:.[

les t5;; sont relatifs & la superposition du champ de
contrainte et les forces Fy et Fy sont calculées par unité de longeur de
dislocation. Nous nous intéressons 4 la force Fy qui agit dans la direction
du vecteur de Burgers. Si cette force est négative la dislocation A (Fig.3-
7) est repoussée alors qu'elle est attirée si cette force est positive. La
force Fg est donnée par la formule:

1
Fy=50iF,4byF))

Ou
1

b=(b3+b2)>

3-4-2.  Demi-plan Sans Couche Superficielle

Pour le demi-plan sans couche d'oxyde, nous avons:

0O s
T.=T..+T..
U T ) |
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Ou 1% est le champ de contrainte d'interaction entre la
dislocation et la surface libre. Ce champ de contrainte doit satisfaire 3 la
condition frontiére, i.e. pour y=0 et la surface libre, nous avons:

s 0

17y ly=o=17y ly-o=N,(®)

s O

I Iy_-_()":’lt

Xy Iyz()=Tv(x)

xy

Nous pouvons calculer les contraintes t%;;

't;= Kij(x-s,y-r)Nv(x)dx+ Lij(x-s,y-r)T\,(x)dx

o0 .N

S

It K, (%,-ON (x)dx+ | L, (x,-0T (x}dx

XX 'Xz(),y=-l=

oo o

2X2t 2 2 y o2 2?&- y s . v
= —-—-xlDlt(x -1)+D,x (374X %) Jdx+ ~——§lDlx(x'-l‘)+D:t\t‘+x‘)]dx
18

00 -

Pour la fonction f(x)=-f(-x), nous avons bien:

f(x)dx=0



Ainsi nous avons:

s ”zol x“-lez
17, hx=0y=1= -—n‘“( & ydx

wkney

2D| x" le4
= - (Q“ 08 )dx

o0

Utilisons les formules d'intégrale:

m-2
X dx

)] * 9
(- +a x"

x"dx Cx m-1)
2. 2.2n .2 RN
(t*4+a°x%)" a®(m-2n+1)(1"+a

az(m-2n+l).

dx | X _ X
e | +(2n-3) — !
Ltzwzxz)" 2>n-Di? (P4aZxH™! ) J(:‘m‘x"\“"

Nous pouvons obtenir le résultat d'intégrale:



d h) dx
Q8 l6t6 x4+

S
-—|ar(.tg,—|
16"

T etyerm— (=1 —
=y=t e el tet!
2t

Avec le méme moyen, nous pouvons obtenir:

s "l)l
1Ty b0,y =ap

s D,
ltxy lx;()‘y;-[=“—2-{

S5 S
['x""bl”xylx,u.y -:‘l—b'2|‘tyy|x::().y: 1



-b,D; Db,
T T

an(1-v) 4n(l-v)

=)

S

s
Fy=bl { tm( lx=-=0.y="‘..b'2| T")’l"zﬂ' y=-t
1

La force du glissement Fy peut ére calculée comme suit:

b,

]

| b2D,+b,b,D,
=~2—E(—-——T‘“-)

| Gbl+Gblb,
= e (e
26t 2x(]-v)

Gb, bXb) |
= (——)57)
2n(l-y) b A
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D,b
T2

Il est évident que la surface libre exerce une force égale a
D,b/(2t) qui induit le glissement de la dislocation coin A(0.-1) & la surface
libre.

3-4-3 Demi-plan avec Couche Rigide

Pour la solution de la force d'interaction entre la dislocation
du substrat et la couche avec rigidité infinie, nous considérons des
paramétres de déplacement uR et vR se superposant aux parametres de
déplacement u® et v0.  Maintenant, le probléme est de déterminer le
champ de déplacement uR;;, lorsque le champ de déplacement satisfait 3
la condition frontiére:

[VR+v°]y=0=0

Il est facile d'écrire ces conditions frontiéres sous forme de
dérivées tangentielles a la frontiére rigide:

ol o’
1o ly=0=1 5 ly-0
&)
vk '
I ly=0="175 by=0

En particulier, les contraintes frontiéres sont les suivantes:

R
'tyyly'z():NR(x)

R
lTxyIY"'": Ir(x)
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Nous considérons que les contraintes frontieéres Ng(X) et
Tr(x) [15] sont les fonctions suivantes:

3,4 42 2 3
AU +A Ux+A X +AX

N,(x)=
R (xz ﬂz)z

3 2 2 3
Bt +Blt x+lex +B;x

(x2+12)2

Tp(x)=

Ou A, et B, sont des constantes i déterminer. Le choix de
ces formes de la fonction réside dans les raisons suivantes: 1°, on sait que
ces formes de NRr et TR sont les formes du champ de contrainte de
dislocation; 2°, ces fonctions sont faciles pour calculer I'intégrale.

Nous utilisons la théorie élastique et la loi de Hooke pour
déterminer les contraintes:

k1 R R R
L AR

Pour la déformation planaire, wR=0, nous avons:

R R R
T =v(T. +T )
b4 XX yy

ot 1 kR R R
-5;(—=—E(1xx-v(tyy+v(tyy+t“))l

1 | 2 R 2 R
=—[(l-v )T__-(V+V )T
plU-v )T, -(vtv )t |
2
l-v R v R
=—|lt -—1T |
XX

I l—v Yy
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1 R R

=gl T vy

Pour le substrat proche de la froatiere, i.e. y--->0.

i uR " 1-vx R
Imy___>0( m—}— ImY"""._E-:tyy

1-v+
=g Nk

1-2v)|1
=( v::( +V)NR

En rapprochant la formule ci-dessus et la formule (5). -

P
"m‘lyz()
1-2v)(1+v
=( é( )NR
1-v=
=g N

Nous pouvons calculer la forme de la fonction |[du®/dX]y=o.

Ul

- DJ bJ
lr)u"l b'|2 x2 “W*)l(x2+t‘)-2x‘tl bzl(l \ ‘.zxﬁ 1-vx Z.’x(‘1
- =—|2——+ —_— | +—| (1 +V*)— PO
y=0 2 ARIEN =3
ax 4 2 (x2+lz) 4n (XT+0)" 2 N+
)
X
3
b, ~2x%-21 X+ %
=—| 5 V) (1 4V )]

Ar (x“+1°) (X“+19)° (XN“+)°
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b, Ixt2 1-v 2xCl(x2+t2)
+—[(1+v*) >t (

4
T (x2+t2)

A LN
2 (x‘.+‘u)u

0
du

1axh-0

1-v*
“EF K

3 2 2 3
1-V*IA0t +A | UX+AIX+AX

= )
E* ° (xz +t2)2

3
by —20  (l4ve)’ A L
—_— + = —(
4n (x2+t2)2 (x2+t2)2 (x2+t“)2 E*

bl
r

b, -2 (l+v='=)t‘3 E(x2+t2)

2,02 (1ve)d

A( _—
“an (2D (Pt

b, E*
= (=24 14V*)—
4n 1-v*

-2b,G(1+v)
Ca(14+v)(1-v)n

=-D,

Ap=-D

b,
—|=2-2v*+1-v*|
arn (x

)]
Alxt [-v*

533 3 3.3
2u%? (x*+h* Ex
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E*b,
~|—1-3v*}
4n( l—v*)

A=

Eby(1-v) lv—l v ]

2 -
(1-v )4n‘(|—‘2v)l ~ v

-Gb (l—v)(l+v) 142v
2 )

3 a-v -
- <Gby 142v
2n(1-v) 1-2v
1+2v
A=——D,
1-2v
™ payep v At
=24 14v*-2-2v* i (——s
4n (x2+t2)2 E* \(x‘ﬂz)‘
b,E*
Ay=—o (-3-v+)
4r(1-v*)
3-2v
-2y '
"lZVI
2y !
b2 x" l-v* A;X
—f1-v¥| ( )
TR R SIS



En méme temps, nous pouvons déterminer les coefficients
B, avec l'expression de la loi de Hooke pour le substrat proche de la

couche.

R vt au®

Ty ox oy

vt R R

ox Iy dy

R
ya allk

X d
=G oy |ox

1 R 9|1 R R R R
"C’Txﬂ)}I -E:IT“~V(Tyy+V(T“+t”,))ldxl

1 R 19

R R
L T T dx -vx ]t dx
G Ty h*ﬁ)_rl x yy

Pour le substrat proche de la trontiere, i.e.

que:

)r---}(). on écr"
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(1+V)(2-V)
llfhy >0 -5—‘—-————-— R

En rapprochdant la formule ci-dessus et la formule (5).

v’ (1+v)(2-v)
-' .5.x_ ly___o:‘_.__.__E_.-_._...TR

_(14v)(2-v) B(,Pfg,u’xfszixzm,x-‘

- c )
E (x2+(2)2
b, 1-vx 2xC, 2xe
= (—~———) (1HVH)———]

yH

b2 1 ‘v‘*\'(xzﬂz) 7"2'4‘2 x’
- 4_nl( + 14 2 ‘2 2 gl t ‘I
(X + ) l+(-€-)-

B, % (1+v)2-v) -b, ¢
: A2y

a2 E 4n xindy?
B )
- +_._.___‘_
“an 1—v (14v)(2-V)

-2b2(:(l+v) 3_2\,) 0 )
4n I-v ((|+V)(’-v)
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'1

B, ?x (14v)(2-v) -b1l2(l-*V*)

(x2+t2)2\ E g 41[

+2(14+v*)|}———
(x + )

'b| 2(|+V)G
4 (14v)(2-v)

= )(3+v#)

-Gb]( 3-2v )
T2 (1-v)(2-v)

3-2v

p—— PR

1
2-v

2"‘ [(14V)(2-v) -b, xzt
J=—|=1-v*42|—

(x? +t2)2‘ E 4an (x“+0 )“

'G b2

BZ:
2n(2-v)

(1-v*)

-G bz 1-2v

[ A————

2n(2-v) l-v

=

1-2v

e e——

2
2-v

(|+v)(2_—v)|_—~b, 2(1-v+)  x’

(x2ﬂ2)2 E an 2 ki)
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Maintenant, nous pouvons calculer les contrainges
intéressantes:

oo oo

R
T.= Kij(x-s,y-r)NR(x)dH Lij(x-s;y-r)TR(x)dx

oo

t
1T b0 ve = I-D t --u—-D Xt --—-—D $t+D,x° Y1dx
xxIx=0,y=1 I 1—2v 2 ) X

-2v
2x3 32v ,32v L 12v o, v
8: —-Dyt7 e D X7 ——Dyx" t-——[) X ]d\
Q> 2-v 2-v 2-v 2oy

Ou Q2=x2412

= 2 Y be L
Y 2x D.l 4 3V 55 32V, LDV 1
y=-1 ‘ !
ol nQ® -2v. 2-v 2-v

]

En utilisant les résultits d'intégrale précédents, nous avons:

I R | 2D.I (3—2v 3—2\') I-2v .

T | oo | =T )+ —— (57

w0y 1-2v 2oy 2-v
'D| l-v 2-3v
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oo oo

R
[Txy Ix=()_y=_ |=J ny(X,'l)NR(X.)d x+ ny(X,'()TR(X)d\

00 -0

oo oo s
-2Xt l+2 ZDBX-( 3'2\’ 3 l‘:\' LY

= ———-l- ~———Dyxt +sz |dx+ 5 |-~—t"- XTtldx
nQ 1-2v Q" 2-v  2-v

-0

2D,% 142v 3-2v v
T q =2y 2=v  2-v 16

D2 v l-v

T 1-2v 2-v

oo o

R
l'tyylx:o.y:_ = Kyy(x,-l)NR(x)dx+J L).).(X,-I)TR(.\)dx

-00 -0

= " | e ——x tjdx+
®Q 1-2v

-0 -0

Y
'2Xt‘Dl 3-2\' N l...:\c )

< [+ ——xt°- - X" Jdx
nQ’ J-v 2-v

20! —Sn r 3- "v 3-2v o -2y
= 3t ,I H—( ————)l
T |6l 16t "~v 1-2v 16 2-v

F “b“xyx 0y |



70

D2b| v I*—V D, bz'l -v 2~3V
2t ~2v 2~ v' P *-hv 1-2v

- Gb bg v 2-“—3\7
t i |
41:( 1-v) l—2v 1<2v

‘ Gblb2
—21(:(1-*\')!
R
F b ITXX' =() Ly=- |+b2'txylle('.y=- ]

‘D|b| I-Y 2f3V Db v I-v

_..._._u.._ i, it b,

T2 Ny 2oy A Nl 2oy

1 ‘
= (b F,+b,F))

: )
1 D 1bgby lezb| I-v 2-3v. Dyb; v q-v
= o Y FOpSalliel PR
b" 1t A gy ey A Loy 2y

‘D2“ 24 1-v 2-—3\" 2 \Y lb
e st st + ety St it '
2bt 1-2v 2~y ' [-2v 2-v

Nous nous intéréssons a la Force sur l¢ plan normal 3
l'interface. Dans ce cas, by=0, b=by, D=D>,
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F __*DKb
8 A
) v l-v
ou K=‘L———-f-——
1-2v 2-v

Pour ce cas d'interaction, nous avons vu que la force de
glissement Fg est toujours négative, cette force d'interaction est imposée
a la dislocation du substrat, ce qui est équivalent 3 dire que la couche
superficielle avec rigidité infinie repousse la dislocation du substrat.

3-4-4 Demi-plan avec Couche d'Oxyde

Pour le cas du demi-plan infini y<0 avec uné couche de
profondeur h (rigidité finie), nous pouvons considérer que le coefficient
de Poisson est le méme entre li couche et le substrat pour siimplifier le
probléme. Le module d'Young est Eg pour le substrat et E, pour la couche
d'oxyde (Fig.3-9).

Une solution de la contrainte pour le probléme élastique
d'un plan recouvert d'une couche superficielle, est décrite comme suit
{151

ooT B \
'cij-:(ti‘.ﬂij)l l+:—H(y)|+t*in(y)

Ou 1= Kij(x~s,y-r)f(s)ds+ Lij(x—s,yw)g\s)ds

Y

> -~

1 y>0)

et H(y)={
0 y<0



Fig.3-9 Un matériau de module d'Young E; recouvert d'une couche
superficielle de module d'Young E.
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B=Ec/(Ec+Es)

Le champ de contrainte de la couche d'oxyde superficielle
imposé par le substrat t*; peut étre déterminé par le moyen suivaat

Considérons un champ de déplacement u=u*H(y)., v=v*H(y)
qui peut étre représenté en fonction de y sous la forme suivante:

y2 o*u*
*=fu* I,-0+yl-5-ly~(,+ 5 [ |y P

2
dv* y a°v
v Iv ly—ﬂ+yl 5 l _()+ 2 l y~()+6 ........

Maintenant, nous pouvons calculer le champ de contrainte
1*;; correspondant aux déplacements ci-dessus & I'aide de la loi de Hooke
généralisée.

‘t;,-=2(3eij+7~66;j

Ol 6=Xe;; correspond & la dilatation du solide;
Sijest le symbole de Kroneker;

G et A sont les contraintes de Lamé;
G=E/2(1+v) est le modulé dé cisaillement;
A=vE/(14+v)(1-2v).

Le facteur |[1+H(y)B/(1-B)] pour le champ de contrainte
assure la continuité de déplacement 2 l'interfuace, ainsi nous avons:
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[u*]y=0=1v*]y=0=0

p B
E[1+—H E v 1+—H(y
SO BV Ol

™ = € + ‘ ot )
» 1+v Yo (l4v)(1-2v) oy

Esll+—9-H(y)I
1-B gv* v Ju* Jv*

T i !

Pour y=0, nous avons:

Ju*
[55ly=0=0

av¥* 1+v 1-2v

==l 0= (
Jy ¥=0 B “1-2v+v
E 1+—H(y)I
-

* ]
e g

-(1+v)(1-2v)(1-B) 0
i, bl

-(I+v)(1-2v) o0 T
g, bty bl

ltTyy ly:::():N i
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B p
Ej1+—H(y)} E“+—~—H( )]
| B y e y

1-B
x = . L4
T 20e) K 2(14y) 37

ov*
ov* al"*]y 0 [TIF"
e — y—«—a—-—~+.....a...
Pour y=0,
ov*
du* 2(1+V)
l'a}-ly:o— B [Ty ly=0
E | 1+—H(y)
N 121

2( 1+v)(1 ——[3)
~(1-B)E;

T
xy')’—“ ‘txle 0‘

-2(1+) 0 T
—=—lIt, ly (,+|Txyly:0l

lTTxyly=0:Tl

LLa condition de continuité assure les éxpressions dé u*, v*
et leurs normales dérivées & l'interface. Nous pouvons obienir toutes les
dérivées d'ordre élevé parce que ces paramétres satisfont aux équations
d'équilibre de¢ Navier[18}.

azu*+02u*+ { L alau* av"‘”;()
é)y2 ox 1-2v ox ot 9y
6)

02V*+€)2v* l alau* av"'” -0
Iyt ox 2y ay 9y %
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aau* o——
ou* dlu*] y=0, au"‘ ['3_])'—0 2 u* y-  oy°

i T 1 e vl PRLTUM L T

Négligeons les termes d'ordre élevé contenant y et

* au* 2u*

Y
De la méme maniére, nous avons:

* | V*I 2 2917 ly=0
ov* dlv |y___() W y=0 9% y ay” ov*

oy oy VT oy I=l0 7y Hgy h=oto
ady >

ov* ov* 92v*

['a—" =h~ [';)_I «()'*'hl I y=0

Pour y=0, nous avons:

o%u* ov*

ls;i'ly;o = ?4,._.0 =0 et
du*

|'§'l =0=0

ov*
oxly=0=0

Les formules (6) peuvent étre écrites comme suit

.......

pour

quand
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|azu* 1 0 dv*
a 2 ly=0 i zva-;[ug_]y-o_o

[azv* 1 0 du*
dy ZIH) 1-2vax IT]y—o

av*
1 [au*] 1 au* al_a_ly—o
T =h" h l-a_-ly-—() oy ax =0

Ju*
1 av* 1 av"‘ al—a—]y_o
h T'y-h "y 'a—ly_o ——x

=0

[av"‘ _ (l+v‘)(lh2v.)( |-—[§)
leﬂt" (l—V‘)E ot t*yy|y=h

Jdu* 2(1+v)(1=P)

[le=h= _-——-é——-—————['t*xyly:h
H
1 2(1+v)(1-B) 2(1 .
) —T_ T*xy Y=h ||t 'y 04Ty

I (4vii=2v) d 0
1-2v  (1-v)E, a;&lltyy]y=0+Nl,=ﬂ
S

0

| i h
'"xyly=h=t_ﬁutxy|¥=0+T )dx“;y y=0 +N { 1
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1 (1+v)(1-2v)(1-B) 1 (14+v)(1=2v) N
h (1-v)E, 1y lynt hw t>>'>'=0+ Y

2(1+v) d
(l——2v)E dx

0
—llt, _0+’[‘l ]=0

(1~V)h d

0 ‘
(1% b= 7 —— gl lyo* Ty N

y=h 34 Y~°
1 (l -2v)

Les fonctions f(x) et g(x) sont déterminées par la condition
fronti¢re ci-dessus( c'est & dire, la traction libre, ie. 1;;=0).

0 T B
TiJ':(Tij"'Tij)I 1 +;:BH(Y)]+T*‘JH()’)

T ' T
o=t by et gx)=lT )y,

1 0 N ‘
12l 515 by 010

1Ty byt B{[txyly-ﬁg(x)]:()
FO=(B-Dle byt by

0
2h(1-v)alT gt T
Aty Jven

0
=| lryyly:() +N|(x) - 2 dx

(1-2v)
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0
Aol o
) 2(1-v) dx i lt&‘)">‘=h

0
g(x)={ [txy]y=o+T|(x)

N (x) et Ti(x) sont respectiveément les tractions normale et
tangentielle a l'interface.

Pour obtenir une solution sur la force d'interaction, nous
considérons que les fonctions Nj(x) et Ti(x) [15]) sont les combinaisons
linéaires des conditions frontiéres obtenues dans deux états limites.

Ni=(1-B)Nv+BNg

Ti=(1-p)Tv+PTr

Maintenant, nous pouvons calculer les forces d'interaction
1T;; & l'aide de la formule:

o oo

T
1ij= Kij(x-s‘y-r)f(s)ds+ Lij(x-s,y-"r)g(s)ds

Pour simplifier le probléme, nous nous intéressons aux
composantes de la contrainte sur le plan normal & l'interface. Dans ce cas,
nous avons D;=0 et nous utilisons les symboles Dy=D, by=b, Fy=Fy=F.

T T
F=b||txx'x_—.()'y:.- (+b2|txylx=0.y=- 1
T
=b2"xy|x=().y:- t

T
::bl'tly',_-_().y._., {
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50 oo

T
nxyl x=Oy=- t =[ Kly(x,-t)f(x)duJ Lly(x,-()g(x)dx

B

0 0 hl-v)y g o
= ny{kl’ryy]y—_ih-"{ltyy]y=0+Nl(x) - 3 d\ll \\]\ =0

+T|(X)] }dx

oo

0 h
+J' L,,{*lt,,n,ﬂ,ﬂn 0¥ Ty (-5 d\u “1\ 0

-0

+Ni(x)} }dx

=‘[ leva(x)+nyTv(x)]x —0y=- thendX

00

l-v) g o
+ K {[Tyyly 0+(l B)‘ T l —-0+BNR‘<X) 3 a—\'“t‘}.]}:o
oo (1-2V)

L0
Pt by g+ BT s

0

d
+J Ly (153 |y o H1-Bl ly“.,wmx) )d\u t o

00
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0
HI-P)-1 |y gtBNR(O ) dx

o0

=J [ nyNV(x)+nyTv(x)lx=0ay=‘ (hﬂ)dx‘

0

+J -BIK, N, (x)+ nyTv(x)lxz();y=- dx

-0

‘ 2h(l-v) d ©
-B[ K, |-NgO+—— 11, 1+ g1l
- (

2d
1-2v)

h d © |
-BJ 1Lyl T G5l b Ny

oo

T D DP
ltxylx=0.y=‘- C3H —2_(_+B leyNR(X)*‘nyTR(X)IdX

2h(l-v) d 0 |
B ny — éa‘;‘ll'txyly=‘]+TR(X)dx

L h d .() Nt
P "’2(1-\,)&?(“‘yy'y=o+ g 1dx
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-, Saxt - —x"t
D2h(1-v) J 2xt° d 2-v  2-v

- — Jdx
2 4 d 3
(1-2v) J)_™Q" & Q
1+2v ,
= 2 -3xt5-x"- XU+XT
hD 2x“t d 1-2v
- 4 dx 4 ldx
2(1-v) | nQ* %X Q
D BD3-2v v
“2H ! v l—vI
3 3'2V 3 1’2\'
* ) 3 2 4xt'(—) IX1(—)
2h(1-v) | -2xt 4x(t°-x"1) 2-v 1-2v 2-v
- ; -2t - XU )+ ———dx
(-2v)) ™ Q Q v Q
S l+2\')
= ‘ 4X717(
h h g 4xGxiexh) 142v, =v L, 4t
+ 21-3x7-30+ 5 - —t+ ——— 3N -— Jdx]

En utilisant les formules d'intégrale précédentes. nous
avons:
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< e

]
-
£
=9
»”

o0
%]

_ 5n
16(8¢%)

o0

x4 4 irn
Q" 16685

Nous pouvons obtenir:

D Dp 3—2v» \Y Lh“S(l‘—-v) (57—2\r)(l-\') 1

T
yheoy=-=21 212, 1oy ¢

Avec:

3-2v v

s e

K,
2-v 1-2v

Koo 3(1-v) (5-—2v)(l—v) N 1 |
2 " 4(1-2v)

2 2
2(1-2v)  2(1-2v) (2-v)

2 o2
2(1=2v)  2(1-2v) (2-V)

' 4(1-2v)
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La force d'interaction entre une dislocation coin du substrat

et la couche solide superficielle peut s'écrire:

Db Dbf h

—2H " 2t

[Kl+—t—K 2] (7)

C'est l'expression de la force d'interaction entre une

dislocation coin du substrat et la couche d'oxyde. Nous avons vu que la
variation de la force d'interaction en fonction de t dépend de rapport
B(E./(E.+Es)) pour I'épaisseur constante de couche d'oxyde superficielle.

avons:

ege ~ . . E 3
En utilisant le paramétre sans dimension F =2F/D. nous

1 B h
F*=b[ﬁ - --t-[Kr*'TK 511 (8)
Ou

h est I'épaisseur de couche d'oxyde;

t est la position d'une dislocation coin (Fig. 3-9);
H=t+h;

P=EJ(Ec+Es);

E. est le module d'Young de la couche d'oxyde;
Esest le module d'Young du substrat;

3-2v \Y
K l e —
2-v 1-2v
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Ko 3(1-v) (5-2v)(1-v) . 1

2 2 2 CA(1—
21-2v) 21-2v) @-v) TV

v est le coefficient de Poisson.

Considérons l'acier 316L qui a la structure cubique face
centrée (C.F.C.), b=a/2[110] avec a=0,365nm et Es=2x103MPa, v=0.283.
Pour simplifier le probléme, nous considérons les parameétres b et v de la
couche d'oxyde comme identiques avec ceux du substrat et l'épaisseur de
la couche d'oxyde de l'ordre de 50nm. Nous pouvons obtenir les
paramétres: :

K1=0,76

K,=1,37

La formule (8) peut s'écrire comme suit:

L1 B h
F =bl}T - —t—l(),76+l,37~t—|| CA]

De la formule (9), nous pouvons tracer les courbes de
variation de la force pour différents valeurs du rapport E./Es (figure 3-
10).

D'aprés la figure 3-10, nous voyons que si E./Es est petit
(<0,3), la force d'interaction entre la dislocation du substrat et la couche
d'oxyde est toujours attractive. Si E¢/Esest plus fort (>0.3), la force
d'interaction peut devenir répulsive pour les dislocations du substrat
proches de l'interface et attractive pour cellés loin de lintertace. 1 y a
une position d'équilibre tp (o la force attractive est dgale i la force
répulsive) pour des dislocations proches de linterface dans le substrat.
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Cette profondeur top dépend du rapport E¢/Es et de ['épaisseur de la
couche d'oxyde. Pour une épaisseur de couche d'oxyde constante, la
profondeur ty augmente avec l'augmentation de E./Es(Fig.3-11).

Nous savons que la couche d'oxyde entraine la présence en
surface de contrainte résiduelle de compression. C'est i dire que la région
d'interface entre la couche d'oxyde et le substrat peut constituer une
source de dislocations coins sous la condition élastique et plastique
[10,11]. Ces dislocations mobiles coins se meuvent vers la nouvelle
position d'équilibre t'¢g sous la force d'interaction entre les dislocations et
la couche d'oxyde et la contrainte imposée au cours de cyclage (Cela
conduit a l'interaction de nombreuses dislocations). Pour une épaisseur
de couche d'oxyde constante, cette nouvelle position d'équilibre 'y
dépend aussi du rapport E/Es et de la contrainte imposée. Quand nous
passons de l'essai a l'air a l'essai sous vide, le module d'Young de la
couche d'oxyde augmente [19]. Nous savons bien que quand nous faisons
I'essai de fatigue a I'air, il y a une grande influence du miliceu sur la
dureté et le module d'Young de couche d'oxyde, surtout & 300°C
(concentration en oxygéne et humidité). 1l y a augmentation de E./Es
pendant la transition de l'essai & lair & l'essai sous vide. Ceci conduit 3
I'augmentation de la position d'équilibre t'g. Ainsi les dislocations mobiles
atteignent cette nouvelle position t'g qui est plus profonde pour l'essai
sous vide que pour l'essai a l'air. Nous pouvons considérer qu'il y a
formation d'amas de dislocations dans la région proche de t'gentre le
substrat et l'interface. Le nombre des dislocations proches de t'pest plus
élevé dans l'essai sous vide, ce qui conduit & un effet du durcissement
plus significatif pour I'éprouvette de 6 mm diameétre. Quand E./E:s
diminue sous la contrainte imposée, t'y peut diminuer jusqu'd zéro. Ceci
a lieu quand nous passons de l'essai sous vide 2 l'essai 3 lair d cause de
I'augmentation de 1'humidité (qui diminue le module d'Young de la
couche d'oxyde [19]) pendant cette transition. Ainsi une relaxation de
I'empilement est possible. Ceci peut induire un effet d'adoucissement
pour [l'éprouvette de 6 mm diametre (moins d'interactions de
dislocations). D'aprés la figure 3-11, nous voyons que l'effer de la couche
d'oxyde est sensible certainement sur plusieurs fois I'épaisseur de cetre
couche. En tenant compte d'une distribution probablement Gaussienne
des dislocations avec une concentration maximale située a 1. l'ettet de la
couche d'oxyde sur la distribution des dislocations est sensible
certainement sur plusieurs dizaines de microns.

La relaxation (ou la formation) de l'empilement des
dislocations entre le substrat et l'interface peut induire un changement
dans l'organisation des bandes de glissement. Pour I'éprouvetie cyclée
sous vide (Agp2=4x10-3), la formation de I'empilement des dislocations
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Ec/Es

!

Fig. 3-11 Position d'équilibre tp en fonction de rapport E/Eg,
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entre le substrat et l'interface bloque le glissement des dislocations et
empéche la formation des bandes de glissement en surface. Ainsi la
déformation plastique a lieu, au début de cyclage, seulement dans
quelques grains ou les bandes de glissement sont réparties
uniformément grice au role d'obstacle des joints de grains. Ceci induit les
fines bandes de glissement dans quelques grains.

Aprés un nombre de cycles plus long, les grains déformés
ont tendance a se durcir et la contrainte exercée sur l'obstacle permet de
déclencher le glissement dans le grain voisin. Et ainsi petit 3 petit, tous
les grains sont soumis & la déformation de glissement.

Pour I'éprouvette cyclée a l'air (Agp2=4x10-3), Ia
déformation plastique a lieu dans tous les grains i cause de la relaxation
de l'empilement des dislocations au cours de cyclage. Bien sir, les
dislocations mobiles du substrat émergent trés facilement par les bandes
de glissement en surface et il y a localisation de la déformation plastique.
La localisation de la déformation intervient dans les B.G.P.. Le volume
occupé par ces bandes croit avec la déformation plastique suivant le
modéle de WINTER [20]. La déformation plastique dans les B.G.P. est de
I'ordre de 100 fois celle de la matrice. Autrement dit. toute la
déformation plastique s'y trouve localisée [21]. La microstructure de
B.G.P. conduit 3 une grande irréversibilit€é de la déformation entre
traction et compression, due a une annihilation importante des
dislocations vis par glissement dévié, et a un amorgage rapide des
fissures par des mécanismes d'intrusions-extrusions dans les B.G.P. [22-
25]. Ainsi la déformation plastique est plus inhomogéne dans chaque
grain pour I'éprouvette cyclée a l'air que sous vide.

En ce qui concerne l'effet de couche d'oxyde sur la durde de
vie, nous pouvons considérer que la présence de couche d'oxyde conduit
I'homogenité de déformation dans chaque grain pour l'essai sous vide,
autrement dit, il n'y a pas une structure de B.G.P. qui conduit une grande
irréversibilité de la déformation entre traction et compression e1 un
amorgage rapide des fissures par les bandes d'intrusions-extrusions dans
chaque grain. Ceci améliore la durée de vie pour I'éprouvette avec couche
d'oxyde de I'alliage 316L.

Aprés amorgage des microfissures, l'oxygéne de l'air entre
a la pointe de fissure et il y a formation d'une couche d'oxyde sur la
surface fraiche en fond de fissure, surtout & 300°C pour l'essai & l'air. Elle
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rend la déformation moins réversible en traction et compression et
conduit a une augmentation de la contrainte en fond de fissure.

Ainsi, en combinant d'effet de la génération des
dislocations de l'interface entre la couche d'oxyde et le substrat et l'effet
de force-image, nous pouvons considérer qu'il y a formation d'un amas
de dislocations dans la région proche de 'y entre le substrat et
I'interface. Les nombres des dislocations proches de t'p sont plus élevés
dans l'essai sous vide, grice A l'augmentation de module d'Young de
couche d'oxyde et de t'p, ce qui conduit 3 un effet du durcissement plus
significatif pour I'éprouvette de 6 mm diameétre. Quand nous passons de
I'essai sous vide a l'essai & l'air, la relaxation de Il'empilement et la
diminution de génération des dislocations sont possibles & cause de
I'augmentation de la force attractive. Ceci peut induire un effet
d'adoucissement. Ainsi ce mécanisme considére bien l'effet de
réversibilité de la contrainte pour I'éprouvette cyclée alternativement
entre l'air et le vide. Il explique aussi l'effet de couche d'oxyde sur
I'augmentation de la contrainte macroscopique cyclique.

- N ION SUR L'EFFET D'UN HE D'OXY 'RLE
MPORTEMENT EN FATIGUE OLI YCLIQUE DE L'ALLIAGE 31

Les résultats obtenus ont permis de montrer clairement le
role de la couche d'oxyde et de l'environnement. Le calcul de la force
d'interaction entre des dislocations du substrat et la couche d'oxyde nous
a en effet permis de comprendre l'effet d'une couche d'oxyde sur le
comportement cyclique de ['alliage 316L:

1). La présence de la couche d'oxyde peut augmenter la
contrainte cyclique et la durée de vie, particulierement dans l'essai sous
vide, sur le 316L pré-oxydé, a 300°C.

2). Il 'y a une réversibilit¢ de contrainte cyclique pour la
méme éprouvette cyclée alternativement entre lair et le vide.

3). La force d'interaction entre le substrat et la couche
d'oxyde dépend du rapport E./Es. Si E./Es est trés petit (<0,3). la force
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d'interaction entre la dislocation du substrat et la couche d'oxyde est
toujours attractive. Si E¢/Es est plus fort (>0,3), la force d'interaction
peut devenir répulsive pour les dislocations du substrat proches de
I'interface et attractive pour celles loin de l'interface. Il y a une position
d'équilibre tp pour des dislocations proches de linterface dans le
substrat. Cette profondeur to dépend du rapport E./Es et de I'épaisseur
de couche d'oxyde. Pour l'essai a l'air et & 300°C, la présence de la vapeur
d'eau diminuent le module d'Young de la couche d'oxyde E.; ceci induit
une diminution de rapport [E¢/Es et un effet d'adoucissement pour
I'éprouvette de 6 mm diaméetre. Pour I'essai sous vide, la couche d'oxyde
est plus dure, ceci induit un rapport E./Es plus élevé et un effet de
durcissement pour I'éprouvette de 6 mm diamétre.

4). La combinaison de l'effet de la génération des
dislocations de l'interface entre la couche d'oxyde et le substrat et de
I'effet de la force d'image peut expliquer l'effet de réversibilité de la
contrainte cyclique air-vide et l'effet de [‘augmentation de la contrainte
cyclique, notamment I'effet de I'environnement sur la contrainte
cyclique.

5). La déformation plastique est plus inhomogéne dans
chaque grain pour I'éprouvette cyclée d l'air. Ceci conduit 3 une grande
irréversibilité de la déformation entre traction et compression et i un
amorgage rapide des fissures par des mécanismes d'intrusions-extrusions
dans les B.G.P.. Ainsi l'essai a l'air induit une diminution de la durée de
vie. Au contraire, l'essai sous vide conduit & une grande réversibilité de
la déformation entre traction et compression, ceci retarde l'amorgage de
fissure, et améliore la durée de vie pour l'éprouvette avec couche
d'oxyde.
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CHAPITRE 1V

DE L'HYDROGENE SUR LA PLASTICITE CYCLIQUE DES
ALLIAGES C.F.C.(IN N T 316L) ET
Fe-26Cr-1M

4,1 INTRODUCTION

Nous avons vu l'effet d'une couche d'oxyde solide sur la
plasticité cyclique de I'alliage 316L & 300°C. Dans ce chapitre, nous
donnerons un exemple de l'effet de surface en plasticité cyclique
correspondant a l'effet de la dissolution anodique (et de I'hydrogene) sur
la plasticité d'alliages C.F.C. et C.C..

Les tubes des générateurs de vapeur en alliage IN 600 sont
sensibles a la corrosion sous contrainte (C.S.C.) en milieu PWR. Depuis. les
premiers résultats obtenus par CORIOU en ce domaine [1], de
nombreuses études se sont développées pour comprendre cette corrosion
sous contrainte qui est de type intergranulaire. On lira avec intérét la
synthése de ces recherches présentée par P. COMBRADE et al trés
récemment [2]. A ce jour cependant, aucun mécanisme précis ne semble
avoir été mis a jour pour expliquer la C.S.C. intergranulaire de l'alliage
IN600 en milieu PWR. La question de l'importance relative des effets de
dissolution et des effets de plasticité reste posée.

Parallelement se sont développés de nouveaux modeles de
C.S.C. transgranulaire dont on trouvera une revue en [3]. Parmi les
modeles, T. MAGNIN et al [4] ont présenté un mécanisme qui permettrait
de comprendre comment une rupture fragile peut étre engendrée en
C.S.C. par un effet de dissolution anodique et/ou d'hydrogéne sur des
matériaux C.F.C. ductiles. Ce mécanisme a été appliqué avec succes au cas
de I'acier inoxydable 316L en milicu MgCly 153°C.
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D'aprés le modele de T. MAGNIN, la dissolution anodique
adoucit la surface et favorise une plasticité de surface. Cet adoucissement
est la premiére condition de formation d'empilements de dislocations
pouvant conduire a une fissuration de type fragile (trans. ou
intergranulaire). Ainsi nous avons besoin de vérifier cette premidre
condition a partir d'un essai de fatigue plastique sur éprouvettes lisses 2
I'air et en milieu corrosif. L'intérét de ces essais est d'obtenir un
durcissement initial (au cours des premiers cycles de déformation)
permettant par la suite de mieux apprécier l'effet de la dissolution
anodique et de l'hydrogéne sur ce durcissement. De plus, la dissolution
ayant lieu sur les nombreux sites d'émergence des bandes de glissement,
on peut s'attendre a ce que l'atténuation du durcissement en milieu
corrosif soit plus conséquente et davantage mesurable

macroscopiquement en fatigue.

Ainsi l'objectif du présent travail est 1). d'étudier l'effet de la
dissolution anodique et de I'hydrogéne sur la plasticité cyclique des
alliages C.F.C. et C.C.. et 2). de vérifier, & partir d'essais de fatigue-
corrosion, la premiére condition nécessaire (la dissolution anodique
adoucit la surface et favorise une plasticité de surface), prédite pour la
fissuration par CSC des alliages IN600 et IN690 ainsi que des autres
aciers inoxydables C.C..

Afin de bien comprendre l'effet de la dissolution anodique et
de I'hydrogéne sur la plasticité en surface des alliages IN6OO et IN690 et
des autres aciers inoxydables 316L et Fe-26Cr-1Mo, nous avons besoin,
tout d'abord, de présenter brievement le modeéle de T. MAGNIN [4.5].

4.2 MODELE DE T. MAGNIN

Le modéle proposé par T. MAGNIN s'applique 2 des alliages
passivables et ductiles, sollicités en corrosion sous coatrainte
(propagation de fissure) dans des conditions ol une dissolution anodique
intervient. 1l a pour but de rendre compte par exemple du microclivage
discontinu et des ruptures fragiles.

La figure 4-1 décrit schématiquement la plasticité en fond de
fissure, plasticité qui conduit & une dépassivation localisée. Les sources A
de dislocations proches de la pointe de la fissure participent & lavancée
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Aa de la fissure alors que les sources B conduisent essentiellement 3
I'’émoussement et l'ouverture de la fissure. Les sources C peuvent quant
a elles participer éventuellement a la formation de microcavités en avant
de la fissure. La partie inférieure de la Figure 4-1 montre alors l'avancée
classique d'une fissure, par plasticité uniquement, avec participation
simultanée des sources A et B de dislocations. Notons au passage que
plus les sources B sont actives plus les fissures sont émoussées.

T. MAGNIN a proposé une fissuration fragile en CSC
correspondant aux étapes suivantes:

1°) Rupture locale du film passivable par émergence de lignes
de glissement en pointe de fissure comme indiqué sur la figure 4-1.

2°) Dissolution anodique localisée (et/ou adsorption) en fond
de fissure par un effet de couplage électrochimique entre les surfaces
mises a nu et les surfaces restées passives. De plus la présence d'ions Cl-
peut augmenter l'amplitude de la dissolution localisée en limitant ou
retardant la repassivation.

3°) La dissolution préférentielle (conjuguée partois i un effet
d'adsorption a la pointe de fissure) des atomes les plus contraints
mécaniquement en fond de fissure (par conséquent les moins stables
chimiquement) favorise le cisaillement des plans atomiques et conduit 3
I'activation des sources de dislocation A. Ce cisaillement favorisé
correspond soit a des effets de concentration de contrainte (Fig.d4-1) lide
a la dissolution localisée a la pointe de la fissure soit & un affaiblissement
des liaisons atomiques par l'adsorption éventuelle d'éléments.

4°) L'activation des sources A conduit 2 une augmentation de
la plasticité localisée en avant de la fissure. L'effet principal de la
dissolution est d'augmenter la plasticité locale par d&mission de
dislocations A plus mobiles (localisation du glissement et augmentation
de la densité locale de dislocations).

5°) Les dislocations de type A, plus mobiles, se déplacent en
avant de la fissure et viennent s'empiler sur les enchevétrements de
dislocations liées aux autres sources. Leur mouvement est ainsi limité
par ces enchevétrements et les fortes barrieres de  Lomer-Cottrell,
comme le suggeére la figure 4-1 avec l'intersection de ligne de glissement
en aval du point A.

6°) L'empilement des dislocations de type A augmente la
contrainte locale en avant de la fissure jusqu'd ce que la contrainte
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critique de clivage soit atteinte. D'aprés la formule classique la contrainte
locale 2 un empilement op qui est une fonction de la contrainte imposée ¢

[6], s'exprime par:

2Loc
o_=no=(—-)o

Ou n est le nombre des dislocations de l'empilement;
L est le longueur des dislocations de I'empilement;

p est le module de cisaillement;

b est le vecteur de Burgers.
Pour I'acier 316L, 6=5x10-3, 0,=0,2uL.

7°) Une microfissure fragile peut alors se former, soit par
clivage sur {100} soit par cisaillement et décohésion sur un plan {111}.
Le clivage sur {100} peut se produire si o, atteint la contrainte critique
o = 2y/b, ou y est I'énergie d'interface, 2y=ub/5 [6]. 06=0.2u et o.=0p pour
L=1pum environ.

Notons ici que cette rupture fragile est favorisée par la
diminution de l'activité des dislocations de type B.

Cette longueur de l'empilement correspond d la taille des
zones qui séparent les enchevétrements de dislocations formés en fond
de fissure.

8°) La formation d'une fissure de clivige (ou décohésion)
conduit a une réorganisation compléte de la plasticité en fond fissure et
notamment a une avalanche de la structure de dislocations schématisée
par la figure 4-1. L'émission de dislocations et la destruction des amas de
dislocations en pointe de fissure de clivage conduit i la relaxation des
contraintes. Lorsque celle-ci est suffisante, la fissuration peut étre
stoppée et une nouvelle zone plastique accommode alors les contraintes
en fond de fissure. Avec les longueurs d'empilement de dislocations
précédemment évoquées, on peut s'attendre avec le modéle ici présenté
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a des microfissures de clivage de l'ordre du micron. Ceci correspond bien
aux observations effectuées par de nombreux auteurs [7].

9°) Les séquences (1) a (8) peuvent alors se reproduire.

Le modele de T. MAGNIN décrit ici conduit & un microclivage
discontinu sur des plans (100} ( ou une décohésion sur des plans {111})
transgranulaire ce qui correspond bien aux observations expérimentales
des faciés de rupture en corrosion sous contrainte des matériaux C.F.C.
ductiles.

Notons aussi que ce modéle vient d'étre appliqué 3 la
fissuration intergranulaire de I'alliage IN600 [8].

4-3 EFFET DE LA DI LUTION ANODIQUE ET DE L'HYDROGENE SUR
LA PLASTICITE CYCLIQUE EN SURFACE DU 316L ET L'ALLIAGE Fe-26Cr-

1Mo

Pour vérifier expérimentalement [I'effet d'atténuation du
durcissement par la dissolution, des essais de fatigue plastique en milieu
corrosif NaCl 30g/l ont ¢été réalisés sur des aciers inoxydables
austénitiques (316L) et ferritique (Fe-26Cr-1Mo) 3 Agp/2=4x10-3 et
€=10-2 s-1.

La figure 4-2 montre les courbes de durcissement cyclique
pour deux matériaux (316L [9] et Fe-26Cr-1Mo [10]) & l'air et en milieu
corrosif. On peut noter que la contrainte maximale a chaque cycle o
augmente au cours des premiers cycles (durcissement) puis se stabilise,
a l'air, jusqu'a la rupture. Cependant on voit que lorsque le méme essai
est effectué en milieu corrosif a4 un potentiel électrochimique Egoy pour
lequel la dissolution anodique intervient (due d la dépassivation par
glissement), o décroit aprés le durcissement initial, contrairement i ce
qui se passe a l'air. Cette décroissance de o A E=Epy correspond bien 3 un
adoucissement du matériau. Il a été montré par ailleurs [10] que cet
adoucissement est d'autant plus marqué que le diametre des éprouvettes
d'essais est faible. Ceci va bien dans le sens du réle de la dissolution
anodique (et/ou de I'hydrogéne) sur l'adoucissement, comme décrit dans
le modele. Notons aussi qu'une étude fine de l'évolution de la surface des
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échantillons a montré que l'adoucissement n'est pas li¢ 3 un probléme
de fissure que la corrosion amorcerait de maniere précoce [l11].

L'effet de I'atténuation du durcissement par la dissolution
anodique (et éventuellement de I'hydrogéne) est ici bien vérifié
expérimentalement. Notons que les essais de fatigue-corrosion décrits
précédemment n'avaient pour but que de vérifier ce point et que Ia
fissuration par fatigue-corrosion [11] dans ce cas est différente de celle
décrite par le modéle et qui ne concerne que la CSC. L'atténuation du
durcissement par la dissolution anodique est le facteur prépondérant en
CSC pour l'obtention d'une fissure de clivage dont la propagation est
limitée.

En ce qui concerne l'effet de la dissolution anodique sur
I'adoucissement, il est important de souligner que plusieurs réactions
peuvent intervenir losqu'une échantillon métallique est plongé dans un
milieu.

D'une part la dissolution anodique du métal qui correspond
au passage d'atomes du métal a I'état d'ions:

A cette réaction anodique est associée une réaction
cathodique qui peut E€tre:

1/2 O+H20+2e7------ >2(OH)-

ou 2H*+2e7------ >H, (en milieu acide ou désaéré)

Ce phénoméne de dissolution anodique se traduit par
I'endommagement superficiel d'autant plus marqué qu'il est trés localisé
au cours de la fatigue-corrosion. Ceci induit une diminution de contrainte
cyclique.

Les mécanismes de fragilisation par I'hydrogéne sont encore
débattus; il semble cependant admis qu'il soit 3 l'origine d'une
diminution des forces de cohésion [12] et d'un effet de pression interne
[13].
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On sait que les matériaux ferritiques sont particuliérement
sensibles a la fragilisation par I'hydrogéne. L. COUDREUSE [10] a montré
que la fragilisation par I'hydrogéne intervient et qu'il y a accélération
trés importante des phases de micropropagation et une localisation de
I'endommagement.

Les différents modele proposés pour expliquer les
mécanismes de fragilisation par 1'hydrogéne indiquent que, dans les
zones ou il y a triaxalité de contraintes (comme c'est le cas en pointe de

fissure), I'hydrogéne pénétre plus facilement a l'intérieur du matériau
(diffusion de 1'hydrogéne, associée au mouvement des dislocations).

Les matériaux sensibles peuvent é&tre fragilisés par tout
processus qui permet l'entrée d'hydrogéne a l'intérieur du matériau.
Dans le phénoméne de corrosion I'hydrogéne résulte de la réaction
cathodique [14]: :

La diffusion de I'hydrogéne a l'intérieur du métal nécessite la
décomposition de la molécule Hz en hydrogéne atomique qui vient
s'adsorber en surface [15].

Il ne faut pas perdre de vue que les réactions anodiques et
cathodique se produisent simultanément; Ainsi il peut y avoir une
réaction de décharge d'hydrogéne associée a une dissolution anodique
intense:

Mrt+nH0---->M(OH),+nH*

Comme mentionné ci-dessus, la dissolution anodique (ou et
hydrogéne) adoucit la plasticité plastique des matériaux 316L et Fe-
26Cr-1Mo. La dissolution anodique se traduit par l'endommagement
superficiel d'autant plus marqué qu'il est trés localisé au cours de la
fatigue-corrosion. Ceci induit une diminution de contrainte cyclique. Des
modéles recents [8) ont montré que I'hydrogéne pourait favoriser la
mobilité des dislocation, donc le cisaillement localisé, si tel est le cas, une
atténuation du durcissement est donc possible. Elles se traduira par un
adurcissement localisé.
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- EXPERIMENT SUR ALLIAGES IN60O ET IN6Y

Ces résultats expérimentaux sont obtenus en collaboration
avec R. CHIERAGATTI (notre laboratoire).

-

4-4-1 Résultats d’'Essais de Fatigue a Forte Déformation
Imposée (Aep/2=4x10'3)

Les courbes de la figure 4-3 montrent ['évolution de
I'amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles pour les deux
matériaux cyclés a l'air sur éprouvettes de 6 mm de diametre et pour
une éprouvette tubulaire en IN600. Cette évolution peut éwre décrite en
quatre phases pour les deux matériaux:

1) Ces courbes présentent une phase de fort durcissement
cyclique durant les tous premiers cycles.

2) Une phase d'adoucissement sur une centaine de cycles
(environ un huitiéme de la durée de vie).

3) Une phase d'écrouissage lent qui caractérise la plus grande
partie de la durée de vie (entre les 2/3 et les 3/4).

4) Une phase trés courte de chute brutale de la charge qui
correspond a une diminution rapide de la section efficace par la
propagation des fissures dans le matériau.

Nous notons que la durée de vie de I'IN600 a déformation
totale imposée est plus longue (mais avec une contrainte inféricure) que
celle de I'IN690. La durée de vie est plus faible sur les éprouvettes de
type tubulaire.

Quatre essais ont été réalisé, dans la solution NaCl a 30g/l, et
au niveau de déformation le plus élevé (Aep/2=4x10-3):



A0 (MPa)

1100
) -3
1 , Ae p/2=410
50 Y S 25
1050 f\‘ﬁ__.’_/”‘ \
. e - [
1000 4 Pa e m
4 Rﬁ T a
G50
1 g IN600 AIR diamétre 6
500 T ¢ IN690 AIR diamétre 6
7 " 4 INGOO AIR tubulaire
#450
P
800 v T T T v Y v 1 v
0 200 400 600 800 1000
CYCLES

Fig.4-3 Evolution de I'amplitude de contrainte Ac en fonction du
nombre de cycles a forte déformation plastique sur
éprouvettes en IN6OO et IN690 de 6 mm de diametre cyclées

a l'air.

AU (MPa)

1200 4

IN 600 At p/2=4.10

1100~m%\n
a gog 4@ o

o o] !
i a a a Bay
J . a 0O 0] -
Ba @ a4 * .
~ *o 0 .

1660 A
1 g NaCl diamétre 6
e NaCldiamatre 4
400 - a  NaCl tubulaire
’5()() - i S "_A'A ¥ . ‘ T I v 1 Al
o 200 400 600 BRIV 1a0Q

cycles

Fig.4-4 Evolution de I'amplitude de contrainte Ac en fonction du
nombre de cycles  sur l'ensemble des éprouvettes en IN60O
cyclées a forte déformation plastique d l'air et dans une
solution de NaCl a 30 g/I.



99 ®

--- Deux essais sur éprouvettes de 6 mm de diamétre, l'une
en IN600 et l'autre en ING690;

--- Un essai sur une éprouvette de 4 mm de diametre en
IN600;

--- Un essai sur une éprouvette tubulaire en IN600.

Nous présenterons successivement les essais sur I'IN600. les
essais sur I'IN690 et l'ensemble des résultats A l'air et dans l'eau salée.

**x*IN600

La figure 4-4 montre I'évolution de l'amplitude de contrainte
en fonction du nombre de cycles de I'IN600 sur l'ensemble des

éprouvettes sollicitées 3 Aep/2=4x10-3 en milieu corrosif.

Les évolutions qualitatives de la contrainte en fonction du
nombre de cycles de I'ensemble des éprouvettes sont analogues 3 celles
déja décrites dans l'essai de fatigue 2 l'air excepté celle de l'éprouvette
tubulaire cyclée dans la solution NaCl 30g/l. En effet, la troisiéme phase
de la courbe correspondant a cette éprouvette différe par l'absence
d'écrouissage: la contrainte reste stable pratiquement jusqu'd rupture de
I'éprouvette.

Nous voyons que les évolutions quantitatives en fonction du
nombre de cycles au cours du cyclage sont différentes pour les
éprouvettes en milieu NaCl 30g/l. Si nous définissons:

Ao AC d(ou Aos)

max,p  max,

Ao

max,p

O AOGmax,p est la contrainte maximum au premier
durcissement;
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AOGmax,d4 e©st la contrainte maximum pendant le
durcissement secondaire;

Acg est la contrainte de la saturation;

Nous voyons que pour les éprouvettes de 6 mm de diamertre,
de 4 mm de diamétre et tubulaires, les y sont:

Yoo=-1%
Yo4=2,8%

Yub-=4,0%

C'est a dire que l'influence de la solution NaCl 30g/l sur la
contrainte cyclique est plus importante pour l'éprouvette tubulaire. Ce
qui souligne un effet de surface au niveau de l'adoucissement.

Il faut noter que la durée de vie est plus faible pour
I'éprouvette tubulaire quel que soit le milieu considéré: I'état de surface
de l'alésage en est la cause comme le confirmeront les observations
métallographiques. Au chapitre des durées de vie, nous notons aussi le
peu d'influence du milieu NaCl 30g/l sur ce parametre.

****IN690

La courbe de la figure 4-5 permet de comparer I'évolution de
la contrainte en fonction du nombre de cycles de deux éprouvettes en
IN690 de 6 mm de diametre. Le comportement de 'IN690 est tout 3 fait
analogue a celui de I'IN600 déja présenté au paragraphe précédent:
I'effet du milieu sur la durée de vie reste peu importani. Les diftérences
qualitatives entre les deux courbes restent minimes.
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4-4-2 Résultats d'Essais de Fatigue a Faible Déformation
Imposée (Aep/2=1x10-3)

Les courbes de la figure 4-6a montrent l'évolution de
I'amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles de l'ensemble
des éprouvettes en ING600 sollicitées a environ 10-3 de déformation
plastique. Nous voyons l'existence d'un écrouissage au début de cyclage.
D'un point de vue qualitatif, cette évolution se distingue de celle a plus
forte déformation par ['absence d'écrouissage secondaire voire l'existence
d'un léger adoucissement aprés la phase d'adoucissement rapide. La
figure 4-6b compare la différence d'évolution de contrainte en fonction
de nombre de cycles pour les 1000 premiers cycles. Les niveaux de
contrainte des deux éprouvettes de 6 mm de diameétre sont comparables.
L'éprouvette de 4 mm de diamétre présente un comportement qualitatif
analogue. Cependant elle présente & la fois un niveau de contrainte plus
élevé et une durée de vie plus courte que ceux de l'éprouvette de 6 mm
de diamétre. L'imprécision de l'usinage de la base de mesure de
I'éprouvette et un léger écart des déformations plastiques constatés
pendant l'essai peuvent expliquer ce comportement.

La figure 4-7a montre I'évolution de l'amplitude de
contrainte en fonction du nombre de cycles de I'ensemble des
éprouvettes en IN690 sollicitées a environ 10-3 de déformation
plastique. L'essai dans le milieu NaCl n'a pas pu €tre mené a son terme 3
cause d'un incident pour l'éprouvette de 6 mm de diametre. Cependant
I'évolution qualitative de la contrainte est identique a celle de I'IN600 i
la méme déformation et a celle des autres éprouvettes en IN690. Les
courbes des éprouvettes de 4 mm de diamétre présentent une durée de
vie quasi identique pour l'essai a l'air et en milieu aqueux. L'influence du
milieu sur l'ordre des niveaux de contrainte des éprouvettes de 6 mm et
de 4 mm de diametre est léger et analogue & celui observé 3 la plus forte
déformation. Par rapport a la plus forte déformation, il ressort donc pour
les deux matériaux une différence de comportement marquée par un
léger adoucissement secondaire remplagant l'écrouissage de la phase 3.

La figure 4-7b compare I'évolution de 1l'amplitude de
contrainte en fonction du nombre de cycles pour deux éprouvettes de 4
mm de diamétre a l'air et en milieu aqueux. Nous voyons une Iégére
influence du milieu sur I'ordre des niveaux de contrainte des
éprouvettes de 4 mm de diamétre.
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solution de NaCl a 30 g/l.
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Nous pouvons calculer I'évolution de la contrainte cyclique au
cours de cyclage A l'air et en milieu aqueux:

Ao

max,p o

Ac

max,p

Y¢6,air=4 ’7 %

Y66,miliecu=1/,1 %

'Y¢4.air=5, 1%

Yo4,mitieu=1,3%

Nous voyons que l'influence du milieu sur la contrainte
cyclique est légére et on ne distingue pas d'écart notable entre
I'éprouvette de 4 mm de diamétre et celle de 6 mm de diametre pour la
faible déformation plastique imposée.

Deux enregistrements de potentiel libre pendant les essais
dans la solution 30g/l NaCl sont présentés en figure 4-8. Les variations
du niveau moyen du potentiel correspondent approximativement i celle
observées sur l'évolution de la charge, le potentiel libre sans chargement
étant d'environ -0,13V par rapport au calomel saturé pour I'IN690 et de
-0,22V pour I'IN600.

L'évolution de potentiel libre pendant les essais en milicu
corrosif 30g/l NaCl peut étre décrite en quatre phases pour les deux
matériaux:

1). Ces courbes présentent une phase de forte diminution de
potentiel libre pendant une centaine de cycles environ. Cette phase
correspond a l'écrouissage cyclique du matériau, de nombreuses lignes
de glissement se forment sur la surface. La surface dépassivée augmente
alors rapidement pendant les premiers cycles. Pour le courant nul
imposé pendant les essais, le potentiel libre diminue trés rapidement.
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2). Une phase de diminution progressive de potentiel libre
pendant une centaine de cycles & deux mille cycles environ. Cette phase
correspond 2 la dissolution localisée. L'activité anodique devient un peu
plus faible par rapport a celle des tout premiers cycles.

3). Une phase de stabilisation de potentiel libre. Cette phase
correspond a la dissolution localisée complétement dans les bandes de
glissement. L'activité anodique devient constante: un équilibre s'établit
entre les cinétiques de dépassivation mécanique et de répassivation.

4). Une phase de diminution trés rapide du potentiel libre. ce
qui correspond a I'apparition de microfissures de taille suffisante pour
rendre la répassivation plus difficile.

La figure 4-9 montre un exemple des enregistrements de
potentiels effectués en cours de cyclage en solution 30g/l NaCl. On
distingue trés aisément I'évolution durant chaque cycle et la différence
entre les cycles de traction et de compression.

Les pics mesurés en traction sont supérieurs (Aep/2=4x10-3
et 10-3 ) a2 ceux mesurés en compression. De plus, nous avons observé
que la repassivation aprés compression est toujours plus rapide qu'aprés
traction. Cet effet apparait trés nettement lorsqu'on effectue des essais
de dépassivation mécanique cyclique, c'est a dire si on attend la
repassivation compléte de ['éprouvette avant d'imposer une nouvelle
déformation (Fig.4-10). On a montré [9,10] que la repassivation est plus
compléte aprés compression.

Ce comportement ne semble pas lié au matériau puisqu'il a
également été observé sur les aciers inoxydables austénitiques de type
316L [9] et ferritiques de type Fe-26Cr-1Mo [10] & I'état passif dans le
méme milieu NaCl 30g/l. Il faut plutét y voir un effet de surface. Un
calcul rapide {10] montre que la surface en contact avec la solution est
plus grande en traction qu'en compression. Le temps nécessaire pour
reformer le film passif est donc plus court en compression.
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Fig.4-9 Variation de potentiel libre au cours de l'essai.
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Fig.4-10Comparaison des vitesses de repassivation en traction et
compression lors d'essais de dépassivation mécanique
cyclique.
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4-4-3 Analyse de la Microfissuration

Le tableau 4-1 indique le nombre de fissures observées sur le
fit des éprouvettes juste avant rupture (N=N;j). Ces fissures sont classée
[16] selon trois types en fonction de leur longueur 1 (um) en surface.
Nous voyons que:

1) Le nombre de microfissures est toujours plus important en
milieu aqueux qu'a l'air. Ceci peut étre relié au fait que la localisation de
la déformation plastique s'accompagne d'une localisation de la
dissolution anodique en surface pour l'essai en milieu corrosif. Dés que
des microfissures sont créées, la dépassivation en pointe de celles-ci est
a l'origine d'une dissolution localisée importante, ce qui accélere la
vitesse de propagation des microfissures en surface.

2) Les éprouvettes tubulaires ont essentiellement des fissures
de type I et de type II, ce qui est tout a fait compréhensible étant donné
I'épaisseur du tube.

4-4-4 Discussion

Dans ce chapitre, l'objectif du notre travail était d'étudier
I'effet de la dissolution anodique (et/ou de l'hydrogeéne) sur la plasticité
en surface des matériaux C.C. et CF.C. et de tester la validit¢é du modéle
de T. MAGNIN pour avancer dans la compréhension des mécanismes de
fissuration par CSC des alliages IN600 et IN690. Nous avons besoin, a
partir d'essais de fatigue-corrosion, de vérifier la premieére condition
nécessaire a la fissuration prédite par le modele: la dissolution anodique
adoucit la surface et favorise une plasticité de surface. D'aprés le modele
de T. MAGNIN, cet adoucissement est la premiére condition de formation
d'empilements de dislocations pouvant conduire a une fissuration de
type fragile (trans. ou intergranulaire).

Les résultats obtenus sur les alliages IN600 et IN690
sollicités en fatigue-corrosion en milieu NaCl 30 g/l a température
ambiante montrent bien que la solution adoucit la surface de
I'éprouvette, ce qui favorise une plasticité de surface et reduit la
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Tableau 4-1

es fissures sur le fiat des éprouvettes

Eprouvettes Nombre de fissures dans chaque Lype a Ni(hUnunz)
def.pl 2 : 4e-3 type 1 type 11 type 111
INGQQ Qs air 14 5 4
IN6OQO 06 NaCl 33 10 7
IN690 0o NaCl 32 23 12
IN600 04  NaCl 43 13 9
IN6OQ tube NaCl 34 5 0
def.pl. 2 : le-3 type 1 type 11 type 111
IN690 06  NaCl 33 19 16
IN690 04  NaCl 16 12 8
IN60O 06  NaCl 38 19 10
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contrainte cyclique au cours de cyclage. D'ailleurs, nous voyons que plus
le rapport surface/volume (S/V) des échantillons testés
(S/Vublaire>S/V¢a>S/Vee) est important, plus I'adoucissement intervient
en milieu corrosif (Fig.4-7). Ceci montre bien aussi qu'un effet de la
surface sur l'adoucissement des matériaux en milieu corrosif.

Notons que le comportement des matériaux a lair est
complexe: pour la forte déformation (Aep/2=4x10-3) imposée, on constate
un premier durcissement, suivi d'un adoucissement, puis d'un nouveau
durcissement (Fig.4-3 et 4-5). C'est sur Il'amplitude du 2&me
durcissement (qui s'étale sur un grand nombre de cycles) que nous
pouvons effectuer les comparaisons du comportement des matériaux 2
l'air et en milieu corrosif. Pour la faible déformation (Aep/2=4x10-%)
imposée (Fig. 4-6 et 4-7), le durcissement secondaire est négligeable i
I'air, ce qui rend la comparaison air/milieu corrosif plus difficile.
Cependant, le premier durcissement est plus important 2 forte
déformation imposée quel que soit le milieu. Or ce durcissement initial
plus important correspond également & un durcissement secondaire plus
ou moins marqué selon le milieu. Ceci va bien dans le sens prévu par le
modeéle. Plus le matériau est pré-écroui, plus l'influence du milieu sera
forte. Notons cependant que les effets d'adoucissement sont plus
notables sur les aciers inoxydables que sur les alliages base nickel.

Il faut noter que les enregistrements de potentiel au cours du
cyclage confirment bien que les effets observés en milieu corrosif
correspondent 2 un phénoméne de dépassivation-repassivation cyclique.

De tels résultats sont encourageants. lls peuvent étre
appliqués aussi a des cas de CSC intergranulaires. En effet, si l'on suppose
que la dissolution est intergranulaire les dislocations seront émises A
partir du joint de grains et notamment des précipités et carbures
contenus dans ce joint, comme le montre T. MAGNIN par ailleurs {8].

4-5 CONCLUSION

L'objectif de ce chapitre était d'étudier l'effet de la
dissolution anodique et de ['hydrogéne sur [la plasticité cyclique en
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surface des matériaux C.C. et C.F.C et de tester la validité du modéle de T.
MAGNIN pour avancer dans la compréhension de la fissuration par CSC.
Ces résultats obtenus permettent de tirer plusieurs conclusions:

1) Les résultats d'essais de fatigue-corrosion sont intéressants
pour vérifier la premiére condition nécessaire A la fissuration prédite par
le modele: la dissolution anodique (et/ou I'hydrogéne) adoucit la surface
et favorise une plasticité de surface.

2) La dissolution anodique se traduit par l'endommagement
superficiel d'autant plus marqué qu'il est trés localis¢é au cours de
fatigue-corrosion. Ceci induit une diminution de contrainte cyclique. Cet
adoucissement n'est pas li€ a un probléeme des fissures que la corrosion
amorcerait de maniere précoce.

3) L'adoucissement dépend du rapport surface/volume des
échantillons testés. Plus le rapport surface/volume des échantillons
testés est important, plus l'adoucissement intervient en milieu corrosif,
ce qui montre bien un effet de surface.

4) Les enregistrements de potentiel au cours du cyclage
confirment bien que les effets observés en milieu corrosif correspondent
a un phénomeéne de dépassivation-repassivation cyclique.
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CHAPITRE _ V

0 G PL NS_SU

-1 INTR CTION

Dans ce chapitre, nous allons appliquer le modéle décrit au
chapitre 1II a l'effet de couches implantées en ions azote et chrome sur le
comportement en fatigue et en fatigue-corrosion de l'alliage 316L.

Les propriétés que confeére limplantation ionique 3 un
matériau sont généralement étudiées sous l'angle de l'usure-frottement
[1,2]. Mais en tant que traitement de surface, l'implantation itonique peut
aussi modifier les propriétés des matériaux lides a d'autres
endommagements superficiels tels que la fatigue et la corrosion.

Des études ont déji été mendes sur le comportement des
aciers inoxydables austénitiques implantées & ['azote [3.4] en fatigue et
en fatigue-corrosion car limplantation & azote est relativement  plus
aisée a réaliser que limplantation au chrome. L'étude du 316L implanté
en ions chrome n'a jamais été mendée. Notre étude sur leffer de
I'implantation ionique sur les comportements en fatigue et fatigue-
corrosion est un travail préliminaire & la thése de L. BOURDEAU ([4].
L'objectif de ce chapitre est de présenter les résultats obtenus en
corrosion, en fatigue et en fatigue-corrosion, et de discuter leffet des
couches implaniées sur la plasticité cyclique de l'alliage 316L avec
implantation ionique (N* ct Crtt). Ce chapitre comprend trois parties:

La premi¢re partic est consacrée 3 la  présentation  de
linfluence de l'implantation ionique sur le comportement purement
électrochimique de l'alliage 3161..
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La seconde partie est consacrée d la présentation des résultats
obtenus en fatigue et en fatigue-corrosion de l'alliage 316L implanté 3
l'azote et a la discussion de l'influence du potentiel sur le comportement
en fatigue-corrosion et le mécanisme d'endommagement microstructural.

Enfin, nous présenterons l'effet de la couche implantée au
chrome sur le comportement cyclique et nous analyserons le mdécanisme
de cet effet pour l'alliage 316L.

5-2 EFFET DES IMPLANTATIONS _1ONIQUES SUR LES
COMPORTEMENTS PUREMENT ELECTROCHIMIQUES DE L'ALLIAGE 316L

Afin de mieux comprendre les effets induits par les
implantations ioniques (N* et Crt+) sur la plasticité cyclique en milieu
corrosif, il nous a semblé nécessaire, tout d'abord, de bien connaitre le
comportement purement électrochimique de l'acier inoxydable
austénitique 316L avec implantation ionique.

Pour des aciers inoxydables austénitiques 316L, 316L
implanté a l'azote et au chrome, deux types d'essais ont été réalisés: des
essais d'immersion et des essais potentio-cinétiques en milicu NaCl 30g/1.
T=20°C.

5-2-1 Comportement Purement Electrochimique de 1'Alliage
316L non Implanté

Lors des essais d'immersion, on mesure I'édvolution au cours
du temps du potenticl électrochimique de l'échantillon par rapport } une
électrode au calomel saturé. Cette évolution est présentée sur la Figure
5-1 pour ['alliage inoxydable austénitique 316L. On remuarque que le
potentiel chute tres vite, lors de l'immersion de l'échantillon dans le
milieu NaCl 30g/l, ct puis E se stabilise, petit 8 petit & une valeur donnde
Eg, potentiel de corrosion libre de I'échantillon. Cette valeur du potentiel
correspond a un courant global nul, c'est d dire que le courant de
dissolution est exactement compensé par le courant de la réaction
cathodique couplée.
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Le potentiel d'équilibre Eg obtenu pour l'alliage 316L est -140
mV/ECS (£20mV).

La fig.5-2 présente la courbe intensité-potentiel J=f(E) en
milieu NaCl 30g/l. Le tracé de la courbe intensité-potentiel s'opére 3}
vitesse de balayage trés lente (AE/At=90 mV/h). Nous retiendrons les
valeurs Egq, E, et E;, ils représentent respectivement le potentiel
d'équilibre (ou potentiel de repos dynamique), le potentiel de
repassivation des piqires et le potentiel de rupture:

Egg=-140mV/ECS
E,=-120mV/ECS

E,=150mV/ECS

D'autre part cette courbe met en évidence le domaine passif
de cet alliage dans le milieu NaCl 30g/l.

Les observations au microscope optique de la surface
d'échantillons révélent, aprés une polarisation anodique, que les piqdres
s'amorcent préférentiellement 2 partir des joints de grains (Fig.5-3) pour
I'alliage 316L en milieu NaCl 30g/l. La taille des piqires obtenue est
voisine de 10 pm.

5-2-2 Influence de [I'Implantation en lon Nt sur le
Comportement Purement Electrochimique de I'Alliage 316L

La courbe intensité-potentiel est présentée sur la figure 5-4
pour l'acier inoxydable austénitique 316L implanté a 1'azote. Le
potentiel de corrosion libre Egg dans cet essai potentio-cindtique et l'essai
d'immersion en milieu NaCl 30g/t est de +250 mV |[3] ce qui est plus
élevé que celui du 316L non implanté (écart de pres de 400mV/ECS).

On remarque qu'il y a aussi un déplacement du potentiel de
repassivation E; et potentiel de rupture E;, aprés implantation d'azote,
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vers des valeurs plus élevées. Egq, Ep et E; sont respectivement donnés
comme Suit:

E04=250 mV/ECS
E, =160 mV/ECS

E=370 mV/ECS

Nous voyons donc que la présence d'azote en surface
d'échantillon pour l'acier 316L améliore fortement la résistance 3 la
corrosion en milieu chloruré. Le potentiel libre Egy4, le potentiel de
repassivation E; et le potentiel de rupture E, de I'échantillon implantée 2
'azote augmentent respectivement d'environ 390 mV, 280 mV. 220 mV
par rapport a ceux de I'échantilion 316L non implanté.

Cependant, il faut noter que la valeur du potentiel libre Eg,.
pour l'acier 316L implanté a I'azote, est comprise entre E, et E;. Nous
discuterons sur ce point dans le chapitre 5-3-3.

5-2-3 Influence de [I'lmplantation en lon Cr** sur le
Comportement Purement Electrochimique de I'Alliage  316L

La figure 5-5 présente l'évolution de potentiel E en fonction
du temps t pour l'alliage 316L implanté au chrome en milieu 30g/1. Lors
de l'immersion de Il'échantillon dans le milieu corrosif, le potentiel E
chute tout d'abord puis il remonte petit 3 petit, enfin il se stabilise
lentement 2 une valeur stable, i.e. le potentiel Eg est -90 mV/ECS. C'est i
dire qu'il y a une dissolution du métal mis 3 nu au début de l'immersion.
puis la couche passive se forme en surface de I'éprouvette et ¢lle limite
la dissolution du métal.

La courbe intensité-potentiel J=f(E) en milicu corrosif est la
suivante (Fig.5-6). On remarque que le potentiel libre Ej,; est d'environ
+10 mV, plus élevé que celui de I'essai par immersion. Ceci vient de ce
que: quand le potentiel imposé est Iégérement changé, la couche
implantée au chrome est trés sensible a la dissolution anodique. Nous
reviendrons sur ce point dans le chapitre 5-4-2.



0
n o
o =30 1
e
:f =50
4 -~ 90
0 ot 30 120
t (mn)
Fig.5-5 Evolution de potentiel E en fonction de temps t

pour I'échantillon 316L implanté au chrome
en milieu NaCl 30g/l; T=20°C

|
o i o e
10} )
/"'/
/
4
'y - y s 2 e B e v -
~ 500 -400 -200.~ 200 BEAN
E (mv, B 8)
-10

Fig.5-6 Courbe intensité potentiel: alliage 3161 implanté
au chrome en milicu NaCl 30g/l; AE/At=90mV /h;
T=20°C



113

Il est ainsi clairement montré que le potentiel libre Eg4=-90
mV/ECS est plus élevé que celui du 316L non implanté (Epy= -
140mV/ECS). Par contre, le potentiel de rupture (+50 mV) de
I'échantillon 316L implanté au chrome est moins élevé que celui de 316L
non implanté.

Eoq et E; de [l'alliage 316L implanté au chrome sont les
suivants:

E0d=°90 mV/ECS

E=+50 mV/ECS

Nous avons observé la surface d'échantillons aprés
polarisation anodique. Il y a beaucoup de piqires sur la surface des
échantillons implantées au chrome. La taille des piqires (Fig.5-7) est de
I'ordre de 350 pm (35 fois plus grandes que celle d'échantillon d'alliage
316L. non implanté aprés un méme aller-retour de polarisation anodique
(Fig.5-2 et Fig.5-6). Ceci peut €tre relier & une dissolution anodique
localisée plus forte et un potentiel de rupture moins élevé pour le 316L
avec couche implantée au chrome par rapport au 316L non implanté en
milieu 30g/l NaCl.

5-2-4 Discussion

Les résultats ci-dessus montrent bien que Il'tmplantation
ionique a l'azote apporte un anoblissement important.

On pouvait s'attendre a4 un potentiel de piqdration plus
important dans le cas de l'implantation au chrome, étant donné son réle
d'inhibiteur de corrosion en solution solide dans les aciers inoxydables.
Il s'est certainement formé des carbures de chrome dont la répartition
inhomogene entraine la formation précoce de piqires.
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Il est important d'avoir le potentiel de rupture le plus élevé
possible pour éviter la formation de pigires qui sont des sites privilégiés
d'amorgage de fissures. Les différences existant sur l'étendue du
domaine de passivation et sur les valeurs du potenticl de rupture entre
implanté et non implanté auront des conséquences importantes sur le
comportement en fatigue-corrosion de ces alliages.

De plus, pour I'échantillon 316L aprés implantation ionique en
azote, le potentiel libre Egq est entre le potentiel de repassivation et le
potentiel de rupture. Ceci n'est pas un avantage pour l'essai en fatigue-

corrosion sous potentiel libre "imposé”. Nous discuterons ce point dans le
chapitre suivant.

- MPORTEMENTS EN FATIGUE ET EN FATIGUE-CORROQSION
'‘ALLI 16L IMPLANTE A L'AZOTE

Cette étude a été d'abord entreprise par C. CHABROL et col. |
[3]. Nous présenterons ici les principaux résultats en fatigue d l'air et en
fatigue-corrosion.

Afin de bien comprendre la rdéle de [l'influence d'une
implantation ionique d'azote sur le comportement en fatigue-corrosion
du 316L, nous avons besoin de donner, tout d'abord, les résultats d'essais
en fatigue a l'air.

5-3-1 Comportement en Fatigue a I'Air

Deux niveaux de déformation plastique ont été choisis:

Aep/2=4x10-3 et Aey/2=4x10-4

Les résultats des essais sont présentés sur le tableau 3-1:
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Les courbes d'écrouissage cyclique 3 la forte déformation
plastique ont été tracées (Fig.5-8) pour une vitesse de
déformation de 10-2s-!. Elles sont comparées a celles obtenues sur
I'alliage non implanté.

Les résultats obtenus montrent que:

A. 2 la forte déformation plastique Agp/2=4x10-3

1). La durée de vie des éprouvettes implantées représentent
60% a 70% de la durée de vie d'éprouvette non implantée.

2). La contrainte cyclique 3 saturation (0,=326 MPa) est
supérieure de 10% a celle (064=296 MPa) du 316L non implanté. L'effet de
couche implantée sur la contrainte cyclique du 316L est significatif pour
la forte déformation plastique imposée (écarts répétitifs aux 5% habituels
en deux éprouvettes).

3). Le durcissement cyclique observé sur le matériau
implanté est de 110 MPa. Pour le 316L non implanté, & ce niveau de
déformation, il est de 90 MPa.
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Fig.5-8 Courbes de durcissement cyclique pour les aciers
316L et 316L implantéa l'azote[3]
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B. a la faible déformation plastique Aep/2=4x10-4

1). La durée de vie de I'éprouvette implantée est similaire 3
celle du 316L non implanté pour ce niveau de déformation.

2). La contrainte a saturation (05=200 MPa) du 316L implanté
est supérieure de 5% (10 MPa) environ 2 celle (65=190 MPa) du 316L non

implanté. L'effet de couche implantée sur la contrainte cyclique du 316L
n'est pas trés significatif pour la faible déformation plastique imposée.

3). Le durcissement cyclique observé sur le matériau
implanté et non implanté, pour cette déformation, est identique.

D'autre part, l'observation de la surface des éprouvettes
réveéle que l'amorgage des fissures a l'air est mixte, transgranulaire et
intergranulaire, majoritairement transgranulaire [3]. Ceci est différent
de I'éprouvette non implantée cyclée a l'air pour laquelle I'amorgage et la
propagation des fissures sont toujours transgranulaires [1] pour les
conditions présentes de sollicitation. '

5-3-2 Comportement en Fatigue-corrosion

Nous avons vu qu'a l'air, pour la déformation plastique
Aep/2=4x10-3 imposée, la durée de vie des éprouvettes implantées ne
représentent que 60% a 70% de la durée de vie de I'éprouvette non
implantée. Pour la déformation plastique Aep/2=4x10-4 imposée. la durée
de vie de l'éprouvette implantée 2 l'azote est similaire 3 celle du 316L
non implanté. Ainsi nous ne choisissons qu'un seul niveau de
déformation plastique Aep/2=4x10-4 pour étudier l'effet de la couche
implantée a lazote sur la déformation cyclique en milieu corrosit. Le
milieu corrosif est la solution NaCl 30g/l a ph 6,5.

Pour l'essai a  potenticl libre imposé, le montage de fatigue-
corrosion étant effectué, I'éprouvette est laissée (sans contrainte) A
potentiel libre jusqu'a la stabilisation de celui-ci. A Taide du potentiostat
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on impose le potentiel "libre” Egq. Le courant global mesuré est donc nul
au départ.

Pour l'essai a potentiel imposé 2 d'autres valeurs, l'éprouvette
est laissée a potentiel libre jusqu'd stabilisation du potentiel. Puis, par
balayage a vitesse constante (AE/At=300 mV/h) le potentiel est amené 3

la valeur de potentiel imposée.

Les résultats obtenus en fatigue-corrosion sont présentés au
tableau 5-2.

Les résultats obtenus montrent que:

1). En maintenant le potentiel libre (pour le 316L non
implanté Egg=-100 mV, pour le 316L implanté & l'azote Eg4=+250 mV), la
durée de vie des matériaux implantés est réduite respectivement de 45%
et de 16% par rapport a la durée de vie obtenu sur 316L non implanté. A
noter, de plus, l'apparition d'une densité de courant au cours des essais
trés supérieure a celle observée pour le 316L non implanté [3].

2). En maintenant le potentiel Egy-100 mV (i.e. pour le 316l
non implanté Eggq-100 mV= -200 mV, pour le 316L implanté 1 l'azote
Eog-100 mV= +150mV), la durée de vie pour le 316L implanté 3 l'azote
est supérieure de 30% a celle obtenue sur le 316L non implanté. Ainsi la
durée de vie augmente légérement avec la diminution du potentiel.

3). Si le potentiel imposé pour les deux types d'éprouvette est
la méme valeur +150mV, nous constatons le résultat remarquable que la
durée de vie pour l'éprouvette 316L implanté a l'azote est 10 fois plus
longue que celle de I'éprouvette 316L non implanté.

4). Pour le potentiel -100 mV imposé aux deux tyvpes
d'éprouvettes, la durée de vie est plus longue que celles obtenues dans
les cas Egg* et Egg*-100 (mV) imposés pour les déprouvettes implantées 3
I'azote. Pour les éprouvettes non implantées, les résultats sont les mémes
que ceux obtenus dans les potentiels Egg* et Egg-100 (mV) imposé.
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Fig.5-9 Formation de la fissure est due a la connexion des
pigires, éprouvette 316L implanté a l'aozte
cyclée a Aep/2=4x10-4 en milieu 30g/l, & potentiel
libre(250mV) imposé
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TABLEAU _ 5-2

Conditions électrochimiques -----------commmmmommm

316L J16L*
Eoqg imposé(-100 mV)

89000 49400-74500
Egg* imposé(250 mV)
Epq-100 mV(-200 mV)

89000 120000
Epg*-100 mV(150mV)
150 mV imposé 12000 120000
-100 mV imposé 89000 172000

L'observation de la surface révele que pour les éprouvettes
316L implantées a I'azote, au potentiel Epg* ou Epg*-100 mV imposé,
I'amorgage et la propagation des fissures sont dues aux piqures [3] (Fig.5-
9). Cependant pour les éprouvettes 316L non implantés et au potentiel
Eogd ou Egg-100 mV imposés, l'amorgage et la propagation des fissures
sont transgranulaires [1].

5-3-3  Discussion

5-3-3-1 Essais a l'air

Pour les faibles déformations imposées, le résultat que nous
avons obtenu est cohérent avec les études antérieures en endurance. La
présence d'une couche implantée a l'azote peut augmenter la contrainte
cyclique. Ceci peut s'expliquer par la force d'interaction entre la couche
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implantée et les dislocations du substrat, comme nous l'avons analysé
lors de l'étude de la couche d'oxyde sur le comportement en fatigue
oligocyclique de l'alliage 316L.

Nous avons vu (Chapitre 111, 3-4-5) que pour le matériau
316L. avec couche superficielle, il y a une force d'interaction entre la
couche superficielle et les dislocations du substrat. Cette force
d'interaction dépend du rapport E¢/E; et de I'épaisseur de la couche
superficielle:

B

1 h
F=b] - T[0,76+1 ,37T]l

Pour la couche implantée a l'azote, I'épaisseur est de 200 nm
environ. D'aprés la formule ci-dessus, nous savons que si E./E>0.235, la
force d'interaction est répulsive pour les dislocations du substrat proches
de l'interface et attractive pour les dislocations du substrat loin de
I'interface. Si E./E¢<0,235, la force d'interaction est toujours attractive,
mais cette force attractive est plus faible que celle du matériau sans
couche superficielle. Ainsi la présence d'une couche superficielle peut
augmenter la contrainte élastique limite (o.) [5,6] et la contrainte
cyclique au cours de fatigue.

LLa présence de la force d'interaction entre la couche
implantée et les dislocations proches du substrat, ainsi que.
I'augmentation de la microdureté en surface [7-12], conduisent 3 un
glissement des dislocations en surface de I'éprouvette implantée plus
difficile que celui de I'éprouvette sans couche implantée. C'est d dire que
I'implantation ionique tend a diminuer le glissement en surface. Ainsi 3
déformation plastique ou totale contrdlée, il y a raréfaction des bandes
de glissement en surface d'éprouvette, ce qui est cohérent avec les
études antérieures |6-9, 12]. :

Pour les fortes déformations plastiques imposées, la durée de
vie du matériau implanté a l'azote chute de 30% i 40% par rapport 2
celle du matériau non implanté. Il n'y a pas d'élément de comparaison
dans la littérature. La rupture précoce des éprouvettes peut s'expliquer
par l'effet de localisation de la plasticité en surface. A. W. SLEESWICK
[13] et coll. ont trouvé que l'implantation en ions N+* conduit i la
Jocalisation de bandes d'intrusions-extrusions en surface d'éprouvette au
cours de cyclage. Il fait noter que les bandes de glissement en surface
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d'éprouvette implantée sont semblables a celles du matériau non
implanté.

5-3-3-2  Effet du potentiel sur la durée de vie en milicu
corrosif

Comme nous l'avons vu, 3 potentiel libre "imposé”, la durde de
vie des matériaux implantés est réduite de 45% et de 16% par rapport 3
la durée de vie obtenu sur 316L non implanté. Ceci peut s'expliquer par
fait que le potentiel libre se trouve entre le potentiel Ep et E; apres
implantation ionique en azote.

Nous avons vu dans le paragraphe 5-2-2 que apres
I'implantation ionique en azote pour le 316L, il y a déplacement du
potentiel libre vers des valeurs plus élevées. Ceci est, sans doute.
favorable pour la résistance de la corrosion pure. Cependant, le potentiel
libre Egg pour le 316L implanté a l'azote est compris entre le potenticl E,
et E,. Dans ce domaine de potentiel, les piqlres peuvent s'amorcer mais
aussi se repassiver au cours de cyclage. C'est 4 dire que la surface de
I'éprouvette se trouve en condition de compétition entre piqaration et
repassivation. De plus, le potentiel de rupture et le potentiel libre ont
tendance a diminuer petit a petit au cours de cyclage (nous avons vu ce
point a la figure 4-8 dans le paragraphe 4-4-2), mais le potentiel est
imposé et constant. Dans cette condition le courant de dissolution
augmente et les piqires se forment trés facile. Lorsque les piqires se
forment, la dissolution se localise sur ces piqlres qui croissent jusqu'a la
formation de macrofissures par effet de concentration de contrainte.
Ainsi la durée de vie diminue. Pour le 316L non implanté et Eog (Egyu<Ep)
imposé, l'amorgage des microfissures est transgranulaire dans les bandes
de glissement [1] et il n'y a pas de piqlire qui s'accroit.

Le potentiel imposé (Egq-100) mV/ECS se trouve dans le
domaine passif (Egq-100<Ep) pour le 316L implanté & l'azote. Lorsquune
sollicitation mécanique est appliquée, il y a une perturbation de
I'interface métal/milieu, le film passif recouvant la surface est alors
rompu par les marches de glissement débouchant en surface en traction
et compression [1]. La surface mise a nu donne licu & une dissolution
anodique (dépassivation) et le courant augmente. Lorsqu'il y a une
relaichement élastique de la contrainte, le courant diminue par suite de la
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reconstruction progressive du film passif (repassivation). Dans cette
condition, il y a une compétition entre dépassivation et repassivation
pour la surface des éprouvettes en traction et compression. La fissuration
sera localisée sur les bandes de glissement et la piqiration est moins
importante par rapport A l'essai A potentiel Egq* imposé: la durée de vie
est améliorée (Tableau 5-2) pour le 316L implanté a l'azote. Cependant,
pour le 316L non implanté, les potentiel (Egq4-100)mV et Egq4 se trouvent
tous les deux dans le domaine passif: ainsi il n'y pas écart entre l'essai 3
Eod imposé, et lI'essai & (Egq4-100)mV imposé (Tableau 5-2).

5-4 EFFET DE LA COUCHE IMPLANTEE AU CHROME SUR LE
Y DE L'ALLIAGE 316L

Les résultats de cette partie sont obtenus en collaboration
avec R. CHIERAGATTI et C. BIGEON (notre laboratoire).

Les essais de fatigue et de fatigue-corrosion ont été réalisés
sur une machine servohydraulique INSTRON & déformation totale
imposée, a la vitesse de déformation de 10-2s-1. Les essais ont été
réalisés a 20°C a l'air et en milieu corrosif (NaCl 30g/1).

Un niveau de déformation totale a été choisi:

Ag/2=1,2x10-3

5-4-1 Comportement en Fatigue 3 I'Air

Les résultats des essais sont présentés sur le tableau 5-3:

La contrainte cyclique (la moyenne pour deux éprouvettes)
de I'éprouvette implantée est un peu plus élevée que celle du 316L non
implanté et la durée de vie de I'éprouvette implantée est augmentée de
20% a 70% par rapport a la durée de vie obtenue sur le 316L non
implanté pour la méme déformation totale imposée. Cependant. nous
pouvons voir que pour la déformation totale (1.2x10-3) imposée, la
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déformation plastique d'éprouvette 316L avec implantation ionique est
moins importante que celle d'éprouvette 316L non implanté grice a la
couche implantée au chrome plus dure et la limite d'élasticité plus
élevée. Il est possible que la contrainte cyclique d'éprouvette implanté
soit plus élevée que celle d'éprouvette non implantée et la durde de vie
similaire pour deux types d'éprouvettes si la méme déformation
plastique était imposée.

TABLEA 5-
ésul I L L implan chrom
Eprouvette Ag(/2 Aep/2 Omax O Nt

(MPa) (MPa) (cycle)

316L 1,2x10-3  4x104 244 236 4.5x104
3,3x10-4 250 250 5.3x10¢
316L+Cr 1,2x10°3 el
3x10-4 242 234 7.9x10¢

Ceci dit, nous soulignons ici une amélioration des durédes de
vie a l'air lorsque le 316L est implanté au chrome.

L'observation des fiits montre que les bandes de glissement
en surface sont semblables dans les deux cas (Fig.5-10). C'est au niveau
de ces bandes que se localise la déformation plastique. Pour le 316L
implanté au chrome, les microfissures s'amorgent et se¢ propagent
préférentiellement a l'intérieur de ces bandes de glissement (Fig.5-10b).
Localement, on observe des plages d'intrusions et d'extrusions (Fig.5-11),
sites d'amorgage préférentiel des fissures. De plus, les microfissures sur
I'éprouvette implantée au chrome ont un caractére transgranulaire.
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Fig.5-10 Bandes de glissement pour le 316L (a) et le 316L implanté
" au chrome (b) 2 é=10-2s-! et Ag/2=1,2x10-3- -
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Fig.5-11 Plages d'intrusions et d'extrusions dans I'éprouvette 316L
implanté au chrome & €=10-28-1 et Agpp=4x10+ .
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5-4-2 Comportement en Fatigue-corrosion

Nous ne choisissons que la seule déformation totale(1,2x10-3)
et le courant nul imposé. Le milieu corrosif est la solution de NaCl 30gA.
Les résultats obtenus sont présentés au tableau 5-4

TABLEAU 54
- le 316L implanté
I liew NaCl 30g/l
Eprouvette Ae,/2 Ae,/2 Omax Cs N¢
(MPa) (MPa) (cycle)
316L 1,2x10-3 4x104 242 234 3.9x10¢
316L+Cr 1,2x10-3 3,2x10-4 236 225 4.7x108

----------------------------------------------------------------------

Le tableau ci-dessus et les courbes o=f(N) (Fig.5-12) montrent
que pour la méme déformation totale et le courant nul imposé, il n'y a
pas de différence significative pour la durée de vie et la contrainte
cyclique entre 316L et 316L implanté.

Nous enregistrons I'évolution de potentiel libre au cours du
cyclage (Fig.5-13) pour le 316L et le 316L avec couche implantée au
chrome. Nous observons que:

1). Au début du cyclage, pendant une dizaine de cycles
environ, les potentiels libres diminuent pour les deux types
d'éprouvettes. Cette phase correspond a I'écrouissage cyclique du
matériau, de nombreuses lignes de glissement se forment sur la surface.
La surface dépassivée augmente alors rapidement pendant les premiers
cycles dans le cas de courant nul imposé. Pour maintenir le courant total
a zéro, il est nécessaire de diminuer le potentiel libre.

2). Dans les quelques centaines de cycles suivants, le potentiel
augmente progressivement pour le 316L non implanté. Cependant pour
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le 316L avec implantation ionique en chrome, le potentiel libre diminue
encore. Ceci est di a la localisation de la déformation plastique en
fatigue pour le 316L non implanté. Les lignes de glissement,
précédemment créées, se regroupent dans les bandes de glissement,
accommodant toute la déformation plastique. La dépassivation cyclique a
alors lieu uniquement dans ces bandes et la surface dépassivée est alors
réduite par rapport au premier stade et le courant de dissolution
anodique diminue. Ainsi pour maintenir le courant total nul, il est normal
que le potentiel augmente. Cependant, pour le 316L implanté avec
chrome, le potentiel E, est moins éléve et des piqires se forment
facilement au cours de cyclage. Ceci conduit 3 l'augmentation de courant
de dissolution. Alors pour maintenir le courant total nul, le potenticl
libre diminue progressivement jusqu'a l'apparition de microfissures et de
piqiires de taille suffisante pour rendre la repassivation plus difficile le
potentiel continue a diminuer rapidement.

3). Ensuite, pour le 316L non implanté, le potentiel libre se
stabilise complétement, la dissolution est complétement localisée dans les
bandes de glissement. L'activité anodique devient constante: un équilibre
s'établit entre les cinétiques de dépassivation mécanique et de
repassivation.  Enfin, le potentiel diminue trés rapidement, ce qui
correspond a l'apparition de microfissures de taille suffisante pour
rendre la repassivation plus difficile.

L'observation du fit des éprouvettes révéle que l'amorgage et
la propagation des fissures en milieu corrosif sont transgranulaires
(Fig.5-14), comme a l'air (Fig.5-10).

- NCLUSION

L'objectif de ce chapitre a été d'étudier l'effet d'une couche
implantée sur la plasticité cyclique de [l'acier inoxydable austénitique
316L. Les résultats obtenus permettent de tirer plusieurs conclusions:

1). La présence de couches implantées, qu'elle soit au chrome
ou a l'azote, permet d'accroitre légérement les contraintes cycliques de
I'alliage 316L quand la déformation plastique est imposée. Ceci peut
s'expliquer par l'interaction entre la couche superficielle et les
dislocations du substrat.
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Fig.5-14 Fissure secondaire dans V'éprouvette 3161 implante au
chrome a é=10-2s1 et Agy/2 1.2x10-* en milicu NaCl 30g 1



2). A lair, I'implantation ionique ne modifie pas la durée de
vie pour les faibles déformations plastiques imposées. Pour les fortes
déformations, l'implantation ionique a l'azote contribue 3 diminuer de
30% a 40% la durée de vie.

3). Pour l'implantation ionique 2 l'azote, l'effet du potentiel
"imposé" sur la durée de vie est significatif. En maintenant le potentiel
libre, la durée de vie des matériaux implantés est réduite par rapport i
la durée de vie obtenu sur 316L non implanté. Mais si le potentiel
"imposé" pour deux types d'éprouvettes est de l'ordre de +150 mV/ECS,
nous constatons le résultat remarquable que la durée de vie pour

I'éprouvette 316L implanté a l'azote est 10 fois plus longue que celle de

I'éprouvette 316L non implanté.

4). Pour les faibles déformations plastiques et i courant nul
"imposé”, il n'y a pas de différence significative pour la durée de vie et la
contrainte cycliqgue entre le 316L et 316L implanté au chrome.
Cependant I'implantation au chrome rend sensible le 316L 3 Ila
pigiration que l'implantation a l'azote. Ce dernier type d'implantation est
préférable. '
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L ‘NERAL

Au cours de ce travail, nous nous sommes fixés comme
objectif principal d'analyser les effets de surface en plasticité cyclique
d'alliages C.F.C. et C.C. monophasées. En particulier nous avons discuté le
mécanisme de [I'effet d'une couche solide superficielle sur le
comportement en fatigue oligocyclique et modelis¢ ce mécanisme 3 l'aide
des anciennes idées utilisant le concept de force-image et lmteracnon
entre une dislocation du substrat et la couche solide en surface.

Les résultats obtenus permettent de tirer plusieurs
conclusions claires quant aux mécanismes de l'effet des couches de
surface (couche d'oxyde liée a l'oxydation d chaud, couche implantée en
ions et couche passive en milieu aqueux) sur la plasticité cyclique des

alliages C.F.C. et C.C..

Dans l'ordre, nous mettons en évidence:

l.a présence des couches solides superficielles modifie la
force d'interaction entre une surface et les dislocations du substrat. Cette
nouvelle force d'interaction dépend du rapport E./Eset de I'épaisseur de
la couche superficielle:

1 B h
F*=b[— - —[K,+—K
I - pIKegK.l
ou t est la position d'une dislocation coin du substrat:

H=t+h, h est I'épaisseur de couche d'oxyde;

B=Eo/(Ec+Es);
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E. est le module d'Young de la couche d'oxyde:

Esest le module d'Young du substrat;

3-2v Y
K=———
2-v 1-2v
3(1-v) (5-2v)(1-v) 1
K,= +

2 2 _
21-2v) 21-2v) (2—v) H172V)

v est le coefficient de Poisson.

Deuxiéemement, le roél ] ouch

LLa force d'interaction entre les dislocations du substrat et la
couche d'oxyde nous a en effet permis de comprendre leftfet d'une
couche d'oxyde sur le comportement cyclique de l'alliage 316L:

1). La présence de la couche d'oxyde peut augmenter la
contrainte cyclique et la durée de vie, particulierement dans l'essai sous
vide (les durées de vie sont multipliées par 2 & 4 par rapport d lair, <t
I'augmentation de contrainte cyclique est d'environ 20% par rapport 2
celle d'éprouvette sans couche d'oxyde), sur le 316L pré-oxydé, a 300°C.

2). Il 'y a une réversibilit¢ de contrainte cyclique pour la
méme éprouvette cyclée alternativement entre Pair et le vide. Quand on
passe la méme éprouvette du vide a lair, la contrainte cyclique est
réduite et revient progressivement a la valeur a lair. Au contraire,
quand on passe de l'air au vide, la contrainte augmente et revient petit d
petit a la valeur initiale sous vide.

3). La force d'interaction entre le substrat et la couche
d'oxyde dépend du rapport E¢/Es. Si E./Es est tres petit (<0,3). la force
d'interaction entre la dislocation du substrat et la couche d'oxyde est
toujours attractive.  Si LE¢/Es est plus fort (>0,3), la force d'interaction
peut devenir répulsive pour les dislocations du substrat proches de
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l'interface et attractive pour celles loin de l'interface. 11 y a une position
d'équilibre t9  pour des dislocations proches de [linterface dans le
substrat. Cette profondeur ty dépend du rapport E¢/Es et de U'épaisseur
de la couche d'oxyde. Pour l'essai & Il'air et a4 300°C, la présence de la
vapeur d'eau diminue le module d'Young de la couche d'oxyde E .. ceci
induit une diminution de rapport E¢/Es et un effet d'adoucissement pour
I'éprouvette de 6 mm diametre. Pour l'essai sous vide, la couche d'oxyde
est plus dure, ceci induit un rapport E./Esplus élevé et un effer de
durcissement pour l'éprouvette de 6 mm diametre.

4). La combinaison de l'effet de la génération des dislocations
de linterface entre la couche d'oxyde et le substrat et de l'eftet de la
force d'image peut expliquer leffet de réversibilité de la contrainte
cyclique air-vide et l'effet de I'environnement sur la contriainte cyclique.

5). La déformation plastique est plus inhomogéne dans
chaque grain pour le 316L cyclé & lair. Ceci conduit & une grande
irréversibilité de la déformation entre traction et compression ¢t d un
amorgage rapide des fissures par des mécanismes d'intrusions-extrusions
dans les B.G.P.. Ainsi l'essai & l'air induit une diminution de la durde de
vie. Au contraire, l'essai sous vide conduit & une grande réversibilité de
la déformation entre traction et compression, ceci retarde l'amorgage de
fissure, et améliore la durée de vie pour I'éprouvette avec couche
d'oxyde.

1) Les résultats d'essais de fatigue-corrosion sont intéressants
pour vérifier la premiére condition nécessaire a4 la fissuration prédite par
le modele T. MAGNIN en CSC: la dissolution anodique (et/ou I'hydrogéne)
adoucit la surface et favorise une plasticité de surface.

2) L'adoucissement dépend du rapport surface/volume des
é¢chantillons testés. Plus le rapport surface/volume des échantillons
testés est important, plus 'adoucissement intervient en milieu corrosif,
ce qui montre bien un cffet de surface.
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3) Les enregistrements de potentiel au cours du cyclage
confirment bien que les effets observés en milieu corrosit correspondent
généralement 2 un phénomeéne de dépassivation-repassivation cyclique.

4) LLa dissolution anodique se traduit par un
endommagement superficiel d'autant plus marqué qu'il est tres localisé
au cours de la fatigue-corrosion. Ceci induit une diminution de contrainte
cyclique. Le mécanisme de fragilisation par I'hydrogene résulte d'une
réduction de l'énergie de cohésion et d'un effet de pression interne. Cet
adoucissement n'est pas lié a un probleme des fissures que la corrosion
amorcerait de manicre précoce.

ff ! implanté i asti
' . 3

1). La présence de couches implantées, qu'elles soient
implantées au chrome ou a l'azote, permet daccroitre légerement les
contraintes cycliques de l'alliage 316L quand la déformation plastique
est imposée. Ceci peut s'expliquer par linteraction eantre la couche
superficielle et les dislocations du substrat, selon le modele décrit
précedemment pour unr couche d'oxyde solide.

2). A Tair, I'implantation ionique ne moditie pas la durée de
vie pour les faibles déformations plastiques imposées. Pour les fortes
déformations, I'implantation ionique & Pazote contribue & diminuer de
30% a 40% la durée de vie.

3). Pour l'implantation ionique a ['azote, l'ettet du potentiel
"imposé” sur la durée de vie est significatit. En maintenant le potentiel
libre, la durée de vie des matériaux implantés est réduite par rapport 3
la durée de vie obtenu sur 316L. non implanté. Mais si l¢ potentiel
"imposé"” pour deux types d'éprouvettes est de Pordre de +150 mV/ECS
(proche de potentiel de piqures du 316L non implanté). nous constatons
le résultat remarquable que la durée de vie pour I'éprouvette 316l
implanté a l'azote est 10 fois plus longue que celle de I'éprouvette 3l6L
non implanté.

4). H faut souligner que dans le cas de limplantation au
chrome, il s'est certainement formé des carbures de chrome dont la
répartition est inhomogene. Ceci rend le 316l plus sensible 3 la
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pigdration lors qu'il est implanté au chrome que une implantation 3
l'azote. Ce dernier type d'implantation est préférable.
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Matériaux C.F.C. et C.C.

L'objectif dc ccttc étude cst d'analyser l'effet des couches de  surface(couche
d'oxyde liée a l'oxydation a chaud, couche implaniée en ions ¢t couche passive en
milicux aqucux) sur lcs mécanismes d'cndommagement cn  plasticité  cyclique. Ceue
étude prend cn compic a la fois Pelfet des couches solides sur le comportement en
fatigue ct ecn fatiguc-corrosion de matériaux C.C. et CF.C. dans différents
cnvironnements, la force d'interaction cntre la couche ¢t les dislocations du substrat
ainsi que la formation des microfissurcs. Dans cette  ¢tude, nous donnons notre
propre calcul de la force d'interaction entre une couche superficielle et les
dislocations coins du substrat:

1 h
F*=b[-ﬁ-- [K'+TK2]]

t
ou L est la posilion d'unc dislocation coin du substrat:
H=t+h, h cst l'épaisscur dec couche superficiclle;
B=Ec/(Ec+Es);

E¢ cst lc module d'Young de la couche superficiclle:
Es cst le module d'Young du substra;

3-2v v
Kz————
2-v 1-2v )
3(1-v) (5-2v)(1-v) |
K,= +

2 2 . P
21-2v) 201-2v) (2=v) =)

v cst le cocllicient de Poisson.

Cette  détermination dc la force d'interaction conduit 3 de nouvelles explications,
notamment grace a l'utilisation d'essai sous vide, au niveau du mécanisme de ettt
des couches superficiclles sur e comportement cyclique des matériaux 3 laide  des
ancicnnes idécs utilisant le concept de force-image. De plus, nous présentons l'effer
de la dissolution anodique ¢t de Phydrogene sur le comportement ¢n  fatigue-
corrosion des alliages passivables ¢t vérifions la premi¢re condition des mécanismes
dec fissuration par CS.C. d'un modcle récemt présenté par T. MAGNIN. Nous éudions

également  l'cffet  d'unc  couche implantée ¢n ions chrome ou azote sur e

comportement  purcment électrochimique ¢t le comportement  en fatigue ¢t ¢n
fatiguc-corrosion dec l'acicr 316L.
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