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La dégradation des propriétés riiéciiniques des 11i;it6riaus 
métalliques par fatigue est due à une dt5forriiiition pltistique cyclique 
localisée. C'est le plus souvent à partir de la surflice que la fissuration du 
matériau se développe. L'action du niilieu corrosif se situe bien 
évidemment en surface. Ainsi I'endoiiinirigeiiient par fritigue ou par 
fatigue-corrosion est étroitement lié à I'endoniiiiageriieiit superficiel des 
matériaux. Beaucoup de moyens traditionriels coriiriie le grenaillage. le 
polissage, les traitements de surface coriiriie la carbonitruration,. . . . . . etc 
qui modifient les propriétés physiques ou chiriiiques des surfices sont 
employés depuis longtemps pour améliorer le coniporteriient en fatigue 
et en fatigue-corrosion. 

De nombreux travaux ont été réceninierit conduits pour 
améliorer les propriétés mécaniques en surface des riiateriiius par des 
traitements modernes comme I'implantiitiori ionique. Le triiiteriient de 
surface par implantation ionique présente beaucoup ' a n t a g e  par 
rapport aux moyens traditionnels, cités précéderiiriierit. Cependrint. les 
mécanismes de I'effet de la couche iiiiplatitée sur le coriiporteriient 
cycliy ue restent à préciser. 

On a montré aussi que la présence d'une couche d'osyde ri la 
surface des métaux peut sensiblenierit riiodifier lti  contrainte 
d'écoulement au cours d'essais méciiniques. Bien que ce phinoni2ne soit 
connu depuis une cinquantaine d'années et que des iiiod51es aient i t i  
proposés, les mécanismes de base de l'effet de la couche d'oxyde reste 
aujourd'hui encore mal compris, surtout les iiiécariisriies lies ri l'effet de 
la couche d'oxyde sur la plasticité cycliqiie. 

l,a présence d'une couche solide superficielle (Couche d'asyde. 
couche implantée en ions, couche pitssive pour certains riiatiri;ius en 
corrosion) entraîne une interaction avec le substrat. Ceci peut conduire ti 
u n  changement significatif du coiiiporteiiieiit en flitigue et en fifigue- 
corrosion. 13n même teinps, la diff6rerice d'eiiviroririeiiierit (air. \ide, 
milieux aqueux) afkcte Ic coiiiporteiiieiit cyclique des couches solides 



superficielles et peut induire uii cliaiigeiiieiit dii coiiipurtrtiiieiit cyclique 
et du mode de rupture du substrat. 

On sait  l ' importance de  I'effet de 1 structure 
cristallographique (C.F.C et C.C.) sur le iiiode de diforriirition plristique. 11 
nous a donc semblé intéressarit d'étudier des rilliages qui priseritent des 
modes de déformation différents afiii dt: déieriiiirier I'irifliisricc. de cclui- 
ci sur la plasticité cyclique pour des iiiiiiériaux recou\lert d'urie couche de 
surface. 

Ainsi dans notre étude, nous nous iritiresseroris 9 l'effet de 
couches superficielles de riaiurt: varier: siir I I  plasticif2 cyclic~ue du 
substrat pour des alliages C.C. et C.F.C.. Nous iious iritiresseroris riussi i 
I'effet de l'environnement (iiir, vicie et ii i i  lieil corrosif) siir 1;i diforriiiitiori 
plastique en surface des alliiiges C.C. ci C.F.C. ;iirisi que l'effet cie 1;i 
dissolution anodique et de I'hyclrogène sur le coiiiportsiiisiit sri fritigue- 
corrosion des alliages passivrihles. 

Ce rapport comporte ciricl c1i;ipiires: 

Dans le preinier chapitre, iioiis sitiieroiis notre itude dans le 
cadre plus général des reclierchcs actiicllcs siir I;i fritigue et la fritigue- 
corrosion ainsi que sur I'effet des coiiclies superficielles ci'os>de et 
d'implantation ionique. 

Le second cliapitre sera coiis;icr6 d'urie prirt ri urie 
présentation des matériaux étiitlies et d';iutrr part ii la description cies 
moyens expérimentiiux iiiis cri clriivre. 

I,e troisièiiie chapitre scrii cc~iisacrè ri Iri pr2ssiit;itiori et ii Iri 
discussion des résultats de I'aiigiic oligcbcycliqiie pour 1';icier 2 1 6 L  rivet 

couche d'oxyde, à l'air ci sous vide 300°C. Poiir risplicliier l'effet de Ir\ 
couche d'oxyde sur le coriiporici1icrii eii f;iiigurt. iious proposaris U I I ~  

nouvelle approche yuiiiiiiiativc: dt: I I  force ~i'iriter;ictiari eritre les 
dislocations du substrat ci Iii coiiclic d'asydrt. CeCi caristitiie le point 
central dc notre thèse. 

1.e quritrièiiic ~1iiipiii.c scr;i cons;icri 5 1 ;  r s e ~ r i t i r i  J e  
I'cf'fet de la dissolutioii aiiodicliic* ci clc* l'Iiydi'c~g?ii~. siir Ir. ccjriiporteiiierir 



en fatigue-corrosiori des alliages passivables base riickel 1NbOO et IShQO 
ainsi que pour d'autres aciers iiioxyd:ibles C.F.C. et C.C.. iifiri de \.cirifier Iti 

première condition (Iri dissolutioii anodiqiie ;idoiicit I;i surfiice et ftivorise 
une plasticité de surface) des iii6caiiisiiies de fissiiratiari p:ir corrosiori 
sous contrainte d'un modèle présenté p;ir 'I'. MAGNIN.  

Le cinyuiènie chlipiire serit coiis;icre r'i I;i prt2sent;itiari et ri 1s 
discussion des résultats de III fatigue et de l;i fatigue-corrosiori sur I'ticier 
31 6L avec implantation ionique. I I  seïii divis6 en trois piirties: 

a) .  Dans une preiriière partit: iious priseriteroris et 
comparerons les comportenierits pureiiieiit 6Iectrochiiiiiques de l'iicier 
3 16L avant et après iniplantatiori ionicliie. 

b). La seconde partie sera coris;icrk l'effet de It i  coul-he 
implantée en ions azote sur les coiiiporteiiierits et les riiic;iriisriies 
d'endommagement en fatigue et eii fiitigiic-corrosion de I1;icier ZlbL.  

c). Ilans la troisièiiie partie iioiis priseiiteroris l'irit'luzricz 
de J'implantation en ions cliroiiic sur les coiiipc)rtciiierirs  cliques de 
l'acier 3 161, et la discussioii eii teriiie de tiiicanisiiies ti'ericioiiiiiitiperiienr 
microstructural. 

Dans chaque cas pr6sciite. ori iiioritrer;i coriiiiierit le iiiodile 
d'interaction enlre couclie de siirf;ice et dislociitioiis dii substriit. 
développé au troisiènic chiipi trc, peut s';ippliqiier pour ciiffirerits t\'pes 
de film superficiel. 

Nous coricluroiis ciif'iii polir resiiiiier les effets de siiritil-e siir 
la plasticité cyclique ici iiiis cii évidt.iice et Ièiirs coris~!qiierice.;. 



SITUATION DU PROBLEME 

1.1 INTRODUCTION 

On sait qu'en fatigue I'eridoniniageriient risulte de la 
déformation plastique du matériau, et que, lorsqu'il n'y pas de pros 
défauts tels que des inclusions ou des trous, les fissures s'aniorcent aux 
surfaces libres. L'action du milieu corrosif se situe bien ivideriinient en 
surface. II est essentiel dans les études de fatigue et de fatigue-corrosion 
de prendre en compte I'effet d'un éventuel film superficiel. 

I I  est important de déterniiner d'une part quel peut 
I'effet macroscopique de l'éventuel filrii superficiel (couche d'oxyde. 
couche implantée en ions, couche passive) sur Iri plasticite cyclique el 
d'autre part quel peut être le mécanisme d'interiiction entre cette couche 
et le substrat en fatigue et en fatigue-corrosion. 

Avant de voir quels types d'es~iiis peuvent 2tre riiis en 
oeuvre, nous allons revenir sur les différents aspects du prohlZnie: 
endommagemerit en fatigue et en fatigue-corrosion et les rappels des 
principaux résultats obtenus sur I'effet des couches superficielles en 
déformation cyclique. 

de fatigue 
récente des 

Ainsi nous présenterons une revue succincte des prahl2riizs 
et de fatigue-corrosion en soulignant en piirticulier l'ivolution 
connaissances pour les matériaux C.C. et C.F.C.. 

Puis nous présenterons le triiitt:riit:rit de surfrice 
d'implantation ionique et les principaux rksultats d i  obtenus en 
fatigue à l'air dans la littérature. 



Enfin, nous aborderons les problèriies de l'effet d'urie couche 
d'oxyde solide sur le comportement des matériaux i chriud. 

1-2 GENERALITES SIJR LA FATIGUE ET LA FATIGUE-CORROSIOS 
DES MATERIAUX C.C. ET C.F.C, 

La fatigue-corrosion associe un endoriiriiagenient par fatigue 
et un  endommagement dû à la corrosion. L ü  coriiprt5hension fine des 
phénomènes de fatigue-corrosion nécessite donc de bien connaître les 
mécanismes intervenant en fatigue pure d'une piirt, et les phinoni2nes 
électrochimiques d'autre part. 

1-2-1 Fatigue à l'Air 

1 -2- 1-1 Généralités 

La mise en oeuvre de techriiques d'essais riiodernes et 
l'observation de l'évolution de la niicrostructure des dislocritions d'un 
matériau pendant le cyclage ont perniis d'ktriblir u n  lien entre les 
mécanismes microstructuraux de Iü déformation plastique cyclique er 
l'endommagement macroscopique du métal 11-31. Au cours d'un essai de 
fatigue, trois stades sont distingués: consolidatiori cyclique. aniorqape des 
fissures et propagation des fissures. 

La consolidation cyclique apparaît iiü cours des premiers 
cycles. Lors d'essais à déformation plastique iriiposie, le niritiriau ri 
tendance à se durcir ou à s'adoucir. Après un rioriibre de cycles plus ou 
moins long la contrainte n'évolue plus: l'état de saturation est ;linsi 
généralement atteint. 

Au cours de la consolidation et peiidiirit Iii siiturritiori il y s 
localisation de la déformation plastique. Lit riiicrostructure J e  
dislocations évolue. Dans u n  preriiier teiiips les dislocatioris s'rirrringerit 
pour former une structure microscopique hétkropSrie qui se traduit par 
un  durcissement(cas d'un matériau recuit). Puis uti t5quilibre s'itsblit 
entre le nombre de dislocations nouvelleiiierit crkkes par Iri  difurriiiition 
plastiyue et les dislocations annihilées 13.41. C'est I't5tiit de saturrition. On 



a cru [5,6j que cet état correspondait à la phase d'ariiorqage des fissures. 
Celles-ci s'amorcent généralement en surface et se propagent tr2s 
lentement jusqu'à une taille suffisante où elles deviennent le siZge 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 volunie, elles évoluent en surface. 
notamment en fatigue oligocyclique. 

On a classé 171 les microfissures à la surface de l'ichantillon 
en q uatre types différents (Fig. 1-1): 

a) Type 1: 

Ce sont des microfissures dont la triille ri'escZde piis 1;i taille 
de grain des matériaux (50 pm environ). Elles s';iiiiorcent daris les bandes 
de glissement ou aux intersections bandes de glissenient-joint de grain. 

b) Type II: 

Leur longueur est coniprise entre 50prii et 1SOprii. Elles se 
forment par micropropagation en surface ou coiilescence de fissures de 
type 1. 

C) Type III: 

Leur longueur est coniprise entre 150 prii et 500prii. Elles 
proviennent de la propagation ou co;ilescence de fissures de type 1 et 11. 
Ces fissures sont orientées perpeiidiculaireriierit 1'\ Iii contrainte 
mécariiy ue principale. 

d) Type IV: 

Leur taille est supérieure il 500pni. Ces fissures se proptigent 
en volume, à l'intérieur de l'éprouvette et dorinerit lieu ii une rapide 
chute de la contrainte. 

La localisation de la déforriiatiori plii~tici~e est uri phinorii2ne 
essentiel en fatigue pour I'iiniorçage des fissures; u n  riutre facteur 
important est la réversibilité de la ctèforriititiori diiris les sites de 
localisation de la déforinatioii 131. Elle diperid itroiteriierit de ILI 



TYPE 11 

'IYI'I I I I  ' 1  

Fig. 1 - 1 Schématisation des différeiits types de lllicrofisrures 



structure cristallographique du matériau, cubique centrriie (C.C.) ou 
cubi y ue à faces centrées (C.F.C.). 

1-2-1 -2 Cas des matériaux C.F.C. 

Un des principaux facteurs est I'knergie de défitut 
d'empilement (EDE) r ou plus exactement le rapport T/Gb, où 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 riiJ/ni' (pour 
l'argent par exemple) à 170 mJ/m2 (pour I'aluriiiniuni). La tenipérature 
et la composition chimique peuvent influer sur le glisseriient dévié. Cne 
augmentation de la température peut augmenter I'EDE des rilliiiges C.F.C. 
comme dans la plupart des matériaux 181. L'additiori. dans les aciers 
inoxydables austénitiques d'éléments d'alliages et/ou lit teneur en 
interstitiels peuvent également influer sur le glisssriient dévii .  
L'addition de chrome ou de molybdène tend h diriiinuer le glissenient 
dévié. I l  faut tout de même noter que I'influerice de la teneur en 
carbone e t  en azote est controversée: l'azote et le carbone ne 
modifieraient pas I'EDE mais accentueraient le ciiriictSre planaire du 
glissement grâce à effet d'ordre à courte distarice, ce qui est pIut6t bon 
pour la tenue en fatigue 161. 

La localisation de la déforriiiition pliistique dipend fortenient 
du rapport T/Gb. Suivant les valeurs de ce rripport. cieus types de 
comportement sont observés en fatigue (7 1. 

1). T/Gb élevé: 

U n  rapport T/Gb élevé favorise le glisseriient d ivi i .  L 3  
localisation de la déformation intervient alors dans ce qu'on tippelle des 
"Bandes de Glissement Persistrintes" (BGP).  Ce noni vient du fait que ces 
bandes, une fois formées, réapparaisseri t riux r i s  endroits sprSs 
polissage électrolytique et nouveau cyclage. 

Pendant l'état de  saturatioii uii processus de glisseriient 
irréversible intervient dans les B.G.Y. (dû ;lu glisseriierit divie et ri 
l'annihilation facile des dislociitions). Ceci conduit 1i iiii iiriiorqttpe ritpide 



des fissures par des mécanismes d'intrusion-extrusiori dans les B.G.P. [Y- 
121. 

2) T/Gb faible 

Dans ce cas, l'arrangement des dislocations est pliinaire (Fip.1- 
2). La déformation plastique se localise alors dans des bandes de 
glissement dont la structure est très différente de celle des B.G.P. 13.13). 
Ces bandes sont en effet constituées d'un amas de lignes de glissenient 
qui apparaissent pendant le stade de consolidation cyclique. La 
déformation plastique présente alors un caract2re beaucoup plus 
réversible car il y a peu d'annihilation des dislocations vis, le glissement 
dévié étant défavorisé. Les déplacements de niatiSrs sont alors 
beaucoup moins importants et l'amorçage des riiicrofissures dans les 
bandes de glissement intervient beaucoup plus tard que dans les B.G.P.. 
Les durées de vie en fatigue plastique sont alors ariiSliorSes. 

1-2-1-3 Cas des matériaux C.C. 

On sait que les matériaux C.C. peuvent se defornier par 
glissement ou maclage. Le glissement est le niode de dSforriiation qui 
intervient le plus souvent dans l'essai à T-O,2Tf. Pour les niateriaus C.C.. 
la contrainte d'écoulement dépend fortenient de I;i teriipkrnture et de la 
vitesse de déformation 1 4 5 .  Ceci est lié iiu coniportcnient des 
dislocations vis a/2<1 I l> .  En effet, celles-ci possSdent une structure de 
c a u r  dissociée en trois partielles a/6<111> 1161. Elles sont peu niobiles i 
cause des fortes forces de friction du réseau (ou contrairites de PEIERLS). 
Les dislocations coins sont ainsi beaucoup plus riiobiles rius faibles 
contraintes que les dislocations vis à T<0,2Tr. 

La contrainte appliquée o se dScoriipose eri deus terriies o* et 
si, où a* est la contrainte "effective" dkperidarit de 1;i teriiperiiture (T) et 
de la vitesse de déformation ( 6 )  (Fig.1-3) et correspoiid;irit ;lus forces de 
friction du réseau, et où si est la contrainte "interne" correspondiint ;lus 
interactions à longue distance entre dislocatioris. Lorsque l'iictiviition 
thermique est faible (T est faible et/ou E élevke), I;i niobiliti des 
dislocations vis est faible et o* est élevee, alors que diiris des conditions 
où l'activation thermique est suffisante, la riiobilitk des dislociitions vis 
est comparable à celle des coins et O* devient négligerible. 



Fig.1-2 Arrangement des dislocations sur 1s plan ( 1  2 1) d'un crisi~il 
3 161, ( 1  45)) cycle 5 A E ~ / ~ =  1 0 - 3 ,  20OC) 1 131. 



t e s  matériaux C.C. peuvent aussi se dkforriier par riiaclage 
(Fig.1-4) lorsque le glissement est très difficile. II sr  produit donc par 
une activation thermique très füible (très basses T, È et O *  klevkes). De 
nombreux mod&les ont été proposés pour expliquer la forniation des 
macles 1171. MAHAJAN 1181 a proposé une coriipktition entre le 
glissement et le maclage selon la réaction suivante: 

Maclage 
1 /2< 1 1 1 ><==========>3x 1 /6< 1 1 1 > 

Glissement 

C'est à dire qu'il y a glisseinent lorsque Iii recoriibinaison des 
trois partielles est possible sous l'action de I'activatioii ttierniiyue sinon il 
y a maclage. 

En fatigue plastique, suivant le iiiode de difornirition 
(maclage ou glissement), la loc;ilisation de Iii dkforriirition est trZs 
différente. 

1)  Alliages se déforniant par niaclagc: 

Très peu d'études ont été réalisées en fiitigue. En 1986. 
COUDREUSE1 191 a étudié en détail le coniporteriierit cyclique d'un allitige 
Fe-26Cr-SNi-l Mo présentant ce mode de défortiiation. Sur cet rilliage. le 
maclage intervient à température aiiibiünte pour ii'iniporte quelle 
vitesse de déformation. Ceci est dû h I'introductiori de nickel drins 
l'alliage Fe-260-1Mo. Les forces de frictiori du reseau sont alors 
augmentées et le glissement rendu plus difficile 120.211. Le riirtclage 
intervient génCralement dès la liniite d'élasticité 1201. En fritigue. il se 
produit au cours des premiers cycles, puis laisse la plrice Ii un riiode de 
déformation par glissement 1 19) 

2) Alliages se déforiiiant piiï glisseiiieiit 

C'est le cas, par exeiiiple des iilliages de fer piir et du Fe- 
26Cr- 1 Mo à température ainbiaiite. Le piiriirii2tre iiiipartririt est dans ce 
cas l'activation thermique. 
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a) Activation thermique est füible 

La mobilité des dislocations vis est irifirieure r'\ celle des 
dislocations coins dans le cas de faible activation thertiiiyue. 

La déformation est accommodée piir le glisseriierit quasi- 
réversible des dislocations coins aux faibles valeurs de difornirition 
plastique (Aep/2<IO-3). II n'y a pas de durcisseinent cyclique et ln 
déformation est relativement homogène dans toute l'éprouvette 1221. 

Lorsque la déformation cyclique augmente. les dislocarioris 
coins ne suffisent plus à accommoder la déformation et il y a glisseriienr 
des dislocations vis. Les propriétés particulières de ces dislt.>cations 
induisent une asymétrie de glissement entre traction et conipression 
123,241, Ceci provoque un changement de forme des cristrius au cours du 
cyclage par déplacement de matière différent entre traction et 
compression. Ce changement de forme dépend de I'orientiition des grains 
et provoque un décohésion aux joints de grains, induisant en fritigue des 
amorçages et propagations intergranulaires [7,19,33 1 des fissures. 

b) Activation thermique est élevée 

Dans ce cas, la mobilité des dislocatioris vis est iquivalente ti 
celle des dislociitions coins, le glissenient dévik ii longue distance devient 
possible. Le comportement des alliages C.C. est rilors coriiprirahle ri celui 
des alliages C.F.C. à rapport T/Gb élevé. II y ii foriiiation de B.G.P. et 
amorçage et propagation des fissures trarisgranuliiires driris celles-ci 1231. 

C'est le cas pour les essais h teriipérature klevie ou B vitesse 
de déformation faible. Notons que dans le cas particulier de I'allirige Fe- 
26Cr-]Mo, on peut passer de conditions d'iictivation therriiiquç fsible (au 
basse température) à des conditions "hriute tetiipt!rriture" en f;iis~int 
varier la vitesse de déformation Q teriipkrature rinibiririte (31. 



1-2-1 -4 Conclusion sur I'endoiiiniageiiierit en fritigue 

Les résultats exposés précédeiiiiiient iiioritretit hien le lien 
entre la structure cristallographique du mat6riau. qui gouverne le 
comportement des dislocations. et I'endoniniageriient superficiel en 
fatigue. Ainsi dans le cas de nos alliages, I'endoiiiriiagenient superficiel 
doit donc être très différent suivant les structures crist;illogrt\phiques 
(C.C. ou C.F.C.). 

On conçoit très bien que ces  diffkrents types 
d'endommagement superficiel (décohésion aux joints de grains. 
formation d'extrusions et d'intrusions dans les B.G.P.)  auront un rôle 
capital dans l'endommagement en fütigue-corrosioii. 

1-2-2 Endommagement dû au Milieu Corrosif 

En fatigue-corrosion sur iiiütériaux purs, l'eridoriinisgenient 
dû au milieu corrosif peut prendre plusieurs forriies dont la dissolution 
anodique et la fragilisation par I'hydrogèrie. La dissolution anodique du 
métal concerne le passage d'atomes du niétal ü l'état d'ions (Fig.1-5). Elle 
est représentée par la réaction suivante: 

Une réaction cathodique est lit%, coiiiiiie: 

La dissolution anodique correspond 1'i une vririation 
d'enthalpie libre (-AG) où: 



Ma* 
(Ion Instable) 

d'rnfhalple 
Ilbre de dlsrolution 

Fig. 1 -5 Processus dc la dissolutioii unodiqiit.. 



F: étant le Fürüday 

Le potentiel caractérise donc l'énergie disponible pour la 
dissolution. Le courant de dissolution 1 représente la quantitt d'atoriies 
du métal dissous par unit6 de temps: il est relié 9 l'énergie d'activiition 
AG* (I= e-AG'fRT). 1 caractérise la cinétique de dissolution. 

Pour l'acier inoxydable, une approche de I'endoniriiagenisnt 
en fatigue-corrosion peut être réalisée à partir des courbes intensiti- 
potentiel J=f(E) où J est la densité de courant et E le potentiel 
électrochimique. Cette courbe présente souvent l'allure de la figure 1-6. 
Lors des essais de fatigue-corrosion, différents types de coriiporteriient 
peuvent être envisagés suivant la valeur du potentiel inipost 1241. 

Eod: Potentiel de corrosion libre (ou potsritiel de repos 
dynamique): le courant anodique de dissolution est tgiil au courant 
cathodique, globalement le courant est nul. La valeur de Eo est proche de 
la valeur du potentiel électrochimique pris par I't!çh;intillon lorsqu'il est 
plongé dans le milieu corrosif. 

Er: Potentiel de Flade: la valeur du potentiel corrzspcindant iiu 

maximum du pic d'activité. Notons que les liciers iriosydahles ZlbL et 
Fe-260-1Mo en milieu 3% NaCI ne preseritent pas uri pic, siiuf pour 
l'acier 316L à des valeurs de PH inférieures ü 2 1251. 

E d p :  Potentiel de début de passiviition: le iiiatCriau se 
recouvre d'une couche passive qui protège le riiét;il de Iii dissolution. 

Er: Potentiel de rupture au delü duquel il y ii forriiation de 
piqûres. Le phénomène de piqûration est l iC  ü iirie dtstlibilisation de la 
couche passive. Quand on impose u n  potentiel supérieur ri Er. des piqùrzs 
peuvent se former. Elles croissent jusqu'ü une triille critique où les 
fissures vont s'amorcer par effet de conceiitratiori de contriiintes. Dans 
ce cas, la limite de fatigue observée à I'iiir dispiiriiît. 

Ep: Potentiel de protectioii des piqûres en dessous duquel 
les piqûres ne peuvent pas se forriier. Entre Ep et Er.  cles piqûres 
peuvent se former et se repassiver. iiii foiici de piclilres. i l  esiste des 
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concentrations de contrainte et suivant la valeur de la contrainte 
appliquée il  y aura ou il n'y aura pas üniorçüge de fissures. Quand on 
impose le potentiel Edp<E<Ep qui est le domaine Je passivit6 sans piqûres, 
le comportement en fatigue-corrosion dépend de Iü stabiliti de la couche 
passive. 

Pendant le cyclage, les variations de potentiel E (diins le ctis 
d'essai à potentiel libre) ou du courant de corrosion 1 (dans le cas d'essai 
it potentiel imposé) peuvent être enregistrées au cours du tenips. 

Une allure des transitoires de courant au cours d'un cycle r\t 
potentiel imposé est donnée par la figure 1-7. Les p;ir;i~nZtres qui 
peuvent permettre de y uantifier I'endoniiiiügeiiieiit sont les suivrints: 

1) JI  et J, représentant les valeurs des pics de courant en 
traction et compression respectivement (rappelons que J=l/S où 1 est 
l'intensité du courant mesuré et S Iü surface de I'échliritillon espusir: ti 13 

solution). 

2) Jh qui caractérise l'activité électrochiriiique de lri surfrice 
de I'tchantillon au moment de l'inversion du signal de difor1ii;ition. 

3) A Q  qui représente Iü quanti16 d'Clectricit6 corisoniriiie par 
cycle. A Q  peut être relié à la quantité de niétal dissous ptir lii loi de 
Faraday: 

Où M: masse molaire de I'ülli;~ge; 

n: nb d'électrons mis en jeu d;iris les r6iictioiis 
électrochimiques; 

F: étant le Friradüy. 

Comme mentionné ci-dessus, iious siivoris hieti que les riiodes 
d'actions du milieu corrosif peuvent être tr6s divers, le doriinirigr: 
résultant sera fonction de I'intensi té des pti6noriikiir's de corrosion niais 
aussi de Iü localisation de ceux-ci. 1Jiie corrosion getit!ïiil~ pourrti Qtre 



Fig. 1-7 Allure des truiisitoircs de courniit B poisi~tiel i i i ip~~si .  



moins dangereuse qu'une dissolution très locii l i~ie.  Nous avons 
schématisé en séparant les différents niodes d'iiction, niais i l  faut bien 
voir que plusieurs peuvent coexister. Ainsi en condition de dissolution 
anodique la réaction cathodique associée peut être la dicharge 
d'hydrogène (surtout si le milieu est déséaré) qui aura kgaleiiient un rôle 
dans l'endommagement du matériau. Enfin la piqûrritiori peut aussi 
intervenir. 

1-3 RAPPEL SUR L'IMPLANTATION IONIQUE 

1-3- 1 Traitement de Surface d'lrnpli~ritation loriique 

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

Utilisées depuis des décennies dans le doiiiaine des senii- 
conducteuts (les premiers essais datent de 1954), I'iriiplanriirion en rrint 
que traitement de surface pour améliorer les propriçtis Je  résistance i 
l'usure, à la fatigue, à Iü corrosion de iiiétaux et alliiiges a C t i  proposie Iri 

première fois en 1973; les premières appticütions industrielles. ti savoir 
l'implantation d'azote dans des aciers et des alliriges de titane pour 
prothèses orthopédiques datent de 1985 environ 1261. 

L'implantation ionique est un procédé selon lequel des ions 
sélectionnés sont accélérés sous une très basse pression rt?siduelle i des 
énergies allant de quelques dizaines à quelles centaines de KeV, afin de 
les introduire dans les couches superficielles d'un t i u  1271. En 
affectant ainsi la composition cliiiiiique et les pririiriiStres physiques sur 
une épaisseur généralement inférieure au iiiiçroiiiètre. on riiodifie 
notablement les propriétés de surface du iiiatériau. 

En principe, il est possible d'iiiiplaiiter n'iriiporre quel type 
d'ions (N, Cr, Mo, Ti, B, C,. . , . . , )  dans ii'iiiiporte quel type de ~iiarCtiriu\; 
(aciers, alliages de titane, d'aluniiniuiii, céraiiiiques .... . . .). le choiu du 
couple (ion implanté/mütériau) 6tant fonction des propriitis recherchies 
(résistance à l'usure, tenue ü la corrosioii) 127). 



La figure 1-8 représente le schétiia-type d'un iriiplanteur 
industriel performant 1281. Dans cet implünteur, les espcce choisies sont 
ionisées, puis accélérées à des tensions de quelques dizaines h quelques 
millions de volts (20 KeV à 3 MeV) sous une pression rt%iduelle de 
5x 10-5  torr environ. Les ions pénètrent dans le riititériüu et sont arretis 
en perdant leur énergie par collision avec les atonies du substrat. Ils se 
répartissent selon une distribution sensiblement Gaussienne avec une 
concentration maximale située entre 5 et 10 nni de la surfice (Fig.1-9) 
1271. 

Les principaux paramètres de l'implantation ionique sont: 

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

---Le flux (nombre d'ionsJctii2) qui ditetniine l r i  
concentration en ions implantés; 

---La tension d'accélération (KV), qui dbterriiine 13 

profondeur d'implantation (Fig. 1-1 O 127 1 relative 5 I'tizote); 

---La densité de courant (pAJcrn2) qui deteriiiine lit durie 
d'implantation et à laquelle sont liées les effets de teriipiritture qui 
constitue u n  paramètre supplémentaire. 

1-3-1 -2 Avantages et litnitütions de I'itiipltirittition ionique 

Par rapport aux nombreux traiteiiieiits de surface "chiriiiqucs" 
ou "physiyues", l'implantation ionique d'azote presente quelques 
avantages et inconvénients. 

1 .  Avantages 

---La température des pièces peut être liriiitie 1i quelqu~s 
dizaine de degrés Celcius au cours de I'iriipli~ritatiori; 



Fig. 1-8 Schéma-type d'uii iiiipl;iiitciir iiiiiiistrizl. 

1 - 9  Ilistributioii des ions iiiipl:iiiies daiis les iii;itCri;iii\. 
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---L'absence d'interface supprime les probltriies liis ri 
l'adhésion de couches sur le matériau traité; 

---Les distributions en profondeur sont bisri contr6lies; 

---On crée des contraintes de co~iipression souyent 
bénéfiques pour les propriétés mécaniques; 

---La gamme des matériaux concernés est tri% iriiportrinte: 
aciers, titane, métaux durs, céramiques ....... 

2. Limitations: 

---L'épaisseur traitée est faible (infkrieure ;lu riiicroriittre): 

---Les surfaces à traiter doiveiit être en vue directe; 

---Les pollutions du vide résiduel de l'iriiplririteur do i~en t  
être maîtrisées 1261. 

1-3-1 -3 Caractérisation des couches iriipliirities 

Les ions implantés niodifient la structure du riiritirisu 
(formation de nombreux défüuts-dislocations ...... et de nouvelles phases). 
et donc les propriétés de surface. 

A. Nouvelles phases 

De nombreux auteurs 129-32) orit trouvi que l1iriipliint;ition 
ioniyue entraîne la présence" en surface de riiicrostructures ciiffirentes 
par rapport au substrat et même la foriiiatiori de nouvelles phrises. -4 
titre d'exemple, dans le cas de Ii;izote, on trouve pour des doses 
supérieures ou égales à 2x1017 ions/ciii' divers nitrures et ciirhonitrures 
des éléments constituant le matériau (Fe, Cr, Ti.. . . . .). Les pricipitks fomiis 
sont de petite taille (5 nm) 1271. 



B. Dislocations 

On a montré 133-371 qu'il y avait création de def~uts  dans 19 

couche implantée, essentiellement des dislocations. 

A.N. DIDENKO et al 133,341 ont étudie l'chfolution des 
dislocations en fonction de la distance à la couche iriiplantee pour les 
alliages de cuivre et Fe-a. Ils ont trouvé que après l'iriiplantation 
ionique (C, W, Fe) sur le fer pur, le nombre des dislocations varie de 111 

surface jusqu'à quelques dizaines et même quelques centaines de 
microns. C'est à dire que l'effet de la couche implantée peut aller jusqu'i 
quelques dizaines, quelques centaines de iiiicrons, iii2riie si l'ipi~isseur 
traitée est faible (I'épaisseur est inférieure ii 100 nrii) 133). 

La Fig.1-11 1341 représente pour le fer pur. Iii densiti de 
dislocations qui augmente jusqu'à une valeur nirixiriirile (B lii profondeur 
de 5 à 10 microns) et qui din~inue progressiveriierit de riianiZre 
asymptotique, jusqu'à la valeur originelle, à Iri profondeur d'environ 
200pm. 

C. Microdureté et contrainte rCsiduelle 

L'implantation ionique entraîne la présence en surface de 
contraintes mécaniques de compression qu'il est difficile de niesurer 
compte tenu de la faiblesse de I'épaisseur intéresser: (100 nni environ). 
Toutefois, des microduretés Vickers ou Krioop effectuees sous trZs t'dible 
charge (1-5 gr) sur la surface implüiitée nioiitrerit que lri couche 
implantée est plus dure que le substrat 1381. 

Le changement de microdureté relritive est trZs ivident sous 
très faible charge (Fig.1-12) (381. Cepeiid;int, Iri  profondeur d'indenriition 
sous la charge 2 gr 1381 est de 0,2 pni pour u n  licier cliissiyue rivec 
implantation au chrome et cela est deux fois supirieure ri celle de la 
couche implantée. Ainsi la inicrodureté réelle de Iii çouc he iriiplvn tie est 
plus élevée que celle mesurée. 

D.J. MOKRlSON et al 1391 ont StudiC l'ivolution des 
microduretés en fonction de la proforidèur de l ' i c t i r i ~ i l l ~ i  i I'iiide Je 
nano-inden ter. Ils ont trouvé que iiprès l'iriipliiritiition ionique 
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d'aluminium ou de Ni-75%AI, la microdureté de la surface iniplantie 
dans un alliage de nickel est deux à trois fois supérieures P celle obtenue 
sur le substrat (Fig.1-13). De plus, à niesure que s'ileve la tension 
d'accélération, la microdureté de la couche iniplantée augrilente. 

En plus de l'augmentation de la niicrodureté de la couche 
implantée, l'implantation ionique entraîne la présence en surface de 
contrainte mécanique résiduelle (compression). A titre d'exeniple. dans le 
cas d'implantation en ions nickel et aluminium en surface de l'alliage de 
Ni-Ié%AI, on a trouvé que la contrainte résiduelle en coriipression s'il2ve 
respectivement à 0.4 GPa et 1.3 GPa [391. 

Comme mentionné ci-dessus, nous savons bien que apr?s 
implantation ionique, la couche implantée prkserite une densite de 
dislocations et une microdureté plus élevées, la forniritiori de nou~elles 
phases et une contrainte résiduelle par rapport au substrat. Bien sûr. en 
tant que traitement de  surface l'implantation ionique peut aussi modifier 
les propriétés des matériaux liées à d'autres endon~niagenients 
superficielles tels que la fatigue ou la fiitigue-corrosion. 11 y a une these 
en cours étudiant très en détails ce sujet dans notre lriboratoire par L. 
BOURDEAU 1281. NOws présenterons donc les principriux risultats obtenus 
à ce jour sur la relation entre implantation ionique et la fatigue ou 13 
fatigue-carrosion des matériaux. Ces résultats periiiettent de situer le 
cadre de notre propre travail. 

1-3-2 Fatigue et Implanta(ion Ionique 

1-3-2- 1 Endurance 

Dans le domaine de I'eiidur;ince, de iioiiibreux riuteurs I.30.40- 
431 ont établi que l'implantation ionique sur diffkreiits riiitaus (30SL. 
Ni20Cr, Cu ......) améliore généralement la dur& de vie en fatigue 
endurance (Fig. 1 - 14). Dans quelques cas aucune iiiociification n'est 
observée 140,41). De nombreuses hypothèses ont kt6 avanc+es pour 
expliyuer l'amélioration générale due h I'iiiipliiiitritioii ionique dans le 
domaine de l'endurance: 



Vig. 1 - 13 Bvolutioii de la iiiicrodiirci~ r~ . l ; i t i~~c cil t'onCtic~ri de lti 
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Fig. 1 - 14 Comporteriierit cri I'itiigul: dc l ' i ~ l l i ; ~ g ~  Ki-2OC'r irnpIii1112 
au carbone et non iiiiplari~k. 



1). Création de défauts dans la couche iriiplrintie 1301 
essentiellement des dislocations acconipagnées de lti formation Je  
nitrures ou carbures (selon la nature de l'ion implanté, C, N). Ces difauts 
bloqueraient le glissement des dislocations, et ainsi enipecheraient la 
formation en surface d'extrusions ou d'intrusions. 

2). Formation de bulles gazeuses dans la couche 
implantéeI44j. Ces bulles gazeuses agissent coniriie puits de dislocatiuns 
et empêchent ainsi les dislocations d'émerger en surface. 

3). Les effets conjoints de durcissement piir forriiation d'une 
solution solide, et de contraintes résiduelles de coiiipression. Ces deul 
phénomènes empêchent le glissement des dislocations dans la couche 
implantée. 

Pour le domaine de fatigue plastique sous une dit'ornir~tion 
plastique imposée, l'implantation ionique a montré I1ariiPlioration de 13 

durée de vie dans quelques cas, mais I'irifluence nifaste a i t C  observie 
dans d'autre cas (Fig.1-15) (451. 

On pense que les principaux priïiiiii2tres influents de 
I'implantation ionique sur le coniportenient de fiitigue plastique des 
matériaux implantés sont: 

---L'élément que l'on iniplante 146,471; 

---Le f lux  (nombre d1ions/cni2) 147-491; 

---La tension d'accélération (kV). 
/ 

1 -3-2-2 Amorçage des fissures 

L'implantation ionique peut conduire i u n  chringeriierit des 
mécanismes d'amorçüge et donc des si tes d'riiiiorc;;ige. hlriis ceci reste 
aujourd'hui mal connu. 



2Nr, cycles 

Fige ] - 1 5 Courbes de Manson-Colliii pour 1'itlli:igï 'ri-?4\' itiipl;iiitr. 
et non implanté; Non iiiiplliiiti; 0 liiip13nt2 :i 

I8rzote(N+); . Inipli~nfC itu bore(B+). 



Pour les matériaux ductiles, l'amorçage 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'amorçage [48] et du mode d'amorçage [50,51] au cours de 
fatigue pour les matériaux ductiles après traitement d'iniplantatiori 
ionique par rapport h matériaux non implantés. Cependant. les 
mécanismes de l'effet de la couche implanté sur I'ariiorçage des fissures 
au cours de fatigue reste à préciser. 

1-3-3 Implantation Ionique et Corrosion 

La présence d'éléments introduits en surface par iriiplantation 
ionique peut modifier favorablement la corrosion du substrat. L'itudr du 
comportement en corrosion de l'acier inoxydable austiriitiyue 304L. 
implanté en ions azote, a montré que la présence d'azote en solution 
solide améliore fortement la résistance à I'aniorçage de la corrosion par 
piqûres en milieu chloruré, sans endommager la résistance h la corrosion 
générale [52,53]. Par contre, l'azote précipité à l'état de nitrures de 
chrome est nocif, en particulier par les effets de déchroriiisation ainsi 
créés [54, 551. Les hétérogénéités de composition favorisent localenient 
une dissolution anodique, en milieux chlorurés, qui peut enclencher des 
phénomènes de corrosion en cellule occluse (effets de crevasse) 1281. 

La résistance à la corrosion des aciers inoxydables repose 
fondamentalement sur la présence d'éléments d'alliages en solution 
solide, essentiellement du chrome, du nickel et du riiolybdSne. Le 
chrome joue son rôle d'inhibiteur par la forniation d'un film protecteur 
yui arrête ou freine la progression de la corrosion. Par contre la prisence 
de carbures de chrome est néfüste pour les effets de dichromisation 
yu'elle entraîne. II y a alors risque de corrosion intergranulaire. Le chois 
des ions à implanter dans notre étude (316L) risulte donc de ces 
considérations. - 

Nous reprendrons ces élenients de bibliographie pour 
souligner les points nouveaux apportés par notre étude. 



1-4 OUELOUES EFFETS DES COUCHES D'OXYDE SUR LE 
COMPORTEMENT DES MATERIAUX 

En 1934, -ROSCOE 1561 a établi qu'une couche d'oxyde 
d'épaisseur inférieure à 20 atomes, peut augmenter d'environ 5 %  la 
contrainte d'écoulement du cadmium. Cet effet s'appelle "Effet ROSCOE". 
Depuis lors, des études ont été menées sur I'effet de la couche d'oxyde 
sur le comportement mécanique des matériaux. 

Au début (1934-1967), les plupart des travaux se sont 
focalisés 157-603 sur I'effet de la couclie d'oxyde sur I r i  contrainte 
d'écoulement d'alliages H.C. P., prir exemple le zinc et le cridriiiurii drins 
lesquels i l  y a seulement un  système de glisseriient facile. TrSs peu 
d'études 152,613 concernent I'effet de couche d'oxyde sur 1;i contrainte 
d'écoulement d'alliages C.F.C. et C.C.. 

De 1953 à 1967, des modèles 158,631 reposiirit sur l'effet de Ir\ 
couche d'oxyde ont été proposés pour expliquer les phdnoni2nes 
d'augmentation de la contrainte d'écouleiiient. Oii r i  cru que la prisence 
d'une couche d'oxyde pouvait bloquer I'Stnergerice des dislocations 
mobiles en surface, et ainsi perturber la déforrii;ition plristique de 
surface. 

Le premier travail consacré à I'effet de Iti couche d'oxyde sur 
le comportement en fatigue est dû essentiellenierit B J.C.GROSSKREUTZ 
(641. 11 a montré qu'une couche d'oxyde (épaisseur de 5 iiiii 9 10 nni). 
peut affecter le comportement en fritigue et le riiode de glisseriient de 
l'aluminium monocristallin et polycristalliri au cours de cycl;ige. 

Quelques calculs théoriques oiit d t d  iiussi iiieriis sur 
l'interaction entre la couche d'oxyde et le substrat 158.631 et sur la 
fissuration et la rupture 164-671 de couclie d'oxyde. On ;i aussi proposi le 
concept de la force-image 158,681 sur les dislociition~ proches de 1;i 
couche superficielle. Ceci a été proposée pour expliqiier I'iiifluence d'une 
couche d'oxyde sur l'émergence des blindes cit: glisseriient drins le 
substrat. Malheusement, cette perspective n'a pas ktd ddveluppie diin'; 
les 15 dernières années et très peu cf'Studes orit St6 iiienies drins ce 
sens. Les mécanismes de l'influence ci'uiie couche d'oxyde sur le 
comportement en fatigue restent encore iiial coriiius aiijourd'hui. Satre 
étude reprendra cependant les concepts dkveloppés i l  y a pliis de 15 tins. 



Bien que l'effet important du module d'Young de Iii couche 
d'oxyde sur le comportement en fatigue des riiatériiius avec couche 
d'oxyde soit établi depuis longtemps 158-681, les 1iiScnnisnies 
fondamentaux restent' encore mal compris. En n e  teriips, 1.G. 
GREENFIELD et al 1691 ont étudié l'effet de différentes couches de 
diffusion sur le comportement en fatigue du cuivre riionocryctrillin. Ils 
estiment que l'amélioration de la durée de vie ne dépend pas du niodule 
d'Young de la couche superficielle, mais qu'elle était iissociSe iiu retard 
ou a l'élimination de la formation d'extrusions-iritrusions 170). 

On a aussi étudie 1671 I'influerice de I'erivironnsriierit sur le 
module d'Young de la couche d'oxyde fornié sur d'iiluriiiriiurii. 11 3 i t i  
trouvé que l'humidité pouvait diminuer le riiodule d'Young de 111 couche 
d'oxyde (Fig.1-16). J.C. GROSSKREUTZ 1671 a aussi Stribli Iii relation des 
paramètres mécaniques de la couche d'oxyde entre 1';iir et sous vide: 

Où of est la contrainte de Iii rupture; 

E, est le module d'Young de la couche d'oxyde; 

ES est la déformation de la rupture. 

V.K.  SETH1 et coll. 17 1,731 ont aussi etudiS l'iiifiueiice d'une 
couche d 'oxyde sur le comportement iiiScaiiique des r i i i t t i u s  
monocristallins sous les températures cliffSrerites. Ils ont trouvi que 
pour toutes températures inférieures 1 -250°C. I t i  contrriintz de 
cisaillement du niobium sans couche d'oxyde est supirieuri: de 2 ou 3 
fois à celle de niobium avec couche d'oxyde (Fig. 1 - 17). Cependiint. pour 
une température >300°K, la contrainte cie cisailleiiit.rit du riiobiurii rivr'c 
couche d'oxyde (Fig.1-17) est plus élevée que celle du riiobiurii s;iiis 
couche d'oxyde. 



hurriidité absolue, g/iii-i 

1;ig. 1-16 Iivolution du iiioclulï cI'Youiig dc I;i coiiclic d'~>\>*dr' 

fonction de I'tiuinidiié polir I'~illi;igc cl'al~iriiiriiiirii 1 
à température ambiariie 
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Fig.1-17 12volution de contrainte cis;iilieiiielit eii foiictioii de 1.1 
température pour le Niobiuiii avec couclic. d'oxyde. 



Toutes les études présentées ci-dessus i e t  qu'il est 
intéressant d'étudier le mécanisme de I'effet de la couche d'os>,de sur les 
propriétés mécaniques et de I'effet du cliangenient d'envirunneriient (air 
et vide) sur le comportement en fatigue de matéri;iux ainsi recou\.erts. 

1-5 OBJECTIF DE CETTE ETUDE 

On voit l'importance, coriiriie ~iientionrii ci-dessus. lors des 
essais de fatigue et de fatigue-corrosion, des effet de 1;i structure 
cristallographique et de la couche superficielle sur le cariiporteriient en 
fatigue et en fatigue-corrosion des matériaux. 

T.  MAGNIN et coll. 1 7 , - 7  ont i tudie l'effet des 
structures cristallographiques (C.C. et C.F.C.) sur les c;ir;ictiristiques des 
dislocations et le mode de déforrtiritiori au cours de la diforriiation 
cyclique. Nous nous intiresserons plus ptirticuli?re~iierit ri l'effet des 
couches solides sur la plasticité cyclique de I'ricier ;iustiriitique 3 l b L  et 
de l'acier férritique Fe-26Cr-1Mo et riiodéliseroris ce i c n i s ~ e  de 
l'interaction entre la couche solide et le substrat ;i ll;iide des ancienne 
idées sur le concept de force-image; nous nous intiresserons sussi ri 
I'effet du changement d'environneiiieri t (air, vide et niilieu corrosif) sur 
la plasticité cyclique en surface des riiiitiririux. Ainsi nous conduirons 
des essais de fatigue à l'air, sous vide et en niilieu corrosif pour analyser 
I'effet des couches solides sur le coniportenient en fritigue et en fatigue- 
corrosion dans différents environrieriients; enfiri nous nous intiresseroris 
I'effet de la dissolution anodique en surface et de 11hydrog2ne sur 1;i 
plasticité cyclique des matériaux piissibles. Ceci nous perriiettrii 
d'avancer dans la compréhension cies iiiic;iiiisriies de fissiirritiori p;ir CSC 
et fatigue-corrosion. 

Ilans les chapitres suivants, riolis priseriterciris. tout dl;ibc>rd. 
les matériaux étudiés et les nioyeris expérinientrius riiis en cieu\.re 
(chapitre I I ) .  

Ensuite, nous présenterons (chapitre 111) l'effet d'une couche 
d'oxyde solide sur le coniporteiiierit en fatigue oligocyclicliie de 1';icier 
3161, à l'air et sous vide ii 300°C. Nous riiociiliseroris I'iiiter;ictiori entre I r i  

couche d'oxyde et le substrat pour explicluer le iii2c;iriisriit. de l'effet de 



la couche d'oxyde sur la plasticité cyclique pour diffirents 
environnements. 

Le quatrième chapitre sera consacré à l'investigation de I'effer 
de la dissolution anodique (effet de surface là aussi) et de l'hydroghe 
sur la plasticité cyclique des alliages base nickel I N 6 0 0  et I N 6 9 0  et 
d'aciers inoxydables C.F.C. et C.C.. Cette étude peut aussi avoir des 
conséquences sur la compréhension des mécanisnies de corrosion sous 
con trainte des matériaux passibles. 

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

IAUX ET METHODES E-NT- 

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

2-1. MATERIAUX 

Nous avons v u  que I'endoniniagenient superficiel en fatigue 
dépend étroitement du mode de déformation plastique donc de 13 
structure cristallographique des matériaux. Il nous a ainsi senibli 
intéressant d'étudier des alliages présentant des structures différentes 
(C.F.C. et C.C.) afin de déterminer l'influence de la couche superficielle 
sur le comportement en fatigue et fatigue-corrosion de niatiriaus 
métalliques C.F.C. et C.C.. 

Deux aciers inoxydables, le 316L et Fe-S6%Cr-l%hlo. et deus 
alliages a base de nickel, l'lN600 et l'IN690 ont itd ktudids. D'une part un 
alliage Fe-26%Cr-l%Mo qu i  est C.C. et d'autre ptirt trois allir~ges 3161. 
IN600 et IN690 qui sont C.F.C.. 

Les compositions chiniiques des niritSririus dtudiés sont 
données dans le tableau 1 (5% en iiiasse). 



Tableau 1 

Com~osit ions des matériaux 

316L 17,5 2.42 13.5 0.01 0,015 Bal.  / 1 1 1 
260-1Mo 25.5 1 0.1 0,008 0,002 Bal.  / 1 1 / 
ln600  16.25 0.02 73.1 / 0,027 8.95 0,83 0.07 0.16 0.25 
ln6YO 28.91 / 59.49 / 0.022 10,51 0,31 O 1 0.142 0.21 

2-1-1 Alliage 316L 

C'est u n  acier inoxydable austériitique de hriute puretti qui 
contient environ 18% de chrome. Cet élériient joue son rôle protecteur 
par la formation d'une couche qui diminue largeriierit Iri progression de la 
corrosion. 

L'acier 316L présente des crirrictéristiques intiressiintes de 
résistance à la corrosion, et de coiiiportenierit cyclique en fatigue 
oligocyclique et en fatigue-corrosion Cette propriéti en ;i friit un des 
matériaux de choix dans bon nombre dlapplic:itions iridustrielles. 

Cet acier 316L à déjà étC largenient i tudi i  en fatigue 
oligocycli y ue et en fatigue-corrosioii eri niilieu CI- ( 1.21. Nous en avoris 
déjà parlé dans le chapitre 1. 

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

C'est u n  acier inoxydable ferriticlue de h;iuts pureti. Eri effet 
dans le type d'aciers C.C. à haute teneur en chroriie il est riicesssire de 
réduire au maximum les teneurs eii SISriierits iritr'rstitic'ls. La pr6serice 
d'azote et de carbone à des niveaux C+N>150 pprii coriciuit 1i une fr;igiliti 
importante 131. Une telle puret6 est obteriue iridustrisllrriisrit eri cours 



d'élaboration par une technique de fusion par sous vide boriibardement 
d'électrons. 

Les aciers inoxydables ferritique à haute teneur en chrome 
présentent des caractéristiques intéressantes de résistance à la corrosion. 
En particulier leur comportement en corrosion sous contrainte dans les 
milieux chlorurés est souvent meilleur que celui des aciers inoxydables 
austénitiques [4,5]. Ils sont employés industriellenient dans des 
conditions sévères d'utilisation, notamment dans l'industrie chimique (61. 
Toutefois leur emploi est limité aux basse températures. Au-dessus Je  
400°C la précipitation de phase fragilisante interdit toute utilisation (3) .  

L'alliage Fe-26%Cr-]%Mo a déjà été largenient etudi6 en 
fatigue à partir de poly et monocristaux [7]. Les résultats obtenus ont 
montré qu'à température ambiante on passait d'un regirne de 
déformation "basse température" aux vitesses de déforniation t9evées 
(10-2s-1) à un régime de déformation "haute teriipératurc." rius faibles 
vitesses de déformation (10-5s-1) (cf. chapitre 1). 

A i=2.10-2s-1 on observe la présence de longues dislocations 
vis (Fig.2-IA), ce qui traduit leur faible niobilité. Cette niicrostructure est 
caract6ristique d'un régime de déformation "basse teriiperliture" dans les 
C.C.. Au contraire, à ii=2.10-5s-1 on constiite la présence d'amas contenant 
une grande densité de dislocations, et la forniation de parciris (Fig.2-1B). 
Entre les parois on note la présence de dislociitions mixtes et courbes. 
Une  telle structure, qui est comparable à celle observee diins le cuivre 
traduit un comportement "haute température". 

2-1-3 Alliages IN600 et IN690 

Les alliages IN600 et IN690 sont des ülliriges à brise de nickel. 
Ces alliages sont élaborés par la société IMPt1Y S.A.. 

L'alliage IN600 est employé iridustrielleiiient pour les tubes 
des générateurs de vapeur. II est sensible Ii In corrosion sous contrainte 
en milieu PWR. Depuis les premiers résultiits obtenus par CORlOU en ce 
domaine 181, de nombreuses études 19-1 1 1  se sont d6velopp6es pour 



f.ig.2-I Arrangement des disloc;iti«os sur le pl:iii ( 2  1 1 )  d'uii criotiil 101 11 

k - 2 6 C r -  1 M o  apriis 10 cycles à Acll2= 6 x 1 0 - 3  pour ~i i f f2re111es  
vitesses de déformation 1 71, A.  C = 7 x  1 0 - 2  s-1; B.  i=?s s-', 



comprendre les mécanismes de cette corrosion sous contrainte qui est de 
type intergranulaire. 

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

Les éprouvettes sont prélevées à partir de barreaux forgés 
dans le sens long. Ces barres ont subi les traitenients thernriques 
suivants: 

---316L: 1050°C pendant 30 min et treiiipe à I'eau. La taille 
de grain est de l'ordre de 50pm. 

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

---1N600: 950°C pendant 30 min et treriipe à I'eau. La taille 
de gtain est de l'ordre de 30pm. 

---1N6YO: l(M)O°C pendant 30 iiiin et treriipe 3 I'eau. Ls taille 
de grain est de I'ordre de 30pm. 

A partir de ces barres trliitées, des iprouvettes ont i t é  
tournées suivant le plan indiqué en figure 2-2. 

Pour les besoins de l'étude de l'effet du rapport 
surfirce/volume sur la dissolution anodique des niatrfriüux. une partie 
des éprouvettes a été modifiée selon les schtiiias des figures 2-2 
(l'éprouvette de 4 mm de d iamhe)  et 2-4 (l'éprouvette tubulaire). 

La partie utile externe et le congi des iprouvettes ont C t i  
polis mecaniquement avec des abrasifs iiü carbure de silicium de 1SO i 
1200 de granulométrie, afin de faire dispariiître les rayures dues ri 
l'usinage. L'intérieur des éprouvettes tubuliiires ri'ii pu subir le rii2mç 
traitement en raison de l'étroitesse du di;iiiiétre d'alksrige. 
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Schéma de l'éprouvette de 6 iiini de di 

h'ig.2-3 Schéma de l'éprouvette. de 4 iiiiii cic diaiii?trt., 



Ensuite, nous préparons respectivenierit les iprouvettes 
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 été polie mécaniquement par prîte diriniantée de 
14 p m  à 1 p m  de granulombtrie pour l'élimination de toutes les 
irrégularités restant en surface de façon il suppriiiier tout site eventuçl 
de concentration de contraintes, et à rendre possible I'observiition des 
éprouvettes par microscopie optique et niicroscopie b;ilayape. 

2-2-2 Eprouvettes avec couche d'oxyde 

Avant traitement de pre-oxydation en surfrice, les 
éprouvettes ont é té  polies au papier 1200. puis polies 
électrolytiquement. L'oxydation en surfüce a été rCliliséc h 300°C 3 l'air 
pendant 10, 100 et 1000 heures pour déterminer l'influence de tenips de 
pre-oxydation sur les propriétés de fatigue oligocyclique h l'sir et sous 
vide (10-5 mbar). 

2-2-3 Eprouvettes Implantées 

Le traitement d'implantation ü Cté réalisé piir LINIREC. Les 
paramètres d'implantation sont les suivants: 

Energie: 80 KeV. 

Dose: 0,Sx 1017 ions (azote ou c hroiiie) N/ciii'. 

L,'analyse 12.121 par SDL. (spectre h d2ch;irge luriiincscentr'). 
donnée par la figure 2-5 permet de ciir;ictériser I;i coriiposition chiriiiqus 





en surface d'acier inoxydable 316L après I'iniplantation ionique en azote. 
Nous voyons qu'il apparaît une pollution iniportünte par l0oxyg2ne et le 
carbone. Nous savons bien que le traitement d'implantation est rdalisd it 
temp0rature ambiante. Néanmoins, sous l'effet du füisceau 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 piéces 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 % la surface de l'éprouvette. Pour éviter la pollution. 
nous devons, autant que possible, diminuer la température de traitement 
et améliorer le vide. 

2-3 TECHNIOUES EXPERIMENTALES EN FATIGUE ET EN 

2-3-1 Description de la Méthode Expérimentale 

On sait maintenant conduire des essais de fatigue pour 
lesquels la deformation plastique ou totale est imposée ainsi que la 
vitesse de déformation totale. De la sorte les paramètres iniportants de la 
déformation plastique sont contrôlés. Ceci est réalisé B l'aide de machines 
servo-hydrauliques dont le principe est donné sur la figure 2-6. 

Le système d'extensométrie est constitué par deus 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 pieces de fixation de 
I'éprouvette. Elle correspond donc à la déformation de la partie utile de 
I'éprouvette mais aussi à celles des congés et d'une partie du montage. 
Un étalonnage des capteurs a donc été nécessaire. Celui-ci est r6alisi 
grâce à l'emploi d'un capteur B jauges fixé directenient sur la partie utile 
de I'éprouvette et qui mesure donc la déformation ri5elle de l'éprouvette. 

Le signal transmis par les capteurs (Fig.2-7) est trait6 
électroniquement e t  l'on peut ainsi imposer une amplitude de 
déformation plastique A E , , / ~  comprise entre 10-"t 10-'. Le pilotage 9 
amplitude de déformation plastique iniposke periiiet de s'affranchir des 
variations de la déformation élastique due 1 l'kcrouisstige ou 9 
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Fig.2-6 Principe de I'asservisseiiieiit en cl~furiiiritiari pl;istiqiiz de I:i 

machine de fatigue. 
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I'adaucissement cyclique. Un générateur de fonction délivre un signal 
triangulaire dont la pente peut être imposée. 

Nous conduisons la plupart des essais de cyclage sur machine 
setvohydtaulique SCHENK de charge nominale 40 KN. Les essais de 
fatigue & 300% sous vide a été réalid en collaboration avec P. RIEUA. 
école nationale supérieure des mines de Saint-Etienne. Le groupe de 
pompage est constitué d'une pompe à palette et d'une turbo pompe [13]. 
Après étuvage du système entier on atteint un vide de l'ordre de 
2 x  104 hPa. La principale difficulté concernant l'élaboration d'un tel 
sybtéme 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 systPme 
d'étanchéité mobile. Au cours des premiers cycles le vide se dçteriore 
rapidement ( 2 x 1 0 4  hPa---- -  > 5  x 10-5 hPa) puis s'améliore pour se 
stabiliser autour de 5 x  10-6 hPa. Cette période dure approximativement 
50 à 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 fiitigue-corrosion, un mon tiige (Fig .2 -7) permet 
de cyclcr en niilieu corrosif. II comprend la cellule de corrosion dans 
laquelle cireule la solution. La cellule de corrosion (100 cm3 environ) a 
été conçue de façon à ce qu'il puisse y avoir une circulation réguli2re de 
la solutibn afin de maintenir les mêmes conditions pendant tout l'essai. 
Pour chaque essai, deux litres de solutions (30g/l NaCl) sont utilises. Tous 
les essais ont ét6 réalisés en aération naturelle. 

L'endommagement électrochiniique en surfsice peut être suivi 
en réalisant un montage potentiostatique. Nous pouvons ainsi mesurer le 
potentiel pria par l'échantillon dans le tiiilieu corrosif par rapport ji une 
électrode de téfét6nce ou imposer un potentiel constant 1 I'échsntillon. 
Dans ce dernier cas on mesure l'intensité delivrée par le potentiostat (pu 
I'iiiterniédiaire d'une électrode auxiliaire) pour niltintenir le potentiel 
constant. Le courant dblivré correspond à la rCsultante des r6;ictions 
électrochimiques qui se produisent en surfiice d'éprouvette. Le principe 
du potehtiostat est donné sur la figure 3-8. 

A u  cours des essitis de fiitigue-corrosion. les congis Je.; 
éprouvettes sont recouverts de vernis isoliint. Lii surfrice utile espost!e au 
milieu cotrosif est alors mesurée avant l'essai. Lors des essrlis effectuCs h 





potentiel imposd, on peut ainsi avoir actes à la densitt de courant J=1/S 
et comparer le$ valeurs d'un essai ii l'autre. 

Les essais de fatigue-corrosion sur éprouvettes avec couche 
implantde au chrome ct les essais sur l'effet de la dissolution anodique 
sur la plasticitt an surface ont été réalisés sur une machine hydraulique 
fWSTR6N de 100 kW de capacitb dynamique à déforniation totiile imposee 
symetrique (f Ac1/2). Le principe do montage (Fig.2-9) est identique 3 
celui du moritage dbcrite par la figure 2-7. 

2-3.2 Utilisation de la Méthode Expéririient;ile 

Pendant le cyclage de l'éprouvette 3 dCforriiation plastique 
(OU totale) imposée on enregistre simultanément les varititions du 
potentiel tlectrbçhimique ou, si oii inipose celui-ci, les variAtions du 
coutant. Ces variations air cours du cyclage permettent de quantifier les 
perturbations de l'interface metal-solution. 

L'influenoe du potentiel électrochimique peut 8tre itudiie. En 
effet, selon que le potentiel imposé est cathodique ou anodique l'allure 
des transitoires de courant est différente. Les rCactions Clectrochirniques 
qui interviennent en surface du matériau peuvent Stre niiscs en 
évideilce (dissoluiidn anodique, rdaction cathodique), et Ics consSquences 
de cellesdci sur l'endommagement en fatigue-corrosion peuvent 2trt 
definies. 

Par ailleurs les signaux de déformation plastique et de force 
soht transmis B une table traçante X-Y sur laquelle sont entepistries les 
boucles d'hystértsis a = f ( ~ ) ,  où c est Ia dCforniation imposée. Le signal de 
force ksi dgalement enregistré en fonction du temps. Ce sont Ir's boucles 
d'hystdr6sis en fatigue oligocyclique coiiiiiie celle indiqué par la figure 
2.1 O, 
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Fig.2- 4, Schcmü du dispositif cxp6riiiiental pour I;i iii;icliiriz li; S1'Kc)S. 
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Fig.2-IO Boucles d'hystérésis en fatigue: alliage 31bL 
implanté au chrome, A E , / ~ =  1.2 x 10-3 



2-4 OBSERVATION DES BANDES DE GLISSEMENT ET DES 
FISSURES 

I I  est  important pour étudier les niicanisnies 
d'endommagement en fatigue et en fatigue-corrosion de contrôler les 
paramètres microstructuraux au cours du cyclage. De riiénie il est 
important de suivre l'évolution de la rugosité superficielle. 

Ces observations permettent de déterminer les sites 
d'amorçage des fissures, mais aussi de fournir des inforniritions 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 ét6 utilisés: 

1). Microscopie optique: 

Les observations se révèlent délicates en raison de la fornie 
cylindrique des éprouvettes et de la faible taille de grairis. Xous 
comptons les fissures sur le fût après le cycltige 5 l'aide de ce riiicroscope 
optique. 

Dans le microscopie optique, quatre cadres réticulis (Fig.2- I 11 
apparaissent dans la lunette de mise au point. Ces réticules indiquent les 
pourtours du cadrage pour différents forriiiits choisis et correspondant 
approximativement à chaque surfüce réelle du foï~iiiit. 

Nous savons bien que la photo de Dos 35 r i i r i i  noir et hltinc est 
de 36x 24 mm, le grossisement est égal iî 3-3 fois celui de l'objectif. Drins 
notre observation, l'objectif de 1 0  est utilis~. La photo correspc~rid 9 une 
surface réelle de 0,s mm2. 

Au cours de notre observation, rious utilisoris u n  cadre 
réticulé de 6,7 pour compter les fissures prirce qiie l'ohser~iition d'un 
champ cadre réticulé de 3.3 se révèle très délictit pour 1;i focrilistition en 
raison de la forme cylindrique des éprouvettes. Airisi Iti surftice rielle du 
champ visuel est de 0,2 inm2 et nous pouvons crilculer 13 derisiti des 
fissures par millimètre carré. Pour une éprouvette riprPs cycltipe. nous 



liig.2-Il Quatre cadres réticulés dalis le niicroscopic optique. 



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

2). Microscopie électronique balayage: 

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

Les deux techniques ont été couplées pour ciSternliner 
l'évolution de la fissuration de surfüce de rios échtintillons. 

2-5 CONCLUSION SUR LA METHODE EXPERIMENTALE 

La méthode expérimentale utilisée au cours de cette itude 
permet donc d'effectuer des essais de fritigue et de fatigue-corrosion où 
les principaux paramètres mécaniques OU . î e f /Z .  C )  et 
électrochimiques (E, 1) sont contrôlés ou riiesurés. L'enregistreriient de 1s 
contrainte a et des courants (ou potentiel) de corrosion permet de 
caractériser l'endommagement superficiel lors des diverses phases du 
cyclage (durcissement, saturation, amorçage). De plus l'observation fine 
de la surface des échantillons nous donne accès t ius  sites d';iniorr;age des 
microfissures dues à la localisation de la défornitition plastique sur ces 
sites. Des corrélations entre I'endomriiageriierit observe et les niesures 
électrochimiques peuvent alors être effectukes et perriiettent de bien 
comprendre les mécanisnies fondariieritaux t i n t  en fritigue- 
corrosion. 
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CHAPITRE III 

ET D UNE COUCHE D OXYDE SOLIDE, 1 1 

SUR. 1.E COMPORTEMENT EN FATIGUE DE L'ALLIAGE 
3161, A 3QOT 

3-1 INTRODUCTION 

Dans les deux premiers cllapitres nous iivons successiveriient 
exposé l'optique de notre étude, justifié le choix des riiritiririus étudiés et 
présenté la technique expérimentale tiiise en oeuvre. Driris ce chripitre. 
nous étudions l'effet d'une couche d'oxyde solide sur le coriiporteriient en 
fatigue oligocyclique de I'rrlliiige 3161, à 300°C. Ce chapitre coristitue le 
point clef de notre travail. Les résultats ici prisentis serorit rippliquis 
dans les chapitres suivants à d'iiutre cas d'effets de surfrice en plristiciré 
cyclique. 

Des essais de fiitigue effectuis 9 l'air et sous vicie sur un 
alliage type 3 16L 1 1 1 ont montré que I'iiir ariibiiint ;ivait un effet non 
négligeable, particulièrement à 300°C, sur les duries de vie. Cette 
différence de comportement en ftit igue oligocyclique entre le vide et l'sir 
est généralement expliqué, dans le cas de I'allirige inoxydrible 3161. prir 
la formation à l'air d'une couche d'oxyde ;lu cours de cycltipe qui est 
défavorable à l'homogénéité du gIissetiit:iit. reiid~iit lri déforriisriori 
moins réversible entre traction et coiiipressiori, ce qui diiiiiriue lri 
résistance à la fatigue de I'alliiige. Cependant, de noriibreuses études 12- 
5 1 depuis une cinquantiiine d'iiniiees ont etiibli qu'une couche d'oxyde 
peut sensiblement augmenter la coiitrriinte d'icoulciiierit. En 1967. 
J.C.GROSSKREUTZ 161 a montré qu'une couche d'oxycie. ep;iisse de 5nrii ri 
IOnm, peut affecter le coinporteiiieni en fiitigiie et le riiocie de glissetiient 
de l'aluminium monocristiilliii et p l y r i s t ; i l l i .  Le concept de force- 
image 17,(11 sur les disloçiitioris proclics dc Iii coiiçhe superficielle ri i t i  
proposé pour expliquer I'infliierice d'iiiic coiicht: d'oxycte sur l'éri~ergence 
des bandes de glisseiiieni diiiis le siibsrriit. hl;ilhe~iseiiie~it. cette 
perspective n'ri pas été dCveloppCe d;iiis Ics 15 cieriiiPres ;innies et tr2s 



peu d'études ont été menées diins ce sens. Coriiriie nous le disions riu 
chapitre 1, les mécanismes de l'influence de Iii couche d'oxyde sur le 
comportement en fatigue restent encore riiiil corinus iiujoiird'hui. 

Récemment des études 19- l 1 ] se sont foc;ilisies sur l'effet 
de dépôt sur le comportement en écrouissiige cyclique des riiiitiririus C.C. 
(cubiques centrées). Elles ont iiiontré que I r i  riiodification de lii 

contrainte d'écoulement s'explique piir la rôle de Iii couche d'oxyde sur 
l'émission de dislocations coins plus iiiobiles. Ces dislociitioris peuvent 
plus facilement accommoder la déforiiiation pliistique cyclique que les 
dislocations vis. Ainsi cela peut affecter Iii courbe d'écrouissiige cyclique. 
Nous reprendrons là aussi cette id&, ainsi que celle cir: force-iriirige. 

Les microstructures de dislociitioris sri fatigue pour 
l'alliage 316L ont été étudiées 1 I l .  Nous nous intiressons plus 
particulièrement à l'effet de la couche d'oxyde sur 1s plristiciti cyclique 
de l'acier 316L et nous nous intéressons aussi ti l'effet du chririgzriient 
d'environnement (air et vide) sur le coriiporteiiierit eri fiitigiie de l'rir'ier 
316L avec couche d'oxyde. Ainsi les essiiis de fritigue sont conduits r'i 
I'air et sous vide pour analyser l'effet du iiiodule d'l'oiirig de 1;i couche 
d'oxyde (qui augmente sous vide) sur le coiiiporteriierit en fiitigue 
oligocycliyue du 316L avec couche d'oxyde. 

Au cours de ce cliiipitrè, iious pr6serireroris. tcwt d'ribord. 
l 'influence du temps de pr6-oxydatio~i (qui iiffecte riotririiriient 
l'épaisseur de la couclie d'oxyde) sur le coiiiporteriierit sri fritigue 
oligocyclique à I'air et sous vide; puis, nous présetiteroris les r2sult;its 
d'essais pour les éprouvettes iivec urie pre-oxyd;itiori de 100 heures: 
enfin, nous discuterons le niécanisriie de l'effet de la couche d'oxyde sur 
le comportement en fatigue oligocyclique et iiiociiliseroris ce riiicrinisr~ie 
iî l'aide des anciennes idées sur le coiicept de force-iriiiige et d'interrictiori 
entre une dislocation du substrat et la couclie d'oxyde. Ce crilcul canduirri 
à de nouvelles explications iiu niveau di1 riiécariisriie d'interrictiori entre 
couche d'oxyde et dislocations du substritt. De plus i l  iippoïti: une 
nouvelle perspective d'aniilyse des effets cie la couche superficielle sur le 
comportement cyclique cles C.f7.C., iiotaiiiiiirrit g r k e  zi l'utilisritiori ci'essrii 
sous vide. 



3-2 .INFLUENCE IIU. TEMPS DE PRE-OXYDATION SUR LE 
COM.PORTEMENT EN FATIGOE OI,IGOCYCLIOUE A L'.\lR ET SOI'S 
,VlDij 

Sur I i i  figure 3-1, nous avons reprksentk I'6~olution des 
contraintes cycliques et des durées de vie en fatigue aligocyclique 3 
300°C, sous vide et à I'air pour des tetiips differents de pri-oxydation. 

Plusieurs remarques s'iriiposent: 

l) ,  Pour l'essai de fiitigue 5 l'air, le tetiips de pr6-oxydation 
modifie légèrement la contrainte cyclique. Les coritr;iiri tes cycliques sont 
identiques pour une pré-oxydiition nulle ou de 10 heures. Iii contr;\iiite 
cyclique maximum a,,, est 205MPa. Miiis pour une prk-oxydiition plus 
élevée de 100 heures (omBx=216MPii) ou de 1000 heures (O,,,,,=? 12 32P;i). 
le temps de pré-oxydation influence Iégèreriietit la durie de vie. 

2). Pour l'essai de fiiligue sous vicie. Les contrrtintes 
cycliques sont identiques pour une pré-oxydation nulle oii de 1 0  heures 
(amak=230MPa), Müis i l  faut noter que I'iiugriientatiori de contrainte 
cyclique est très significatif pour une prd-oxydrition de 100 heures 
(am,,=272MPa, augmentiition de 18,3%, ce qui est sigriificritit') ou de 100() 
heures (omax =269MPa, augmeiitrrtiori de 17%). En riieiiie teriips. nous 
notons aussi que la contrainte cyclique est toujours plus ilevie sous vicie 
qu'à I'air, quelle que soit Iü pré-oxyd;iiioii. 

3). Les durées de vie soiis vide sont iiiultipli~es par 2 9 4 
par rapport à I'air, la durée de vie pour uiie pre-oxyciritioti de 100 heures 
étant la plus longue. C'est u n  résultiit trés sigriificiitif. 

II  faut souligner que polir 100 heures de pre-ox~drition, les 
contraintes cycliques sont les pliis élevécs et I;I cturie de vie est la plus 
longue pour des essais en fiitigue oligocyclique ii 300°C. .-\insi nous 
choisissons les éprouvcttcs iipït\s uiie pr6-oxydation de 100 heures drins 
notre étude pour ünalyscr le tii6catiisiiir de l'effet de Ir1 couche d1o\;)iie 
sur le comportement e n  I'iit igue oligocyc liqiie. 





3 -3 RESULTATS D'ESSAIS DE FATIGUE POUR LES 
EPROUVETTES AVEC PRE-OXYDAI'ION DE Io() HEURES 

3-3-1 Durée de Vie et Contrainte Cycliqiie eri Ftitipue ri 
l'Air et sous Vide 

A 300°C, les courbes de corisolid;itiori cyclique des 
éprouvettes avec couche d'oxyde (Fig.3-2) présentent une difference tr2s 
signifiante dès le premier cycle entre I'iiir et le vicie. Pendiint les 
premiers cent cycles pour l'alliage 316L avec couche d'oxyde h l'air et 
sous vide, les courbes présentent u n  phénoriièrie de durcisseriient 
cyclique. Vers le l W  cycle, la contrainte cyclique (-252hZPii. en prenant 
la moyenne des pics entre traction et coiiipressiori) des Cprouvettes sous 
vide est supérieure de 15% environ ii celle (-216MP;i) de I'iiiï. Alors. l;i 
contrainte cyclique atteint u n  müxiiiiuni et par I;i suite. prisente le 
phénomène de saturation sous vide et d'adoucisseiiietit progressif pour 
l'essai à I'air. De plus, on note que pour I'essrii sous vide, Ii i  contr;iinte 
cyclique augmente de nouveau vers la f in  de la dur& de vie (glisseriients 
secondaires mis en route). 

C'est u n  résultat origiiiiil et i l  est rerii;~rclu;ihlt. que 1;i 
contrainte cycliy ue de rupture finale pour I'essrii sous vide (272 31Pa) soit 
35% plus élevée que celle (202MPri) d'essrii à I'riir. De plus. I;i durie de 

@ 

vie est multipliée par u n  kicteur 4 pzir riipport i I'iiir. Ce resultrit est trés 
intéressant. 

Ce iésultiit est coiifiriiii prrr les essais cycliques 
d'alternance air-vide pour la iiiêiiie éprouvette rifin de bien ivirer une 
erreur qui serait liée à la differetice d'éprouvettes ou 3 un  probl2tiie de 
montage sous vide. 1,'eiiregistreiiieiit des courbes de consoliclation 
cyclique o=f(N) (Fig.3-3), où N est le noiiihre de cycles, iii~iitre que: 

1).  Ces courbes présentent le phCrioiiiéiie de durcisseiiient 
cyclique progressif sous vide coiiiiiie nous l'avons précicieriiriierit 
(Fig.3-2). Cependant, pour les essiiis 1 I'irir, ils pr6seiiteiit le phCnoriiéne 
d'adoucissement progressif sauf pcndaiit Ics pretiiiers cent cycles pour 
l'éprouvette B. La contrainte cyclique soiis vide est totijoiirs plus i l e ~ i r i  
que celle à I'air. 

2). 11 est reiii;irqi~ahle quc qii;itid rioiis passons du ~ i ~ i r i  ri 

I'air, la contrainte cycliqiic csl rbtliiitc r ' t  rcvierit prt~gressi~eiiietit 3 1 ; ~  
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Fig.3-2 courbes de consolidniion cyclique d'kprouvettz 3 1 bL avec 
coche d'oxyde sous vide et ii It;iir, AE~/?=JX 10-3, T=300aC. 

l'ig.3-3 courhcs dc c«iisolid;iti»ii cyclicliie polir cies ess i i i~  
tl'ultcrriaiicc vidc-air pour le 316L2 pre-oxydation 1OOh. 
Ac , , /2= 4 X 1 O - 3 ,  '1'-30()0('. 



valeur à I'air. Au contraire, quiind nous passons de I'tiir tiu vide. la 
contrainte augmente et revient petit à petit à la valeur inititile sous vide. 
Ces résultats montrent qu'il y ü une  griinde réversibilité de Iri  contrainte 
entre le vide et I'air. 

II faut préciser qu'il faut environ 5 cycles pour une 
transition de I'air au vide de 5x10-5 Mbiiï. En plus, les ciift'Srences de 
contrainte sont observées aussi bien pour la coritrtiinte cyclique de 
traction et que de compression. Ce qui confirnie que I';iugriientation ou lri 
diminution de contrainte cyclique n'est piis un problSnie qui serriit lii i 
une erreur expérimentale. 

Afin de bien comprendre la diffirerice des risulttits entre 
I'air et le vide, i l  est nécessaire d'observer la surfrice des iprouvettes 
d'essai, notamment en ce qui concerne I;i répartition des btindes de 
glissement. 

3-3-2 Observation de Iii Surfiice des Eprouvettss 

La Fig.3-4 présente les bandes de glisseriisrit ii lri surfrice 
des éprouvettes après 1 0 0  cycles pour une difurriiritiori plristique 
imposée Aep/2=4x 1 O-" l'air et sous vide. Nous voyons bien que le 
glissement est marqué seuleinerit düns quelques grtiitis tiprZs 100 cycles 
pour l'éprouvette cyclée sous vide. Mais les btindes de glisseriient (Fig.3- 
4b) sont plus firies dans ce cas que pour I'air (Fig.3-la). Pour I'6prouvette 
cyclée à I'air, le glissement ii lieu dans presque tous les prtiins. 

En même temps, nous iivons observe que pour I'iprouvette 
cyclée sous vide ( A ~ , , / 2 = 4  x 1 0 - 3 ) .  les bandes de plisseinent ne 
franchissent pas les joints de grains. Cepeiid;irit, pour I'iprciuvette cyclie 
à I'air, les bandes de glisseiiient peuvent passer d'un grriin ri l'tiutre grain 
(Fig.3-4a) après 1 0 0  cycles, et elles sont plus longues et plus prossi2res 
que celles sous vide. 

Après un  nonibre de cycles (600 cycles) plus lorip. le 
glissement a lieu dans de noiiibreux griiiiis ( Fig.3-Sb) polir I 'iprou~ette 
cyclée sous vide. De mêiiie, les bitrides cie glissenierit sarit plus fines et 
plus homogènes düns chaque grain que celles 1 I'tiir (Fig.3-0;i). 11 y s 
localisation de la déforinatiori p1;isticliie qiii se troiive driris quelques 



Fig.3-4 Les bandes de glisseriieiit daiis I'iproii\lette npr?s 100 CJ-cles 
à A E , , / ~ = ~ X ~  0 - 3 ,  T=30OoC, i i  et soiis ~ i d e ( h ) .  pour 
l'alliage 3161, avec couche d'oxyde. 

Iiig.3-5 13andes de glisseiiierit diiris Ic. fû t  ci'Cproii\.c.ttc. ti ll:iir(:i) c't. 

sous vidc(h), Acl,,?=4x 1 O--', '1'-300°C'. 3 600 C J  zlrs poiir 3 101 
avec couclic d'oxydc. 



bandes de glissement pour l'éprouvette cyclée ji I'riir. Nous srivons bien 
que pour une déformation plastique constante iiiiposée, plus il y a de 
bandes de glissement, moins qu'il a des fissures car le cis;iilleriient dans 
chaque bande est inférieur. Les bandes de glisseriient en surface des 
éprouvettes avec couche d'oxyde cyclée à l'air conduisent plus 
rapidement à la localisation de la déforriiation pliistique. Cette 
déformation se  trouve dans les brindes de glisseriient perriianente 
(B.G.P.), autrement dit, i l  y a un rapide ariiorçiige des riiicrofissures par 
mécanisme d'intrusions-extrusions. Au contraire, le vide retarde la 
localisation de la déformation plastique et Iii forniiitiori de fissures. 

En comparaison des surflices des éprouvettes cyclees 9 l'air 
et sous vide, la déformation pliistique est plus honiogene pour l'essai 
sous vide par rapport à l'essai Zi I'air diiris le grairi. L;i proprigation en 
surface des microfissures est, préférentiellenierit, trrinsgrariulriire pour 
deux types d'essai (Fig.3-6). 

Nous avons compté le noriibre des fissures ohservies 
(Tableau 3-1) sur le fût des éprouvettes juste avant rupture (N=N,). Ces 
fissures sont classées 1141 selon trois types en forictiori de leur longeur en 
surface 1: type 1  pour 1<50pm (taille de grriiri), type II pour 50<1<15Oprii. 
type I I I  150<1<500pm. On constate que le rioriibre tottil de riiicrofissures 
est essentiellement identique pour les deux types d'essai niais il filut 
noter que les microfissures de type 11 et de type 111 sont nioins 
importantes sous vide que sous air. Ceci peut être relit! ;lu friit que la 
déformation plastique est plus iiihoiiiogérie clans chique grain (en 
surface) pour l'éprouvette cyclée h a .  Ceci conduit une grrinde 
irréversibilité de la déformation entre traction et coriipression qui 
favorise l'amorçage rapide (riinsi que Iii corilescence et 1;i propagation 
rapides des fissures) par des méc;inisriies d'iritrusioris-extrusions dans 
les B.G.P.. Ainsi que l'essai à I'air induit u n  rionibre pliis iniportlint des 
microfissures de type I I  et type Ill. 

'I'übleiiu 3-1 Noiiibre des t'issiires siir le f û t  des i~roiivettes 
avec cciiiclie d'osvde 

Noiiibrt: des fissures/riir~i~ 
Condition . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

Type 1 Type I l  Type 111 
. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

Air 53 I O 1, 1 

Vide 68 X 



Fig.3-6 Aspect des microfissures dans l'iprouvette ronipue et 
testée sous vide, Aep/2=4x 1 O-', T=300°C, pour l'alliage 3 l 6 L  
avec couche d'oxyde. 



3-3-3 Conclusions sur les Essais 

Les résultats obtenus nioiitrent que: 

1). La couche d'oxyde peut augmenter la contrainte 
cyclique et la durée de vie pour l'alliage 316L à 30°C sous vide. 

2). 11 y a une grande réversibilité de I'augriientation ou de 
la diminution de la contrainte cyclique dans I'iilterniiiice iiir-vide. 

3). Le nombre des fissures en surface du f û t  confirriie que 
la déformation plastique est plus IioiiiogSne dans chiique grain pour 
l'éprouvette cyclée sous vide par rapport {t I'air. 

Ainsi notre objectif est de chercher un  iiiodSle qui peut 
expliquer la raison de I'üugmentatioii de contritinte cyclique et de la 
durée de vie pour l'alliage 316L avec couche d'oxyde. En rii2riie tenips. il 
doit expliquer l'effet de réversibilité de coritr~tinte cyclique entre I'air et 
le vide. 

3-4 INTERPRETATION DE L'EFFET AIR-VIDE------ FORCE 
D'INTERACTION ENTRE UNE DISIAOCATION COIN ET UNE COUCHE D' 
OXYI]E 

Dans nos essais h I'iiiï et sous vide iÎ 300°C. les risultrits 
originaux montrent que la présence d'une coiiche d'oxyde peut 
augmenter la contrainte cyclique et la durSe de vie d'un niateriau C.F.C. 
en fatigue plastique. Ainsi I1iiiterpri.tiition ciu phirionitne doit 
considbrer à la fois I'augmentütioii de contriiinte cyclique et l'effet de 
réversibilité entre I'air et le vide. 



Nous savons qu'une couche d'oxyde eritr;iîrie I;i prisence en 
surface de contrainte résiduelle du corripression . C'est ti dire que la 
région d'interface entre la couche d'oxyde et le substrrit peut constituer 
une source des dislocations coins sous condition Clastique et plastique 
[ lO, l l  j. Ceci conduira à l'interaction de noiiibreuses dislocatioris au cours 
de cyclage. Ce modèle pourrait expliquer Iri  raison de I'riugriient;ition de 
contrainte cyclique des éprouvettes avec couche d'oxyde. h1;iis cette 
explication n'est pas suffisante pour expliquer l'effet de ri~ersibilitC 
entre l'air et le vide. 

Ainsi le concept de force-iriiage 17,81 sur les dislocations 
est très intéressant pour analyser l'effet de Ir i  couche d'oxyde. HEAD (71 a 
montré que la présence d'une couche d'oxyde, dont le riiodule de 
cisaillement est plus élevé que celui de substrat, peut prodiiire sur les 
dislocations du substrat une force attractive i lorigue dist;irice et une 
force répulsive à courte distance. Cette force s'exerce sur les disloc;itions 
vis proches de la surface et empêche I'Sriiergence des dislocritions. Cette 
conception a été extrapolée riu problènie des disloc;itioris coins du 
substrat, proches de la couclie superficielle. et I'expressiori d'une force 
d'interaction F a été proposée 1 15 1. 

Dans notre étude, nous donnerons riotre propre crilcul de Itt 

force d'interaction entre la couche superficielle et les disloc;itiaris cilin'; 
du substrat. Ceci constitue l 'un  des points clis de riotre tr;iv;iil. 

Pour l'investigation de cette iriter;iction. i l  faut utiliser Iri  
théorie élastique des dislocritions coricerritirit les solides ilristiques 
isotropes. Ainsi le problème du calcul de I r i  force d'interaction entre les 
dislocations et la couche d'oxyde est focalisi sur Ic: problZriie de Ir i  
recherche d'un champ de contrainte. I I  s'iiiipose ;lus dis1oc;itions du 
substrat et doit satisfaire à la coiiditiori froriti2rc: ( I r i  coritr;iirite libre en 
surface d'éprouvette). Nous pouvoiis corisiclérer que 1;i couche honiogtne 
d'oxyde adhère bien au substrat horiiogèiie. Le riiatiri;iii sritisfriit. bien 
sUr, à la condition de  continuité de coritrriiritr et de dipI;iceriierit 9 
l'interface entre la couche d'oxyde et le siibstriit. 

lJne analyse coriiplète de cette interaction iloit concerner le 
mécanisme d'empilement des dislocatioiis. Notre Stude lie ciincerne que 
la détermination d'une force iiiiposée sur iirie disloc;itiori p;ir I;i couche 
d'oxyde. Le signe de cette force détcriiii~iè si iirie dislocation riiobile du 
substrat proche de la couclie d'oxydc est attirie oii repoiissie ri I r i  
surface. I'our sirriplifier riotre ;tii:iIyse, rioiis iiè ciisciitoris que 



I'interactioh entre une dislociition coiii (nous srivoiis bien que la r6gion 
d'interface entre la couche d'oxyde et le substrat peut constituer une 
source des dislocations coins sous condition éI;istique et pliistique) et 1s 
couche d'oxyde. Bien sûr, cette üniilyse est aussi applicable à l'interaction 
entre une dislocation vis et la couche d'oxyde (le c;ilcul est be;iucoup plus 
simple pour une dislocation vis). 

Pour bien comprendre l a  force d'iriter;iction entre une 
dislociition coin mobile (se dépliiçrint vers une surface) et 111 couche 
superficielle, il est nécessaire de coiisidirer. tout d'abord. deus itsts 
limites: 1). une surface libre S et 2). une siirt'cice recouverte d'une couche 
d'oxyde rigide. 

Afin de bien analyser I'iiiteractiori entre I;i disloc;ition coin 
mobile et la couche superficielle, uii pr6liiiiin;iire rii;itherii;itique est sussi 
nbcessaire. 

3-4-1 Préliniinriire M;ithSii\atique 

Pour le plan infini X - Y ,  nous pc'uv~ms choisir l es  
coordonnées cartesiennes coniiiie indique p i  la figure 3-7. L'ne 
dislocation coin A se trouve iiu point (0. -t). produistiiit Icf  chrtriip de 
déplricemen t suivant: 

Où uO, vO, w0 sont les ~oiii~~os;iiitcfs de d~iplace~~ient dans 
les directions respectives X,Y,%. C I  et C, sont des ct~11st:intes 
arbi traires,v* est la  coristiiiiie elasiicluc dkfiiiicf p;ir 



Fig.3-7 Une dislocation coin A sç trouve ;iu poiiit(O.-1) poilr le 
plan infini. 

Fig.3-8 Un demi-plan recouvert d'iirie coiiçlit: d'oxyde. 



Où v est le coefficient de Poisson, et b i .  b: sont les 
composantes du vecteur de Burgers dans les directions respectives S. Y 
(nous supposons que bl et b2 sont positives pour siniplifier le 
problème). Nous pouvons obtenir le champ de conttainte cottespandant 
1161: 

G= Module de cisüilleiiieiit. 

Pour le plaii tecouvert d'uile couche d'oxyde. profondeur h 
(Fig.3-II), le champ de coiiiniiiie sur lé substrat est le superposition de 
zoij et Tçij. 

Où tCij est le çhrtinp de contrainte du substrat iniptrsC. par 
la couche d'oxyde. 

Ides condiiions i iux l i i i~iics iiriposetii que: 



Où N(x) et T(x) sont respectiveiiient les contraintes 
normale et tangentielle à l'interface. 

Pour le demi-plan fini senii hoiiiogène. isotrope y<O. les 
contraintes en (x,y) sont données par 1171: 

Ou ij=x,y et s,r sont les iiicrénieiits d';iugiiieiit;~tion Jans les 
directions respectives x et y. Les forictioiis de noyaux Kij et Lij ont les 
formes suivantes: 

Maintenant, le problL=iiit. est fociilisC sur le poiiit sui~ririt: 
comment trouver les forictio~is correctes pour siitisfriire ;lus rrorijitioris 
frontières, i.e. N ( x )  et 'I1(x). Aiiisi rioiis po~\~oi i s  trouyer un chariip de 
contrainte et nous devoiis aussi corisidi.rer Iii forcc siir Iii ligne de 
diuiocation. 



En utilisant la formule de Peach-Kochler 116j, nous pouvons 
calculer tous les paramètres des forces dans les directions X et Y. 

les r s i j  sont relatifs h Iii superposition du chiininp de 
contrainte et les forces Fa et Fy sont ciilculées Piiï unit6 de longeur de 
dislocation. Nous nous intéressons à la force Fg qui agit dans la direction 
du vecteur de Burgers. Si cette force est négative Iü dislcxütion A (Fig.3- 
7) est repoussée alors qu'elle est attirée si cette force est positive. La 
force Fg est donnée par Iü formule: 

Pour Ic delni-pliin siiiis coliclir: d'oxyde, nous iivoiis: 



où ~ s . .  
i~ est le champ de contrainte d'interiiction entre la 

dislocation et Ici surface libre. Ce champ de contrainte doit satisfisire il la 
condition frontière, i.e. pour y=O et la surfiice libre, nous tivons: 

Nous pouvons calculer les contraintes rsij. 

Pour la fonciioii f(x)=-S(-x). iious rivons hisii: 

l'- f(x)dx=O 



Ainsi nous avons: 

Utilisons les formules d'intégrale: 

Nous pouvons obtenir le tdsultüi J'iniegtiile: 



Avec le même nioyeri, rious pouvoiis obteiiir: 



La force du glissement Fg peut être cülcult!e comme suit: 



I l  est évident que la surface libre exerce une force cigale 9 
Dzb/(2t) qui induit le glissement de la dislocation coin A(0.-t) 1 la surfticc 
libre. 

3-4-3 Demi-plan avec Couche Rigide 

Pour la solution de la force d'interitction entre la dislocation 
du substrat et la couche avec rigiditS infinie, nous considérons des 
paramètres de déplacement U R  et vR se superposant ü u n  parïmctres de 
déplacement u 0  et vo. Maintenant, le problème est de dCtermincr le 
champ de déplacement uRij, lorsque le champ de dépl;tceinent siitishit 1 
la condition frontière: 

II est facile d'écrire ces conditions frontieres slius fomie de 
dérivées tangentielles à Iü frontière rigide: 

En particulier, les controiiites frontiPres sont les suivrintes: 



Nous considérons que les contriiintes frontiZrzs SR(s) et 
TR(x) 1151 sont les fonctions suivantes: 

Où A, et BI, sont des constantes 1 ciéterniiner. Le chois de 
ces formes de la fonction réside dans les raisons suivtintes: 1". on sait que 
ces formes de N R  et T R  sont les foriiies du chanip de contrainte de 
dislocation; 2 O ,  ces fonctions sont fiiciles pour ciilculer I'irit6prtile. 

Nous utilisons Irt théorie Slastique et Iii loi de Hooke pour 
déterminer les contraintes: 

Pour la déforni;ttioii pI ; t~~ire ,  wR=O.  CIU US iiv~.>i~s: 



Pour le substrat proche de la frontière, i.e. )'--->O. 

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

Nous pouvons calculer l i t  foniw de Ir fonction I d ~ ~ l a s l ~ . ~ .  







En même temps, nous pouvons ddterminer les coefficients 
B ,  avec l'expression de la loi de tloolie pour le substrat proche de 11 
couche. 

Pour le substrat proclic: tir: Iii froiirittre, i.e. y--->O. on icrit 
y ue: 



avn ( I +v)(L-v) 
i im, , - - , l  gx l =  

E Tn 

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



2 
BI[ x (I+v)(2-v) -bl 2(1-v*) 

3 

xt' 
( ' )=-1 +2(l+v*)J 

(X2+t2)2 41c 2 



Maintenoiilt, hous pouvonS calculer les contraintes 
intbressan tkb: 

En utilisiiri t les r6sui t;itr; d'iiitégriile prkc6dznts. nous avons: 





NOUS rious iritCressk~irs ;i I;i c e  sur le pl;rii risriii:rI :) 

I'inierfaçe. ISans cc cris, bi=O, b=b2, I>=l)j, 



v l-v où K * - -  
1-2v 2-v 

Pour ce cas d'interaction, nous avoiis v u  que Is force de 
glissement Fg est toujours négative, cette force d'iriterlrctisii est iriiposic 
à la dislodatioh du substrat, ce qui est équivrileirt 1 dire que I;i couche 
superficielle avec rigidité infinie repousse la di~lociitioii du substritt. 

3.4-4 Denii-plan avec Couche d'Oxyde 

Pour le cas du demi-plitri inf in i  y<O avec: une couche de 
profondeur h (rigidité finie), nous pou~otis considkret qiis le coefficic~ir 
de Poisson est le même entre lit couche et le substrirt pc~isr siriiplifier le 
probîème. Le module d'Young est Es pdut le ~ ~ h ~ t ï i i t  et E, pilur couche 
d'oxyde (Fig.3-9). 

une  solution de la contr;iinte pour le prohlPiiie Clsstiquc 
d'un plan recouvett d'une couche superlicirlle. est dkcrite coinnie suit 
1151. 



l'ig.3-9 Un matériau d e  inodule d'Young Es rrçouvett ii'uiie couche 
superficielle d e  inodule d'yoi i i ig  E,. 



Le champ de contrainte de Iü couche d'oxyde superficielle 
imposé par Ic substrat ~ * i j  peut être determiné par Ir nluyen %uir;int. 

Considérons un champ de déplacenient u=u*H(y). v=v*H(y) 
q u i  peut être repr6senté en fonction de y sous la forme suivante: 

Maintenant, nous pouvons crilculer le chaiiip de cdntrüintç 
correspondant aux déplacements ci~dessus b I'üidr de la loi de Ht.wliz 

généralisée. 

Où Ci=Ceii correspond r\t lu diltitcrtiori 'ciu solide; 

Gij est le symbole de Kronelier; 

G et h. sont les cotitrriirites de Lahie; 

G=E/2(l +v) est le module dS ci'i~illeiiieiit; 

h=vE/( 1 +v)( 1 -2v). 

Le fücteur 1 1 ( y (  1 -  pour le ~h i t i l~p  de contrainte 
assure la continuité de déplacement h I'iriterkce, riinsi iious avkins: 



Pour y=O, nous avons: 



Pour y=O, 

La condition de continuitr' i1SSüïe les c.ipressiohr Je u*. V *  

et leurs nofmiiles dtrivtes h Ibii~tert';ice. Nous pouvo~is obtenir toutes 12s 
dérivees d'ordre élevé parcd que ces piiri~iiittres siitislont u iquiitionr 
d'équilibre dé Navierll81. 



Négligeons les termes d'ordre élevé contenant y et pour 

De la même manière, nous avons: 

Pour y=O, nous avons: 

Les formules (6) peuvent être ticrites c~tiitiirt suit quand 



1 av* i av* 
hlaY)y&- h(xly=O 



Les fonctions f(x) et g(x) sont ddtrrniin&s par la condition 
frontière ci-dessus( c'est à dire, Iü traction libre. i.e. rij=O).  



N 1 (x) et Tl (x) sont respectivement les tractions noriiiale et 
tangentielle à l'interface. 

Pour obtenir une solution sur Iü force d'interaction, nous 
considérons que les fonctions Ni (x) et Tl (x) [ 15 1 sont les combinrisons 
linéaires des conditions frontières obtenues dans deux états liriiites. 

Maintenant, nous pauvdns c;ilculsr les furces d'interaction 
rTij à l'aide de la formule! 

Pour simplifier le problèiiie, nous nous interessons aux 
composantes de la contrainte sur le plan normal à l'interface. Dans ce cas. 
nous avons DI=O et nous utilison~ les syniboles Di=D. b?=b. F , = F p F .  







3 2 3 - 2 ~  J 1 - 2 ~  , 
w t - x t - - t - -  x't 

2h(l-v) -2x? d 2-v 2-v 
-PD 2 1 --1 Idn 

(1-2v) - xQ4 dX d 

m 
, , 1+2v 

2 3 
4x-t-(-) 

2x21 2 2 4x(3xt +x ) 1+1v , 1-2v 
J 

* 4s 
- 1 - 3 ~  -31 + -- t-t. t . 3 ~ -  -?Id\] 

Q2 1-2v Q' Q' 

En utilisant les fortiiules d'intégrale pricicientcs. nous 
avons: 



Nous pouvons obtenir: 

Avec: 



La force d'interaction entre une dislocation coin du substrat 
et la couche solide superficielle peut s'écrire: 

C'est l'expression de la force d'iritertictiori eritre urlt 
dislocation coin du substrat et la couche d'oxyde. Nous avons vu que Ir\ 
variation de la force d'interaction eri forictiori dd t dkpt'rid de rapport 
P(E,/(E,+Es)) pour l'épaisseur constante de couche d ' o s ~ ~ d e  supzrficiellz, 

En utilisant le paramètre sans diriieiisiori F*=?F/D. rious 
avons: 

h est l'épaisseur de couche d'oxyde; 

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

E, est le module d'Young rie la couche d'oxyde; 

Esest le module d'Young du substrat; 



v est le coefficient de Poisson. 

I n t e r ~ w o n  des R é s u l u  A ,  de Nos Es ' 

Considérons l'acier 316L qui a la structure cubique f ~ c e  
centrée (C.F.C.), b=a/2[ 1 101 avec a=0,365nm et ES=? x 105MPa. v=0.283. 
Pour simplifier le problème, nous considérons les psirüniètres b et de 1s 
couche d'oxyde comme identiques avec ceux du substrat et l'epaissçur de 
la couche d'oxyde de l'ordre de 50nrn. Nous pouvons obtenir les 
paramètres: 

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

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

D'après la figure 3-10, nous voyons que si E,/Es est petit 
(<0,3), la force d'interaction entre Iü dislocation du substr;it et 1;i couche 
d'oxyde est toujours attractive. Si E,/Es est plus fort (~0 .3 ) .  13 force 
d'interaction peut devenir répulsive pour les disloctrtions du substrst 
proches de l'interface et attractive pour celles loin de I1ititcrf;\cç. 11 y 3 
une position d'équilibre to (où la force attritcti~e est &gale (i lit force 
répulsive) pour des dislocations proches de 1'iiiterf;ic.e diiris le suhstri~t. 



b'ig.3-10 Variatioiis cIç I:i forcc d'intcr;içtioii eii fc>iictioii du riipport 

rclI;s. 



Cette profondeur to dépend du rapport EC/Es et de I'ipaisseur de 15 
couche d'oxyde. Pour une épaisseur de couche d'oxyde constante. la 
profondeur to augmente avec I'augmentation de E,/Es (Fig.3-11). 

Nous savons que la couche d'oxyde entraîne la presence en 
surface de contrainte résiduelle de compression. C'est à dire que la rigion 
d'interface entre la couche d'oxyde et le substrat peut constituer une 
source de dislocations coins sous la condition élastique et plastique 
1 1 .  Ces dislocations mobiles coins se meuvent vers la nouvelle 
position d'équilibre sous la force d'interaction entre les dislocations et 
la couche d'oxyde et la contrainte imposée au cours de cyclage (Cela 
conduit à l'interaction de nombreuses dislocations). Pour une epaisseur 
de couche d'oxyde constante, cette nouvelle position d'iyuilibre t'a 
dépend aussi du rapport EC/Es et de la contrainte iniposée. Quand nous 
passons de I'essai à I'air à I'essai sous vide, le module d'Young de 13 
couche d'oxyde augmente 1191. Nous savons bien que quand nous hisons 
I'essai de fatigue à I'air, il y a une grande influence du iiiilieu sur 1s 
dureté et le module d'Young de couche d'oxyde, surtout ti SOOJC 
(concentration en oxygène et humidité). II y a augiiientation de &/Es 
pendant la transition de I'essai à I'air à I'essai sous vide. Ceci conduit 1i 
I'augmentation de la position d'équilibre t'o. Ainsi les dislocations niobiles 
atteignent cette nouvelle position t'o qui est plus profonde pour l'essai 
sous vide que pour I'essai à I'air. Nous pouvons considirer qu'il y a 
formation d'amas de dislocations dans la région proche de teo entre le 
substrat et l'interface. Le nombre des dislocations proches de t'g est plus 
élevé dans I'essai sous vide, ce qui conduit à un effet du durcissenient 
plus significatif pour l'éprouvette de 6 nini dianiétre. Quand E, /Es  
diminue sous la contrainte imposée, t'o peut diriiiriuer jusyu'i" zero. Ceci 
a lieu quand nous passons de I'essai sous vide à I'essai A I'air i cause de 
I'augmentation de l'humidité (qui diminue le riiodule d'Young de lu 
couche d'oxyde (191) pendant cette transition. Ainsi une relaxation de 
l'empilement est possible. Ceci peut induire un effet d'adoucissenient 
pour I'éprouvette de  6 mm diamètre (moins d'interiictions de 
dislocations). D'après la figure 3-1 1, nous voyons que l'effet de la couche 
d'oxyde est sensible certainement sur plusieurs fois I'dpaisseur de cette 
couche. En tenant compte d'une distribution probablenient Giiussienne 
des dislocations avec une concentration niaxiniale situ& à to. I'et'fit de la 
couche d'oxyde sur la distribution des dislocations est sensible 
certainement sur plusieurs dizaines de niicrons. 

La relaxation (ou la foriiiation) de l'eriipilenient des 
dislocations entre le substrat et l'interface peut induire uii ch;~rigenient 
dans l'organisation des bandes de glissciiierit. Pour 116prouvette cuclie 
sous vide (Aep/2=4x 10-3). la foriiiiition de I'eiiipileiiierit des dislocstions 



Fig. 3-1 1 Position d'équilibre to eii loiiçtioii de riipport E,IE,. 



entre le substrat et l'interface bloque le glissenient des dislocations et 
empêche la formation des bandes de glissenient en surface. Ainsi la 
déformation plastique a lieu, au début de cyclage, seulenient dans 
quelques grains o ù  les bandes de glisse~iient sont reparties 
uniformément grâce au rôle d'obstacle des joints de grriitis. Ceci induit les 
fines bandes de glissement dans quelques grains. 

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

Pour l'éprouvette cyclée à I r  (Acp/2 = 4 x 1 0 - 3 ) .  la 
déformation plastique a lieu dans tous les grains h cause de la relaxation 
de l'empilement des dislocations au cours de cyclage. Bien sûr, les 
dislocations mobiles du substrat émergent très facilement par les bandes 
de glissement en surface et il y a localisation de la déforniation plastique. 
La localisation de la déformation intervient dans les B.G.P.. Le volunie 
occupé par ces bandes croît avec la déformation plastique suivant le 
modèle de WINTER 1201. La déformation plastique dans les B.G.P. est de 
l'ordre de 100 fois celle de la niatrice. Autreiiient dit. toute 13 
déformation plastique s'y trouve localisée 1211. La microstructure de 
B.G.P. conduit à une grande irréversibilité de la deformation entre 
traction et compression, due à une annihilation iniportantç des 
dislocations vis par glissement dévié, et un üriiorqage rapide des 
fissures par des mécanismes d'intrusions-extrusions dans les B.G.P. 122- 
251. Ainsi la déformation plastique est plus inhotiiogi?nii dans chaque 
grain pour I'éprouvette cyclée à I'üir que sous vide. 

En ce qui concerne l'effet de couche d'oxyde sur la durie de 
vie, nous pouvons considérer que la présence de couche d'oxyde conduit 
I'homogènité de déformation dans chaque grain pdur l'essai sous vide, 
autrement dit, i l  n'y a pas une structure de B.G,P. qui conduit une grande 
irréversibilité de la déformation entre traction et coriipression et un  
amorçage rapide des fissures par les bandes d'ititrusioris-estrusions dans 
chaque grain. Ceci améliore la durke de vie pour I'6prouvette avec couche 
d'oxyde de l'alliage 316L. 

Après amorçage des riiicrofissures, I'osygène de l'air entre 
à la pointe de fissure et i l  y a forniiitiori d'une couche d'osyde sur Ir\ 

surface fraîche en fond de fissure, surtout à 300°C pour I'essrii h l'riir. Elle 



rend la déformation moins réversible en traction et coriipression et 
conduit a une augmentation de Iü contrainte en fond de tïssure. 

Ainsi, en combinant d'effet de la gkniration 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 anias 
de dislocations dans la région proche de t'o entre le substrat et 
l'interface. Les nombres des dislocations proches de tto sont plus 6le~Ês 
dans l'essai sous vide, grâce à l'augmentation de niodule d'Young de 
couche d'oxyde et de t'o, ce qui conduit h un effet du durcissenient plus 
significatif pour l'éprouvette de 6 mm diamètre. Quand nous passons de 
l'essai sous vide à l'essai à l'air, la relaxation de l'enipileriient et la 
diminution de génération des dislocations sont possibles j: cause de 
l'augmentation de la force attractive. Ceci peut induire un effet 
d'adoucissement. Ainsi ce mécanisme considère bien l'effet de 
réversibilité de la contrainte pour l'éprouvette cyclke alternativenient 
entre I'air et le vide. I I  explique aussi l'effet de couche d'oxyde sur 
l'augmentation de la contrainte macroscopique cyclique. 

3-5 CONCLUSION SUR L'EFFET D'UNE COUCHE D'OXYDE SUR LE 
ÇOMPORTEMENT EN FATIGUE OLIGOCYCLIOUE DE L'ALLIAGE 316L 

Les résultats obtenus ont perriiis de riiontrer cl:iireniznt Ie 
rôle de la couche d'oxyde et de I'environnernent. Le calcul de 13 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 l'alliage 316L: 

1). La présence de Ir i  couche d'oxyde peut augmenter la 
contrainte cyclique et Iü durée de vie, prirticuli5reriient dans I'essai sous 
vide, sur le 316L pré-oxydé, ü 300°C. 

2). 11 y ü une rkversibilitt5 de coritrriirite cyclique pour lri 
même éprouvette cyclée ülternütiveriient eritre l'air et le vide. 

3). LA force d'interactiori eritre le substrat rit lii couche 
d'oxyde dépend du rapport B,/Es. Si E,/Es est trSs petit (<0,3). lri force 



d'interaction entre la dislocation du substrat et la couche d'oxyde est 
toujours attractive. Si EC/Es est plus fort (>0,3)+ la force d'interaction 
peut devenir répulsive pour les dislocations du substrat proches de 
l'interface et attractive pour celles loin de l'interface. II y a une position 
d'équilibre to pour des dislocations proches de l'interface dans le 
substrat. Cette profondeur to dépend du rapport EJEs et de 1'Cpaisseur 
de couche d'oxyde. Pour l'essai à I'air et à 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 diami3tre. Pour I'essai sous vide, la couche d'oxyde 
est plus dure, ceci induit un rapport EC/Es plus élevé et un effet de 
durcissement pour I'éprouvette de 6 mm diamètre. 

4). La combinaison de I'effet de la ginCrarion des 
dislocations de I'interface entre la couche d'oxyde et le substrat et de 
I'effet de la force d'image peut expliquer I'effet de rdversibilitt! de 13 

contrainte cyclique air-vide et I'effet de I'augriientütion de la contrainte 
cyclique, notamment I'effet de l'environneriient sur la contrainte 
cyclique. 

5). La déformation plastique est plus irihoniogene dans 
chaque grain pour l'éprouvette cyclée ii I'air. Ceci conduit ii une grande 
irréversibilité de la déformation entre traction et coriipression et h un 
amorçage rapide des fissures par des niécanisnies d'iritrusions-estrusionr, 
dans les B.G.P.. Ainsi l'essai à I'air induit une diriiinutiori de la durie de 
vie. Au contraire, I'essai sous vide conduit à une griinde rkversibilité de 
la déformation entre traction et compression, ceci retarde I'amogage de 
fissure, et améliore la durée de vie pour I'eprouvettci avec couche 
d'oxyde. 
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CHAI'ITRE IV 

4.1 INTRODUCTION 

Nous avons v u  I'effet d'une couche d'oxyde solide sur 1;i 
plasticité cyclique de l'alliage 316L ii 300°C. Drtris ce chripitre. nous 
donnerons u n  exemple de I'effet de surface en plristiciti cyclique 
correspondant a I'effet de Irt dissolutioii anodique (et de I1hydrog2ne) sur 
la plasticité d'alliages C.F.C. et C.C.. 

Les tubes des génériiteurs de vapeur en allitige IN 600 sont 
sensibles à la corrosion sous contrrtirite (C.S.C.) en niilieu PWR. Depuis. les 
premiers résultats obtenus par CORIOU en ce doriiriine 111, de 
nombreuses études se sont développées pour coiiiprendre cette corrosion 
sous contrainte qui est de type iritergritnuliiire. On lira avec intiret lri 

synthèse de ces recherches présentée par P. COMBRADE et a1 trZs 
récemment 121. A ce jour cependant, aucun iiiéciiriisnie pricis ne seniblz 
avoir été mis à jour pour expliquer lit C.S.C. iritergrrinulsire de l'alliage 
IN600 en milieu PWK. Lit question de I'iriiportitrice relati\le des effets de 
dissolution et des effets de plasticiie reste posie. 

Parallèlernent se sorit d6veloppSs de riouverius riiod2les de 
C.S.C. transgranulüire dont on trouvera une revue eii 1.3). P;irriii les 
modèles, T. MAGNIN et ri1 141 orit présent6 u n  niéç;inisiiie qui perriiettrriit 
de comprendre comment une rupture fragile peut Are rtiigendrie en 
C.S.C. par u n  effet de dissolutiori anodique et/ou d'hydrog2rie sur des 
matériaux C.F.C. ductiles. Ce triécitnisiiie a é t i  itppliqiii rnrec succ2s tiu cris 
de l'acier inoxydable 3 1 (il, cri tiiilieii MgCl, 153OC. 



D'après le modèle de T. MAGNIN, 1:i dissolutioii anodique 
adoucit la surface et favorise une plasticité dé surfrice. Cet ridoucislrenient 
est la première condition de forination d'eiiipileiiisnts de dislocations 
pouvant conduire à une fissuration de  type fragile (triins. ou 
intergranulaire). Ainsi nous avons besoin de vtrifier cet te prznii2re 
condition à partir d'un essai de fatigue plastique sur éprourzttes lisses h 
l'air et en milieu corrosif. L'intérêt de ces essttis est d'obtenir un 
durcissement initial (au cours des preriiiers cycles de dc!forniation) 
permettant par la suite de mieux apprécier l'effet de la dissolution 
anodique et de l'hydrogène sur ce durcissemént. De plus. Iü dissolution 
ayant lieu sur les nombreux sites d'émergence des brindes de glissement. 
on peut s'attendre à ce que I'atténuatioii du durcissenient en milieu 
corrosif  soi t  plus conséquente et  davan ttige riiesurab1e 
macroscopiquement en fatigue. 

Ainsi l'objectif du présent triivail est 1). d'ttudisr l'effet de la 
dissolution anodique et  de l'hydrogène sur la plasticitC cyclique des 
alliages C.F.C. et C.C.. et 2). de vérifier, ü partit d'essais de fatigue- 
corrosion, la première condition nécessaire (la dissolution anddique 
adoucit la surface et favorise une plasticitc! de surfiice), predite pour 13 
fissuration par CSC des alliages IN600 et IN690 ainsi que des autres 
aciers inoxydables C.C.. 

Afin de bien comprendre l'effet de III dissolutioii rinodique et 
de I'hydrogène sur la plasticité en surfiice des rilliiiges IN600 et IN690 et 
des autres aciers inoxydiibles 3 16L et Fe-26Cr- 1 Mo, nous rivons besoin. 
tout d'abord, de présenter brièvemeiit le iiiodèle de T. MAGNIN 14.51. 

4.2 MODELE DE T. MAGNIN 

Le modèle proposé piir T. MAGNIN s'applique h des alliages 
passivables e t  ductiles, sollicités en corrosioii sous contrainte 
(propagation de fissure) dans des çoiiditic>iis où uns: dissolution anodique 
intervient. I I  a pour but de rendre cotiipte par exeiiiple ciu tiiicroclivage 
discontinu et des ruptures fragiles. 

La figure 4- 1 d6crit schciiititiquç.iiietit la plasticiti en  fond de 
fissure, plasticité qui conduit à une dépiisdivntion localisée. Les sources .A 
de dislocations proches de la poiiitc de I;i fissure ptirticiperit h I'avancie 





Aa de la fissure alors que les sources B coiiduiserit esseritielleiiient 1i 
l'émoussement et l'ouverture de la fissure. Les sources C peuvent quant 
à elles participer éventuellement à la forniatiori de 1iiicroc;ivitis en avant 
de la fissure. La partie inférieure de Iii Figure 4-1 niontre iilors I'avancie 
classique d'une fissure, par plasticité uniqueriient, iivec participation 
simultanée des sources A et B de dislocations. Notons iiu piissiige que 
plus les sources B sont actives plus les fissures sont iiiioussies. 

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

1") Rupture locrtle du f i l i i i  p:issiv:ible par iriiergerice de lignes 
de glissement en pointe de fissure coiiiiiie indiqué sur Iii figure 1 -1 .  

2" )  Dissolution anodique lociilisée (et/ou adsorption) en fond 
de fissure par u n  effet de coupliige électrochiniique entre les surftices 
mises à n u  et les surfaces restées passives. De plus Iii priserice d'ions Cl- 
peut augmenter l'amplitude de la dissolution lociilisie en liiiiittint ou 
retardant la repassivat ion. 

3") La dissolution préférentielle (conjugu6e parfois 1i un effet 
d'adsorption à la pointe de  fissure) des atoriies les plus contrriints 
mécaniquement en fond de fissure (par consSquerit les riioiiis stiibles 
chimiquement) favorise le cisailleriierit des plans atoiiiiques et conduit i 
l'activation des sources de dislocrttion A.  Ce cis;iilleriient frivorisi 
correspond soit à des effets de concentriition de coiitr;iiiite (Fip.1-1) liie 
à la dissolution localisée à la pointe de la fissure soit 1i un  affaiblisserrient 
des liaisons atomiques prir I'itdsorption 6verituelle d'SlSriierits. 

4") L'activation des sources A conduit 1i une tiugriientatiori de 
la plasticité localisée en avant dc Iii fissure. L'effet principal de Ir\ 

dissolution est d'augmenter la pliisticitk loctile piir iriiission de 
dislocations A plus mobiles (lociilisiitioii ciu glisseriieiit et iiugnienttition 
de la densité locale de dislocations). 

5 ' )  Les dislocatioiis de type A. plus riiobiles, sr) dipliicent en 
avant de la fissure et viennent s'eiiipiler sur les eiichevdtreriients de 
dislocations liées aux autres sources. Leur riiouveiiieiit est iiiii~i liiiiiti 
par ces enchevêtrements et les fortes barrières de Loriier-Cottrell. 
comme le suggère la figure 4-1 itvec I'iiitersection de ligne de glisseriient 
en aval du point A. 

6') L'enipilcrrieiit des dislocations de type A ;iugiiiente lri 
contrainte locale en avant de I I  i r e  j '  ce que la contrainte 



critique de clivage soit atteinte. D'aprbs la formule classique Iii contrainte 
locale à un empilement op qui est une fonction de la contrainte imposCe a 
161, s'exprime par: 

Où n est le nombre des dislocations de I'enipiletiient; 

L est le longueur des dislocations de I'enipilenient: 

p est le module de cisaillement; 

b est le vecteur de Burgers. 

Pour l'acier 3 1 6L, oz5 x 1 0-3p. ope0,2y L . 

7") Une microfissure fragile peut dors  se fornier. soit par 
clivage sur ( 100) soit par cisaillement et décohesion sur un plan ( 1 1 1 ). 
Le clivage sur (100) peut se produire si op atteint la contrainte critique 
a, = 2y/b, où y est l'énergie d'interface, 2y=pb/5 161. oeO,?)i et o,aop pour 
L= 1 pm environ. 

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

Cette longueur de l'empilement correspond 3 la taille des 
zones qui séparent les enchevêtrements de dislociitions forniés en fond 
de fissure. 

8') La formation d'une fissure de clivAge (ou JCcohCsion) 
conduit à une réorganisation compléte de la plasticitc! en fond fissure et 
notamment à une avalanche de la structure de dislocütions sîhCniarisCe 
par la figure 4-1. L'émission de dislocations et la destruction des amas de 
dislocations en pointe de fissure de clivage coriduit 1i la relaxation des 
contraintes. Lorsque celle-ci est suffisante, la fissuration peut t tre 
stoppée et une nouvelle zone pliistique accoriiniode alors les contraintes 
en fond de fissure. Avec les longueurs d'eriipileri~ent Clri dislocations 
précédemment évoquées, on peut s'attendre avec le tiio3Ple ici prisenri 



à des microfissures de clivage de l'ordre du micron. Ceci correspond bien 
aux observations effectuées par de nombreux auteurs 171. 

9") Les séquences (1) à (8) peuvent alors se reproduire. 

Le modèle de T. MAGNIN décrit ici conduit 1 uri riiicroclivage 
discontinu sur des plans ( 100) ( ou une décohésion sur des plans { 1 1 1 } )  
transgranulaire ce qui correspond bien aux observations expkrinientales 
des faciès de rupture en corrosion sous contrainte des niatirilius C.F.C. 
ductiles. 

Notons aussi que ce modèle vient d'etre appliqui B la 
fissuration intergranulaire de l'alliage IN600 181. 

4-3 EFFET DE LA DISSOLUTION ANODIQUE ET D,E L'HYDROGESE SUR 
LA PLASTICITE CYCLIOUE EN SURFACE DU 316L ET L'ALLIAGE Fe-26Cr- 
1Mo 

Pour vérifier expérimentalenient l'effet d'attinuation du 
durcissement par la dissolution, des essais de fatigue plastique en niilieu 
corrosif NaCl 30g/l ont été réalisés sur des aciers inoxydables 
austénitiques (3 16L) et ferritique (Fe-26Cr-1 Mo) h = S  s 1 O--: et 
&= 10-2 s-1 

La figure 4-2 montre les courbes de durcissenient cyclique 
pour deux matériaux (316L [9J et Fe-26Cr-1 Mo [ I O ] )  1 l'air et en niilieu 
corrosif. On peut noter que la contrainte riiaxiniale 1 chaque cycle a 
augmente au cours des premiers cycles (durcissenient) puis se stabilise, 
à I'air, jusqu'à la rupture. Cependant on voit que lorsque le rii2tiie essai 
est effectué en milieu corrosif à un  poteritiel électrochiriiique Etid pour 
lequel la dissolution anodique intervient (due h la d6passivation prir 
glissement), o décroît après le durcisseriierit initial, contrairenient B ce 
qui se passe à l'air. Cette décroissarice de a 1 E=Eo,i corresporid bien ri uti 

adoucissement du matériau. I I  a été riiontré par ailleurs [IO] que cet 
adoucissement est d'autant plus niarqué que le diariiStre des éprouvettes 
d'essais est faible. Ceci va bien dans le seris du r6le de lti dissolution 
anodique (et/ou de l'hydrogène) sur I'sdoucisseriierit. coriiriie dicrit drins 
le modèle. Notons aussi qu'urie étude fiiic de I'ivoliitioii de 111 surft~ce des 
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échantillons a montré que I'adoucissenient n'est pas liS ti un  prohlirrie 
de fissure que la corrosion amorcerait de nianière prt5coce [ l l ] .  

L'effet de l'atténuation du durcissenierit par la dissolution 
anodique (et éventuellement de l'hydrogène) est ici bien virifii  
expérimentalement. Notons que les essais de fatigue-corrosion dicrits 
précédemment n'avaient pour but que de vérifier ce point et que la 
fissuration par fatigue-corrosion [ I l ]  dans ce cas est différente de celle 
décrite par le modèle et qui ne concerne que la CSC. L'attenuation du 
durcissement par la dissolution anodique est le facteur prSpond4rant 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 
l'adoucissement, i l  est important de souligner que plusieurs rktictions 
peuvent intervenir losqu'une échantillon niétallique est plongS dans un 
milieu. 

D'une part la dissolution anodique du nidtal qui correspond 
au passage d'atomes du métal à l'état d'ions: 

A cette réaction anodique est associSe une riaction 
cathodique qui peut être: 

o u  2H++2e------- > H L  (en iiiilieu acide ou disairi) 

Ce phénomène de dissolutiori rinodique se traduit par 
l'endommagement superficiel d'autant plus niarqué qu'il est trPs locslisi 
au cours de la fatigue-corrosion. Ceci induit une diriiinution Je  contrainte 
cyclique. 

Les mécanismes de fragilisiitioii par l'hydrogène sont encore 
débattus; i l  semble cependant adniis qu'il soit 9 l'origine d'une 
diminution des forces de cohésion 1121 et d'un effet de pression interne 
1131. 



On sait que les matériaux ferritiques sont piirticulièrenient 
sensibles à la fragilisation par I'hydrogène. L. COUDREUSE [ I O ]  a niontri 
que la fragilisation par I'hydrogène intervient et qu'il y a accélération 
très importante des phases de micropropagation et une localisation de 
l'endommagement. 

Les différents modèle proposés pour expliquer les 
mécanismes de fragilisation par I'hydrogène indiquent que, dans les 
zones où il y a triaxalité de contraintes (comme c'est le cas en pointe de 
fissure), I'hydrogène pénétre plus facilement à l'intérieur du niatériau 
(diffusion de l'hydrogène, associée au mouvement des dislocations). 

Les matériaux sensibles peuvent être fragilisis par tout 
processus qui permet l'entrée d'hydrogène à I'intCrieur du matériau, 
Dans le phénomène de corrosion I'hydrogène résulte de la réaction 
cathodique [ 141: 

La diffusion de I'hydrogène à l'intérieur du niétal nécessite la 
décomposition de la molécule H2 en hydrogène atoniique qui vient 
s'adsorber en surface [ 15 1 .  

II 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'hydrogène associée à une dissolution anodique 
intense: 

Comme mentionné ci-dessus, la dissolution anodique (ou et 
hydrogène) adoucit la plasticité plastique des iiititSriiiux 316L et Fe- 
2 6 0 - ] M o .  La dissolution anodique se traduit par l'endonitiiapenient 
superficiel d'autant plus marqué qu'il est très lociilisé au cours de 13 

fatigue-corrosion. Ceci induit une diriiinution de contrr~inte cyclique. Des 
modèles recents 181 ont montré que l'hydrogène pourait favoriser la 
mobilité des dislocation, donc le cisaillement lociilisé. si tel est le cas. une 
atténuation du durcissement est donc possible. Elles se triiduira par un 
adurci ssement localisé. 



9-4 RESULTATS EXPERlMENT SUR LES ALLIAGES INQ(X, ET 1S6UQ 

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

4-4-1 Résultats d'Essais de Fatigue h Forte DCforriiation 
imposée (Aep/2=4x 1 0-3) 

Les courbes de la figure 4-3 montrent I'6volution de 
l'amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles pour les deus 
matCriaux cyclés à l'air sur éprouvettes de 6 mm de diametre et pour 
une éprouvette tubulaire en IN600. Cette évolution peut être decrite 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 huitième de la durée de vie). 

3) Une phase d'écrowissage lent qui caracterise la plus grande 
partie de la durée de vie (entre les 2/3 et les 3/4h 

4) Une phase très courte de chute brutiile de la charge qui 
correspond à une diminution rapide de Iü section efficace par iri 

propagation des fissures dans le matériau. 

Nous notons que Ir durée de vie de l ' l ~ 6 0 0  h JCforniation 
totale imposée est plus longue (mais avec une contritinte inferieute) que 
celle de I'IN690. La durée de vie est plus faible sur les Cprou~ettes de 
type tubulaire. 

Quatre essais ont été réalisé, ditiis I ib  solution NaCI ii 30g/l. et 
au niveau de déformation le plus élevC (dP1,/2=Js 10-3): 
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Fig.4-3 Evolution de l'amplitude de contrainte Ao en fonction du 
nombre de cycles à forte déformation plristique sur 
éprouvettes en I N 6 0 0  et IN690 de 6 in111 de diiin3tre cyclies 
a l'air. 

cycles 

f2ig.4-4 Evolution de l'ampli tudc de coiitritiiite Ao èri fori~tiori du 
nombre de cycles sur I'enseiiiblc des dprouvettzs rii IN600  
cyclées à forte <Iéforinittion pl:istiqiie i I'air et Jii11s une 
solutiori dc NuCJI :t 3 0  g/l. 



--- Deux essais sur éprouvettes de 6 nini de dianiètre, l'une 
en IN600 et l'autre en IN690; 

--- Un essai sur une Cprouvette de 4 nirii de dianiétre en 
IN600; 

--- Un essai sur une éprouvette tubulaire en 1N600. 

Nous présenterons successivement les essais sur 111N600. les 
essais sur l'IN690 et l'ensemble des rCsultats à I'air et dans l'eau salez. 

La figure 4-4 montre l'évolution de I'ainplitude de contrainte 
en fonction du nombre de cycles de l'IN600 sur I'ensenible des 
éprouvettes sollicitées Aep/2=4x 10-3 en niilieu corrosif. 

Les Cvolutions qualitatives de la contrainte en fonction du 
nombre de cycles de l'ensemble des éprouvettes sont analogues 3 celles 
déjà décrites dans l'essai de fatigue à I'air excepté celle de l'iprouvette 
tubulaire cyclée dans la solution NaCI 30g/l. En effet, la troisi2nie phase 
de la courbe correspondant à cette éprouvette diffht: par l'absence 
d'écrouissage: la contrainte reste stable pratiqueriient jusyu'l rupture de 
l'éprouvette. 

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

Où A a ,,, , est Iü coiitriiiiite iiiasiriiuiii au premier 
durcissement; 



A o , , , , d  est la contrainte niaxiriiurii pendant le 
durcissement secondaire; 

dos est la contrainte de la saturatiori; 

Nous voyons que pour les éprouvettes de 6 riini de dianiétre, 
de 4 mm de diamètre et tubulaires, les y sont: 

C'est à dire que l'influence de 1ü solution NaCL 30g/l sur la 
contrainte cyclique est plus importante pour IICprouvette tubulaire. Ce 
qui souligne un effet de surfüce au niveau de I'adoucissenient. 

I l  faut noter que la durée de vie est plus faible pour 
l'éprouvette tubulaire quel que soit le milieu considkrk: l'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 pürariiètre. 

La courbe de la figure 4-5 pertiiet de coriiparer l'évolution Je 
la contrainte en fonction du nombre de cycles de deux kprouvettes en 
IN690 de 6 mm de diamètre. Le comportenient de l'IN690 est tout ;i fait 
analogue à celui de l'IN600 déjh préserité ;lu parilgraphe précident: 
l'effet du milieu sur la durée de vie reste peu iniportant. Les différences 
qualitatives entre les deux courbes restent niininies. 



Fig .44  Evolution de l'amplitude de contraiiite A a  en foiictioii du 
nombre de cycles sur des éprouvettes en IN690 cyc1Cr.s à 
forte déformation plastique h l'air et dniis uiir solutioii de 
NaCl à 3 0  gll. 



4-4-2 Résultats d'Essais de Fatigue Fiiible Deforniation 
Imposée (Aep/2= 1 x 10-3) 

Les courbes de la figure 4-6a nioritrent l'é\rolution de 
l'amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles de l'ensemble 
des éprouvettes en IN600 sollicitkes à environ 10-3 de déformation 
plastique. Nous voyons I'existence d'un écrouissage au début de c yclage. 
D'un point de vue qualitatif, cette évolution se distingue de celle à plus 
forte déformation par l'absence d'kcrouissage secondaire voire l'existence 
d'un léger adoucissement après la phase d'adoucisseriient 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 mrii de diltniètre sont coniparables. 
L'éprouvette de 4 mm de diamètre présente un comportenient qualitatif 
analogue. Cependant elle présente à la fois un niveau de contrainte plus 
élevé et une durée de vie plus courte que ceux de l'éprouvette de 6 nini 
de  diamètre. L'imprécision de l'usinage de la base de niesure de 
l'éprouvette et un léger écart des déforrnatioris plastiques constatis 
pendant l'essai peuvent expliquer ce coriiportenient. 

La figure 4-7a montre I'évolution de l'aniplitude de 
contrainte en fonction du nombre de cycles de l'enseriible des 
éprouvettes en IN690 sollicitées à environ 10-3 de deformation 
plastique. L'essai dans le milieu NaCl n'a pas pu être nien6 h son ternie ri 
cause d'un incident pour l'éprouvette de 6 mrii de dianiètre. Cependant 
I'évolution qualitative de la contrainte est identique celle de l'IN600 B 
la même déformation et à celle des autres éprouvettes en IN690. Les 
courbes des éprouvettes de 4 mm de diariiètre présentent une durCe de 
vie quasi identique pour l'essai à I'air et en niilieu aqueux. L'influence du 
milieu sur l'ordre des niveaux de contrainte des Sprouvettes de 6 riini et 
de 4 mm de diamètre est léger et analogue à celui observé h la plus forte 
déformation. Par rapport à la plus forte déforniation, i l  ressort donc pour 
les deux matériaux une différence de coriiporteriient riiarquée par un 
léger adoucissement secondaire remplaçiirit I'écrouissage de la phase 3. 

La figure 4-7b compare I'évolutiori de I'ariiplitude de 
contrainte en fonction du nombre de cycles pour deux iprouvettes de 4 
mm de diamètre à I'air et en niilieu aqueux. Nous voyons une ISpSre 
influence du milieu sur l'ordre des niveaux de coritrainte des 
éprouvettes de 4 mm de diamètre. 
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Fig.4-6 Evolution de  l'limpli;tude de contrrtiiite Ao eri fonction du 
nombre de cycles sur l'ensemble des éprouvettes eri I N 6 0 0  
cyclées à faible d6formatiori plastique 1 l'air et diiris tint. 
solution de NaCI à 3 0  g/l. 
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Fig.4-7 Evolution de l'amplitude de contrainte Ao en fonction du 
nombre de cycles sur l'ensemble des éprouvettes en IN690 
cyclées à faible déformation plastiqiie 1 l'air et dans une 
solution de NaCl à 3 0  g/l. 



Nous pouvons calculer l'évolution de la contrainte cyclique au 
cours de cyclage à l'air et en milieu aqueux: 

Nous voyons que l'influence du riiilieu sur Ii i  contrainte 
cyclique est légère et on ne distingue pas d'&art notable entre 
l'éprouvette de 4 mm de diamètre et celle de 6 rii~ii de dianiPtre 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 approxitiiativeriient ri celle 
observées sur l'évolution de la charge, le potentiel libre sans chargenient 
étant d'environ -0,13V par rapport au caloriiel saturd pour l'IN690 et de 
-0,22V pour l'IN600. 

L'évolution de potentiel libre pendilnt les essais en milieu 
corrosif 30g/l NaCl peut être décrite en quatre phases pour les deus 
matériaux: 

1). Ces courbes présentent une phase de forte ditiiinution Je  
potentiel libre pendant une centaine de cycles environ. Cette phase 
correspond à I'écrouissage cyclique du niateriau, de nonibreuses lignes 
de glissement se forment sur la surface. L;I surface dSpassivçe aupniente 
alors rapidement pendant les premiers cycles. Pour le courrint nul  
imposé pendant les essais, le potentiel libre di~iiiriue trPs r;ipidsriient. 



cycles 

cycles 

Fig.4-8 Evolution du niveau moyen du potentiel libre en fonction du 
nombre de cycles d'une éprouvette en I N 6 0 0  et d'une 
éprouvette en IN690 cyclées à faible déforriiütiori. 



2). Une phase de diminution progressive de potentiel libre 
pendant une centaine de cycles à deux mille cycles environ. Cette phase 
correspond à la dissolution localisée. L'activité anodique devient un peu 
plus faible par rapport celle des tout premiers cycles. 

3). Une phase de stabilisation de potentiel libre. Cette phase 
correspond à la dissolution localisée complètement 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 très rapide du potentiel libre. ce 
qui correspond à l'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 NüC1. On 
distingue tr&s aisément l'évolution durant chaque cycle et la diffirence 
entre les cycles de traction et de compression. 

Les pics mesurés en traction sont supérieurs (ae,/Z=-l.t10-~ 
et 10-3 ) à ceux mesurés en compression. De plus, nous avons observÇ 
que la repassivation après compression est toujours plus rapide yu0apr2s 
traction. Cet effet apparaît très nettement lorsqu'on effectue des essais 
de dépassivation mécanique cyclique, c'est à dire si on attend la 
repassivation complète de l'éprouvette avant d'imposer une nouvelle 
déformation (Fig.4-IO). On a montré (9,101 que la replssivütion est plus 
complète aprés compression. 

Ce comportement ne semble pas lié au niatéririru puisqu'il a 
également été observé sur les aciers inoxydables aust6nitiques de tvpe 
316L 191 et ferritiques de type Fe-26Cr-1Mo 1101 b l'état pas$if dans' le 
même milieu NaCl 30gll. II füut  plutôt y voir un effet de surface. Un 
calcul rapide (101 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 coiiipression. 
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Fig.4-9 Variation de potentiel libre au cours de 1'css;li. 



Fig.4-IOCompüraison des vitesses de repi~s~ivatioii en triiction et 
compression lors d'essais de ddplissivntiori iiiicanique 
cyclique. 



4-4-3 Analyse de la Microfissuration 

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

1) Le nombre de microfissures est toujours plus important en 
milieu aqueux qu'à l'air. Ceci peut être 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. Dès que 
des microfissures sont créées, la dépassivation en pointe de celles-ci est 
à l'origine d'une dissolution localisée importante, ce qui accélère la 
vitesse de propagation des microfissures en surface. 

2) Les éprouvettes tubulaires ont essentiellement des fissures 
de type 1 et de type II, ce qui est tout à fait compréhensible étant donné 
l'épaisseur du tube. 

4-4-4 Discussion 

Dans ce chapitre, l'objectif du notre travail était d'étudier 
l'effet de la dissolution anodique (et/ou de l'hydrogène) sur la plasticité 
en surface des matériaux C.C. et C.F.C. et de tester la validité du modèle 
de T. MAGNIN pour avancer dans la compréhension des mécanismes de 
fissuration par CSC des alliages IN600 et IN690. Nous avons besoin, à 
partir d'essais de fatigue-corrosion, de vérifier la première condition 
nécessaire à la fissuration prédite par le modèle: la dissolution anodique 
adoucit la surface et favorise une plasticité de surface. D'après le modèle 
de T. MAGNIN, cet adoucissement est la première condition de formation 
d'empilements de dislocations pouvant conduire à 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 à température 
ambiante montrent bien que la solution adoucit la surface de 
l'éprouvette, ce qui favorise une plasticité de surface et reduit la 
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contrainte cyclique au cours de cyclage. D'ailleurs, nous voyons que plus 
le rapport  surfacelvolume (SIV) des  échantil lons tes t is  
(S/Vtublaire>S/V+4>S/V+6) est important, plus l'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 niat6riaux h l'air est 
complexe: pour la forte déformation (Aep12=4x 10-3) iniposée, on constate 
un premier durcissement, suivi d'un adoucissement, puis d'un nouveau 
durcissement (Fig.4-3 et 4-5). C'est sur l'aniplitude du 22nie 
durcissement (qui s'ttale sur un grand nombre de cycles) que nous 
pouvons effectuer les comparaisons du comportenient des niatériaux 9 
l'air et en milieu corrosif. Pour la faible déforti~ation ( A E ~ / I = J X I O - ~ )  
imposée (Fig. 4-6 et 4-7), le durcissement secondaire est négligeable 9 
l'air, ce  qui rend la comparaison airlniilieu corrosif plus difficile. 
Cependant, le premier durcissement est plus iniportant h forte 
déformation imposée quel que soit le milieu, Ot ce durcissement initial 
plus important correspond également à un durcissetiient second;\ire plus 
ou moins marqué selon le milieu. Ceci va bien dans le sens prévu par le 
modèle. Plus le matériau est pré-écroui, plus l'influence du niilieu sera 
forte. Notons cependant que les effets d'üdoucissernent sont plus 
notables sur les aciers inoxydables que sur les a1li;iges base nickel, 

JI faut noter que les enregistreriients de potentiel au cours du 
cyclage confirment bien que les effets observés en niilieu corrosif 
correspondent à un phénomène de dépassivation-repassivation cyclique. 

De tels résultats sont encourageants. Ils peuvent etre 
appliqués aussi à des cas de CSC intergrlinulaires. En effet. si l'on suppose 
que la dissolution est intergranulaire les dislocations seront &mises 9 
partir du joint de grains et notamment des precipités et carbures 
contenus dans ce joint, comme le montre T. MAGNlN par ailleurs ($1. 

L'objectif de ce chapitre &ait d'etudiçr l'effet de 13 
dissolution anodique et de l'hydrogène sur lii plasticité cyclique en 



surface des matériaux C.C. et C.F.C et de tester III validité du niocièle de T. 
MAGNIN pour avancer dans la compréhension de la fissuration par CS€. 
Ces résultats obtenus permettent de tirer plusieurs conclusions: 

1) Les résultats d'essais de fatigue-çorrosidn sont intkressants 
pour vérifier la premiére condition nécessaire à la fissuration preditt. par 
le modèle: la dissolution anodique (etlou 11hydrog6ne) adoucit la surface 
et favorise une plasticité de surface. 

2) La dissolution anodique se traduit par I'endoniniageniznt 
superficiel d'autant plus marqué qu'il est trés localisé au cours de 
fatigue-corrosion. Ceci induit une diminution de contrainte cyclique. Cet 
adoucissement n'est pas lié à un problème des fissures que la corrosion 
amorcerait de manière précoce. 

3) L'adoucissement dépend du rapport surfaçz/vo1unie des 
échantillons testés. Plus le rapport sutfrice/volutiie des échantillons 
testés est important, plus l'adoucissement intervient en tiiilieu corrosif, 
ce qui montre bien un effet de surface. 

4) Les enregistrements de potentiel au cours du cycltipe 
confirment bien que les effets observés en milieu corrosif correspondent 
à un  phénomhe de dépassivation-repassivation cyclique. 
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FFET DES COUCHES IM131,.ANWES EN IONS SCtB 
P M T I C I T E  CY(=WOUEJE L t 31(& 

5-1 INTRODUCTION 

Dans ce chapitre, nous ;illoiis iippliquer le iiiodS1e décrit au 
chapitre I I I  à l'effet de couches iiiiplaritCes en ioris iiïote et chroriie sur le  
comportement en fatigue et eii fatigue-corrosiori cie I1;rlli;ige 3 16L. 

Ides propriétés que coiifSre ' i i i i p l i i ~ t i t i i  ioiiique t uii 
matériau sont généralement étudiées sous i l  de I'iisiire-frotteriieiit 
11,21. Mais en tant que triiiterneiit de siitfiice, I'iiiipl;irit;itiori iatiique peut 
aussi modifier les propriétés des riiiitéririux l i e e s  t d';iutres 
endomnlagements superficiels tels que l i t  fatigue et I;i corrosiari, 

Des études ont déja été iiieii6es sur Ir. cc'riiiparteiiieiit des 
aciers inoxydables austériitiques iiiipliiiitéès ri l'azote (3.41 cri fatigue et 
en fatigue-corrosion car I ' inipli i i i t i i t i~ii 1 I'tizote est r e I ; t i e i i i t  plus 
aisée iî réaliser y ue I'impliiritütioii iiu cliroiire. L'étude du 3 1 bL iriipl;intk 
en ions chrome n'a jainais été ii iei ièe. Notre etutle sur l'effet de 
l'implantation ionique sur les coiiiporteiiieiits eri fritigue et  fatipue- 
corrosion est un travail préliiiiiriüire à lu tli5se de L. BOCjRDE.At' (41. 
L'objectif de ce chapitre est de prèseiitcr les r6siilt;its obtenus en 
corrosion, en fatigue et en ïiitigue-cotrosiori, et de discuter l'effet des 
couches implantées sur lii pl;isticité cyclique de I'iilliage 316L ;ivez 
implantation ionique ( N +  ci Cr++). CIL. cli;ipitre cotiipr~'~iII trois p;irties: 

1.a preii~ihrc p;iriic cst coiis;~cr~e ii 13 pr6sr.iit;~fion j e  
l'influence de I'iiiiplüiitatioii ioiiiqut: siir l e  coiiiparteiiieiit pureiiierit 
électrochimique de I';illiugc 3 161.. 



La seconde partie est corisricrSe 5 111 pr6serit;itioii des r isul t~[s  
obtenus en fatigue et en fatigue-corrosiori de I'a1li;ige 316L iriipirintP r'\ 
l'azote et à la discussion de I'infliience du potentiel sur le coriiporreriient 
en fatigue-corrosion et le niécanisiiie ci'eiidoriiiiitigeriierit riiicrostructur;il. 

Enfin, nous présenterons l'effet de iri couche iiiipltintie riu 
chrome sur le comportement cyclique et nous tiiialyseroris le riiicrinisriie 
de cet effet pour l'alliage 3 16L. 

3-2 EFFET IIES IMPI~ANI'ATIONS , IONIOUES SUR LES 
COMPORTEMENTS PlJREMENT E1,ECTROCHIMIOCIES DE L'.ALLI.ACiE 3 1bL 

Afin de mieux coniprendre les effets iridiiits par les 
implantations ioniques (N+ et Cr++) siir I;i pl;isticiti cycli~lue en riiilieu 
corrosif, i l  nous a semblé nécessaire, tciut ci'abord, cie hieri coriiiriitre le 
comportement purement électrochiiiiique de l 'acier iriosydrihle 
austénitiyue 3 16L avec iinpliiritatioii ioiiiqiie. 

Pour des aciers iiioxyd;ibles tiustt5nitiques 2 16L. 3 16L 
implanté à l'azote et au chrome, deux types d'essais orit i t i  ririlises: des 
essais d'immersion et des essiiis poteiitio-ciriStiques en riiilieii SriCl 30gi1. 
.r=20°c. 

5-2-1 Cornporterrient Purt'r~ieiit Elttctrochiriiicliie de l'.Alli;i~e 
316L non Implanté 

[.ors des essuis d'iiiii~iersioii, oii iiiesure I'Svoliitioii s u  cours 
du temps du potentiel électrochiiiiiilue de I'Scliaritilloii par rrippart ri Urie 
électrode au calomel sriîuré. Cette kvoluiiori est pr6seiitie sur I r i  Figure 
5-1  pour l'alliage inoxydable aust6iii~iqutt 316L. Ori reriiarque que le 
potentiel chute très vite, lors de I'iriitiiersiori de I'Sch;iiitiIIori tirins le 
milieu NaCl 30g/l, et puis H se sriibilise, pctit h petit 5 iirie vrilei1r cionriie 
I lo ,  potentiel de corrosion l i  hre de I'é~hiititilloii. Cette \~iilt.ur du poteiitiel 
correspond à u n  coüriiiii glohiil i i i i l ,  c'est i dire tliit. le courrint de 
dissolution est exacteiiiciit coiiipciise par le coiIrririt de I;i ri:ic~i~)ri 
cathodiy ue couplée. 



Fig.5-1 Evolution au cours du teliips du potentiel de 
corrosion libre E pour un allinge 316L en 
mileu NaCl 30g/l, T=20°C 

Fig.5-2 Courbe intensité potentiel: alliage 3 161, en milieu 
NaCl 30gfl; AE/At=9OmV/h; T=20°C 



Le potentiel d'équilibre Eo obtenu pour I'iilliage 316L est -140 
mV/ECS (f 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'opere 5 
vitesse de balayage très lente (AE/At=90 mV/h). Nous retiendrons les 
valeurs E o ~ ,  Ep et Er, ils representent respectivenient le potentiel 
d'équilibre (ou potentiel de repos dynamique), le potentiel J e  
repassivation des piqûres et le potentiel de rupture: 

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

Les observations au microscope optique J e  la surface 
d'échantillons révèlent, après une polarisation anodique, que les piqûres 
s'amorcent préférentiellement à partir des joints de gtains (Eig.5-3) pour 
l'alliage 316L en milieu NaCl 30gIl. La taille des piqûres obtenue est 
voisine de 10 Pm. 

5-2-2 Influence de I'lmplaiitatiori eri lori N +  sur le 
Comportement Purement Electrochimique de 1' Allitige 3 16L 

La courbe intensité-potentiel est présentSe sur la figure 5-4 
pour l'acier inoxydable austénitique 316L iiiiplririt6 a l'azote. Le 
potentiel de corrosion libre Eod dans cet essai poteritio-cinetique et l'essai 
d'immersion en milieu NaCI 30g/l est de +250 riiV 131 ce qui est plus 
élevé que celui du 316L non implanté (Sciirt de prSs de -1OOriiV/ECS). 

On remarque qu'il y II aussi un dSpliiceriierrt clu potentiel de 
repassivation E, et potentiel de rupture Er, ;ipri!s iiiipllintatiori ci9;izote. 



Fig.5-3 Piqûres formées dans les joints de grains, ü p r h  
polarisation anodique pour un alliage 316L en 
milieu NaCl 30gll; T=20°C 

Fig.5-4 Courbe intensité potentiel: alliage 316L iinplanri 
à l'azote en milieu NaCl 30glI: AElAt=9Oi11V/h; 
T=20°C 



vers des valeurs plus élevées. Eod. Ep et Er sont respectivenient donner 
comme suit: 

Nous voyons donc que la présence d'azote en surface 
d'échantillon pour l'acier 316L amdliore fortement la résistance à la 
corrosion en milieu chloruré. Le potentiel libre Eod, le potentiel de 
repassivation Ep et le potentiel de rupture Er de l'échantillon implantée 9 
l'azote augmentent respectivement d'environ 390 riiV, 280 riiV. 220 mV 
par rapport à ceux de l'échantillon 316L non iniplanté. 

Cependant, i l  faut noter que Iü valeur du potentiel libre Eod. 
pour l'acier 316L implanté à l'azote, est comprise entre Ep et Er. Kous 
discuterons sur ce point dans le chapitre 5-3-3. 

5-2-3 Influence de I'Implrintrition en Ion Cr++ sur Ie 
Comportement Purement Electrochiniique de l'Alliage 3 16L 

La figure 5-5 présente l'évolution de potentiel E en fonction 
du temps t pour l'alliage 316L implanté au chronie en ~riilieu 30g/l. Lors 
de l'immersion de l'échantillon dans le riiilieu corrosif, le potentiel E 
chute tout d'abord puis i l  remonte petit 5 petit, enfin il se stabilise 
lentement à une valeur stable, i.e. le potentiel Eo est -90 ~iiv/E(fS. C'est 9 
dire qu'il y a une dissolution du métal mis 5 nu au debut de l'iriiniersion. 
puis la couche passive se forme en surftice de I't!prouvette et elle limite 
la dissolution du métal. 

La courbe intensité-potentiel J=f(E) en iiiilieu corrosif est la 
suivante (Fig.5-6). On remarque que le potentiel libre Eod est d'environ 
+10  mV, plus élevé que celui de l'essai par iniiiiersiori. Ceci vient de ce 
yue: quand le potentiel impose est Ikgèreriierit chiingt!. lri couche 
implantée au chrome est très seiisible ii Iii dissolution ~inodiyue. Sous 
reviendrons sur ce point dans Ic chnpitrt. 5-3-2 .  



Fig.5-5 Evolution de potentiel E en t'oiictioii de teiiips t 

pour l'échantillon 3 16L iiiiplünti ;tu clir~~iiie 
en milieu NüCI 30gll; T=20°C 

Pig.5-6 Courbe intensité poteiitirl: alliage 3 16L iiiiplnnté 
au chroine en iiiilieu NaCl 30g/l; At~/At=9OiiiVlh: 



II est ainsi clairement montré que le potentiel libre Eod=-Y0 
mV/ECS est plus élevé que celui du 316L non iriiplante (Eod= - 
I40mV/ECS). Par contre, le potentiel de rupture (+50 niV) de 
l'échantillon 316L implanté au chrome est moins élevC que celui de 316L 
non implanté. 

E O d  et Er de l'alliage 316L iniplanté au chroriie sont les 
suivants: 

Nous avons observé la surface d'kchantillons aprts 
polarisation anodique. II y a beaucoup de piqûres sur la surface des 
échantillons implantées au chrome. La taille des piqûres (Fig.5-7) est de 
l'ordre de 350 pm (35 fois plus grandes que celle d'échantillon d'alliage 
316L non implanté après un même aller-retour de polarisation anodique 
(Fig.5-2 et Fig.5-6). Ceci peut être relier à une dissolution anodique 
localisée plus forte et un potentiel de rupture nioins 6levC pour le 316L 
avec couche implantée au chrome par rapport au 316L non iriiplantC en 
milieu 30g/l NaCI. 

5-2-4 Discussion 

Les résultats ci-dessus riiontrent bien que l'itiiplantation 
ionique à l'azote apporte un anoblissenient iriiporttint. 

On pouvait s'attendre à u n  potentiel de piqûration plus 
important dans le cas de l'implantation au chroriie, Stant Jonni son r6le 
d'inhibiteur de corrosion en solution solide dans les aciers inosydlihles. 
I I  s'est certainement formé des carbures de clirotiie dorit la ripartition 
inhomogène entraîne la formation précoce de piqûres. 



Fig.5-7 Piqûres dans I'dchantillons d'alliage 3 16L 
implanté au chrome après polarisation 



II est important d'avoir le potentiel de rupture le plus i levi  
possible pour éviter la formation de piqûres qui sont des sites priviligiCs 
d'amorçage de fissures. Les différences existant sur l'itendue du 
domaine de passivation et sur les valeurs du potentiel de rupture entre 
implanté et non implanté auront des conséquences iniportantes sur le 
comportement en fatigue-corrosion de ces alliages. 

De plus, pour l'échantillon 3 16L après iniplantation ionique en 
azote, le potentiel libre Eod 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. 

3-3 COMPORTEMENTS EN FATIGUE ET EN FATIGUE-CORROSION 
DE L'ALLIAGE 316L IMPLANTE A L'AZOTE 

Cette étude a été d'abord entreprise par C. CHABROL et col. 
13). Nous présenterons ici les principaux résultiits en fütigue h I'air et en 
fatigue-corrosion. 

Afin de bien comprendre la rôle 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 risultats d'essais 
en fatigue à I'air. 

5-3-1 comportement en Fatigue à l 'Air 

Deux niveaux de déformation pliistique ont dt6 choisis: 

A E , / ~ = ~ x  1 0 - b t  A~,,/2=4x 1 O-' 

Les résultats des essais sont prksentis sur le ttthlesiu 5-1: 



TABLEAU 5 - 1  

de fatigue Dour le 316L et le 
u%Q& 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
N rupture 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
4x 10-3 7500 4400-4800 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
4x 1 0 - 4  268000 267000 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
3 16L*=3 16L+implantation ionique en iizote 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

Les courbes d'écrouissage cyclique à la forte difornilition 
plastique ont été tracées (Fig.5-8) pour une vitesse de 
déformation de 10-2s-1. Elles sont comparées ji celles obtenues sur 
l'alliage non implanté. 

Les résultats obtenus montrent que: 

A. à la forte déformation plastique A ~ ~ / 2 = J i r 1 0 - 3  

1). La durée de vie des éprouvettes iriiplanties reprisentent 
60% à 70% de la durée de vie d'éprouvette non iniplantie. 

2). La contrainte cyclique ji siituriition (0,=326 hiPa) est 
supérieure de 10% à celle (0,=296 MPü) du 316L non iriiplante. L'effet de 
couche implantée sur la contrainte cyclique du 3 16L est significatif pour 
la forte déformation plastique iriiposée (écarts repStitifs aux 5% habituels 
en deux éprouvettes). 

3). Le durcissement cyclique observe sur le riiatiriau 
implanté est de 110 MPa. Pour le 316L non iriipliiiitt5. ü ce niveriu de 
déformation, i l  est de 90 MPü. 



Fig.5-8 Courbes de durcissement cyclique pour les aciers 
316L et 316L implantéh I'azote[3] 
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B. à la faible déformation plastique Aep/3=4x 1 

1). La durée de vie de I'éprouvette implantée est siniilaire tii 
celle du 316L non implanté pour ce niveau de déforiiiation. 

2). La contrainte à saturation (as=200 MPa) du 316L implante 
est supérieure de 5% (10 MPa) environ à celle (0,=190 MPa) du 316L non 
implanté. L'effet de couche implantee sur la contrainte cyclique du 316L 
n'est pas très significatif pour la faible déformation plastique imposée. 

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

D'autre part, l'observation de la surface des éprouvettes 
révèle que l'amorçage des fissures à I'air est niixte. transgranulaire et 
intergranulaire, majoritairement transgranulaire 131. Ceci est différent 
de I'éprouvette non implantée cyclée à I'air pour laquelle I'aniorpgç et la 
propagation des fissures sont toujours transgranulaires ( 1 )  pour les 
conditions présentes de sollici tütion. 

5-3-2 Comportement en Fatigue-corrosion 

Nous avons v u  qu'à a ,  pour la déformation plastique 
Aep/2=4x 10-3 imposée, la durée de vie des éprouvettes implanties ne 
représentent que 60% à 70% de la durée de vie de l'éprouvette non 
implantée. Pour la déformation plastique A&, , /2=4~10-~ iniposée. Iû durée 
de vie de l'éprouvette implantée à l'azote est siiiiilaire 3 celle du 316L 
non implanté. Ainsi nous lie choisissons qu'uii seul niveau de 
déformation plastique AcP/2=4x 1 pour étudier l'effet Je  la couche 
implantée à l'azote sur Iü déforniation cyclique en tiiilieu corrosif. Le 
milieu corrosif est la solution NüCI 30g/l à pli 6.5. 

Pour l'essai à potentiel libre iiiipost5. le iiioritapc de fatigue- 
corrosion étant effectué, l'éprouvette est Iiiissk (sritis contrainte) ri 
potentiel libre jusyu'8 Iü slabilisiitiori de celiii-ci. A 1';iiJe du potçntiostrit 



on impose le potentiel "libre" Eod. Le courant global riiesuri est donc nul 
au départ. 

Pour l'essai à potentiel imposé à d'autres valeurs, I'iprouvetttt 
est laissée à potentiel libre jusqu'à stabilisation du potentiel. Puis, par 
balayage à vitesse constante (AElAt=300 mV/h) le potentiel est anieni ri 
la valeur de potentiel imposée. 

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

Les résultats obtenus montrent que: 

1). En maintenant le potentiel libre (pour le 316L non 
implanté Eod=-100 mV, pour le 316L implanté à l'azote Eod=+250 niC'). 1s 
durée de vie des matériaux implantés est réduite re~pecti\~eriient de 45% 
et de 16% par rapport à la durée de vie obtenu sur 316L non iniplsnti. -4 
noter, de plus, l'apparition d'une densitk de courant riu cours des essai'; 
très supérieure à celle observée pour le 316L non iriiplririti 1-71. 

2). En maintenant le potentiel Eod-100 niV (i.e. pour le ZlbL 
non implanté Eod-100 mV= -200 mV, pour le 316L iriiplsinti ri l'azote 
Eod-100 mV= +150mV), la durée de vie pour le 316L iniplanti ri l'azote 
est supérieure de 30% à celle obtenue sur le 316L non iriiplrinti. Ainsi la 
durée de vie augmente légèrement avec la diminution du potentiel. 

3). Si le potentiel imposé pour les deus types d'iprouvette est 
la même valeur +150mV, nous constatons le resultat renisrquahle que II\ 
durée de vie pour l'éprouvette 316L iriiplanti 1'\ l'azote est 10 fois plus 
longue que celle de l'éprouvette 316L non iniplsnti. 

4). Pour le potentiel -100 riiV iriipasi sus deus  types 
d'éprouvettes, la durée de vie est plus longue que celles obtenues dm'; 
les cas Eud* et Eud*-100 (mV) itiipiis6s pour les iprc~uvettzs iriiplsnties ri 
l'azote. Pour les éprouvettes non iriipl;irit6es. les risultsts sont les rii2riies 
que ceux obtenus dans les potentiels Eoti* et Eod- 100 (riil') iriiposi. 



Fig.5-9 Formation de la fissure est due 3 la connexion des 
piqûres, éprouvette 3 16L implant6 à l'aozte 
cyclée à Aep/2=4x 10-4  en milieu 30g/l, h potentiel 
l i  bre(250mV) imposé 



TABLEAU 5-2 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
150 mV imposé 12000  1 2 0 0 0 0  

- - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - -  
-100 mV imposé 8 9 0 0 0  1 7 2 0 0 0  

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
3 16L*=3 16L+implantation ionique en azote 

L'observation de la surface révèle que pour les Cprouvertzs 
316L implantées à l'azote, au potentiel Eod* ou EOd*-100 riiV iniposi. 
I'amorçage et la propagation des fissures sont dues aux piqûres 13) (Fig.5- 
Y). Cependant pour les éprouvettes 316L non iniplantés et au potentiel 
EOd OU Eod-100 mV imposés, l'amorçage et la proprigiition des fissures 
sont transgranulaires I l ] .  

5-3-3 Discussion 

5-3-3-1 Essais à l'air 

Pour les faibles déforinatioiis iriiposties. le i C ~ u l t i i t  que nous 
avons obtenu est cohérent avec les études iinttirieurss en eridurtince. Ls 
présence d'une couche implantée à l'azote peut augrlieriter la contrainte 
cyclique. Ceci peut s'expliquer par la force d'iriteriictiori entre la couche 



implantée et les dislocations du substrat, comnie nous l'avons analysi 
lors de l'étude de la couche d'oxyde sur le coniportenient en fatigue 
oligocyclique de l'alliage 3 16L. 

Nous avons v u  (Chapitre Ill, 3-4-5) que pour le niaririau 
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 Ec/Es et de l'épaisseur de la couche 
superficielle: 

Pour la couche implantée à l'azote, I'Spaisseur est de 200  nni 
environ. D'après la formule ci-dessus, nous savons que si Ec/E,>0,23S, la 
force d'interaction est répulsive pour les dislocations du substrat proches 
de I'interface et attractive pour les dislocations du substrat loin de 
I'interface. Si Ec/E,<0,235, la force d'interaction est toujours attractive. 
mais cette force attractive est plus faible que celle du niritiriau sans 
couche superficielle. Ainsi la présence d'une couche superficielle peut 
augmenter la contrainte élastique liriiite ( O , )  15.61 et la contrainte 
cyclique au cours de fatigue. 

La présence de la force d'interaction entre la couche 
implantée e t  les dislocations proches du substrat. ainsi que. 
l'augmentation de la microdureté en surface 17-12]. conduisent 9 un 
glissement des dislocations en surface de l'éprouvette inrplantie plus 
difficile que celui de I'éprouvette sans couche iriiplsntke. C'est 9 dire que 
l'implantation ionique tend à diminuer le glissenient en surface. Ainsi 9 
déformation plastique ou totale contrôlée, i l  y a r;irifnction des bandes 
de glissement en surface d'éprouvette, ce qui est cohirent avec les 
études antérieures 16-9, 12 1. 

Pour les fortes déformations plastiques iriipos6es. la durie de 
vie du matériau implanté à l'azote chute de 30% 9 40% par rapport 3 
celle du matériau non implanté. II n'y a pas d'eleriierit de coniparaison 
dans la littérature. La rupture précoce des éprouvettes peut s'expliquer 
par l'effet de localisation de Iü plasticité en surface. A. W. SLEESWICK 
(131 et coll. ont trouvé que I'iniplantiition en ions N+ conduit 3 la 
localisation de  bandes d'intrusions-extrusions en surfrice d'eprouvette au 
cours de cyclage. I I  fait noter que les bürides de glisseiiient en surfrice 



d'éprouvette implantée sont semblables à celles du iii;iteriau non 
implanté. 

5-3-3-2 Effet du potentiel sur la durSe de vie en niilieu 
corrosif 

Comme nous l'avons vu, à potentiel libre "iniposi", la durée de 
vie des matériaux implantés est réduite de 45% et de 16% par rapport ri 
la durée de vie obtenu sur 316L non iniplanté. Ceci peut s'expliquer plu 
fait que le potentiel libre se trouve entre le potentiel Ep et Er ripr2s 
implantation ionique en azote. 

Nous avons vu dans le paragraphe 5 - 2 - 2  que apr2s 
l'implantation ionique en azote pour le 316L, il y a diplacenient du 
potentiel libre vers des valeurs plus élevées. Ceci est, sans doute. 
favorable pour la résistance de la corrosion pure. Cependant. le potentiel 
libre EOd pour le 316L implanté à l'azote est coriipris entre le potentiel EF 
et Er. Dans ce domaine de potentiel, les piqûres peuvent sl;iniorcer niais 
aussi se repassiver au cours de cyclage. C'est à dire que la surface de 
l'éprouvette se trouve en condition de conipétition entre piqûrrition et 
repassivation. De plus, le potentiel de rupture et le potentiel libre ont 
tendance à diminuer petit à petit au cours de cyclage (nous rivons v u  ce 
point à la figure 4-8 dans le paragraphe 4-4-2), niais le potentiel est 
imposé et constant. Dans cette condition le courant de dissolution 
augmente et les piqûres se forment très facile. Lorsque les piqûres se 
forment, la dissolution se localise sur ces piqûres qui croissent jusqu'ri la 
formation de macrofissures par effet de concentration de contrainte. 
Ainsi la durée de vie diminue. Pour le 316L non iiiiplanti et Eod (Eod<Epl 
imposé, l'amorçage des microfissures est transgrrinulaire daris les bandes 
de glissement 11) et il n'y a pas de piqûre qui s'accroit. 

Le potentiel imposé (EOd-100) niV/ECS se trouve dans le 
domaine passif (Eod- 1 OO<Ep) pour le 316L iriiplanti Ii l'azote. Lorsqu'une 
sollicitation mécanique est appliquée, il y ii une perturhittion de 
l'interface métal/milieu, le film passif recouvarit la surface est alors 
rompu par les marches de glissenient dSbouchiint en surface en traction 
et compression I l ] .  La surface mise à nu donne lieu 1i une dissolution 
anodiyue (dépassivation) et le courant augmente. Lorsqu'il y a une 
relâchement élastique de la contrainte, le courilrit diriiiriue par suite de l r i  



reconstruction progressive du film passif (repassivation). Dans cette 
condition, i l  y a une compétition entre dépassivation et repassivation 
pour la surface des éprouvettes en traction et conipression. Lü fissuration 
sera localisée sur les bandes de glissement et la piqûration est nioins 
importante par rapport à l'essai à potentiel Eod* iniposé: la durée de vie 
est améliorCe (Tableau 5-2) pour le 316L implanté ji l'azote. Cependant, 
pour le 316L non implanté, les potentiel (Eod-lOO)riiV et EOd se trouvent 
tous les deux dans le domaine passif: ainsi il n'y pas écart entre l'essai 9 
Eu imposé, et l'essai il (Eod-lOO)mV imposé (Tableau 5-31. 

5-4 EFFET DE LA COUCHE IMPLANTEE AU CHROME SUR LE 
COMPORTEMENT CYCLIOUE DE L'ALLIAGE 31 6L 

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 et6 réalisis 
sur une machine servohydraulique INSTRON h deforriiation totr\le 
imposée, à la vitesse de déformation de IO-7s-1. Les essais ont i t i  
réalisés à 20°C à l'air et en milieu corrosif (NaCI 30g/l1. 

Un niveau de déformation totale a été choisi: 

5-4-1 Comportement en Fatigue à l'Air 

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

La contrainte cyclique (la tiioyerine pour deus Cprouvettes~ 
de l'éprouvette implantée est u n  peu plus Clevée que celle du 3161 non 
implanté et la durée de vie de l'éprouvette itnpliiritée est auprnentee de 
20% à 70% par rapport à Iü durée de vie obtenue sur le 316L non 
implanté pour la même déforiiiation totale iriiposie. Cependr~nt. nous 
pouvons voir que pour la déforniütiori totale ( 1  .Ls 10-31 iriiposie. la 



déformation plastique d'éprouvette 316L avec iniplantation ionique est 
moins importante que celle d'éprouvette 316L non implanté grice 1i la 
couche implantée au chrome plus dure et la limite d'élasticité plus 
élevée. 11 est possible que la contrainte cyclique d'éprouvette implanté 
soit plus élevée que celle d'éprouvette non implantée et la durée de vie 
similaire pour deux types d'éprouvettes si la riiême déformation 
plastique était imposée. 

TABLEAU 5-3 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

Eprouvet te A c t 1 2  A&p/2  ( J ~ T I Ü X  OS Nf 
( MPa) (MPa) (cycle) 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
3 16L 1,2x 10-3 4x10-4 2 4 4  - 336 - 4.5slW 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
3,3xl0-4 250 250 5 .3~10 '  

3 16L+Cr 1 , 2 x  10-3 . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  
3x10-4 242 234 7.9~10) 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

Ceci dit, nous soulignons ici une aniélioration des durées de 
vie à l'air lorsque le 316L est implanté iiu chroriie. 

L'observation des fûts niontre que les bandes de glissenient 
en surface sont semblables dans les deux cas (Fig.5-10). C'est au niveau 
de ces bandes que se localise la défornirition pltistique. Pciur le 316L 
implanté au chrome, les microfissures s'an~orcent et se propagent 
préférentiellement à l'intérieur de ces blindes de glisseriient (Fig.5-lob). 
Localement, on observe des plages d'intrusions et d'extrusions (Fig.5- 1 1 ). 
sites d'amorçage préférentiel des fissures. De plus, les riiicrofissurzs sur 
l'éprouvette implantée au chrome ont un caractkre triirisgranulaire. 



Fig.5-10 Bandes de glissement pour le 316L (a) et le 316L implanté 
au chrome (b) à Ê= 1 0-2s-1 et AE J2= 1,2x 1 0 - 3 .  



Fig.5-1 1 Plages d'intrusions et d'extrusioris diiiis p r  3 1 6 L  
implanté au chrome $ F = l O - 2 s - 1  et Ae,,,2=4x 1 . 



5-4-2 Comportement en Fatigue-corrosion 

Nous ne choisissons que la seule déformation totale( 1.2s 10-3) 
et le courant nul  imposé. Le milieu corrosif est la solution de NaCl 30g/l. 
Les résultats obtenus sont présentés au tableau 5-4 

Eprouvette A E , / ~  A€,,/ 2 bniax 0 s  N f 
(MPa) (MPa) (cycle) 

Le tableau ci-dessus et les courbes o=F(N) (Fig.5- 12) niontrent 
yue pour la même déformation totale et le courant nul iniposC, il n'y 3 

pas de différence significative pour la durée de vie et In contrainte 
cycliyue entre 316L et 316L implanté. 

Nous enregistrons l'évolution de potentiel libre au cours du 
cyclage (Fig.5-13) pour le 316L et le 316L avec couche iriipl;intie riu 

chrome. Nous observons que: 

1). Au début du cyclage, pendant uiie dizaine J e  cycles 
environ, les potentiels libres diminuent pour les deus types 
d'éprouvettes. Cette phase correspond à I'écrouissüge cyclique du 
matériau, de nombreuses lignes de glissenient se farnient sur 1s surface. 
La surface dépassivée augmente alors rapideriient pendant les preniiers 
cycles dans le cas de courant nul  imposé. Pour riiiiintenir le courant total 
à zéro, il est nécessaire de diminuer le potentiel libre. 

2). Dans les quelques centüiries de cycles suivrrrits, le potentiel 
augmente progressivement pour le 3 161, iiori iiiipliiiiti. Cependrint pour 
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17ig.5-12 Courbes oT=f(N) de l'alliage 316L implanté au chronr (3) 
et 3161. non implanté (b) P l'air et eii iiiilieu NaCl 30gP. 



Wg.5-1 3 Evolution du potentiel électrocl~iriiique potIr l'alliage 3101 
et 316L implanté au cilroriie ii Ê=10-2S'1 et , A E ~ , Z = ~ *  en 
milieu NaCl 30g/l, à courant nul iriipose. 



le 316L avec implantation ionique en chronie, le potentiel libre diminue 
encore. Ceci est dû à la localisation de la déforriiiition plastique en 
fatigue pour le 316L non implanté. Les lignes de glissenient. 
précédemment créées, se regroupent dans les bandes de glissement. 
accommodant toute la déformation plastique. La dipassivation cyclique a 
alors lieu uniquement dans ces bandes et la surface dépassivie est alors 
réduite par rapport au premier stade et le courant de dissolution 
anodique diminue. Ainsi pour maintenir le courant total nul, il est nornial 
que le potentiel augmente. Cependant, pour le 316L iniplante avec 
chrome, le potentiel Er est moins élève et des piqûres se forment 
facilement au cours de cyclage. Ceci conduit à l'augriientation de courant 
de dissolution. Alors pour maintenir le courant total nul ,  le potentiel 
libre diminue progressivement jusqu'à l'apparition de microfissures et de 
piqûres de taille suffisante pour rendre la repassivation plus difficile le 
potentiel continue à diminuer rapidement. 

3). Ensuite, pour le 316L riori iniplantC, le potentiel libre se 
stabilise complètement, la dissolution est complkteriient 1oc;ilisée dans les 
bandes de glissement. L'activité anodique devient constante: un equilibre 
s'établit entre les cinétiques de dépassivation riiScanique et de 
repassivation. Enfin, le potentiel diniinue très rapideriient, ce qui 
correspond à l'apparition d e  microfissures de taille suffisante pour 
rendre la repassivation plus difficile. 

L'observation du fût des éprouvettes rivèle que 1'aniorc;age et 
la propagation des fissures en milieu corrosif sont triinsgranulaires 
(Fig.5- 14), comme à l'air (Fig.5- 1 O). 

5-5 CONCLUSION 

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

1 ). La présence de couches iiiiplantées, qu'elle soit tiu chronie 
ou à l'azote, permet d'accroître légèrement les contrairites cycliques de 
l'alliage 316L quand la déformation plristique est iriiposée. Ceci peut 
s'expliquer par I'interactiori entre I r i  couche superficielle et les 
dislocations du substrat. 



Fig.5-1 4 Fissure secondaire dans I'dprouvctta 3101. iiiiplanic ;tu 

chrome a h= l O-2s-1 et Ar, /? i . ?  \ 1 0 - 3  cn iiiili~*ii .\i;i<*I l 



2). A l'air, l'implantation ionique ne niodifie plis la dur6e de 
vie pour les faibles déformations plastiques iniposies. Pour les fortes 
déformations, I'implantation ionique à I'azote contribue ji diminuer de 
30% à 40% la durée de vie. 

3). Pour I'implantation ionique à I'azote, l'effet du potentiel 
"imposé" sur la durée de vie est significatif. En niaintenant le potentiel 
libre, la durée de vie des matériaux implantés est réduite par rapport à 
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 dur& de vie pour 
I'éprouvette 316L implanté à I'azote gst 10 fois DIUS 10- que celle de 
l'éprouvette 3 16L non implanté. 

4). Pour les faibles déformations plastiques et à courant nul  
"imposé", il n'y a pas de différence significative pour la durCe de vie et la 
contrainte cyclique entre le 316L et 316L implant6 au chrome. 
Cependant I'implantation au chrome rend sensible le 316L h 1s 
piqûration que l'implantation à I'azote. Ce dernier type dlinipl;intation est 
préférable. 
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CONCLUSION GENERAI,& - 

Au cours de ce travail, nous nous somnies fixCs comme 
objectif principal d'analyser les effets de surface en plasticitd cyclique 
d'alliages C.F.C. et C.C. monophasées. En particulier nous avons disçutC le 
mécanisme de l'effet d'une couche solide superficielle sur le 
comportement en fatigue oligocyclique et modelis6 ce mécanisme 9 l'aide 
des anciennes idées utilisant le concept de force-image et l'interaction 
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 à l'oxydation à chaud, couche itiiplantie en 
ions et couche passive en milieu aqueux) sur la plasticit6 cyclique des 
alliages C.F.C. et C.C.. 

Dans l'ordre, nous mettons en évidence: 

P r e m r e r e m e n t  1 effet d inter,lction e n t r e @  ~0uthe . \ * * *  . . 
t une co.in du su- 

Ida présence des couches solides siiperficielles riiodifie Iri 
force d'interaction entre une surface et les disloc;itioiis du suhstrrrt. Cette 
nouvelle force d'interaction dépend du r;ipport E,/Eset Je  I'ipaisseur J e  
la couche superficielle: 

où t est la position d'une dislociitioti coiri du siibstrrir: 

Il=t+h, h est l'épaisseur cle couche d'osyds; 



E, est le module d'Young de la coiiclie d'osycle: 

ES est le module d'Young du substrat; 

v est le coefficient de Poisson. 

D e u x i è m e m e n t .  l e  rôle, d e  l a  coiiçhe d t o \ ; v d e  e t  d e  
. . a  nt sur la  mic cite cv iie d e  1'- 31&L; 

l,a force d'interrictiori eriire les disloc;itioris du substrrit et la 
couche d'oxyde nous a en effet periiiis cie coiiiprericirr: l'effet d'urie 
couche d'oxyde sur le coniporteiiieiit cycliqiie cie l'alliage 316L: 

1 ) .  La présence de la couche d'oxyde peiit ;iugriieriter Iri 

contrainte cyclique et la durée de vie, particuli;?reriie~it ii;iris l'essai sous 
vide (les durées de vie sont multipliées par 2 ri 4 par riipport il l'air. et 
l'augmentation de  contrainte cyclique est d'eriviroii 20% par rapport ri 

celle d'éprouvette sans couche d'oxyde), sur le 316L pri-osycli. ii ZO()'C. 

2). 11 y a une réversibilité de coiitriiirite cyclique pour lr i  
même éprouvette cyclée ülieriiativeiiieni entre l'air et le vide. Quririd ori 
passe la meme éprouvette clu vide i i III coritrairite cyclique est 
réduite et revient progressiveiiieiit i I I  viileiir i i i r .  Au cc~ritrriire. 
quand on passe de l'air au vide, I;i coritrairite augriieiite et rz\.iriiit petit i 
petit à la valeur initirile sous vide. 

3). l,a force l ' i ~ i i ~ i i ~ i i  ciitre I C  siihstr;it et 1;i couche 
d'oxyde dépend du rapport 11,/t:s. Si t<,./13s est tr5s petit (<O,i). l r i  force 
d'interaction entre la dislociiiioii di1 siibstr;it et la coiichr: ~ i ' o x y ~ l e  est 
toujours attractive. Si Il,/Iis est plus fort (>0,3). 1;i farce d'iritzrrictiori 
peut devenir répulsive polir Ics disIoc;itioris ciii siibstr;it proches J e  



l'interface et attractive pour celles loin de I'iiiterkice. II y r i  une position 
d'équilibre to pour des dislocati«iis proches de I'iiitttifiicrt diiris l e  
substrat. Cette profondeur tu dépend du riipport E,/Es et de I'ipriisseur 
de la couche d'oxyde. Pour I'essiii ii I';iir et i 300°C, Iii prSseiice de Is 
vapeur d'eau diminue le module dlYouiig de Iii couche d'oxyde E,; ceci 
induit une diminution de rapport E,/Es et un effet d'iidoucisseiiierit pour 
l'éprouvette de 6 mm diamètre. Pour I'essrii sous vide, Iii couche d'os'.de 
est plus dure, ceci induit un rapport E,/Es plus dleve et un effet de 
durcissement pour l'éprouvette de 6 r i i i i i  diiitiiètre. 

4). La combinaison de I'effet de la géngriition des disl~xatians 
de I'interface entre la couche d'oxyde et le substrat et de l'effet de I r i  
force d'image peut expliquer I'effet de réversibilitt! de I r i  contrainte 
cycliy ue air-vide et I'effet de I'enviroiineiiieiit sur I;i coiitrriiiite cyclique. 

5). La déforniation pliistique est plus i r i o i n e  driris 
chayue grain pour le 316L cycle à i .  Ceci conduit i uiie grrindrt 
irréversibilité de la déforriiiition entre traction et coiiipressiori et i un 
amorçage rapide des fissures piiï des iiiicanisnies d'ititrusions-estrusi~~ns 
dans les B.G.P.. Ainsi I'esstii h l'air induit une diiiiiriutioii de Ir\ dur& de 
vie. Au contraire, I'essiii sous vide conduit à uiie grande riversibil it i de 
l a  déformation entre triiciion et cotiipressiori, ceci ret;irde l'riniorc;rige de 
fissure, et améliore lii durée de v i e  pour I '~pro~ivette ;ivec couche 
d'oxyde. 

Trois iènret t ler t t .  I'effet d e  1.a d w i o n  . t i n o d i u e  . e t  
de. m ! d u & e  sur la  al?stlslt~ c!'slLgue 

. . .  en , s m î e  d u  
NaCI 30& 

1 )  1,es r é ~ u l i i i t ~  d'essiiis de kitigue-corrosioii sont intercss;ints 
pour vérifier la première coiidiiioii iiéccss;iire 1 I t i  fissiiriitioii prçdite par 
le modèle 1'. MAGNIN cn CSC: Iii dissolutiori aiiociique (et/ou I'hydropZne) 
adoucit la surfiice et fiivorise une plrisiici16 de surface. 

2) I,'adoucissciiiciii d6peiid du riipport siirfricelvalurtie des 
échantillons testés. l'lus le  I I  siirl'açe/vc~l~liir' cies échtitirilloris 
testés est iinportarit, plus I';idoiicissciiieiii iiiiervit.iit e i i  iriilieu corrosif. 
ce qui montre bien uri cffci de siirfiicc. 



3) Les enregistreiiierits de potentiel aii coiirs di1 cyclrige 
confirment bien que les effets observés en iiiilieii corrosif corresponderit 
généralement à u n  phéiionièrie de dépiissiv;itioii-rep;issivatioii c>,clique. 

4) La dissolution anodique se triicluit ptir un 
endommagement superficiel d'iiutrtrit plus iii;irquS qu'il est tr?s locrilisi 
au cours de la fatigue-corrosion. Ceci induit urie diniiriutiori de coritrairitz 
cyclique. Le mécanisme de fragilisiition piiï I'hydrogerie rCsulte d'une 
réduction de l'énergie de cohésion et d'un effet de pression iriterrie. Cet 
adoucissement n'est pas lié à uri probl&riie des fissures que la corrosion 
amorcerait de manière précoce. 

E n f i n .  l 'effet d 'une couche i i i i ~ l ~ é r i  siir la ~ l û s t i c i  t é  
ue de I ac ier  t 31& 

1 ) .  La présence de coiiches irnpI~iritCes. qii'elles soient 
implantées au chrome ou 5 I'iizote, periiiet d';iccroitre I6g2reiiient les 
contraintes cycliques de l'alliage 3 16L qu;irid I;i d6foriii;ition plristique 
est imposée. Ceci peut s'expliquer p;ir 1'iriter;ictiori entre 1;i couche 
superficielle et les dislocations du substrat, selori le riioclZle dicrit 
précedemment pour unr couche d'oxyde solide. 

2). A l'air, I'iinplaritiitioii ionique tir riiociifie piis 1;i durie de 
vie pour les faibles déforrniitioris plastiques iriiposSes. Pour les fortes 
déformations, I'implantiitiori ionique ti l'azote coritribiie ,.i cliiiiiriuer de 
30% à 40% la durée de vie. 

3). Pour I'iniplaiitiitiori ionique ii l'rizote. l'effet du potentiel 
"imposé" sur la durée de vie est significatif. Eii 11i;iiriteri;int le potentiel 
libre, la durée de vie des iiiiitt5riiilix iiiiplarités est riduite prir rripporr ri 
la durée de vie obtenu sur 3161, riori iiiip1;iritS. Mais si le potentiel 
"imposé" pour deux typcs d'éprouvettes est de I'or'dre de +150 rii\'/ECS 
(proche de potentiel de piclures dii 316L riori iriipl;iriti). nous c0risttitoiis 
le résultat remarquable que la durée cle vie pour I ' iprau~et te  3lbL 
implanté à l'azote est I O  fois pliis Ioiigiie qiie celle de I'Sproiivette 7161 
non implanté. 

4). 11 faut souligricr cliie cliins le C;IS cicf I1inipltirit~tic>ri ;tu 
chrome, i l  s'est certaiiienierit I'oriiie des c;irbures cJe chtoriie dont 1;i 
répartition est inhoriiogkric. ('cci rcrid le 31hl- pliis st.iisible ri iri  



piqûration lors qu'il e s t  iinplriiité au chronie que uiie iriipli\tit;\ti~>n 3 
l'azote. Ce  dernier type d'irnplantatioii est prSf6r:ible. 

b .  vironnement  au1 w e n t  m n d ~ r .  &. f a  c o n  . . s i g n i l i c a t i v e t t m e ;  d e s 
> .surface, et Dar . .  1 . . j  s S ' u b U  



Plasiiciié cycliquc 
Dislocai ion 

' Couchc supcrficicllc 
Endommagcmcni 
Mri6riaux C.F.C. c i  C.C. 

Fui iyuc-corros ion 
Forcc- in i rgc 
Imp lan ta i i on  
Dissoluiion rnodiq uc 

L'objcciif de cciic élude cal d'anolyscr I'cfkc des couches de surfiice(cotrc 
d'oxyde liCe ;1 I'oxydaiion i chaud, couche implaniée en ions c i  couche p;rsrivS"en 
mil ieur ~ ( u c u x )  sur Ica m4canismes d'cndommagcmcni cn plosiicirt cyclique. Cette 
t iude prend en compte h l a  fois I'cCCci des couckr solides sur Ic comporiimeni en 
faiiguc e i  cn  faiiguc-corrosion de maitr iaux C.C. c i  C.F.C. dans diffdrenis 
cnvironncmcnis, la forcc d'inlcraciion cnirc l a  couche c i  Ics dirlocri ionr du suhstrar 
r ins i  que l a  formation dcr microfisrurcs. Dans cciie éiudc, nous donnons noire 
propre calcul de la forcc d'intcrrci ion cnirc une couche superficiellc e i  les 
dislocaiionu coins du subsirai: 

o ù  I csi la posiiion d'unc disltxri ion coin du suhrirai: 
H=i+h, h csi IXpaisucur de cowhc aupcrficicllc; 
B=Ec/(Eç+Es); 
Ec est Ic mcnlulc d'Young de Ir couche rupcrlicicllc; 
Es csi Ic modula d'Young du substrat; 

3 - 2 ~  v 
K,P- -- 

2-v 1-2v 

v csi Ic cocfficicnc dc Pois.wn. 

Cciic dC~crminaiion de Ir forcc J'/#craciion eorduii 3L de nouvelles e(rplicaiions. 
notammcni &@cc i I*utilisaurtic~n d%rmi sous viûc. au niveau du mdcanismc Je l'effet 
dca touthev superCicicllcr sur Ic conippitciiscni cycliquc des niaidriaux 3L l 'ride des 
ancicnncs idécs uii l imnc Ic c a ~ ~ c p i  & force-image. De plus. nous ptÇar.nionr l'effet 
de! l a  dissoluiioh and iquc  c i  dc I'hydtoglnc rbr  Ic comporicnicni ep faiiguc- 
cc~rmsion des olliagca prtsivrblcv c i  vérifions Ir prcniiare condition der mdcanismes 
dc Cissutaiicm par C.S.C. d'un mcnlt?k rdçcni p r d x n J  prr T. àIAGNIN. Noua Ciudions 
Çgalcmonc I'èffei d'unc couchc implaniéc c r  ions chrome o u  aroic sur le 
comporlcmcni purcmcni- éIecîro~chin~iquc c i  I c  ceniporieiiieni en fatigue c i  cti 
fuiiguc~corrosion dc I'acicr 3 16L. 


