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INFLUENCE OF NITROGEN ION IMPLANTATION ON
MICROSTRUCTURAL BEHAVIOUR AND CORROSION FATIGUE
DAMAGE MECANISMS OF 316L STAINLESS STEEL

L. BOURDEAU

Nitrogen ion implantation is a surface treatment which allows to
modify the surface plasticity and the electrochemical properties and then
the microcracks behaviour in very close relation with implantation
parameters.

This needs to well control the implantation conditions and their
consequences on microstructure with different methods (GXRD, GDOS,
CEMS) on mechanical surface properties (microhardness) and on
electrochemical behaviour (free potential, potentio-kinetic curves).

The comparative study of surface damage between unimplanted and
implanted 316L allows to emphasize the preponderant factors which control
the fatigue and corrosion fatigue behaviour of material.

This study relies on microcracks density measurments for "in air"
fatigue tests and on the correlation between microcraks densities and
electrochemical response of material during corrosion fatigue test. This
sensitive electrochemical method is very useful to follow the damage
process.

This thesis propose to take into account the determining role of surface
microcracks by their collective behaviour (population, density) in regard to
crystallographic barrier (grain boundary) in corrosion fatigue surface
damage of AISI 316L stainless steel.
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INTRODUCTION

Dans de nombreux domaines d'application, la surface joue un réle
particulierement déterminant sur les propriétés des matériaux. Il en va
ainsi bien entendu en corrosion. Dans le domaine de la fatigue et de la
fatigue-corrosion, des études récentes ont montré l'importance capitale des
microfissures de surface sur la tenue des structures. Dans ce domaine
encore, la surface joue un réle déterminant sur I'endommagement.

Les chercheurs industriels et universitaires se sont penchés sur ce
probléme, les uns pour améliorer les propriétés d'emploi et valoriser leurs
produits, les autres pour mieux comprendre le role fondamental des
surfaces mais. aussi pour essayer d'appréhender les mécanismes
d'interaction corrosion-déformation.

1 est clair aujourd'’hui que l'endommagement en fatigue-corrosion
n'est pas du a la superposition des dommages occasionnés par la corrosion
et la fatigue, mais qu'il existe un phénomeéne de synergie entre ces deux
modes d'endommagement. Cela veut dire que la sensibilité d'un matériau a
un milieu corrosif peut étre modifiée sous l'effet d'une déformation
plastique, mais aussi que l'endommagement mécanique peut étre
également modifié par le milieu corrosif.

Plus récemment, des études sur l'implantation ionique d'aciers

inoxydables ont montré que ce traitement de surface pouvait avoir, dans"

certaines conditions, un effet bénéfique sur la tenue a la corrosion
(anoblissement, résistance a la piqfiration) et sur le niveau
d'endommagement de surface en fatigue. Le role de l'implantation sur ces
deux modes d'endommagement n'est pas encore clairement défini mais
semble dépendre fortement des conditions d'implantation (type d'ions,
énergie, dose, flux, température ...) et ses conséquences sur la microstructure
du matériau traité. De plus, les microstructures conduisants a des
améliorations des propriétés de fatigue et de corrosion ne sont
généralement pas les mémes. Il est donc nécessaire d'optimiser les
conditions d'implantation vis & vis cette microstructure corrélée aux
propriétés de fatigue et de corrosion afin d'avoir un effet de résistance
optimal en fatigue-corrosion.
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Nous avons choisi, dans cette étude, l'acier inoxydable austénitique
type 316L pour ses bonnes caractéristiques vis a vis de la corrosion et pour
son emploi déja trés répandu dans le domaine des biomatériaux. En ce qu:
concerne l'implantation ionique, le choix du type d'ion s'est porté sur
l'azote du fait des améliorations qu'il apporte, en tant qu'élément d'alliage,

autant en fatigue qu'en corrosion et pour la facilité de mise en ceuvre lors
gue q X

de l'implantation.
Ce mémoire sera composé de cinq chapitres :

Chapitre I : Apreés avoir décrit de maniere théorique I'implantation
ionique, une analyse de ses effets sur les propriétés de fatigue et de corrosion
sera présentée a partir de la littérature. Le phénomene de fatigue-corrosion
sera illustré par quelques exemples afin d'introduire les différentes
approches visant a décrire les mécanismes de ce mode d'endommagement.
Nous dégagerons de cette étude :

- la nécessité de bien contrdler la microstructure du matériau et
donc d'optimiser les parametres d'implantation.

- l'intérét d'étudier le matériau a l'échelle mésoscopique, c'est a
dire a l'échelle du grain, par l'intermédiaire des densités de
microfissures.

- l'utilité de contrdler les parametres électrochimiques.

Chapitre 1I : Cette partie sera consacrée a l'optimisation du traitement

d'implantation ionique a partir de deux parametres : la dose (quantité

d'azote implanté) et le courant d'implantation (flux du faisceau d'ions).
Cette étude s'appuiera sur la caractérisation :

- microstructurale a partir de la spectroscopie a décharge
luminescente (SDL ou GDOS), la diffraction des rayons X en
incidence rasante (GIXD) et la spectroscopie Mossbauer
d'électrons de conversion (CEMS).

- mécanique grice a la microdureté Knoop.

- électrochimique par des essais classiques de corrosion (potentiel
d'abandon, courbe intensité-potentiel).
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De cette étude ressortira :

- les caractéristiques microstructurales, mécaniques et
électrochimiques des surfaces implantées.

- I'importance des effets temps et concentration sur la
microstructure des matériaux implantés.

- le choix de deux conditions d'implantation lié au type de
microstructure observée.

Chapitre III : Nous étudierons dans ce chapitre, l'influence des deux
conditions d'implantation sur les propriétés de fatigue ohgocycllque a l'air
(traction-compression).

Cette étude sera essentiellement basée sur létude des populations de
microfissures de surface. Aprés avoir résumé les résultats antérieurs dans ce
domaine, nous montrerons le peu d'effet de l'implantation sur la durée de
vie en fatigue a l'air mais aussi l'importance de I'évolution des
microfissures, grace a I'adaptation d'un modéle de simulation numérique
aux matériaux implantés. Nous mettrons alors en évidence les effets
statistiques et de population de fissures sur 'endommagement en fatigue
oligocyclique.

Chapitre IV : Cette partie sera consacrée aux mécanismes
d'endommagement en fatigue-corrosion ohgocychque en milieu chloruré
neutre.

Nous détaillerons, dans une premiére partie, une analyse fine de
I'évolution du matériau depuis les premiers cycles jusqu'a la rupture finale
a partir des mesures électrochimiques (transitoires de potentiel) et des
densités de microfissures. Cela permettra, dans une seconde partie, de
suivre l'effet de l'implantation sur ce type d'endommagement et de mieux
appréhender l'effet de la surface en fatigue-corrosion.

Chapitre V : Nous présenterons finalement en conclusion une
description détaillée et critique sur :

- l'effet de I'implantation ionique sur la microstructure et les
propriétés de fatigue-corrosion de l'acier inoxydable
austénitique 316L.
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- les principales améliorations que nous avons apportées aux
techniques de caractérisation des matériaux implantés.

- l'analysc des mécanismes de fatigue-corrosion a partir du suivi
du potentiel électrochimique.

Nous proposerons finalement des champs d'investigation dans
lesquels I'implantation ionique d'azote pourrait avoir des effets bénéfiques.
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Chapitre 1
Bibliographie

I - Mécanismes et parametres de l'implantation ionique

1) - Introduction

L'implantation ionique est une technique industrielle (pour un
historique voir [1]) qui consiste & bombarder une cible par des particules
ionisées de forte énergie. Pour pouvoir pénétrer dans la cible et y continuer
sa trajectoire, l'ion incident doit posséder une énergie au moins égale a
I'énergie de liaison interatomique. En dessous de cette énergie l'ion
rebondira de maniére quasi-élastique sur la surface.

L'implantation ionique est un traitement de conversion, c'est a dire de
modification de la région proche de la surface proprement dite, et cela par
un double effet : ’

- un effet d'irradiation, lié au passage de particules a forte
énergie. Cet effet n'est pas propre a l'azote mais peut étre
obtenu par implantation d'autres types d'ions (Cr+, C*, Ar*, ...)
ou particules telles que des protons. On associe a cet effet :

* la formation de nombreux défauts ponctuels
(lacunes), uni- (dislocations), bi- et tridimensionnels
(clusters).

* des phénomeénes de diffusion sous irradiation
(exodiffusion) qui engendrent des ségrégations et
enrichissements de certain éléments.

* la modification dans l'équilibre de formation de
phases métastables, par exemple, I'acier 304 sous
forme austénitique et martensitique.
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figure I-1 :  Différents types de défauts rencontrés a la suite d'une
implantation ionique [2].
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figure I-2 :  Contributions électroniques et nucléaires a la perte d'énergie
spécifique dE/dx en fonction de la vitesse des ions [3].
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- un effet de modification des phases présentes du fait de
I'introduction d'éléments chimiques supplémentaires au
matériau de base. Cet effet entraine souvent la formation de

phases hors de leur équilibre thermodynamique.

Les conséquences d'une telle implantation peuvent affecter
considérablement les propriétés du matériau dans la zone modifiée, que cela
se produise au niveau électrochimique, mécanique ou structural.

2) - Pénétration des ions dans la cible

La trajectoire de l'ion dans le matériau est erratique. Pendant son
parcours les ions perdent leur énergie, de nombreux atomes sont déplacés,
des phases nouvelles se forment et d'autres disparaissent, ainsi que de
nombreux défauts (figure I-1).

Si l'implantation ionique présente un intérét indiscutable pour
I'amélioration des propriétés d'emploi de certains matériaux industriels,
elle représente aussi un outil sophistiqué dans I'étude théorique des
matériaux sous irradiation. Pour cela une littérature trés fournie décrit les
différents mécanismes mis en jeu et des modeles numériques ont méme été
développés afin de simuler les conséquences de I'implantation ionique.

Le ralentissement des ions lors de la cascade dans le matériau est lié

bien entendu a leur perte d'énergie.

L'énergie d'arrét, ou la perte d'énergie spécifique, peut étre écrite
comme - dE/dx, ol E est I'énergie de l'ion et x la distance parcourue. Les
deux mécanismes principaux intervenant dans le processus de perte
d'énergie sont (i) du type nucléaire et (ii) du type électronique par
interaction entre les ions implantés et les atomes de la cible.

dx (dx nucléaire (dx électronique

La figure I-2 [2] montre les contributions de ces deux mécanismes en
fonction du niveau d'énergie de l'ion incident : a faible énergie,
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l'interaction nucléaire est prédominante alors qu'a forte énergie
l'interaction électronique est le mécanisme dominant [3].

Quand I'énergie de l'ion descend en dessous de 20 eV, l'ion s'arrste
définitivement, capté par les forces de cohésion du métal.

Du fait de la fluctuation qui existe dans le taux d'énergie perdue et
dans les angles de rebond a chaque collision, la distance totale parcourue par
les ions est de nature statistique.

Une étude théorique approfondie de la perte d'énergie des ions a
travers des structures cristallines a été développée par Lindhard, Scharff et
Schiott [4] et une discussion générale de cette théorie a été réalisée par

Ashworth, Grant et Procter [5].

En premiére estimation la distribution C(x) des atomes implantés
selon la normale a la surface est une gaussienne [6-8] centrée autour d'un

parcours moyen projeté <Rp> d'écart type <ARp> :

2
Ckx) = a exp - (X_—<EL)

V2r N <AR > 2<ARp>2

ol N est la densité atomique de la cible, O la dose implantée (fluence),
Rp et ARp la position moyenne et I'écart type de la distribution de l'azote.

3) - Production de défauts

L'implantation ionique est en quelque sorte un mécanisme d'agitation
atomique non thermique. En effet, la durée d'une cascade est de l'ordre de
10-12 - 10-13 s, et pour un courant d'implantation de 10 pA/cm?2, le temps
entre deux impacts au méme endroit est de 0,2 s. Pendant la durée trés breve
de la cascade, il est difficile de définir une température. Néanmoins, on
estime que la vitesse de refroidissement est de l'ordre de 1014 2 1015 K/s. On
comprend mieux dés lors comment l'implantation ionique par transfert
d'énergie peut amener le matériau a se trouver hors d'état d'équilibre
thermodynamique. /
L'implantation ionique génere donc de trés nombreux défauts intrinséques
créés dans les cascades de collision. Robinson et Jenkins [9] ont montré que
ces défauts sont principalement des boucles de dislocations mais
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d'autres défauts coexistent (lacunes, interstitiels, ...) et peuvent se
recombiner. On estime que environ 1 % de l'énergie initiale des -ions est

stockée sous forme d'é€.xergie potentielle (désordre).

Nous avons choisi de développer en détail la microstructure des
matériaux implantés dans un chapitre propre, car il semble que ces
différents phénomeénes soient déterminants vis a vis des modifications des

propriétés de surfaces.

4) - Simulations de I'effet de 1'implantation ionique

Il existe actuellement plusieurs programmes de calcul plus ou moins
élaborés permetfant de simuler les profils de distribution d'ions implantés.
Parmi les plus courants on peut noter celui de EVOLVE [10], MARLOWE
[11], et TRIM [12]. La figure I-3 donne un exemple de simulation comparé a
une mesure par analyse nucléaire. Un programme comme TRIM (Transport
of Ion in Matter) peut étre mis en oeuvre sur un micro-ordinateur courant
et donne en quelques heures non seulement la distribution des ions
implantés mais aussi celles en défauts intrinséques qui lui est
obligatoirement associée (figure I-4).

La méthode consiste a2 suivre pas a pas un grand nombre d'ions
individuels pendant leur périple dans la cible. Chaque impact commence
avec une énergie,une position et une direction donnée. La particule change
de direction du fait des collisions atomiques binaires et se déplace de fagon
rectiligne sur les libres parcours séparant deux collisions. L'énergie diminue
au fur et & mesure par suite des pertes d'énergies nucléaire et électronique
(inélastiques) et le parcours est terminé lorsque l'énergie de lion devient

inférieure au seuil d'absorption.

5) - Un exemple d'implantation ionique

Ces simulations sont réalistes dans le cas de faible fluence et lorsque le
rapport masse de l'ion implanté sur "masse” du matériau implanté est
faible. Cedi est le cas dans l'implantation d'azote dans le 316L. La figure I-5
présente le résultat d'une simulation, a l'aide du logiciel TRIM, de
I'implantation de Njt, 80 keV dans un 316L. On peut observer, que le profil
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de défauts est légérement en retrait par rapport a celui de l'azote (environ
70 %), le maximum de la distribution d'azote (Rp) se situe A environ 100 nm
de la surface, sa largeur de distribution (ARp) est de 35 nm, et la profondeur

totale affectée par l'implantation est de 250 nm.

Pour donner une idée des ordres de grandeur mis en jeu durant une
implantation ionique, nous avons regroupé les différentes valeurs

obtenues.

Un ion N2t de 80 keV est implanté dans un acier type 316L.

- L'ion va parcourir en moyenne 125 nm en zigzagant.
- Lorsqu'il s'arrétera, il se trouvera a seulement 95 nm de la surface.

- 11 aura subi environ 240 collisions.
- - Son libre parcours moyen aura donc été d'environ 0,5 nm.

Pour plusieurs ions implantés (1017 ions/cm?) :

- La distribution s'apparente a une gaussienne :
centrée sur le parcourt moyen projeté Rp 95 nm

d'écart type 35 nm

- La pulvérisation de la surface se définit a partir du rendement de
pulvérisation (nombre d'atomes éjectés par ion incident)
il est de 1 atome/ion dans ces conditions
12 nm sont pulvérisés pour la dose de 1017 ions/cm?

- Chaque atome de fer aura été déplacé en moyenne 90 fois.

6) - Avantages et inconvénients de I'implantation ionique

Avantages :

- Pas d'élévation de la température globale de I'échantillon donc
pas de distorsions thermiques pour les piéces de précision
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Pas de risques de décollement ou de manque d'adhérence
puisque l'implantation ionique est une technique de
conversion de surface (pas d'interfaces).

Pas de modifications des dimensions macroscopiques des pieces
(la pulvérisation étant négligeable).

Les distributions en profondeur.sont contrdlables.

Possibilité de former des phases hors d'état d'équilibre
thermodynamique (amorphe, métastable sursaturée, ...) ou/et
trés dispersées (microcristallines).

Création de contraintes résiduelles de compression souvent
bénéfiques pour les propriétés mécaniques mais difficilement

mesurables [13].

1l est possible d'implanter a priori n'importe quel ion dans
n'importe quel substrat (métal, polymere, céramique, ...).

Limitations :

Les épaisseurs modifiées sont trés faibles (rarement supérieures
40,5 um)

Les pieces a géométrie complexe ne peuvent étre traitées car les -
surfaces a implanter doivent étre en regard du faisceau d'ions.

Le traitement est trés sensible aux pollutions pouvant venir
essentiellement du vide résiduel. Ce parametre est d'ailleurs
extrémement difficile & contréler.

7) - Les utilisations

Comme nous l'avons vu, tous les types de matériaux peuvent étre
implantés. Nous les avons répartis en trois catégories :

- les matériaux non métalliques
- les semi-conducteurs

Chapitre 1  Bibliographie
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- les métaux et alliages.

a) - Les matériaux non métalliques

Il s'agit généralement de céramiques et de polymeres. Pour les
céramiques [14], le but est d'améliorer les propriétés mécaniques

(frottement, usure, fatigue) ou chimique (adhésion).
Dans le cas des polymeres [15], on vise également les mémes propriétés
en ajoutant en plus certaines propriétés électriques et de catalyse hétérogene.

b) - Les semi-conducteurs [16]

L'implantation ionique a révolutionné l'industrie de la micro-
électronique. Deux utilisations principales font appel a l'implantation
ionique :

- La fabrication de dispositifs dans lesquels une quantité de
dopant est souhaitée a une profondeur bien déterminée.
- La fabrication de couches isolantes d'oxydes en profondeur.

¢) - Les métaux et alliages

L'implantation ionique dans ces matériaux est nettement moins
favorable que dans les cas précédents, ce qui explique l'approche encore
largement empirique dans ce domaine. Cela résulte de :

- l'utilisation de matériaux complexes en composition et en
structure.

- de la nécessité d'implanter des surfaces importantes et
rarement planes.

- de la sévérité des sollicitations mécaniques et/ou chimiques qui
rendent des épalsseurs implantées supéneures a 0,1mm

souhaitables voir nécessaires.

Toutefois certaines propriétés sont modifiées de maniere significative
et ménent a4 des changements de comportement dans les domaines de
I'usure et du frottement (figure I-6), de la fatigue, de la corrosion et méme

dans le domaine de l'optique.

13
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II - Effet de I'implantation ionique d'azote sur la microstructure des
aciers inoxydables austénitiques

Les mécanismes fondamentaux [18] de l'implantation ionique, que
nous avons partiellement vus au chapitre précédent sont de deux natures

différentes :

modification par effet d'irradiation :
- la production et I'agglomération de défauts.
- le mixage et diffusion induite par irradiation.
- les transformations de phase.

modification par effet d'alliage :
- la formation de nitrures (implantation d'azote).
- la formation de composés métastables.

1) - Effet d'irradiation

a) - Structures de dislocations - formation de défauts

Le désordre créé en surface par bombardement ionique peut aller
jusqu'a l'amorphisation compléte de la structure [19]. Avant d'en arriver 13,
I'implantation induit la formation de défauts de toute sorte et notamment
de dislocations. Ce type de défauts n'est pas lié directement 2 la nature des
ions implantés mais plut6t a I'effet d'irradiation.

La concentration en défauts intrinséques peut étre évaluée en utilisant
la notion de volume de recombinaison spontanée [20]. Un atome interstitiel |
séparé de moins de 3 distances interatomiques d'une lacune, se recombinera |
de maniére spontanée quelle que soit la température. Cela correspond a un
volume d'environ 100 atomes autour de chaque lacune. Globalement, la
limite de concentration en paires de Frenkel ne dépassera pas 1 %.

L'étude des structures de dislocations est rendue trés délicate par la trés
faible épaisseur des couches implantés. Quelques études signalent une
augmentation trés importante (plusieurs ordre de grandeur) de la densité de
dislocations (figure I-7). Nous reviendrons sur ce sujet avec l'effet de

I'implantation en fatigue.
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b) - Les transformations de phases
L'implantation dans un acier type 304 peut produire une phase
martensitique a la surface [21]. Cette phase n'est pas a proprement parlé due
3 l'introduction d'azote mais plutét a l'effet d'irradiation [22]. Cette
martensite est d'ailleurs comparable a celle obtenue aprés polissage
(martensite d'écrouissage). Il faut noter que l'acier 316L est beaucoup moins
sensible vis & vis de la formation de martensite. Cela sera d'ailleurs

confirmé dans le chapitre caractérisation.

2) - Effet d'alliage

a) - Formation de nitrures

L'implantation d'azote a forte dose entraine généralement la
formation de précipités. Il s'agit uniquement de nitrures. Ces nitrures sont
préférentiellement a base de chrome [23] du fait de la haute affinité de cet
élément pour l'azote. Toutefois des nitrures de fer (FeaN, e-Fez,xN) sont
souvent observés aussi [23-25]. Une étude a montré aussi l'existence de
nitrures de nickel (NizN) [23]. Enfin un certain nombre d'études propose un
effet d'orientation préférentielle de ces précipités [25, 26] qui serait dd au fort
niveau de contrainte [27, 28].

b) - Formation de composés métastables
Récemment Williamson [29] a observé la formation d'une phase
austénitique riche en azote superposée a la phase initiale aprés implantation
d'azote 60 keV dans du 304L (austénitique) a 400°C (figure I-8). 1l est difficile

de dire dans ce cas, s'il s'agit d'une formation ou d'une transformation de

phase car a l'évidence cette phase )y provient de l'enrichissement en azote

de la phase ¥ (matrice 304L) mais les teneurs en azote évaluées (jusqu'a

20 % atomique) sont telles que I'on peut penser qu'il s'agit de la formation
d'une nouvelle phase. '

L'évolution de la concentration en azote dans cette phase austénitique
a été faite par extrapolation de la relation empirique proposée par Kikuchi
[30] (figure I-9). Cette relation proposée pour divers matériaux donne une
méme pente fonction du pourcentage atomique d'azote et d'ordonnée 2
I'origine variant en fonction de la teneur en éléments d'alliage. Les
concentrations d'azote varient jusqu'a environ 10 % atomique. Williamson
fait I'nypotheése que cette dépendance reste constante jusqu'a prés de 20 %.

17
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figure I-10 :  Effet de I'azote sur la vitesse de corrosion d'un acier 316 en

figure I-11 :
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III - Conséquences sur les propriétés de corrosion

Le role de I'azote sur les propriétés de corrosion des aciers reste encore
trés discuté. La diversité des matériaux et des milieux corrosifs (acides,
basiques, chlorurés, ...), I'importance de l'état de surface et des conditions
opératoires, rendent difficile la comparaison des différentes études sur le
sujet. Nous passerons rapidement en revue les divers résultats obtenus sur
des aciers contenant de l'azote, en tant qu'élément d'alliage, et implantés.

1) - Influence de l'azote en tant qu'élément d'alliage

En terme de résistance 2 la corrosion, I'azote est un élément d'alliage
important car il favorise la passivation [31, 32]. Cet effet bénéfique est
augmenté par la présence de Mo.

Cet élément, dans les aciers, peut se trouver sous deux états : en tant
que précipités (essentiellement des nitrures de chrome), ou en solution
solide d'insertion. Vis a vis des propriétés de corrosion, cet état
microstructural est déterminant.

a) - Sous forme de précipités

L'azote, en étendant la plage de passivation, peut induire une.

amélioration de la résistance a la corrosion généralisée. Cela n'est pas
toujours observé car, méme en absence de sensibilisation, 1'azote peut
ségréger aux joints de grain causant ainsi une corrosion intergranulaire avec
un détachement de matiére augmentant apparemment la perte de masse.

Par contre, dans les aciers au carbone, I'azote retarde la précipitation de
M23Cg [33] et réduit ainsi l'effet néfaste du carbone dans la corrosion
intergranulaire [34]. Malgré cela, et méme en l'absence de Cry3Cg, plusieurs
études ont montré que la ségrégation de l'azote aux joints de grain est
extrémement préjudiciable vis 2 vis de la corrosion intergranulaire. Le
mécanisme proposé est lié & la déchromisation locale qui affaiblit le film
passif [35-38].
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b) - L'azote en solution solide

* corrosion généralisée

De nombreuses études de corrosion sont disponibles pour les aciers
austénitiques mais il est difficile de déterminer le réle exacte de l'azote du
fait des grandes hétérogénéités de composition. Pourtant I'azote semble étre
responsable de la diminution de la cinétique de dissolution dans un acier
316 (figure I-10) en milieu acide [39].

Pour des aciers austénitiques plus fortement alliés (23-25 % Cr, 7-14 %
Ni et 0,5-1,5 % Mo), en milieu acide, Skamoto [40] indique une réduction
progressive de la vitesse de corrosion (figure I-11) avec I'augmentation de la
teneur en azote (0,1 a 0,38 % pds).

* corrosion par piqiires

La corrosion par piqlires apparait pour les aciers inoxydables en milieu
faiblement acide mais aussi en milieu neutre et basique, exclusivement en
présence d'halogénures. Les chlorures et les bromures sont les plus agressifs
car ils affaiblissent le film passif et rendent difficile sa reconstruction. Les
piqrations se propagent en profondeur par un processus auto-entretenu.

L'effet du molybdeéne est maintenant reconnu vis a vis des
améliorations qu'il apporte sur la résistance a la corrosion localisée [41].

De nombreux auteurs rapportent l'effet bénéfique de l'azote sur la
résistance 2 la piqtration [42-43]. Il semble que l'effet bénéfique soit-lié a la
combinaison de l'azote et du molybdeéne [44] (figure I-12). Cette interaction a

été confirmée pour d'autres aciers et une formule est proposée pour prédire .

la valeur du potentiel de piqfration qui convient aussi bien aux aciers
austénitiques, que ferritiques ou martensitiques (figure I-13).

2) - Influence de I'implantation ionique d'azote

Beaucoup de travaux traitent de l'influence de I'implantation ionique
sur la corrosion aqueuse des métaux [42-51]. L'implantation d'azote dans le
fer et les aciers donne des résultats contradictoires :
Dans le cas du fer, une implantation de Na+a 150keV de 3.1016
1. 1017 jons/cm2 en milieu tampon acétique, modifie faiblement son
comportement électrochimique [52]. Par contre, la vitesse de dissolution est
abaissée (N+, 5. 1014 a 1. 1017 ions/cm? A 30 keV) en milieu sulfurique IM
[53], tandis que le temps d'induction a la piqfiration est augmenté en milieu
tampon pH = 8,5 (contenant 5. 10-3 mole de NaCl) [54]. Les auteurs pensent
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que ces améliorations sont dues a la formation, au niveau de la couche
implantée, d'un film plus homogene et plus protecteur.

Des essais ont été réalisés sur des aciers martensitiques du type 17-4 PH
et AISI 420 a outil. Ces aciers ont été implantés avec de l'azote et du
monoxyde d'azote (N2* et NO+) a des doses variant de 1.1017 a
5. 1017 jons/cm2 (150 keV). L'implantation induit un ralentissement de la
dissolution anodique, plus efficace dans le cas du monoxyde d'azote [55].

Dans le cas de I'acier 4145 [56] (No+, 2. 1016-1. 1017 jons/cm?2 & 100 keV),
I'étude montre que le potentiel de corrosion augmente et que le courant de
corrosion diminue avec la dose implantée.

L'implantation de N+ (80 keV, 1. 1015-1. 1017 jons/cm?) dans un acier
ferritique en milieu sulfurique augmente la vitesse de corrosion et,
diminue le potentiel de piqtre en milieu NaCl a pH neutre [57].

Deux aciers austénitiques (AISI 304 et 321) implantés en azote Np+
(5.1016 3 4. 1017 ions/cm2, 100 keV) ont été étudiés en milieu sulfurique
molaire [58]. Dans certains cas l'implantation semble provoquer la
formation d'une couche ralentissant la dissolution mais cette couche n'est
pas stable. II faut noter aussi la trés forte influence du parametre densité de
courant d'implantation sur la forme du pic d'activité (figure I-14).

L'acier 304 a aussi été étudié en milieu NaCl 3,5 % [59]. L'implantation
d'azote & 30 keV 2 des doses variant de 1. 1017 2 5. 1017 jons/cm2 provoque
une augmentation du potentiel de piqfiration et une diminution du
courant de corrosion (figure I1-15).

Il a été montré que dans les aciers austénitiques, 1'azote en solution
solide améliore leur résistance a la corrosion par piqtire en milieu chloruré
[56, 58-60]. En revanche, I'azote sous la forme de précipités est dangereux.
Les précipités sont trés généralement des nitrures de chrome. Ils induisent
une corrosion locale a leur voisinage en milieu acide par un effet de
déchromisation, diminuant ainsi la tenue globale a la corrosion du
matériau [61]. Il est & signaler que les précipités de nitrures de chrome se
forment d'autant plus facilement que les densités de courant utilisées
pendant l'implantation sont importantes.

Ainsi les effets de I'implantation ionique d'azote sur les propriétés de
corrosion sont assez divers. En ce qui concerne les aciers austénitiques, il
semble que l'implantation d'azote induise une disparition du pic d'activité
ainsi qu'une diminution du courant de corrosion si les densités de courant
utilisées sont faibles. De plus, la microstructure, induite par l'implantation,
semble jouer un role déterminant sur la tenue a la corrosion.
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IV - Conséquences de l'implantation ionique sur les propriétés de
fatigue des aciers inoxydables austénitiques

1) - Fatigue des aciers inoxydables austénitiques

Dans un premier temps, il faut préciser que l'air n'est pas un milieu
inerte vis a vis des essais de fatigue. En effet, des d'études [62, 63] ont montré
que le comportement d'un matériau pouvait étre extrémement différent a
I'air et dans le vide (figure I-16).

Nous utiliserons dans cette étude l'air comme référence pour les essais

effectués en milieu corrosif.

L'étude des mécanismes de fatigue oligocyclique améne a se poser un
certain nombre de questions :
- comment et ol se fait 'accumulation de I'endommagement ?
- comment et ol se forment les microfissures et comment se
propagent-elles a la surface du matériau ?
- a partir de quel moment se propagent-elles en volume et a
quelle vitesse ?

A ces trois questions correspondent trois échelles d'observation :

- l'échelle microscopique c'est a dire I'échelle des dislocations.
L'utilisation de la Microscopie Electronique en Transmission a largement
contribué a corréler le comportement des structures de dislocations aux

modes d'accumulation de I'endommagement [64-66].

- l'échelle mésoscopique , c'est a dire 1'échelle du grain, pour
I'observation de la formation des microfissures et leurs évolutions en
surface (micropropagation).

- '"échelle macroscopique, c'est a dire I'échelle de l'observateur,
essentiellement dans le domaine de la fatigue propagation, pour étudier les
vitesses de propagation en wvolume des fissures en fonction de leur

longueur.
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Un nombre croissant d'études montre le role déterminant de la
surface et des microfissures sur l'endommagement mécanique cyclique,
cette importance est d'autant plus marquée en milieu corrosif. Aprés avoir
décrit le comportement microscopique des matériaux CFC en fatigue, nous
nous intéresserons plus particulierement a I'échelle mésoscopique
développée ces derniéres années a travers les travaux de Magnin et ses

collaborateurs.

a) - Les structures de dislocations et leur évolution

Au cours d'un essai de fatigue, on distingue trois stades dans le
comportement du matériau : la consolidation cyclique, la saturation et la
rupture. Ces trois domaines ont été largement étudiés au niveau des

structures de dislocations.

i) - La consolidation cyclique se traduit soit par un
durcissement soit par un adoucissement suivant l'état initial du matériau
[68] et correspond, au niveau microscopique, a la création de nombreuses
dislocations qui interagissent avec la structure déja présente.

ii) - La saturation, qui occupe la majeur partie de la durée
de vie du matériau, est caractérisée par un état quasi-stationnaire du niveau
de contrainte. D'un point de vue microscopique, il s'établit un équilibre
entre les dislocations qui se forment et celles qui s'annihilent [67-70].

A ce stade, la structure de dislocations évolue pour former des zones
ou la déformation se localise. Ces zones se comportent de maniere
sensiblement différentes suivant le type de glissement des dislocations.
Lorsque le glissement dévié est favorisé, la localisation de la déformation se
fera dans des bandes persistantes de glissement (BGP) (figure I-17) [71], alors
que pour un glissement plan (figure I-18) des dislocations, la déformation se
localisera dans des bandes intenses de glissement [67]. La différence entre ces
deux types de déformation réside dans la réversibilité plus importante du
glissement dans les bandes intenses de glissement et donc une évolution
différente des structures de dislocations. L'amorcage des fissures se fera dans

tous les cas a parﬁr de ces bandes de glissement.
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figure I-19 : Sites d'amorcage des microfissures dans le cuivre
monocristallin : a) au niveau de l'interface bande de
glissement persistante/matrice ; b) au niveau d'intrusions

[77].
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De nombreux auteurs s'accordent a penser qu'un accroissement de la
teneur en azote favorise le glissement plan des dislocations [72-74]. Cela a
alors pour conséquence de rendre plus réversible la déformation et donc,

d'augmenter la durée de vie du matériau.
Ces résultats, obtenus a partir de monocristaux, ne sont pas toujours

aisément applicables aux polycristaux. I faut tenir compte de l'influence des
joints de grain qui jouent un réle important en tant que sites de

concentration de contraintes [75].

iii) - La phase de rupture du matériau ne concerne que
quelques pour-cents de la durée de vie. Elle est étroitement liée 2 la
formation et 1'évolution des microfissures durant le stade précédent. Ces
microfissures semblent étre le moteur de l'endommagement du matériau

en fatigue.
b) - Les microfissures

- Germination

Dans le cas du cuivre (glissement dévié), les microfissures se forment 2
la surface A partir des BPG et plus précisément [76, 77] dans un premier
temps & l'interfaces BPG/matrice puis dans les BPG au niveau des
intrusions/extrusions (figure I-19).

Dans le cas du 316L (glissement plan), Gorlier [78] précise que les

microfissures s'amorcent a l'air dans les bandes de glissement ol se localise

la déformation plastique.
On peut voir que les mécanismes de germination de microfissures

sont sensiblement identiques dans les deux cas. Toutefois, a forte
déformation plastique (Aep/2 > 10-2), le mécanisme devient intergranulaire

car l'interaction BPG/joints de grain ou bandes de glissement/joints de

grain est importante [78, 79].
A plus faible déformation plastique (Agp/2 =+ 2. 10-3) il y a possibilité

de germination a l'intersection bandes de glissement/joints de grain mais le
mécanisme reste majoritairement transgranulaire.
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figure I-20 : Trois régiines de croissance des fissures (EPFM : ElastoPlastic
Fracture Mechanics ; LEFM : Linear Elastic Fracture

Mechanics) [82].
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figure I-21 : Histogramme de répartition en taille des fissures de surfaces
avant et aprés la durée de vie a I'amorgage (chute brusque de
1 % de I'amplitude de contrainte en traction) [83].
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- Croissance

Du point de vue de la croissance il existe trois types de fissures [80, 81] :
- la fissure microstructurale ou fissure courte, dont la longueur
est inférieure aux dimensions microstructurales du matériau
- la fissure physiquement courte de dimension supérieure a
celle de la microstructure mais dont le comportement ne suit pas la théorie
de l'élasticité linéaire.
- la fissure longue, dégagée des contraintes microstructurales.
Ces trois catégories sont schématisées sur la figure I-20 [82].

A partir de ces trois types de fissures en volume, Coudreuse, Lardon et
Magnin [85] ont imaginé une classification des microfissures de surface en
fonction de leur taille en rapport avec la microstructure du matériau.
Récemment, Bataille [84] a proposé une simulation numérique de
I'endommagement cyclique en fatigue oligocyclique basée sur un modele
statistique de formation et d'évolution des microfissures.

- Classification

Magnin et al. [85] ont montré dans le cas du 316L et Fe-26Cr-1Mo en
fatigue oligocyclique a Aep /2 =+ 2. 10-3 que les microfissures se forment trés
tot (~ 10 % de la durée de vie). La majeure partie de la durée de vie ensuite
est liée a 1'évolution de ces microfissures (micropropagation) en surface
alors que la contrainte n'évolue quasiment pas (saturation). Une fois la
chute de contrainte amorcée (1 % de chute rapide de l'amplitude de
contrainte), le matériau se rompt rapidement. Cette valeur de 1 % est
utilisée pour définir, a partir des travaux de Ramade [83], une durée de vie &
I'amorgage Na (figure I-21). On appelle durée de vie réduite le pourcentage
provenant du rapport entre le nombre de cycles et la durée de vie a
I'amorcage (N/Na).

Sur des coupes longitudinales d'éprouvettes cyclées, on observe que :

- avant l'amorgage (0,9 Na), 97 % des fissures ont une
profondeur de l'ordre du micron, les 3 % restant ayant une
profondeur inférieure a la taille de grain.

- juste apres (1,05 Na), seules quelques fissures se développent en

volume.
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figure I-22 : Courbes d'écrouissage cyclique et pourcentages de durée de
_vie correspondant a la formation des microfissures de
Type I, II et II [85].

Bibliographie




Sur des matériaux trés différents, en terme de microstructure, de
niveau de contrainte, durée de vie, mode de fissuration, comme le cuivre et
les aciers 316L, Fe-26Cr-1Mo et Fe-26Cr-1Mc-4Ni, Magnin et al. ont montré
un certains nombres de points homologues (figure I-22).

On remarque, en particulier, que l'amorgage des premilres
microfissures se situe au méme moment en durée de vie réduite pour les
différents types de matériaux. De plus, l'évolution de la taille des
microfissures (par rapport a la taille de grain) est identique en durée de vie

réduite.

Il est donc intéressant de créer une classification des microfissures.
Elles sont partagées en quatre types suivant leur taille par rapport aux

dimensions microstructurales :

- Les fissures de Type I sont de taille inférieure a la taille du
grain. A l'intérieur d'un grain et a sa surface, elle n'ont pas franchi de
barriére cristallographique telles que les joints de grain.

Leur croissance se fait suivant les bandes de glissement dont elles sont
issues. Souvent trés nombreuses, elles sont difficilement différentiables des
intrusions/extrusions méme en microscopie électronique. II semble
aujourd'hui que la meilleure définition entre ces deux états soit liée au fait
que la microfissure est un systéme qui évoluera par micropropagation de
surface alors que les intrusions/extrusions resterons confinées au grain qui

leur a donné naissance.

Leur évolution est rendue difficile par la présence des joints de grain

mais aussi par la désorientation cristallographique entre deux grains

voisins.

- Les fissures de Type II sont celles qui ont franchi un ou deux
joints de grain. Dans notre étude sur le 316L, cette classe regroupe les
microfissures de taille comprise entre 50 et 150 pm. Leur croissance reste
cristallographique, mais au fur et & mesure de leur évolution, I'influence
des joint de grain diminue.

- Les fissures de Type III, peuvent étre décrites par l'élasticité
linéaire. Leur croissance moyenne est perpendiculaire a I'axe de sollicitation
principal. Leur taille est de l'ordre de 150 & 500 pm mais leur profondeur
reste inférieure a la taille de grain. Il s'agit donc encore de fissures de

surface.
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figure I-23 : Evolution de la densité de microfissures de Type I, II et III,
dans le 316L 2 Aep /2 = 4. 103 [83].
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figure I-24 : Evolution de la densité totale de microfissures de surface
pour le 316L a deux niveaux de déformation plastique [83].
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- Les fissures de Type IV sont trés peu nombreuses. Leur
formation précede de peu la rupture de I'éprouvette. Leur longueur est de
l'ordre du millimetre et leur propagation en volume devient importante.

Cette classification va nous permettre par la suite de suivre 1'évolution
de la densité de microfissures en fonction du nombre de cycles (ou de la
durée de vie réduite). Ramade, Coudreuse, Lardon, ont étudié ces
évolutions pour divers matériaux a l'air, sous vide et en milieu corrosif et
ont noté I'influence des conditions d'essai. Nous ne présenterons que les
travaux effectués sur le 316L a l'air et en milieu corrosif.

- Cas du 316L a l'air:

La figure I-23 [83] présente 1'évolution des densités de microfissures de
Types I, II et III en fonction de la” durée de vie réduite a l'air a
Agp/2 = £ 4.10°3. Le graphique peut étre divisé en quatre domaines :

- Le domaine I, compris entre 0 et 10 % N/Na, oit aucune
microfissure n'est encore détectée. '

- Le domaine II, compris entre 10 et 40 % N/Na, ot seules les
microfissures de Type I sont présentes.

- Le domaine III, compris entre 40 et 70 % N/Na, oli des
microfissures de Type I et II coexistent. Le taux de croissance des
microfissures de Type I diminue.

- Le domaine IV, compris entre 70 et 100 % N/Na, ot 'on trouve
les trois types de microfissures. Dans ce domaine, la densité de
Type I diminue et le taux de croissance des Type II augmente.

La densité de microfissures de Type I décrit une courbe en cloche dont
le maximum se situe a environ 70 % de la durée de vie réduite.
La figure I-24 montre 1'évolution de la densité totale de microfissures (c'est
a dire la somme des différentes densités). Elle décrit aussi une courbe en
cloche dont le maximum est situé au méme point que pour les Types I. On
peut remarquer de plus qu'au passage entre le domaine II et III, le taux de
croissance global de la densité de microfissures ne varie pratiquement pas.
Cela veut dire que le taux de croissance du nombre de Type I, en fait, ne
varie pas. La diminution apparente observée dans la figure I-23 est la
conséquence du passage d'un certain nombre de microfissures du Type I en
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figure I-26 : Effet des éléments d'alliage sur le durcissement par solution

solide de l'austénite [87].
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Type II. Par contre, vers 75 % N/Na, lorsque la densité cumulée diminue, le
taux de génération des fissures de Type I diminue effectivement. Cela est di
a la localisation de la déformation plastique sur les fissures les p'us grandes.
La chute importante de la densité de Type I provient d'une part du passage
accéléré en Type II (dont le taux de croissance augmente fortement) et,
d'autre part, de l'absorption et la coalescence des microfissures de Type III
avec les microfissures de type inférieur.

A faible niveau de déformation plastique, seul la densité de
microfissures semble étre affecté. La figure I-25 [83] montre 1'évolution des
densités de microfissure & Aep/z = 4.10°4. On observe un comportement
globalement identique des diverses populations mais d'une maniére moins
marquée. La densité maximum de Type I, qui était d'environ 80/mm?2 2
Aep/2 =+ 4.103 est d'environ 60/mm?2 & Aep/z =+ 4. 104,

Une étude récente, effectuée par Bataille [84] & partir de ces résultats
expérimentaux, a permis de mettre en évidence l'importance de ces densités
de microfissures sur le niveauxd’endommagemeht du matériau. De plus,
I'application de la théorie de la percolation aux populations de
microfissures a permis de retrouver la loi empirique de Manson-Coffin [86].

Dans notre étude, nous reprendrons la technique de caractérisation de
I'endommagement de surface de Ramade et le modele de simulation
numérique de Bataille que nous modifierons au besoin pour les appliquer
au cas du 316L implanté a l'azote a l'air et en milieu corrosif.

2) - Influence de l'azote : élément d'alliage et implantation ionique

a) - Effet de I'azote en tant qu'élément d'alliage

- Durcissement par solution solide

Le durcissement de l'austénite par solution solide est visible pour
différents éléments sur la figure I-26 [87]. Un durcissement considérable est
obtenu de maniére générale dans les solutions solides interstitielles et
particulierement avec l’azote. Un durcissement plus modéré est obtenu
pour les éléments d’alliages substitutionnels.
Le durcissement des austénitiques serait d@ aux fortes interactions entre les
interstitiels et le coeur des dislocations (effet d'ancrage), le
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‘ figure I-27 : Déformation de surface d'un acier 316L a Agps2 = 6.6 194 ; a)
| Non implanté ; b) Implanté a I'azote [100].
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mouvement de celles-ci étant trés sensible aux distorsions du réseau

cristallin [88].

- Durcissement par précipitation
Le meilleur durcissement par précipitation est di a de fins précipités
répartis de maniére homogeéne au sein de la matrice. Cette précipitation
s'obtient notamment grace a l'azote, le carbone et le bore et l'aide
d'éléments nitrugénes et carburigénes (V, Nb, Ti) ainsi qu'un excés de

lacunes de trempe [89].

- Fatigue des aciers a 1'azote
De nombreux auteurs [90-93] attribuent la meilleure résistance a la
fatigue des aciers alliés a I’azote, a un allongement de la période d’amorgage,
d essentiellement & une déformation plus homogene grace aux
interactions dislocations-soluté. L’effet favorable du glissement plan des
dislocations sur la résistance a la fatigue a été démontré pour d’autres types

d’alliages cubique faces centrées [67, 94] ; celui de I'homogénéité de la -

déformation a été clairement décrit par Pelloux [95] et Mughrabi [96] dans
des articles de synthese.

b) - Effet de I'implantation ionique

Nous avons vu que le principal facteur qui influe sur la formation des
bandes de glissement et donc des microfissures, est l'irréversibilité du
glissement cyclique. Le taux d'irréversibilité est lié au glissement dévié, a
I'annihilation des dislocations, a la formation de défauts en surface et aux
effets d'environnement sur les marches de glissement (oxydation,
dissolution anodique).

C'est ainsi que des modifications de la composition chimique, des états
de contrainte ou des structures de défauts sont des approches traditionnelles
pour améliorer les propriétés de fatigue.

L'homogénéité et la réversibilité du glissement cyclique dans la région
proche de la surface peut étre contrdlée en faisant varier les interactions
avec l'environnement extérieur, et en contrdlant la formation des

dislocations mobiles.
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Tableau 1 : Fatigue Oligocyclique
Matériau ion Dose Encrgie Dure de Vie Aepn Observations Ref.
jons/cm? keV
- pas d'augmentation de la contrainte 3 saturation.
316 L N2+ 31017 180 + 8% 6.6 104 | - disparition des bandes de glissemnent. (100}
- précipitation de nitrure de chrome.
Cu Np+{ 31017 180 +50% 6104 - pas de variation de la contrainte A saturaton. 1100}
- forte diminution de la densité de microfissure.
Ti-24V N+ | 21017 100 oui 10-3-10-2 | - lignes de glissement plus homogénes. (101}
- précipitation de nitrures de titane (TiN,).
304 N+ ] 31017 3000 x25 3103 - disparition des lignes de glissement. (99)
Sur le matériau vieilli 6h 2 200°C :
4140 N7} 21021 100 non 3.2 103 - durcissement du maténiau (+12% Gsawration)- 98]
37104 - homogénéisation des surfaces de glissement.
1018 N+ | 21017 150 x 2 & faible 3.2 10-3 | - vieilli a 130°C. [102]
déformaton 5103 - inhibiton de endommagement de surface.
Tableau 2 : Endurance
Matériau Ion| Dose Energie Limite Observations Ref.
ions/cm? keV endurance
- Tres forte augmentation de la durée de vie. (103]
1018 S No+| 21017 150 10 % - Forte influence du vieillissement. [104]
- Fins précipités de FejgNy et présence de manensite 2 l'azote.
- Nitrures (FejgN2).
4140 S N7} 21021 100 30 % - Homogénéisation des surfaces de glissement. 98]
| . ) - Augmentadon de la réversibilité en compression.
Cu N+ | 51016 120 non - Suppression des lignes de glissement. [105)
Ni N2} 21017 150 21 % - Diminution du nombre et de 'amplitude des bandes de glissement. [ 106]
- Amorgage dans les bandes de glissement, propagation intergranulaire.
2017 Al Na+| 31017 80 non - Pas de modification de I'aspect de surface de I'échantilion. [100]
| Ti-6Al-4V N+ 1 21017 40 non - Amélioration en frottement-corrosion dans l'cau de mer. (107}
Ti-6Al-4V Na+| 21017 15 10 % - Amorgage sub-surfacique. [108}
- Influence de l'implantation plus faible pour les contraintes élevées.
Ti-24V N+ | 21017 100 5 % - Fins précipités de TiNy. {101}
- Disparition des extrusions.
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L'implantation ionique, par son effet d'irradiation, provoque de
nombreux déplacements des atomes dans un volume qui dépend de

I'énergie des ions incidents et de la température de l'échantillon. Une -

recombinaison partielle de ces défauts a lieu pour former des structures
complexes de dislocations (boucles, défauts d'empilement) [97] sur une
profondeur pouvant aller jusqu'a plusieurs ordres de grandeur de la zone
modifiée chimiquement.

Plusieurs études récentes (tableaux 1 et 2) [98-109], portant sur la fatigue
de matériaux dont la surface a été modifiée par faisceau d'ions, ont montré
que la durée de vie en fatigue pouvait étre améliorée par de tels traitements.
L'implantation d'atomes de faible taille (bore, azote, carbone) produit moins
d'effet que pour des atomes plus gros (cuivre, aluminium), spécialement a
faible dose. Généralement, un traitement thermique a la suite de
I'implantation pour former des précipités, est nécessaire pbur observer une
amélioration des performances en fatigue. Des implantations a fortes doses
(< 1. 1017 jons/cm?) donnent de meilleurs résultats [108].

Dans la plupart des expériences ol les performances de fatigue ont été
améliorées par l'implantation ionique, les phénomeénes de glissement en

surface sont homogénéisés ou méme supprimés (figure I-27), par la faculté

apparente de la zone implantée A bloquer l'émergence des bandes de
glissement qui se forment a cceur [100, 109]. Cet effet a été attribué a
I'augmentation de la dureté de la zone implantée (par solution solide ou et
précipitation) et & la modification du module d'élasticité et de 1'énergie de
faute d'empilement.

Le durcissement de la zone implantée semble avoir une influence sur

I'émergence des lignes de glissement a la surface. Ce durcissement peut
provenir de la formation d'une solution solide, ou de précipités, ou de
I'interaction des champs de contrainte des dislocations mobiles et des
défauts induits par l'implantation. Il en résulte une inhibition du
glissement des dislocations et de la formation des BGP [99, 101, 105, 109-114].
De plus l'augmentation de la limite d'élasticité dans la zone implantée
entraine une réduction de la déformation plastique a la surface [99, 101, 111].
Les contraintes de compression induites dans la zone implantée [115]
peuvent étre aussi élevées que la contrainte d'écoulement du matériau.
Elles réduisent la composante de cisaillement dans les plans de glissement
pendant la phase de traction du cycle de fatigue, mais la favorisent durant la
phase de compression. Cela se traduit par une augmentation de la durée de
vie en traction alternée [106] et une diminution en compression alternée.
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figure I-28 : Comportement en fatigue d'aciers Fe-12Cr (a), et Fe-18Cr (b) :
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V - Les mécanismes de fatigue-corrosion

1) - Introduction

Sous le terme fatigue-corrosion, il faut comprendre l'action conjointe
d'une sollicitation mécanique cyclique et d'un environnement plus ou
moins corrosif (air, solution aqueuse ...).

L'effet de ces deux modes d'endommagement ne peut généralement
pas étre décrit simplement par la superposition des dommages occasionnés
par la fatigue et la corrosion. Dans la plupart des cas, il existe un réel
phénomene de synergie qui a pour effet de réduire de maniére trés sensible
la durée de vie de certains matériaux. Quelques études (par exemple [116,
117]) montrent méme que la limite de fatigue disparait en milieu corrosif
(figure 1-28). D'un autre coté, la stabilité d'un matériau vis a vis d'un milieu
corrosif peut étre fortement perturbée par l'application d'une contrainte
cyclique ou non. Dans le domaine de la fatigue-corrosion un historique a été

réalisé par Duquette [118].

Du fait de la forte interaction entre ces deux modes
d'endommagement, les mécanismes fondamentaux régissant la rupture
d'un matériau en fatigue-corrosion restent encore mal compris. En fatigue-
corrosion, les parametres mécaniques (amplitude et vitesse de
déformation ...) et électrochimiques (potentiel, pH, concentration en
chlorures ...) sont fortement interdépendants. Malgré cela, une bonne
compréhension des mécanismes de la fatigue-corrosion doit nécessairement
passer par une étude approfondie des mécanismes de fatigue et des
phénomenes électrochimiques. ‘

Nous passerons donc en revue les mécanismes proposés dans le cas de
la fatigue a l'air des matériaux cubique faces centrées puis les différents
mécanismes proposés pour décrire les phénoménes observés en fatigue-
corrosion. Une place prépondérante sera prise par les études antérieures de
fatigue et fatigue-corrosion du 316L.
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2) - Mécanismes et modéles

Les premiers travaux consacrés a la fatigue-corrosion [116, 119] portent
sur une assez grande variété d'alliages essentiellement en fatigue
endurance. Certains ont méme montré la disparition de la limite
d'endurance en milieu corrosif. L'amorgage prématuré des fissures était
expliqué par la formation de piqfres.

Par la suite, des modeles reposant sur la dissolution anodique ont été
proposés. Duquette [120] mit en évidence I'existence d'un courant critique
de corrosion en dessous duquel il n'y avait plus de fatigue-corrosion
(figure I-29). Comme Uhlig [121], le modele repose sur la dissolution des
marches de glissement. Il suppose qu'au moment de l'inversion de la
déformation, une quantité suffisante de métal a été dissoute de maniére a
créer une "microfissure” (figure 1-30). On peut voir dans ces études la
premiere approche du phénoméne de synergie de la fatigue-corrosion : les
sites déformés (bandes de glissement) constituent des zones anodiques vis a
vis du métal avoisinant. Cela conduit a la dissolution préférentielle du
métal dans cette zone qui devient alors un site d'intensification de la
contrainte et donc du glissement [122].

Les modeles de dissolution anodique peuvent aussi s'appliquer aux
alliages recouverts d'un film passif [123-126]. IlIs reposent alors sur la
compétition entre les cinétiques de dépassivation mécanique (rupture du
film passif), de repassivation électrochimique et de dissolution anodique.

Outre ceux reposant sur la dissolution anodique, d'autres modeles
prennent en considération l'effet de fragilisation par I'hydrogéne qui existe
dans les alliages cc et dans certains alliages cfc (aluminium) [127, 128].

D'une maniére générale tous ces mécanismes font ressortir
I'importance du courant de dissolution anodique (ou cathodique) et posent
la question de savoir ou se passe la dissolution et quelles sont les valeurs
locales du courant.

Enfin certains auteurs proposent des mécanismes basés sur
I'abaissement de 1'énergie de surface du fait de l'adsorption d'espéces
chimiques [126, 129-132]. Si I'action du milieu corrosif sur I'amorgage des
fissures n'est pas encore clairement définie, en revanche il a été clairement
montré l'action d'espéces adsorbées en fond de fissures sur la diminution de

I'énergie de surface.
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figure I-31 : Corrélation entre le courant de corrosion Jr et la taille des
microfissures [133].
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La diversité des types de sollicitation mécanique (traction-compression,
contrainte ou déformation imposée, flexion-rotative, etc.) rend difficile la
comparaison des résultats entre les diffcrents auteurs. De plus, des couples
matériau/milieu peu différents peuvent amener & des conclusions tres
différentes. Ainsi des résultats obtenus sur des aciers inoxydables montrent
que le milieu corrosif peut intervenir soit sur l'amorgage soit sur la
propagation des fissures selon le type d'alliage.

Parmi les études de fatigue-corrosion, peu se sont attachées a contréler
et mesurer les parameétres électrochimiques. Parmi celles-13, toutes ont
signalé l'importance de contrdler le potentiel électrochimique de
I'échantillon tout au long de l'essai (fatigue-corrosion sous maintien
potentiostatique). De trés belles études ont montré ainsi l'importance des
parametres mécaniques et électrochimiques sur les valeurs de courant de
corrosion mais aussi la possibilité de détecter des phénoménes
microstructuraux tels que la formation de lignes de glissement ou de
microfisures par l'intermédiaire des transitoires de courant [133-137].
Magnin, Coudreuse et Lardon observent (figure I-31), entre autre, que
I'accélération du processus de fissuration est 1ié a I'augmentation des pics de
dissolution cyclique dont I'amplitude croit avec la vitesse de déformation.

De telles études sont trés intéressantes pour observer les premiéres
phases de I'endommagement d'un matériau et l'influence des parameétres
expérimentaux tels que la vitesse et I'amplitude de déformation. Par contre
a partir du moment ol les microfissures se forment, les couplages

galvaniques mis en jeux sont faussés du fdit que le potentiel de 1'éprouvette .

est imposé.
L'amélioration des techniques électrochimiques permet aujourd'hui

de suivre des essais de fatigue-corrosion en enregistrant les variations fines
du potentiel. Toutefois l'analyse des transitoires de potentiel est trés
délicate. Nous montrerons que cette technique est trés sensible et permet de
suivre pratiquement toute 1'évolution de I'endommagement du matériau

en fatigue-corrosion oligocyclique.

L'effet de l'azote sur la résistance a la fatigue-corrosion est la aussi
controversé. Dans le cas d'un 316 en milieu NaCl 3% [138], la limite
d'endurance est supérieure pour l'acier a l'azote par rapport a l'acier
standard. La chute de la limite d'endurance entre l'air et le milieu corrosif
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figure I-32 : Courbe d'endurance d'aciers 317L et 317LN en milieu eau
potable [139].
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est moins importante pour l'acier a l'azote, alors qu'aucune amélioration
significative n'est trouvée pour un acier 304 a4 haute teneur en azote. La
figure I-32 montre quant a elle une forte amélioration dans le cas d'un acier

3171 [139].
VI - Conclusion

I1 est maintenant admis que l'amorgage et la propagation des fissures
sont treés sensibles aux effets d'environnement. L'effet du milieu corrosif
apparait généralement sur des inhomogénéités de la surface. Les extrusions
et intrusions ainsi que les microfissures formées au cours des cycles de
fatigue sont alors des sites privilégiés pour l'attaque du milieu corrosif.

Nous avons pu voir que l'implantation ionique modifie la plasticité
des surfaces traitées et notamment I'émergence des bandes de glissement.
De plus, sous certaines conditions opératoires, ce traitement peut améliorer
les propriétés de piqtiration du matériau.

I est donc intéressant d'étudier I'influence de ce traitement de surface
sur l'évolution de l'endommagement de surface via les densités de
microfissures en étroite relation avec la microstructure. De plus, une
modification du comportement des microfissures permettra de mieux
appréhender les mécanismes de fatigue-corrosion. )
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Chapitre II

Caractérisation physico-chimique
du 316L implanté

Tout, dans le sujet qui nous intéresse, se rapporte a des considérations
de surface : la fatigue oligocyclique avec I'étude des microfissures et leur
propagation de surface, la corrosion et l'implantation ionique. Il est donc
important de caractériser cette surface le plus précisément possible. Pour
cela nous avons utilisé un certain nombre de techniques classiques mais
aussi développé des analyses a partir de techniques récentes (Microdureté de
matériau revétu, Diffraction des Rayons X sous Incidence Rasante).

Nous nous sommes donc attachés a définir la surface du matériau
implanté d'un point de vue microstructural (SDL, diffraction des rayons X,
Mossbauer), d'un point de vue mécanique (microdureté Knoop) et d'un
point de vue électrochimique (courbes potentio-cinétiques)

Nous présenterons dans un premier temps les caractéristiques -

classiques du matériau, les spécificités techniques de l'implantation ionique
et les différentes techniques d'analyse, pdur ensuite les appliquer a I'étude
du 316L implanté. Nous avons cherché a comprendre l'effet de deux
paramétres de I'implantation qui sont la dose d'azote implanté et le flux
d'ions (courant d'implantation) afin d'essayer d'optimiser le traitement vis
a vis de son application en fatigue-corrosion.

Chapitre 11  Caractérisations
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I - Présentation du matériau et de I'implantation ionique.

1) - Le matériau

L'alliage 316L (Z2CND18-12) est un acier inoxydable austénitique,
élaboré par C3F a Firminy et fourni par I'IRSID (centre de recherche
d'Unieux). Le 316L utilisé, dont la composition chimique en poids est
indiquée dans le tableau II-1, provient d'une billette dans laquelle seule la
périphérie a été utilisée, afin d'avoir une bonne homogénéité de
composition et de structure, d'un échantillon a l'autre.

C Mn Si S Ni Cr Mo N Fe
0,023 11,876 | 0,386 | 0,002 | 12,03} 17,59 | 230 | 0,072 | 34,47
Tableau II-1

Les ébauches prélevées dans le sens long sont hypertrempées a 1050°C.
L'analyse métallographique révele des grains isotropes de diamétre moyen
dg = 50 um. Les échantillons sont polis mécaniquement jusqu'a 1 um.

Les caractéristiques mécaniques conventionnelles sont indiquées dans
les tableaux I1-2 et I1-3.

Température Rpo,1 % Rp 02 % Rp 1% Rm
20°C 222 MPa 230 MPa 246 MPa 556 MPa
Tableau II-2
A Z Zy Ethéo Ka
64 % 83 % 487 MPa | 195600 MPa| 275 MPa

Tableau I1I-3
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figure II-1 : Schéma de principe d'un implanteur multi-ions.
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2) - L'implantation ionique

L'implantation ionique a été effectuée par Nitruvid (Fraisses) sur un
appareil Spire. Cette installation (figure II-1), équipée d'un séparateur
magnétique, permet de choisir le type d'ion que I'on veut implanter.

Les parametres d'implantation invariant durant toute cette étude sont

les suivants :

le type d'ion : Nyt
I'énergie d'implantation 80 keV

la température <70°C

le vide 2. 106 torr

Les éprouvettes sont, bien entendu, implantées une fois polies, et
testées dés que possible, afin d'éviter tout phénomene de vieillissement.

Les éprouvettes et échantillons sont positionnés sur un plateau
tournant faisant un angle de 45° par rapport au faisceau d'ions. L'angle du
plateau a été choisi de maniére a obtenir le méme type d'implantation
(dose, flux) pour des échantillons positionnés horizontalement et
verticalement. Le plateau refroidi permet une bonne évacuation de la
chaleur. La température ne dépasse pas 70°C dans les échantillons.
L'espacement entre les éprouvettes (verticales) est calculé de fagon a ne pas
avoir d'ombre portée sur les éprouvettes avoisinantes.

Le probléme principal que nous avons rencontré, est celui de la
reproductibilité des implantations. Il semble que cela soit étroitement lié a la
qualité du vide résiduel. En effet, une quantité trés faible d'éléments tels que
le soufre ou le carbone, dans le vide résiduel, suffit & polluer de maniére
non négligeable la surface des échantillons traités.

55

Chapitre II - Caractérisations




II - Les techniques de caractérisation

De nombreuses études tentent d'identifier les phases générées a partir
de l'implantation d'azote [140-143]. L'analyse élémentaire des échantillons
et la détermination de l'état chimique de 1'azote peuvent étre obtenues par
différentes techniques spectroscopiques. L'analyse de la zone implantée (250
a 300 nm) ameéne généralement a détruire progressivement la surface par
pulvérisation. Pourtant, certaines techniques permettent une analyse non
destructive. Ainsi, la Diffraction des Rayons X sous Incidences Rasantes,
nous permettra d'identifier le type de phase rencontrée dans la zone
implantée.

L'analyse par spectrométrie Mossbauer ne sera pas développée dans ce
chapitre. Le lecteur pourra, s'il le désire, consulter les résultats et analyses
}obtenus sur les.Aéchantillons implantés a travers deux articles [144, 145].

Nous retiendrons de cette technique le fait qu'aucune phase magnétique

n'est présente a la surface des échantillons implantés. Cela élimine un bon
nombre de nitrures de fer et surtout la martensite souvent observée sur le
304 implanté a l'azote.

1) - Spectrométrie a décharge luminescente (SDL)
(GDOS : Glow Discharge Optical Spectroscopy)

Parmi les méthodes d'analyse disponibles, peu sont réellement
adaptées au contrdle industriel, car difficiles & mettre en ceuvre. Une
solution intéressante est apportée par la spectroscopie d'émission optique
utilisant une source a décharge luminescente.

C'est a partir de 1960 que différents auteurs ont commencé a présenter
les possibilités d'analyse liées & la décharge luminescente. Les premidres
applications industrielles sont bien plus tardives [146] (1968), et leur réel
développement, en tant que techniques d'analyse de surface, revient 2
R. Berneron [147] de I'IRSID en 1971.

La SDL met en ceuvre des phénomeénes lumineux liés au passage d'un
courant électrique dans un gaz a basse pression. Le matériau a analyser est
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utilisé comme cathode d'un tube a décharge de géométrie particuliére et de
faible volume. Lors de la pulvérisation cathodique des atomes, des électrons
et des ions arrachés a I'échantillon pénetrent dans le plasma et subissent
une excitation par chocs électroniques et collisions de seconde espéée. Le
plasma obtenu est plus dense : sa composition ainsi que son émission
spectrale sont a chaque instant représentatives de la couche pulvérisée.
L'érosion étant généralement homogene et progressive, il est possible
d'enregistrer les variations des intensités du spectre en fonction du temps
d'érosion. La vitesse d'érosion reste constante sur des temps trés longs dans
le cas d'un matériau homogene, ce qui permet, dans certains cas, de relier le
temps d'érosion a la profondeur analysée.

Tous les éléments sont théoriquement analysables par cette méthode,
avec des sensibilités variables. Les limites de détection sont souvent trés
basses et comparables a celles du SIMS. Le signal électrique prélevé a la
sortie des photomultiplicateurs peut étre amplifié puis visualisé. On obtient
alors, sur le méme graphique, l'intensité lumineuse pour les éléments
choisis en fonction du temps d’érosion.

Compte tenu de sa facilité de mise en ceuvre et de sa sensibilité) les
performances de la spectrométrie & décharge luminescente sont
remarquables pour des couches d’épaisseurs comprises entre 20 nm et
200 pm. Son application est donc toute indiquée dans le cas d'études de

surfaces implantées.
Toutefois, la SDL ne permet pas de connaitre la structure des couches

analysées, et pour cela il est nécesSaire d’utiliser des méthodes.

complémentaires. Dans notre cas, nous avons utilisé la spectrbmétrie
Mdssbauer et la Diffraction des Rayons X A Incidences Rasantes.
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2) - Diffraction des Rayons X sous Incidences Rasantes
(GIXD : Grazing Incidence X-ray Diffraction)

La diffraction des rayons-X sous incidences rasantes est une technique
récente, développée pour permettre une caractérisation non destructive des
structures dans un faible volume a la surface des matériaux.

Elle se distingue de la diffraction “classique” par la valeur treés faible de
I'angle entre le faisceau X et 1'échantillon étudié. Cette technique a été
jusqu'a présent essentiellement développée par Arnaud et Brunel dans le
domaine des matériaux métalliques [23, 148, 149].

Du fait que la valeur de l'indice de réfraction des solides dans le
domaine de fréquences des rayons X est inférieure a 1, il se cré une réflexion
spéculaire (quasi-totale) a la surface, pour des angles d'incidence de quelques
dixiéme de degrés [150]. .-

A de tels angles, I'onde X pénetre & une trés faible profondeur
(quelques nanometres, dépendant du matériau et de la longueur d'onde X
utilisée), et plus de 98 % du faisceau est réfléchi par les couches
superficielles [151]. En plagant I'angle d'incidence a la valeur critique de
réflexion O, et en I'augmentant pas a pas, on peut explorer des couches de
profondeur croissante et analyser leur composition chimique et leur
structure cristallographique a l'aide d'expériences de fluorescence ou de
diffraction.

Une telle technique a été utilisée pour étudier la croissance de films
épitaxiés sur monocristal, avec un enregistrement tridimensionnel de la
distribution spatiale des raies réfléchies par l'interface, et diffractées par le
film [152]. De plus, cette technique permet, par l'augmentation successive de
I'angle d'incidence, de réaliser une cartographie en profondeur des
différentes phases présentes dans 1'échantillon [153].

Du fait de la faible valeur de I'angle d'incidence du faisceau incident, il

se produit un phénomene de réfraction qui est responsable d'u;i écart entre

les valeurs des angles de diffraction observés et théoriques. Dans le cas
d'une analyse de phase cela ne pose, en pratique, pas de probléme car les
écarts ne sont jamais trés importants. Aucune étude ne porte d'ailleurs
beaucoup d'attention a ce phénomeéne. Nous avons toutefois développé les
calculs théoriques qui nous permettent d'obtenir la profondeur diffractée en
fonction de l'angle d'incidence tenant compte des effets de réfraction.
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Dans notre étude, nous nous sommes intéressés particulietrement aux

effets de réfraction qui vont nous permettre d'avoir des informations sur la

distribution de l'azote, ainsi que des défauts dans la zone implantée.

a) - Montage et caractéristiques

La figure II-3 schématise le montage utilisé. Le générateur de rayon X
est fixe, faisant un angle ¢ avec la surface de I'échantillon. Le détecteur est
mobile et balaie la plage d'angle désirée. La longueur d'onde utilisée est la
raie Koo du Cobalt (0,17893 nm).

b) - Ajustement et calibration

L'ajustement de l'angle d'incidence @, & une valeur proche de I'angle
critique de réflexion spéculaire 0¢, dépend du positionnement précis de
I'échantillon dans le plan de référence. Pour cela, l'échantillon est
positionné de manitre A obtenir, pour ¢ = 0, une intensité au niveau du
détecteur égale a la moitié de l'intensité du faisceau initial.

De plus, 'objet de ce travail étant de se situer a proximité de l'angle
critique et au dessus, il est nécessaire de définir expérimentalement de
maniére précise la valeur de l'angle critique. La bonne concordance de la
valeur expérimentale et théorique est une preuve de la bonne qualité du
positionnement.

¢) - Angle critique de réflexion totale

- Détermination théorique
Depuis les premiers travaux de Compton, on sait que l'indice de
réfraction d'un solide pour les longueurs d'onde voisines de I'Angstroem
est inférieur & 1. 1l existe alors un angle limite d'incidence ¢, au-dessous
duquel la totalité de l'onde incidente est réfléchie. La loi de Descartes :

COS Oj =N COS Or
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figure II-5 : | Détermination expérimentale de I'angle critique de réflexion

spéculaire.
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qui définit la déviation du faisceau (figure II-4) A l'interface entre deux
milieux, permet d'obtenir la valeur de l'angle critique. Celui-ci est défini

lorsque l'équation n'a plus de solutions réelles :
cosOc=n

L'indice de réfraction dans le cas des rayons X est trés peu différent de 1
et on peut donc effectuer un développement limité. On a alors :

o =1-2n

ol 1’ est la partie réelle de l'indice de réfraction # (avecn =1 + n' + in").

- Détermination expérimentale
Pour déterminer la valeur expérimentale de l'angle critique; le
faisceau est positionné a différentes valeurs d'angle « autour de la valeur
supposée, et le détecteur enregistre le faisceau réfléchi sur quelques degrés
autour de Q. 1l faut ensuite représenter l'intensité globale du pic obtenu en
fonction de « (figure II-5). 0tc est alors déterminé en prenant le point

d'inflexion de la courbe. Il faut remarquer que la valeur ainsi obtenue est en
parfaite concordance avec le calcul théorique.

d) - Profondeur de diffraction en incidence rasante

Le faisceau X peut étre considéré comme une onde plane
électromagnétique non polarisée, d'incidence « sur la surface d'un-
matériau d'indice de réfraction n.

E(x,z) = A(0) . exp i.<(mt - %?).n{x COS O,y + Z Sin a,]>

Lorsque l'incidence est trés faible, la polarisation n'intervient pas, ce
qui simplifie considérablement les équations de continuité. L'onde
transmise est décomposée en deux parties : une racine réelle R(a), et une

racine imaginaire J(a), avec la relation :
sin o = -I]{(R(a) -1J(0))

et
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l'angle d'incidence rasant pour a) le fer ; b) le 316L.
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E(x,z) = A(a) . exp (- 2{9](&) z) . exp (i ot - i 27135 cose. . X - i 2}%1 R(o) .z

Il faut considérer deux domaines, suivant que l'angle d'incidence est

inférieur ou supérieur a Q.
Pour & < Oy, il apparait une onde réfléchie dont l'intensité est

égale a celle de l'onde incidente. La partie imaginaire de l'onde transmise
J(a) augmente, tandis que sa partie réelle diminue trés rapidement. L'onde
est alors évanescente et sa propagation se fait presque parallelement a la

surface.
Pour 0. >> O, J(0) devient trés faible et l'onde transmise se

propage dans la direction de l'onde incidente. Le terme d'atténuation peut

étre remplacé par :

P 2.7(o)

ol 7(@) est la profondeur d'atténuation, qui s'exprime par :

Les parametre n’ et n” sont liés a la densité électronique du matériau
NZ et au coefficient d'absorption linéaire [ :

n'=--.€ A NZ

mc2 27
i n“:l_u et m-_—N'_Z__.p
| 41 A
J A propos du 316L sous un faisceau X KaCo
1 Le faisceau X ; Le316L:
f Z=262
| A =0,17893 nm A =563
| : pP=79
Wp=1174
J Valeurs calculées
n' = -3,186 10- | n"=1,3210%
o = 0,457°

0 0,2 03 04 05 0,6 07 08 1 1,5 3
(o) 2 24 3{7 38 73 99 123 167 268 556
(nm)
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figure I1-7 :

Angle (26) .

" Effet de réfraction sur la raie (111) austénitique du 316L.
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La figure II-6 présente I'évolution de la profondeur de pénétration du
faisceau en fonction de son angle d'incidence. On peut voir la trés nette
chute de la pénétration a l'approche de l'angle critique. En dessous de
I'angle critique, la profondeur de pénétration n'évolue pratiquement plus,
il est donc inutile de se situer en dessous de cette valeur.

e) - Effet de réfraction

La figure II-7 présente les spectres de diffraction en 26 du pic (111) de
l'austénite pour différentes valeurs de I'angle d'incidence.
On peut remarquer que :

- L'intensité du pic (111) de l'austénite décroit
régulierement avec la diminution de l'angle d'incidence 0.

- La variation de la position de I'angle de diffraction est
trés nettement visible. Lorsque & diminue, le pic se décale vers les fortes
valeurs en 26, pour revenir rapidement a sa position d'origine lorsque @
devient inférieur & O, Globalement, ce phénomene est en accord avec la
théorie. Pourtant, il existe un léger écart avec les valeurs calculées. L'écart
entre les deux courbes peut étre annulé en faisant intervenir, d'une part un
coefficient de correction sur la position de l'échantillon, et d'autre part en
considérant que la densité du matériau n'est pas constante dans la région
proche de la surface de l'échantillon. Névot [154] utilise d'ailleurs cette
technique pour étudier des verres silicatés dont la densité de surface peut,
suivant leur composition, augmenter ou diminuer a la suite du polissage.
En effet, nous l'avons vu, l'indice de réfraction est directement lié a la
densité électronique du matériau, c'est a dire a sa densité, le rapport Z/A
étant en effet peu sensible aux variations de composition.

n'=-—9i.—7i.N.Z.p
mc?2 2% A

L'analyse de l'effet de réfraction permet d'apprécier le pouvoir
réfléchissant d'une surface et donc de savoir si effectivement on se trouve
en conditions de diffraction sous incidences rasantes.

Cette technique d'analyse est, nous allons le voir, particuliérement
bien adaptée a l'étude de la microstructure de surfaces planes.
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3) - Microdureté des matériaux revétus

a) - Introduction

L'essai de dureté constitue, sans doute, la plus ancienne des pratiques
expérimentales de caractérisation mécanique des matériaux. Pourtant, il
reste un sujet d'actualité tant son interprétation est rendue difficile par les
multiples parametres qu'il met en jeu.

On définit généralement la dureté d'un corps comme étant la
résistance mécanique qu'il oppose a la pénétration d'un autre corps plus
dur (I'indenteur). Cette définition illustre bien la nature vague de la notion
de dureté.

Les propriétés mécaniques liées aux valeurs de dureté dépendent, bien
sar, de la géométrie de l'indenteur, mais aussi d'une dualité entre la nature
du matériau et le mode opératoire.

Ainsi, l'utilisation d'un indenteur pointu dans les aciers, fournit
essentiellement des informations sur la plasticité du matériau, alors qu'un
indenteur plat donne plutét des caractéristiques d'élasticité. De méme, en
fonction de la vitesse de pénétration de l'indenteur, les informations
portent sur I'élasticité, la plasticité ou le fluage du matériau. Dans le cas des
matériaux fragiles, du fait du réseau de fissures qui se forme sous charge, la
valeur de dureté se rapproche d'un mesure de ténacité.

Il est possible de voir, a travers ces quelques exemples, le potentiel
d'informations qui peut étre obtenu a partir des essais de dureté. De plus,
leur facilité de mise en ceuvre et leur caractére quasi-non-destructif leur
ouvrent un champ d'applications trés vaste. En contre-partie,
l'interprétation est trés délicate. Les premiers travaux scientifiques datent
du début du siécle avec Brinell, mais l'essai de dureté reste aujourd'hui un
domaine trés ouvert. Parmi les problémes peu traités, celui des matériaux
revétus occupe une place prépondérante du fait du développement
important de-leurs applications dans l'industrie.

Il faut définir trois domaines de dureté en fonction des charges
utilisées :

la macrodureté, pour des charges supérieures 2 10 N (essais Brinell,
Rockwell).
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la microdureté, pour des charges comprises entre 0,1 et 10 N (essais
Vickers, Knoop). Ce domaine de dureté est de loin le plus utilisé pour
caractériser les matériaux revétus. Dans ce domaine il existe un effet de
taille d'empreinte qui se traduit généralement par une augmentation de la
valeur de dureté lorsque la taille de l'empreinte diminue. Nous
reviendrons sur ce phénomene par la suite.

la nanodureté, pour des charges de l'ordre de 10 UN & 5 mN (essais
Berkovich). Cette nouvelle technique trés sophistiquée, est encore
difficilement exploitable.

La définition retenue aujourd’hui de la valeur de dureté d'un
matériau est la suivante :

Force appliquée
Surface projetée de l'empreinte

Dureté =

Dans le cas des essais Knoop, le diamant fait une empreinte en forme
de losange dont les angle aux sommets font respectivement 172,5 ° et 130°
pour la grande et petite diagonale. La surface projetée de I'empreinte est
donc égale a :

s=1 fangP
2 tanga

et donc:

Hg=14228 . £
D2
D étant la grande diagonale de l'empreinte en um et P la charge
appliquée en kgf.

A l'expression de la dureté en D il est toutefois préférable dans le cas
des matériaux revétus de choisir l'expression en h (profondeur de
I'empreinte). Dans le cas de la microdureté Knoop, le rapport D/h est de
l'ordre de 30, ce qui rend ce type d'indenteur trés intéressant dans I'étude
des matériaux revétus
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La mesure de dureté sur matériaux revétus se fait essentiellement
suivant la normale a la surface. Cette fagon de procéder pose le risque de
voir la valeur de dureté obtenue affectée par la présence du substrat. Jusqu'a
présent, l'utilisation de la régle empirique du dixiéme (profondeur de
I'empreinte 10 fois plus faible que 1'épaisseur du film) permettait d'avoir,
dans certains cas, une bonne approximation de la dureté du film, mais, les
films étant de plus en plus minces, il devient difficile de respecter cette
régle. Pour cela, un certain nombre de travaux sur les matériaux revétus
tentent de décomposer les valeurs de dureté globale, en contributions de
dureté du film et du substrat. Ces modeles sont appelés modéles composites.

b) - Effet dela taille d'empreinte

S'il est bien établi qu'a l'échelle macroscopique la pression
d'indentation ne varie pas avec la charge appliquée, c'est a dire que la
dureté ne varie pas avec la charge appliquée, on sait que ce n'est
pratiquement jamais vrai lorsque la taille de I'empreinte devient faible. Il
s'agit d'un probléme encore mal compris, et le développement des essais de
dureté sous faibles charges a renforcé I'étude de ce phénomene.

Dans certains cas, on observe une diminution de la dureté avec la
taille d'empreinte. Cet effet est attribué a l'influence des vibrations ou a
I'adoucissement du matériau en surface. Dans le cas beaucoup plus courant
ol la dureté augmente avec la diminution de la taille d'empreinte, les
variations des propriétés mécaniques en surface sont mises en cause
(écrouissage d au polissége, ségrégation chimique, formation de film
d'oxyde). Il faut noter que ces phénomeénes reviennent a considérer un
matériau revétu. Finalement, quelques auteurs ont suggéré un retour
élastique du diametre de I'empreinte, non proportionnel a sa taille, ou bien
que l'erreur expérimentale de lecture introduisait une erreur systématique
et, donc, proportionnellement plus grande pour les petites empreintes.

Devant la difficulté d'apporter une signification physique a ce
phénomene, des tentatives de représentation empirique ont été faites.
L'une est basée sur une loi des puissances ou loi de Meyer, 1'autre propose
de représenter 1'évolution de la dureté en fonction de l'inverse du diameétre
d'empreinte. Plusieurs variantes autour de ces approches ont été bien
entendu proposées.
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- Indice de Meyer ou indice d'effet de taille

Lorsque la dureté varie avec la taille de I'empreinte, la relation :

P.= adf'Z

1 1

ne peut plus directement étre appliquée. Une modification introduite
dans la relation de Meyer permet de relier tout de méme la charge a la taille
de I'empreinte par la relation :

, 4,172
Pl =a d i
En introduisant l'expression dans la définition de la dureté, il vient :
,n-2
H;=qd’;

dans laquelle # désigne l'indice de Meyer, ou l'indice d'effet de taille
d'empreinte (ISE).

Si n > 2, la dureté diminue lorsque la charge d'essai diminue ;
Si n < 2, la dureté croit lorsque la charge diminue ;
Si n =2, la dureté est indépendante de la charge appliquée.

En pratique, n est obtenu en représentant en échelle bilogarithmique la
charge en fonction de la taille d'empreinte : | '
LogP;=nLogd’;+Loga’
La relation de Meyer exprime mathématiquement la variation de la
charge en fonction de la taille d'empreinte et caractérise un matériau par un
indice n. Mais elle ne permet pas de résoudre le probléme qui consiste a

associer au couple Pj, d'j mesuré, le couple P;, dj nécessaire pour calculer la
dureté intrinseque Hg du matériau.
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figure II-8 : Schéma ‘présentant l'effet de la taille d'empreinte sur la
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- Méthode de la droite H = f (1/d)

Cette méthode trés simple consiste a exprimer la dureté par la relation
empirique :
H;=H,+ E.
d i

La représentation de la dureté se fait alors en fonction de l'inverse de
la diagonale de l'empreinte ou mieux, dans le cas de matériaux revétus, en
fonction de l'inverse de la profondeur d'empreinte. On obtient alors une
évolution linéaire de la dureté.

La figure II-8 schématise une telle représentation. Il apparait nettement

" que lorsque la charge tend vers l'infini, la valeur 1/d ou 1/h tend vers zéro.

Par extrapolation des valeurs expérimentales, on obtient alors une valeur
de dureté a l'ordonnée a l'origine que l'on définit comme la dureté
intrinséque du matériau H°.

Dans le cas de matériaux revétus (film plus dur que le substrat), on
peut observer (figure II-8) une évolution de la dureté suivant deux
segments de droite. Dans la partie I, la dureté du matériau résulte d'un
mélange de la dureté du substrat et de celle du film, et dans la partie I, seule
la dureté du film est mesurée. En extrapolant la portion de droite ‘de la
partie II pour les charges infinies, il est alors possible de définir une dureté
intrinseque du film (H . ‘

Différents modeles, basés sur la loi des mélanges, ont été proposés. Ils
rendent compte, avec plus ou moins de succes, de I'évolution de la dureté
avec la charge des matériaux revétus. Nous en avons présenté une rapide
revue bibliographique en annexe.

La pente B’ de la premigre portion de droite, fait 'objet de nombreuses
études et modeles (développés en annexe). Dans la majorité des cas, B’ est
relié a la différence de dureté intrinséque entre le film et le substrat et a
I'épaisseur du film. Aucun de ces modeles n'est satisfaisant, notamment en
ce qui concerne la transition entre la dureté de la partie I et celle de la
partie I.
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figure II-9 : Représentation des diverses caractéristiques électro-
chimiques sur une courbe intensité-potentiel typique d'un
acier en milieu neutre.
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Nous utiliserons néanmoins le modele de Jonsson (voir en annexe),
basé sur le rapport des surfaces entre le substrat et le film, qui se résume en
I'application de la formule :

o o [Bc.-B
H¢=Hs+|2c 28
f ’ (Z.C.e)

o C est un coefficient compris entre 0,5 et 1, dépendant de la
géométrie de I'empreinte et qui traduit le caractere ductile ou fragile du
film ; lorsque le film se comporte plastiquement en épousant la forme du
substrat dans I'empreinte, le coefficient prend la valeur 0,5, par contre, si le
film a un caractere fragile, C vaut 1. La variable e représente 'épaisseur du

film qui dans notre cas est évaluée a environ 0,25 pm.
Bg et B¢ représentent respectivement les pentes des droites liées au

substrat et au composite (implanté), et H %, H°f les duretés intrinséques
respectivement du substrat et du film.

4) - Caractérisation électrochimique

Pour caractériser d'un point de vue électrochimique notre matériau,
qu'il soit vierge ou implanté, nous avons effectué, dans un premier temps,
des mesures de potentiel d'abandon (potentiel libre, noté Ep) et le tracé des
courbes intensité-potentiel a vitesse de balayage ‘contrdlée, dont la
description de la techniqué a largement été développée au paravant [155].

Nous avons, de plus, réalisé des observations en microscopie optique
et électronique a balayage, qui nous ont donné des renseignements sur la
densité et la morphologie des piqfires.

La courbe intensité-potentiel, sans effets mécaniques, en milieu
neutre, schématisée sur la figure II-9, présente différents domaines :

- Pour E < Eg, un domaine dans lequel prédomine
des réactions cathodiques soit de réduction de l'oxygeéne soit de
I'hydrogene, soit les deux.
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- Pour Eg < E < Erp, un domaine de passivité stable
dont la borne supérieure est déterminée a partir du potentiel de
repassivation des piqfires (courbe retour).

- Pour Ep < E < Ep, un domaine de passivité
instable dans lequel les piqfires n'apparaissent pas, mais si elles
préexistent, alors elles se propagent. Ep est le potentiel
d'amorgage des piqfires.

- Pour E > Ep, les piqlres s'amorcent et se
propagent.

Dans nbfre étude, les essais sont réalisés a l'aide d'une cellule
standardisée Tacussell en milieu désaéré. La surface de l'échantillon
exposée 2 la solution est de 1 mma2. La solution corrosive est composée de
NaCl a 30 g/l et pH = 6,5. La vitesse de balayage est fixée 2 900 mV/h et
l'essai est stoppé dés que l'intensité atteint 103 pA/cm?2. Nous avons utilisé
comme référence une électrode au calomel saturé (noté ECS).

~ Avant de débuter l'essai, 1'échantillon est polarisé quelques minutes a
-700 mV/ECS, afin d'éliminer toute traces de films d'oxyde qui auraient pu
se former. Le potentiel libre est ensuite enregistré pendant 2 heures. Puis
aprés un nouveau passage a -700 mV, la courbe intensité-potentiel est
enregistrée.
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II - Application a I'étude du 316L implanté

Dans le but d'optimiser les parameétres d'implantation vis a vis des
propriétés microstructurales, mécaniques, et électrochimiques, il nous a
semblé intéressant de faire varier deux types de parametres : la
concentration en azote par l'intermédiaire de la dose d'azote, et le temps
d'implantation, grace au courant d'implantation qui définit le flux d'ions
implantés. Ces deux parametres ont, semble-t-il, une influence importante
sur I'équilibre des phases formées par implantation ionique dans le 316L.

Nous présenterons dans une premieére partie les résultats des

. caractérisations du 316L implanté a différentes doses pour un courant

d'implantation donné, puis dans une seconde partie I'effet du courant
d'implantation pour une dose donnée.

Les techniques d'investigation sont celles présentées dans la premiere
partie de ce chapitre, soit la SDL, la diffraction des rayons X en incidence
rasante et la spectrométrie Mdssbauer (voir en annexe) en ce qui concerne
I'aspect microstructural, la microdureté Knoop pour les propriétés
mécaniques de surface et des essais potentio-cinétiques (courbes intensité-
potentiel) pour les propriétés électrochimiques.
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1) - Effet de la dose d'azote

Nous nous sommes intéressés dans un premier temps a l'influence de
la dose d'azote implantée dans les échantillons de 316L. Pour cela, nous
avons choisi cinq doses de valeurs comprises entre 1016 et 2. 1017 jons/cm2.

La dose de 2. 1017 jons/cm?2 correspond a la dose de saturation du 316L.
C'est a dire qu'au dela de cette valeur, le nombre d'ions implantés est
quasiment égal a la quantité d'atomes d'azote pulvérisés.

Nous avons choisi dans cette premiére partie un courant
d'implantation de faible valeur (1 pA/cm?), afin d'éviter tout échauffement
de I'échantillon. En contre partie, la durée du traitement est relativement

_longue (10 h), ce qui peut favoriser des phénomenes d'exodiffusion et de

pollution par le vide résiduel.
Le tableau ci-dessous présente les conditions expérimentales fixées

dans le cadre de cette étude.

Cible: 316L

Ions : Np*

Energie : 80 keV

Courant d’implantation : - 1pA/am?
Température : <70°C

Durée de traitement : 10h

Vide : . 2. 106 torr

Les différentes doses étudiées : 1.1016 ions/cm?2

5.1016 jons/cm?2
1.1017 ions/cm2
1,5 1017 jons/cm?2
2.1017 jons/cm?2
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a) - Analyse SDL

Nous avons vu que la SDL est une technique indiquée pour l’analyse
de surfaces implantées. Nous montrerons que cette technique permet
d’avoir une analyse aussi bien qualitative que quantitative des couches

modifiées par I'implantation ionique d’azote.

Pour chaque dose d'implantation, les éléments fer, chrome, nickel
oxygene et azote ont été étudiés. Les figures II-10 a A f présentent les spectres
obtenus aux différentes doses.

Pour le 316L non implanté (figure II-10 a), on remarque la présence
d'un pic de concentration en nickel, ainsi qu'un épaulement du chrome
dans la région proche de la surface.

Pour la dose de 1016 ions/cm? (figure II-10 b), le spectre SDL semble
pratiquement identique au non implanté.

A partir de 5. 1016 jons/cm?, apparait un pic plus marqué de chrome,
coincidant avec celui du nickel, ainsi que des enrichissements en fer,
chrome et oxygéne, en extréme surface, s'étalant de plus en plus
profondément au fur et 2 mesure que la dose augmente. Entre 1 et 3
secondes d'érosion, la concentration en fer, nickel et chrome semble
d'autant plus diminuer que le profil d'azote est important.

Ce dernier phénomene ne correspond pas a un appauvrissement réel
des éléments du substrat, mais a4 un effet de compensation du fait de la

présence de l'azote.

La figure II-11 regroupe les profils d’azote obtenus aux différentes
doses. Nous remarquons l'évolution croissante des profils avec la dose
implantée.

Le temps d'érosion au bout duquel la concentration d'azote revient a
sa valeur normale reste constant pour chacune des doses étudiées
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(environ 3,5 s). Cela confirme le fait que la pulvérisation est négligeable
pour ces doses et surtout que l'érosion peut effectivement &tre considérée
comme homogene d'un échantillon A l'autre. Il nous est alors possible de
comparer de mani2re quantitative les positions et les aires des profils
d'azote aux différentes doses.

Nous avons représenté sur la figure II-12 1'évolution de l'aire des
profils d'azote en fonction de la dose d'implantation. La courbe en S traduit
bien l'effet de saturation qui commence a étre significatif a partir de
2.1017 jons/cm?2.

Contrairement a la théorie, les profils obtenus n'ont pas une allure

. gaussienne. On peut remarquer un épaulement sur la distribution du coté

de la surface de plus en plus marqué avec la dose. Ce fait traduit une

accumulation d'azote dans les zones superficielles, déja signalée [156]. Ce

phénomeéne est expliqué par un mécanisme de diffusion induite par
irradiation, produisant un flux de matieére en sens inverse de celui des ions
implantés. Ce flux concerne aussi bien l'azote déja présent, que les éléments
d'alliage de la matrice. |

- La déconvolution des profils d'azote en deux gaussiennes (figure II-13)
permet de montrer que l'accumulation d'azote en surface correspond a
l'augmentation des concentrations en chrome, nickel et de maniére peu
sensible, en fer. ‘

En conclusion, il apparait qu'au deld d'un simple enrichissement
d'azote, le matériau subit des modifications de sa composition chimique
locale qui se traduisent par la formation de trois domaines :

- une zone constituée d'oxyde riche en fer, nickel, dont
I'épaisseur croit avec la dose, c'est & dire avec le temps d'implantation.

- une zone riche en chrome, nickel et azote. Cette accumulation
due au phénomene d'exodiffusion devrait conduire a2 la formation de
nitrures de chrome et de nickel. |

- une zone riche en azote et ol les concentrations relatives de
fer, nickel et chrome n'ont pas varié. Nous verrons que cette zone, qui
représente la majeur partie de la couche implaintée, est une solution solide
d'insertion d'azote.
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figure II-14 :  Spectres de diffraction des rayons X sous incidence rasante
o = 0,7° du 316L : a) non implanté et implanté : Na*,
80 keV, 1 pA/cm2, b) 5. 1016 jons/cm? ; ¢) 1. 1017 jons/cm? ;
d) 1.5 107 jons/cm?.
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figure II-15 : Evolution du parametre de maille de l'austénite riche en

azote, )’N, en fonction de la dose d'implantation.
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b) - Diffraction des rayons X sous incidences rasantes

Les spectres de diffraction ont été réalisés pour des angles d'incidence
variant entre 0,3 et 3°. La profondeur analysée est théoriquement de l'ordre
de 3 2 500 nm environ. Le domaine d'analyse s'étend de 40° A 130° en 20.

L'angle critique de réflexion, nous I'avons vu, est égal a environ 0,46°,
suivant la procédure décrite dans la partie précédente.

Le spectre de diffraction du 316L implanté a faible dose (1016 jons/cm?)
ne sera pas traité dans cette partie car il ne présente pas de différences
significatives avec le matériau non implanté.

La figure 11-14 moh_t_re les spectres de diffraction du 316L non implanté

(a) (Référence), ainsi que ceux du matériau implanté aux doses de

5. 1016 jons/cm?2 (b), 1017 jons/cm? (c) et 1,5 1017 ions/cm? (d).

On observe un phénomeéne de dédoublement de tous les pics de
l'austénite. Ce dédoublement est d'autant plus marqué que la dose
implantée est élevée. Cette phase notée YN a les caractéristiques d'une
structure cubique a faces centrées du méme type qué l'austénite initiale
(notée Y.

Le tableau II-4 regroupe les valeurs des angles des pics de diffraction de
la phase YN pour chaque dose. Les paraméfres de maille présentés sont

calculés a partir des indices k,k,] de l'austénite. On remarque que
lindexation est trés bonne et que le parametre de maille varie de 3,595 A
pour la référence a environ 3,76 A pour la plus forte dose (1,5 1017 ions/cm?2)

5. 1016 jons/cm?2 1017 jons/cm?2 1,5 1017 jons/cm?2 l

indice 20 a 20 a 20 a "
1m1 | 5049 | 3633 | 4972 | 3686 | 4954 | 3,770 ||
200 | 5894 | 3637 | 5803 | 3689 | 5654 | 3778

220 | 8824 | 3635 | 8656 | 3691 | 8446 | 3765 |
311 | 10943 | 3635 | 10726 | 3685 | 10394 | 3767 l|

87

222 | 117,00 | 3635 | 11450 | 3,685 N

a [A] 3,635 . 3,687 . 3,765
N 5 12 22
YN

Tableau II-4

* non observable
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figu%e 1I-16 : Spectres de diffraction X pour divers angles d'incidence
rasante du 316L implanté : No*, 80 keV, 1 pA/cm?, a) 5. 1016
jons/cm?2 ; b) 1. 1017 ions/cm? ; ¢) 1.5 1017 ions/cm?2.
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Cette seconde phase semble étre une austénite riche en azote de
parametre de maille plus grand. Les atomes d'azote, situés dans les sites
octaédriques de la structure cubique a faces centrées, sont responsables de
I'expansion du parametre de maille.

La figure II-15 montre I'évolution des pics (111) de Yet YN en
fonction de l'angle d'incidence pour les trois doses 5.1016,1. 1017 et
1,5 1017 jons/cm?2.

On peut voir que I'évolution de lintensité du pic YN en fonction de &
suit sensiblement le profil d'azote obtenu en SDL. On observe, de plus, une

diminution de I'importance du pic YN, alors que sa concentration en azote

. augmente. 11 apparait donc qu'avec I'augmentation de la dose d'azote, il se

forme une phase de plus en plus riche en azote mais, proportionnellement,
en quantité de moins en moins importante. Ce phénomeéne s'accompagne
de l'apparition d'une quantité de plus en plus marquée de nitrures de
chrome CrN dont le pic (211) est visible & 20 = 74,9°. La formation de ce
nitrure de chrome est détectée des la dose de 51016 jons/cm?.

- L'évolution de la valeur du parametre de maille avec la dose d'azote
implanté (figure II-16) suit un profil similaire a celle de la courbe en S de
l'aire SDL. Cette correspondance parait étre logique. Toutefois, la valeur du
parametre de maille ne suit pas une loi linéaire avec I'aire SDL. Pour cette
observation, deux explications peuvent étre avancées :

- l'aire SDL, .comparable d'un échantillon a l'autre, n'est pas
une représentation de la valeur absolue de la concentration d'azote dans le
matériau, alors que la parametre de maille s'en approche. De ce fait, on ne
compare pas des valeurs comparables.

- la valeur globale de concentration en azote obtenue en SDL
doit alors étre comparée a la valeur locale dans %y, pondérée par la

concentration en v dans l'austénite initiale :

89
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figure 1I-17 :

Spectres de diffraction X du 316L implanté : N2+, 80 keV,

1 pA/cm?, 2. 1017 ions/cm? pour trois angles d'incidence.
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N
N =c_ +c™

C total = TN v

A partir de cette seconde hypotheése, nous avons tenté de déterminer

N N
les deux concentrations C’YN et C., . La détermination de la concentration

v

d'azote dans la phase YN se base sur l'expansion du parametre de maille

liée A l'introduction d'azote interstitiel, et celle de la concentration de phase
YN dans ¥, sur la valeur relative des aires des pics (111) des deux

austénites.
- Détermination de la concentration d'azote dans }N

La formation de solutions solides d'azote avec un tel parametre de
maille a rarement été observée jusqu'a présent, et jamais a température
ambiante. Williamson [29] a étudié une telle phase dans des aciers 304 et 310
a 400° C a forte dose (4 1017 jons/cm?) et A treés fort courant d'implantation

(100 pA/cm?2). Dans cette étude, la concentration en azote de la phase N est

évaluée en utilisant la relation empirique [30] :
a=ap+78103.c

olt 4 etapsont exprimés en A et ¢ en pourcentage atomique
(ag = 3,595 A pour le 316L dans cette étude).

Cette expression a été déterminée a partir de nombreuses nuances
austénitiques de teneur en azote variable, allant jusqu'a 5 % atomique. Par
extrapolation, Williamson et al. ont évalué des teneurs en azote pouvant

aller jusqu'a 20 % atomique dans la phase YN,

Sur cette méme base, nous avons déterminé des concentrations du

méme ordre de grandeur : 5, 12 et 22 % pour les doses respectivement de

N N
ot Ci¢a] st la concentration d'azote total, CYN est la concentration

N

v la concentration de Y dans la phase Y.

d'azote dans la phase Y et C

Chapitre Il Caractérisations
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5.1016, 1. 1017 et 1,5 1017 ions/cm?2 (tableau I1-4).

Cette derniére concentration est supérieure a celle de ’}"-Fe4N et

semble trés élevée.
- Détermination de la concentration de } dans Y

Une mesure quantitative de la teneur en YN a été effectuée par
intégration de l'aire relative du pic de diffraction (111) en fonction de la
profondeur. Ces intégrations ont été réalisées jusqu'a une profondeur de
100 nm. On obtient, respectivement pour les doses 5. 1016, 1. 1017 et 1,5 1017

ions/cm?, un pourcentage de phase Y égal 4 64 %, 43 % et 38 %.

Le calcul est réalisé sur la moitié du profil d'azote (100 nm) pour éviter
les erreurs tfop importantes liées au signal qui intdgre une partie des
couches diffractantes précédentes. Au dela du maximum de concentration,
l'erreur relative devient importante.

Le tableau II-5 résume les valeurs de concentrations obtenues pour les
différentes implantations.

C’I;IN (%) ' | C'I;N (%) Doses calculéeq
5. 1016 ions/cm? 64 5 541016 |
1. 1017 ions/cm? 43 12 |  ss1016 |
1,5 1017 ions/cm? 38 22 - " 1,4 1017 "

En considérant un volume de matiére de dimensions 1 c¢cm? sur
100 nm, on peut calculer le nombre d'atomes le constituant a partir de sa
masse molaire et de sa densité. on trouve alors environ 8,4 1017 atomes de

métal dans ce volume. En appliquant les concentrations de YN dans ¥ et

d'azote dans YN, on trouve respectivement pour les trois doses croissantes
2,2 1016, 4,4 1016 et 7,1 1016 atomes d'azote. Ces valeurs sont A multiplier par
deux afin de considérer l'autre moitié du profil d'azote. Les valeurs
obtenues sont tout a fait satisfaisantes compte tenu des erreurs de mesures
et du fait que le profil d'azote n'est pas exactement symétrique.
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La figure II-17 montre le spectre de diffraction d'un échantillon
implanté & une dose de 2 1017 ions/cm? lors d'une précédente implantation.

On observe que la phase YN est bien moins importante et plus étalée que

précédemment alors que la présence de nitrures de chrome (CrN) et de fer
(FeaN-Fe3N) est trés marquée.

En conclusion, la diffraction des rayons X sous incidences rasantes
nous donne des renseignements trés précieux autant au niveau qualitatif
que quantitatif. On a pu voir que

- I'implantation d'azote induit la formation d'une phase
cristalline de structure cubique a faces centrées, ’)'N, voisine de
l'austénite initiale. '

- la phase YN semble étre due a un enrichissement en azote

d'une partie de la phase austénitique.

- en fonction de la dose implantée, la phase YN devient de plus
en plus riche en azote, mais, proportionnellement en quantité
de plus en plus faible vis a vis de l'austénite de base.

- a partir de 5. 1016 ions/cm?, il se forme une quantité croissante
de nitrures de chrome.

- par rapport a l'analyse SDL précédente, on remarque l'absence
d'oxyde. .

- la dose d'azote implantée peut étre retrouvée a l'aide de la
mesure du parametre de maille et des aires relatives des pics
(111) des austénites.
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94 300 7] HK

1/h [gm~']
150 T 1 T T T | T | T |

00 06 12 18 24 30

300 7] HK

250

H°f

1/h Cpm™]
150 T T T T T T Y T T T

00 06 1,2 18 24 34

figure II-18 : Evolution de la microdureté Knoop en fonction de
l'inverse de la profondeur d'empreinte pour le 316L non

implanté et implanté (Nz+*, 80 keV, 1 pA/cm?2, 2. 1017
ions/cm?).
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¢) - Mesures de microdureté

Nous avons réalisé des mesures de dureté sur du 316L implanté grace a
un microdurometre classique, en faisant varier pour chaque échantillon la
charge appliquée de 2 & 500 g. Les duretés pour chaque charge sont
déterminées a partir de 12 empreintes, d'olr sont tirés la moyenne et 1'écart

type.

La figure II-18 présente 1'évolution de la dureté Knoop en fonction de
l'inverse de la profondeur d'empreinte pour le 316L non implanté et le 316L.
implanté a 2 1017 ions/cm? ainsi que les zones d'incertitude.

On peut remarquer l'augmentation de la dureté avec la diminution de
la charge. La dureté intrinséque pour une charge infinie est identique dans

les deux cas :

H% =166

La pente est plus forte dans le cas du 316L implanté que pour le non
implanté et traduit le fait que la couche implantée est plus dure que le

substrat.

Bs=26 et Bc=42

L'amélioration de la dureté devient significative & partir de
1/h =1pm-1soith <1um.

Nous avons appliqué le modeéle de Jonsson (voir annexe) en faisant
I'hypothése que l'épaisseur de la zone implantée est d'environ 0,25 um. De
plus, nous avons supposé que la dureté est globalement identique sur
I'étendue de cette zone. Finalement, la constante C est fixée a 0,5 pour
traduire un comportement ductile de la surface.

A partir de ces hypotheses, nous avons calculé une estimation de la
dureté intrinséque de la zone implantée : 230 HK correspondant a une
augmentation d'environ 40 % de la dureté intrinséque du matériau.
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10 pm

figure II-19 : Endommagement (micrographie MEB) & la surface

2. 1017 jons/cm?2).

10 pm

d'un
échantillon de 316L implanté (Na*, 80 keV, 1 pA/cm?,

figure 1I-20 : Affaissement d'une empreinte de microdureté (Vickers

Chapitre 11

sous 500 g) sur un échantillons de 316L implanté (Np*

80 keV, 1 uA/cm?, 2. 1017 jons/cm?).
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Pour les doses intermédiaires les duretés se situent entre les droites de
la référence et de l'implanté a 2 1017 ions/cm?2 . L'amélioration, en terme de
dureté, n'est pas réellement significative pour ces doses intermédiaires.

La dureté intrinséque obtenue par le modele semble faible par rapport a
la quantité d'azote contenue dans le matériau (jusqu'a 20 % atomique).
Nous avons pu voir dans le chapitre bibliographique quels pouvaient étre
les effets de l'azote sur la limite élastique et la dureté des aciers. Des
observations au microscope électronique-a balayage nous fournissent
I'explication du phénomene.

On peut observer sur la figure II-19 une micrographie réalisée sur un
échantillon implanté a la dose de 1. 1017 jons/cm2. La surface, polie
initialement avant I'implantation ionique, est constellée de trous de
quelques micrometres de diameétre.

Une récente étude [157] sur l'implantation d'azote dans du TA6V
(alliage de titane) met en évidence ce phénomene lorsque le substrat est
saturé en azote (> 2. 1017 ions/cm?2). Sous Il'action du faisceau les atomes
d'azote se recombinent pour former des bulles qui s'échappent a la surface
et forment de nombreux trous. Pour le 316L, la limite de solubilité est
nettement plus basse que pour le TA6V et ce phénomene apparait donc plus
tot.

Les nombreux trous a la surface ne laissent en rien présager de I'état de
la zone implantée sous-jacente. Pourtant, on peut imaginer de nombreux

clusters de lacunes qui seraient alors responsables de la faible valeur de la.

dureté. On peut voir sur la micrographie II-20 une empreinte de dureté
(Vickers) autour de laquelle ces défauts sont visibles, mais surtout, on peut
voir une sorte d'affaissement du matériau sur un coté de l'empreinte.

Nous allons voir que ces défauts, qui ne sont pas signalés dans la
littérature pour ces conditions d'implantations, vont avoir une
conséquence dramatique sur la tenue 2 la corrosion des échantillons traités.

917
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figure 11-21 :
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‘Evolution typique du potentiel libre, en fonction du temps,
d'un échantillon implanté (Np*, 80 keV, 1 pA/cm2,
2.1017 ions/cm?2).
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figure-1I-22 : Effet d'anoblissement de l'implantation ionique d'azote sur

le 316L en fonction de la dose.
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d) - Propriétés de corrosion

- Mesure du potentiel libre

Les mesures de potentiel libre ont été réalisées en milieu désaéré (NaCl
30 g/1, pH = 6,5) sur une période de temps de 2 heures. Aprés une période de
fortes variations dues a l'instabilité du film passif en cours de formation, le
potentiel se stabilise progressivement, pour atteindre une valeur
asymptotique (figure II-21). Cette stabilité est quelques fois perturbée par de
brusques chutes surement liées a la rupture locale du film. On a remarqué,
de plus, que le temps au bout duquel le potentiel devenait effectivement
stable était d'autant plus long que la dose d'azote était élevée. La figure I1-22
montre 1'évolution de la valeur du potentiel d'abandon E,, en fonction de
la dose d'azote implanté. |

On observe une augmentation continue du potentiel de -120 mV/ECS
pour la référence a -10 mV/ECS pour l'implanté A 2 1017 jons/cm2. La
courbe est, 13 aussi, légerement en S, tout comme l'évolution de la quantité
d'azote effective et le parametre de maille de Yy en fonction de la dose. Le
tableau II-6 regroupe les différentes valeurs de E, en fonction de la dose
d'azote implantée.

Dose (ions/cm?2) 0 1.1016 | 5.1016 | 1.1017 |1,51017] 2.1017

Eo (mV/ECS) -120 -110 -60 -35 -20 -10
tableau II-6

L'azote a, comme prévu, un effet anoblissant sur le 316L. Il est
remarquable que cet effet soit, en quelque sorte, proportionnel a la quantité
d'azote implantée.
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figure 1I-23 : Courbes intensité-potentiel du 316L pour les diverses doses
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- Mesures du potentiel de piqiiration

Les essais de polarisation potentio-cinétiques ont été réalisés dans le
méme milieu que 1'étude précédente. La vitesse de balayage en potentiel est
fixée a2 900 mV/h par incrément de 5 mV. L'échantillon est en premier lieu
polarisé cathodiquement a -700 mV/ECS pendant 5 minutes, avant de
débuter le balayage.

La figure II-23 présente I'évolution du courant de corrosion en
fonction du potentiel de polarisation des échantillons pour les différentes
doses d'implantation. On remarque que l'effet bénéfique de I'implantation a
faible dose (5. 1016 jons/cm?) se dégrade fortement dés que la dose devient
plus élevée. Cet effet est nettement visible sur la figure II-24 qui représente
I'évolution du potentiel de piqdration en fonction de la dose implantée. Un
palier est atteint a partir de 1. 1017 ions/cm?2.

Les courbes intensité-potentiel des échantillons implantés montrent,
de plus, de nombreuses piqfirations dans la zone passive. Ces piqiires ne
sont pas actives, c'est a dire qu'elles se repassivent trés rapidement.

Nous avons donc effectué une série d'essais que nous avons arrétés a
différents moments dans la plage de balayage de potentiel. Les échantillons
ont ensuite été observés en microscopie optique et électronique a balayage.

Nous avons pu observer trois phénomenes :

- la densité de piqfires, mesurée avant le potentiel de
piqtration, croit avec la dose d'azote. A faible dose, le nombre de piqtres est
sensiblement identique a celui du 316L de référence, et croit trés fortement a
partir de 5 1016 jons/cm?.

- les piqtires ont toutes une pellicule enroulée sur elle-méme,
qui reste accrochée au bord de la piqlre (micrographie II-25-a). Cette
pellicule est en fait la couche implantée qui a résisté a la corrosion et qui
décore la piqtre qui s'est formée en dessous.

- il existe deux types de piqires, fonction du fait qu'elles se
soient amorcées dans la zone passive ou au dela du potentiel de piq(ration.
Ces piqtires ont une morphologie différente dans chaque cas.

Chapitre II ~ Caractérisations
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figure 11-25 : Morphologie des piqires de corrosion : aprés Ep : a) forme
hémisphérique sans attaque préférentielle ; avant Ep : b)
mise en évidence d'une cavité sous la surface ; ¢) attaque
cristallographique et aux joints de grain.
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Les piqfires formées au dela du potentiel de piqlration
(micrographie II-25-a) ont toutes une forme hémisphérique. Le fond de la
piqiire montre que la corrosion est généralisée sans attaque préférentielle.

Les piqlres qui se sont formées au cours du balayage n'ont pas
forcément une forme hémisphérique (mmicrographie 11-25-b). Sur cette photo
on observe une piqtire ouverte dont les bords sont trés découpés et une
auréole qui délimite la cavité sous-jacente. On peut y voir, de plus, quelques
trous que nous avons mentionnés dans 1'étude de la microdureté. Le fond
de ces piqtres est tres lisse (micrographie II-25-c), ce qui montre que l'attaque
s'est faite préférentiellement suivant des plans cristallographiques. En
outre, les joints de grain sont visibles, et semblent avoir fait l'objet

d'attaques localisées intenses.

L'implantation ionique a faible courant et pour des doses supérieures a
5. 1016 jons/cm? engendre une perte des propriétés du matériau vis a vis de
la résistance a la piqiration. Cet effet est di a la présence des défauts (trous)
de surface liés, semble-t-il, & la saturation en azote du matériau. Néanmoins
I'implantation a un bon effet sur l'anoblissement du 316L qui est d'autant
plus fort que la quantité d'azote implantée est importante. | '
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figure 11-26 : Spectres SDL du 316L implanté No*, 80 keV, 1. 1017 ions/cm?
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2) - Effet du courant d'implantation

Nous venons de voir 1'effet de I'implantation ionique d'azote pour
un faible flux d'ions (1 pA/cm?2) et pour différentes doses sur les propriétés
du 316L. Les résultats peu encourageants proviennent, semble-t-il
essentiellement de facteurs cinétiques, c'est a dire liés au temps
d'implantation. Il nous a donc semblé intéressant d'étudier pour une dose
donnée, l'effet du temps d'implantation en-augmentant le flux d'ions. En
choisissant un courant d'implantation de l'ordre de 5 pA/cm?, la durée de
traitement est diminuée d'un facteur 5.

Un probléeme se pose lorsque le courant d'implantation devient fort.
Il est alors impossible de contréler de manidre rigoureuse la quantité d'azote
implantée, car la cage de Faraday, servant a évaluer le flux d'ions, est saturée
du fait du courant élevé. Nous pourrons néanmoins avoir une bonne
estimation de la dose implantée d'une part en comparant les profils SDL et
d'autre part en utilisant la technique de diffraction des rayons X sous

incidences rasantes.
a) - Analyse SDL

Les figures II-26 a et b présentent les spectres SDL pour le 316L
implanté a la dose de 5 1016 jons/cm? respectivement 2 1 et 5 pA/cm?.

Ces caractérisations n'ont pas été faites sur le méme appareillage, ce
qui explique les différences d'intensité relative des différents constituants.
Un échantillon a 2. 1017 jons/cm?2 de la précédente implantation a été
analysé avec ce nouvel appareillage, ce qui nous a permis, aprés un recalage,
de comparer les profils des différents éléments.

On observe trés peu de différences entre les deux types
d'implantations. Les pics d'enrichissement en nickel et chrome sont
présents. Toutefois, il faut noter la disparition des pics du fer et de l'oxygene
en extréme surface, pics que nous avions attribués a la présence d'un film
d'oxyde. |

L'absence de la couche d'oxyde s'explique par la diminution du
temps de traitement liée a l'augmentation du courant d'implantation. Le
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temps d'implantation passe en effet de 10 heures pour un courant de
1 pA/cm? a 2 heures seulement pour 5 pA/cm?2.

En ce qui concerne le profil d'azote, il se rapproche plus d'un profil
gaussien que pour l'implantation a faible courant. LA aussi, le facteur temps
semble jouer un role déterminant dans I'effet d'exodiffusion, ce qui rend la
répartition des ions azote plus proche d'une distribution aléatoire et donc
d'un profil gaussien.

Nous avons comparé le profil d'azote de l'implantation a fort
courant avec l'évolution des profils pour les doses 1. 1016, 5. 1016, 1. 1017,
1,5 1017 et 2. 1017 jons/cm2. Nous avons dit qu'au niveau expérimental il
était impossible d'avoir une idée précise de la dose d'azote implantée, mais
en comparant les profils SDL, il semble que la dose d'azote soit de

1. 1017 ions/cm?2.
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figure 1I-27 : Spectres de diffraction X a différents angles d'incidence du
316L implanté N2+, 80 keV, 1.1017 jons/cm?2, 5pA/cm? :
a) spectres superposés ; b) spectres décalés.
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b) - Diffraction des rayons X sous incidences rasantes

La figure II-27 présente les spectres de diffraction sous incidences
rasantes du 316L implanté 3 5 pA/cm?2 pour de nombreux angles
d'incidence.

La figure II-27-b permet d'apprécier d'une part le dédoublement des
pics de diffraction (111) et (200) de I'austénite, et d'autre part 1'évolution de
l'intensité des pics de la phase Yj.

La phase austénitique riche en azote '}/N, qui se forme dans ces
conditions d'implantation, a un parametre de maille observé de 3,70 A.

En résumant les valeurs des parameétres de maille obtenues
précédemment pour le courant d'implantation de 1 pA/cm2 aux différentes
doses dans le tableau ci-dessous, il est facile de constater que la valeur du

parametre obtenue pour la dose de 1. 1017 jons/cm?2 (estimée par la SDL) a
5 pA/cm? correspond, également a celle de I'implantation de a 1 pA/cm2.

l-r Courant Dose Paramétre [A]
| Reéférence . * 3,594
Implanté 1pA/am? | 51016 ions/cm? 3,635
1 1017 ions/cm? 3,687
1,5 1017 jons/cm? 3,765
| Implant¢ | 5pA/em? | 11017 ionsjem? 3,700

Le calcul, sur la base des aires relatives des pics (111) de l'austénite,
ne montre pas de différences sur la concentration de %y dans la phase Y. Il
semble donc que le courant d'implantation n'a pas d'influence ni sur la
concentration d'azote dans la phase %4, ni sur la quantité de %y dans ¥.

Par contre, dans ces conditions d'implantation, on ne détecte pas la

présence de nitrures de chrome.
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I'inverse de la profondeur d'empreinte pour le 316L non

implanté et implanté (Na+, 80 keV, 5pA/cm2, 1. 1017
ions/cm?).
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¢) - Mesures de microdureté

L'évolution de la dureté du matériau implanté 3 5 pA/cm?2 en
fonction de la charge a été observée dans les mémes conditions d'expérience

que précédemment.

La figure II-28 permet de constater que la dureté dans ce cas est
significativement augmentée. En effet, méme 2 forte charge, la dureté du
316L implanté est supérieure a celle du non implanté. La régression linéaire
sur les premiers points donne comme ordonnée a l'origine la méme dureté
intrinséque que pour le substrat.

On peut observer aussi la rupture de pente dans I'évolution de la
dureté du matériau implanté comme nous l'avions signalé dans la
premiére partie de ce chapitre.

La pente de la droite pour le composite est nettement supérieure
(Bc = 63) a celle obtenue pour le courant d'implantation plus faible (Bc = 42).

De la méme maniere, il est possible d'appliquer le modele de

Jonsson :
Bs =26 Bc =63
Hypotheses : e = 0,25 um Résultat : H °f =314
C=05
H °f =Cst

En prenant pour C la valeur 0,5 comme dans le cas précédent, la
dureté intrinseque de la zone implantée est de 314 HK. Cette valeur, bien
que plausible, ne convient pas car la régression linéaire sur les trois derniers
points (a faible charge) donne une dureté intrinseque de l'ordre de 260 HK.
Il faut donc revoir les hypotheses de départ.

La profondeur de 0,25 pum ne doit pas varier avec le courant
d'implantation, par contre les caractéristiques plastiques de la zone
implantée peuvent étre modifiées. Pour ajuster la valeur H°f a 260, il faut
prendre alors comme valeur C = 0,8. C'est a dire considérer que la zone
implantée a un comportement plus fragile et épouse moins bien la forme de

I'empreinte.
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figure II-29 : Courbes intensité-potentiel du 316L pour les deux courants
d'implantation.
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figure 1I-30 : Morphologie d'une piqfires de corrosion avant Ep pour le
316L implanté (N2+, 80 keV, 5uA/cm?, 1. 1017 ions/cm?) :
a) vue d'ensemble ; b-¢) détailles de l'attaque
cristallographique et du film.
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d) - Propriétés de corrosion

Le potentiel d'abandon du 316L implanté A 5 pA/cm?2 est de
-30 mV/ECS. Cette valeur est proche de celle obtenue pour la dose de
1. 1017 ions/cm2 2 1 pA/cm2.

Les courbes intensité-potentiel dans ce cas, présentent encore
quelques accidents dans la zone passive, c'est & dire quelques piqfires, mais
en quantité nettement inférieure par rapport a l'implantation a faible
courant.

Le potentiel de piqfiration n'est pas 31gn1f1cat1vement affecté par
cette unplantatlon (figure I11-29).

L'observation en microscopie électronique a balayage révele la
présence de quelques piqfires de type cristallographique (micrographie 11-30),
sur lesquelles on peut observer trés nettement la dissolution préférentielle
suivant certains plans privilégiés. Les piqlres sont toutefois
majoritairement du type hémisphérique, avec une corrosion généralisée du
matériau.

c)

1,4 pm
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III - Analyses et conclusions

Il ressort de cette étude un certain nombre de corrélations entre les

parameétres de I'implantation ionique et les caractéristiques
microstructurales, mécaniques et électrochimiques du 316L. Ces propriétés
sont fondées essentiellement sur des mécanismes de formation et
transformation de phases, gouvernés par des facteurs cinétiques et

thermodynamiques.

Au niveau microstructural :

- limplantation ionique d'azote N2+ a 80 keV, engendre
la formation d'une phase austénitique riche en azote (solution solide, notée
YN) coexistant avec la phase initiale Y/ (pauvre en azote) et éventuellement

des nitrures de chrome et de fer. La spectrométrie Mossbauer nous donne de
précieux renseignements sur l'absence de phases magnétiques, ce qui
élimine la présence de la plupart des nitrures de fer et de la martensite

d'écrouissage.

- il se forme en extréme surface des matériaux implantés
a faible courant une couche d'oxydes d'autant plus épaisse que le temps
d'implantation est long (dose élevée). A fort courant d'implantation, cette
couche d'oxydes est inexistante ou non détectable.

- La phase }i est d'autant plus riche en azote que la dose
est forte, mais en quantité de moins en moins importante par rapport a la
phase initiale Y. Ce phénomene est accompagné par la formation, de plus en
plus importante, de nitrures de chrome. A fort courant, la phase YN est
proportionnellement aussi riche en azote comparé a la méme dose a faible

courant, mais il n'y a pas de traces de nitrures de chrome. De cette derniére
remarque il est possible de conclure que, pour une quantité d'azote donnée,

il se forme une phase Y. Si la diffusion de l'azote est favorisée, soit par un

temps d'implantation élevé, soit par une température de l'échantillon
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Implantation ionique d'azote
Influence du parameétre Temps
sur la microstructure du 316L

316L

Temps court Temps long
- faible dose - forte dose ‘
- fort courant d'implantation - faible courant d'implantation
'Y+'YNA | | Y+ Vv + CrN
B | Temps > +
pas d'oxyde Température couche d'oxyde
peu de défauts défauts de surface

figure II-31 : Effet du courant et de la dose d'implantation d'azote sur le
type de microstructure du 316L.
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suffisamment forte, la phase Y se décompose en une phase plus pauvre en
azote de méme structure et en nitrures de chrome. De plus, une
recombinaison de l'azote semble se produire conduisant a la formation de
zones tres riches en azote sous forme gazeuse, responsables de la présence de
nombreux trous a la surface des échantillons.

Il semble donc y avoir un équilibre qui s'instaure entre la stabilité

thermodynamique de la phase )N et la cinétique de recombinaison de
I'azote via sa diffusion dans le matériau, conduisant a la formation de
nitrures de chrome et de défauts de surface. Cet équilibre est contrdlé
essentiellement par le facteur temps, que l'on retrouve, soit dans la valeur
du courant d'implantation (quantité d'azote implanté par seconde et par
unité de surface), soit dans la valeur de la dose pour un courant donné (plus
la dose est élevée et plus le temps d'implantation est long). A cela il faut
ajouter le facteur température, que nous avons considéré comme constant
pour les différentes implantations. Le schéma II-31 résume le mécanisme

que nous venons de proposer.

Au niveau mécanique :

- l'implantation ionique d'azote améliore la dureté
superficielle du 316L, d'autant plus que la dose est forte et que le courant
d'implantation est élevé. Toutefois cette augmentation de dureté n'est pas
en rapport avec ce que l'on peut attendre d'un matériau aussi riche (jusqu'a
20 % atomique) en azote sous forme de solution solide. Cela a été expliqué
par la présence de trous dus a la recombinaison de l'azote.

- En se basant sur le modele composite de Jonsson, il
semble qu'a faible courant d'implantation, la zone implantée accommode
mieux la déformation plastique (C = 0,5) qu'a fort courant (C = 0,8).

Au niveau électrochimique :

- L'implantation d'azote a un effet trés bénéfique sur
I'anoblissement du matériau. Cet effet est d'autant plus marqué que la dose
d'azote est élevée. Le courant d'implantation ne semble pas avoir
d'influence sur la valeur du potentiel libre. On peut conclure alors, que
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l'effet anoblissant obtenu par implantation ionique d'azote est lié A un effet
chimique (concentration) plus qu'a un effet microstructural.

- Au niveau de la résistance a la piqQration,
l'implantation ionique a faible courant d'implantation a un effet néfaste.
Nous avons pu voir que cela était di essentiellement a la formation de
défauts a la surface. A fort courant d'implantation, le potentiel de
piqration n'est pas sensiblement affecté, ni dans un sens ni dans l'autre.
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Chapitre 111
Essais de fatigue a 1'air

Apreés avoir rappelé les conditions expérimentales et la technique de
suivi de l'endommagement de surface par la prise de répliques, nous
examinerons, dans un premier temps, le comportement cyclique du 316L
non implanté aux deux niveaux de déformation plastique choisis. Nous

_analyserons ensuite, au niveau de l'endommagement de surface, les

modifications liées a l'implantation ionique d'azote pour les deux
conditions opératoires.

Cette premiére partie nous permettra de proposer une explication sur
les modes d'endommagement en fatigue oligocyclique et le rdle des
microfissures dans le processus. de ruine du matériau.

Finalement, & l'aide d'une simulation numérique du type Monté
Carlo, nous proposerons un moyen de confirmer cette premiére analyse, en
faisant une prévision du comportement des matériaux non implantés et
implanté en fatigue cumulée ; ces prévisions seront confirmées par des
essais réels. ‘

I - Méthode expérimentale

1) - Appareillage

Pour conserver une bonne homogénéité entre chaque éprouvette, les
ébauches sont découpées sur-une couronne dans la billette (figure III-1).
L'hypertrempe est réalisée sur les ébauches mémes, puis les éprouvettes
sont usinées suivant le schéma de la figure III-2.

La partie utile est polie mécaniquement de maniére semi-automatique
a l'aide de meules en résine de grade 600 a 1200. Un polissage a la pate
diamantée permet de finir au 1 pm. |
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figure 1II-1: Schéma de découpe des ébauches et échantillons dans la
billette d'origine.
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figure IH—Z : Schéma d'usinage d'une éprouvette de fatigue oligo-
cyclique pour les essais  l'air et en milieu corrosif.
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Les essais de fatigue sont effectués sur éprouvettes lisses a I'aide d'une
machine MTS 2,5 T a commande servo-hydraulique. La sollicitation
mécanique en traction-compression suit un signal triangulaire symétrique.
Les essais sont réalisés a déformation totale imposée, par l'intermédiaire
d'un extensometre a jauges de déformation, fixé sur des tiges de renvoi de
part et d'autre des mors. Ce montage permet de réaliser facilement des
répliques de la surface et d'autre part il ne demande pas d'autres adaptations
pour les essais de fatigue-corrosion. ‘

Un étalonnage a été réalisé en plagant simultanément un
extensometre sur les tiges de renvoi et un autre directement sur le fit de
I'éprouvette. De cette maniére nous avons pu contrdler la rigidité du
montage et faire une correspondance entre la déformation appliquée et la
déformation réelle de I'éprouvette. Les valeurs données par la suite
correspondent a celles obtenues apres correction.

Les essais sont réalisés dans le domaine oligocyclique, pour les deux
amplitude de déformation que nous avons choisis d'étudier (Agp/2 =+ 4. 10-
3 et 5. 10-4). La vitesse de déformation totale est fixée a 4. 103 s°1.

2) - Technique de réplique des surfaces et comptage des microfissures.

Pour effectuer des répliques de la surface, nous avons utilisé un film
en acétate de cellulose d'épaisseur 100 um. Appliqué sur la surface de
I'éprouvette, le film est ramolli par de l'acétone et séche rapidement pour
reprendre sa rigidité initiale. Les répliques sont ensuite mises a plat sur des
lamelles de verre. Les observations et comptages des microfissures se font
alors grace a l'utilisation d'un microscope optique. Toutefois, dans un
premier temps, afin de faire la différence entre des bandes de glissement et
des microfissures, nous avons fait des observations au microscope
électronique a balayage apres métallisation de la réplique. Le nombre de
plages d'observation varie entre 10 et 15, représentant une surface totale
d'environ 2 mmZa différents endroits de la partie utile.

Les répliques sont pratiquées a intervalles réguliers au cours des essais
de fatigue, ce qui nous permet de tracer 1'évolution des populations de
microfissures. La classification que nous avons retenue est celle développée
par Coudreuse, Lardon et Magnin [133] que nous rappelons briévement. Les
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graphiques représentant les densités de microfissures sont tracés en fonction
du pourcentage de durée de vie, c'est a dire par rapport a la durée de vie a
I'amorgage (définie dans le premier chapitre).

La schéma ci-dessous représente une portion de la surface d'une |
éprouvette, sur laquelle un certain nombre de grains est représenté. En traits

épais sont figurées des microfissures de différents types définis suivant les
criteres suivants.

v

N - ' ~

Typel Type Il Type Il
Schéma des trois types principaux de microfissures.

Les type I sont des microfissures inférieures a la taille de grain. 11 est,
en réalité, difficile de les distinguer des bandes intenses de glissement. |

Toutefois, des observations fines au MEB permettent de faire cette ‘
différence. |

Les type II sont des microfissures ayant une longueur de un a trois
diametres de grains environ. Ce sont des microfissures ayant franchi un ou |
plusieurs joints de grain et se propageant cristallographiquement en surface, |
c'est-a-dire en suivant les plans de glissement principaux.

|
E
Les type III sont des microfissures de taille supérieure a trois diameétres |

de grain et pouvant aller jusqu'a environ dix tailles de grain. Elle sont |
caractérisées principalement par leur propagation a la surface qui a lieu }
suivant une direction sensiblement perpendiculaire a I'axe de sollicitation. lT
|

|

|

Les microfissures de type IV sont caractérisées par leur grande taille
(environ 1 mm), mais surtout par leur mode de propagation qui se fait en
volume contrairement aux trois types précédents. Elles sont trés peu
nombreuses et sont responsables de la rupture finale du matériau.
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Cette classification, basée sur des criteres cristallographiques, a été
souvent discutée. Nous verrons par la suite qu'elle s'accorde bien avec
résultats électrochimiques

Les mesures de densités de microfissures ont été réalisées pour deux
niveaux de déformation sur des éprouvettes de 316L non implantées et
implantées. Nous avons conservé de 1'étude microstructurale deux types
d'implantation :

implantation n° 1 : Dose : 2. 1017 jons/cm?2
Energie : 80 keV

Courant : 1 pA/cm?

implantation n° 2 : Dose : 1. 1017 jons/cm?
Energie : 80 keV -

Courant : 5 pA/cm?2

Le choix de ces parametres d'implantation ionique est lié aux
caractérisations microstructurales décrites au chapitre précédent. Nous
avons choisi I'implantation a forte dose et faible courant pour les nombreux
défauts et les nitrures qui sont formés. L'implantation n°2 devrait étre un
cas plus favorable pour les propriétés de fatigué et fatigue-corrosion, du fait
de I'abscence de nitrures et du faible nombre de défauts 2 la surface.
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figure III-3 : Courbes de consolidation cyclique en fonction du nombre
‘de cycles du316La Aep/2=+4.10"3 et+5.104, a l'air.

10 pm

figure I1I-4 : Microfissure de Type I, trans-granulaire associée aux bandes
de glissement, Aep /2=%4. 10-3.
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II - Comportement cyclique de fatigue du 316L non implanté

1) - Comportement cyclique du 316L

Les courbes de consolidation cyclique en fonction du nombre de cycles
pour les deux niveaux de déformation : Aep/p =+ 4. 103 et Agp/2 = = 5. 104,
sont présentées sur la figure III-3. Les valeurs de contrainte et de durée de
vie sont en accord avec les résultats des différentes études réalisées sur ce
type de matériau (tableau III-1).

Aprés une courte période de durcissement, le matériau s'adoucit, pour
se stabiliser rapidement a son niveau de contrainte & saturation. Ces
niveaux sont de 340 MPa a 4. 10-3 et 220 MPa a 5. 104.

Des observations au microscope électronique a balayage nous ont
permis de visualiser les modes d'amorgage et de propagation des
microfissures de surface sur les éprouvettes de 316L.

On remarque tout d'abord que pratiquement la totalité des grains a la
surface sont plastifiés en fin d'essai (Na) & Aep/2 = £ 4. 10°3, car nous
pouvons observer de nombreuses bandes de glissement (figure III-4). Il
semble n'y avoir qu'un systéme de glissement actif dans chaque grain.
Quelques grains, en nombre trés limité, présentent tout de méme des
systémes de glissement multiple.

— _ .
Aepr =+ 4.10°3 Agpjp =+ 5.1074
0/2 max [MPa] 380 260
G/ 2 saturation [MPa] 340 220
7 300 140 000
Na 7 100 135 000
6950 - i

Tableau III-1
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Les microfissures s'amorcent exclusivement dans les bandes de
glissement A l'intérieur des grains (figure III-4). L'amorgage est donc
transgranulaire. Leur propagation, jusqu'au joint de grain suit
généralement la bande de glissement qui lui a donné naissance.

“ Les microfissures de Type II ont généralement un caractére mixte inter-
et transgranulaire. Leur amorgage transgranulaire dans les bandes de
glissement du grain d'origine est suivi d'une propagation dans le joint de
grain qui le borde. A ce stade, quelques propagations transgranulaires au
dela du joint de grain ont été observées, liées sans doute a l'orientation
favorable des systéme de glissement par rapport a l'axe de sollicitation.

Pour les fissures ayant des tailles supérieures (au dela de trois tailles de
grains), le mode de propagation revient majoritairement transgranulaire.
On observe (figures III-5 ) que les fissures se propagent par sauts successifs
d'une bande de glissement a l'autre a l'intérieur d'un méme grain. Ce
phénomene est lié aussi a l'orientation des bandes de glissement par rapport

a l'axe de sollicitation.
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figure III-6 : Evolution des densités de microfissures de Types I, II et III
du 316L a l'air, en fonction du pourcentage de durée de vie,

Aep/2=+4.1073.
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Evolution de la densité totale de microfissures en fonction
du pourcentage de durée de vie d Agep /2 =14 10-3.




2) - Endommagement de surface - Densités de microfissures

a) - Agp/2 = 4. 103

Pour le 316L cyclé a l'air 2 Agp/p =1 4. 10-3, nous présentons sur la
figure III-6 les résultats des mesures de densités de microfissures.

On distingue quatre phases dans l'évolution des densités de

microfissures :

i) Une premiere période (environ 10 % de la durée de
vie), ol aucune microfissure n'est encore présente. Cette période coincide
avec la phase de durcissement puis d'adoucissement du matériau. Durant
cette période les grains se plastifient, et de nombreuses lignes de glissement
apparaissent. Les lignes de glissement vont par la suite se regrouper en
bandes de glissement intense, dans lesquelles la déformation plastique va se
localiser. Ce sont ces bandes de glissement intense qui vont étre a l'origine
de la formation des premiéres microfissures de type L

ii) Une période de forte croissance de la densité de
microfissures de type I. L'observation des premieéres microfissures se situe
vers la fin de la phase d'adoucissement du matériau, a environ 10 % de la
durée de vie réduite. Le taux d'amorgage est constant, jusqu'a l'avénement

des premiéres microfissures de Type II.

ii1) Vers 40 % de la durée de vie, les microfissures de type
II, provenant de la micropropagation en surface des microfissures de type I,
commencent a étre observées. En conséquence, l'accroissement de la densité
de Type I diminue. En fait, si I'on regarde la figure III-7, on s'aperqgoit que le
taux de génération des microfissures de Type I ne varie pas. Le
ralentissement dans la croissance du nombre de Type I ne provient que du
passage de certaines d'entre elles en Type IL

iv) Vers 80 % de la durée de vie, les premieres
microfissures de type III commencent a étre formées. En paralléle, le
nombre de microfissures de Type I diminue de maniere significative et
I'accroissement du nombre de Type II est ralenti. La figure III-7 montre qu'il
y a une stagnation de la densité totale de microfissures. Cela peut étre
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figure 11I-8 : Evolutions comparées des densités de microfissures de

Types I, II et III & deux niveaux de déformation plastique,
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expliqué, d'une part par la coalescence de microfissures par les plus grandes
et, d'autre part, par la diminution du taux de génération de microfissures de
Typel, du fait de la localisation de la déformation plastique dans les

microfissures de Type III.

b) - Aep/2 = £ 5. 10-4

On peut observer sur la figure III-8 l'évolution des densités de
microfissures de type I, Il et III en fonction de la durée de vie réduite pour
les niveaux de déformation plastique de * 4. 10-3 (traits pleins) et £ 5. 10-4
(traits pointillés).

On remarque l'évolution homologue en durée de vie réduite de la
densité de microfissures de Type I aux deux niveaux de déformation
plastique tout au long de la durée de vie. Par contre, il existe une différence
notable au niveau de l'évolution de la densité de Type II. Celle-ci est
nettement plus faible a bas niveau de déformation qu'a haut niveau.

Les densités de type III évoluent de maniere identique dans les deux

cas.

La figure III-9 montre nettement une modification dans le processus
d'endommagement du matériau entre les deux niveaux de déformation
plastique.

A bas niveau de déformation, la croissance du nombre total de
microfissures semble fortement affectée par la formation des microfissures
de Type II, alors qu'elle ne I'est pas a haut niveau. Cela traduit le fait que le
taux de génération des microfissures de Type I diminue lorsque les Types II
sont présentes a la surface du matériau. Il semble donc y avoir une
localisation de la déformation, plus forte dans les microfissures de Type II &
bas niveau de déformation plastique.

Par contre, la croissance du nombre total de microfissures n'est pas
affectée par la formation des microfissures de Type III. Cela peut se traduire
par : d'une part, une localisation de la déformation plastique qui n'est pas
modifiée, et/ou d'autre par, par l'absence ou le faible nombre de coalescence
a ce niveau de déformation. Cela confirme les hypotheses de A. Bataille que

nous verrons plus loin.
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a)

316L

b)
316L implanté

igure I1I-10 : Réplique de la surface d'une éprouvette cyclée a rupture a

g piq p y p
Aep/z =+4.10°3 : a) 316L non implanté, b) 316L implanté
(N2*, 80 keV, 2. 1017 ions/cm?2, 1 pA/cm?2).
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III - Effet de 'implantation ionique

Des éprouvettes traitées dans les deux conditions d'implantation ont
été testées aux deux niveaux de déformation plastique : Ag€p/2 =+ 4. 103 et
+5. 104 Les densités de microfissures ont été mesurées, comme dans le cas

précédent.

1) - Comportement cyclique

Macroscopiquement, l'implantation ionique d'azote (pour les deux
conditions choisies) n'a pas d'influence sur le comportement cyclique du
316L. Pour les deux niveaux de déformation (Aep /2=14. 10-3 et £5.1049), le
niveau de contrainte a saturation est identiqﬁe a celui du 316L non
implanté (respectivement Ac/2 = + 340 MPa et + 220 MPa).

De méme, la durée de vie a l'amorcage n'est pas modifiée par
l'implantation d'azote. Les valeurs de durée de vie sont regroupées dans le

Tableau III-2 ci-dessous.

non implanté |implantation n°1 Implantation n°2

+4.10-3 7300 7 000 ‘ 7050
7100 6 800
6 950
+5.10-4 140 000 145 000
135 000

Tableau I1I-2
2) - Déformation a la surface et amorgage de microfissures

Nous avons vu, dans la revue bibliographique, que l'implantation
modifiait la plasticité de surface dans de nombreux matériaux. Il en va de
méme dans le 316L implanté a l'azote, sous certaines conditions. ‘

Dans notre étude, seules les éprouvettes implantées dans les
conditions n°l (faible courant d'implantation) présentent un comportement
nettement différent par rapport au matériau de référence. On peut observer
sur la figure III-10 la surface d'éprouvettes de fatigue non implantées et
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0,1 mm

figure III-11 : Surface d'une éprouvette de 316L partiellement implantée
aprs 3 000 cycles (N2, 80 keV, 2. 1017 ions/ cm?2, 1 pA/cm?2)
a At-:p_ /2=%4 1073 : a gauche, la zone non implantée, a

droite, la zone implantée.
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figure 11I-12 : Evolutions comparées des densités de microfissures de
Types 1, II et IIl du 316L non implanté (traits pleins) et 316L

implanté (traits pointillés) a Aep/z =+ 4. 103.
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implantées (implantation n°1) apres cyclage A Aep/2 =+ 4. 103. La densité
globale de microfissures apparait trés nettement inférieure dans le matériau
implanté par rapport au non-implanté.

A faible niveau de déformation plastique, les systémes de glissement,
nettement visibles sur le matériau non implanté, sont trés peu visibles sur
les éprouvettes implantées. La "couche" implantée est cisaillée aux endroits
ol sont observées des microfissures. Celles-ci se situent soit le long des
bandes de glissement, soit a l'intersection des bandes de glissement et des
joints de grain, comme pour le 316L non implanté.

Sur la micrographie III-11 nous pouvons observer la surface d'une
éprouvette partiellement implantée et cyclée 3 000 cycles a Aep/2=14. 10-3.
La transition entre la zone implantée et non implantée y est trés nettement
visible. Les bandes de glissement nettement définies dans la partie gauche
(non implantéej, ne se prolongent pas dans la zone implantée (partie

‘droite). '

Dans le cas de l'implantation réalisée dans les conditions n°2 (fort
courant d'implantation), la modification de plasticité de surface n'est pas
aussi marquée. 11 y a, en effet, moins de systémes de glissement.

3) - Quantification de I'endommagement : densités de microfissures

a) - Implantation n°1 : (2. 1017 ions/cm2 ; 1 pA/cm?)
- Agp2 =+ 4.103

La figure III-12 présente l'évolution comparée des densités de
microfissures de Type I, II et I pour le 316L non implanté (trait piein) et
implanté (trait pointillé) dans les conditions n°l pour un niveau de
déformation plastique Agp /2 =+ 4. 103,

Les premiéres microfissures sont détectées a environ 10 % de la durée
de vie réduite, tout comme pour le non traité. Par contre, I'évolution du
nombre de microfissures de type I est nettement différente. L'écart,
faiblement significatif au début, le devient a partir d'environ 40 % de la
durée de vie réduite.
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figure 111-13 : Evolutions comparées des densités de microfissures de
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Types I, II et Il du 316L non implanté (traits pleins) et 316L
implanté (traits pointillés) 2 Agp/2=*5. 104.




En fin d'essai, la densité de microfissures de Type I est d'environ
45/mm?2 pour le matériau implanté, alors qu'elle est d'environ 65/mm?

pour le 316L non traité.

L'évolution des densités de microfissures de Type II et III est
sensiblement identique dans les deux cas. L'implantation ionique ne semble
pas jouer directement sur ces populations. Pourtant, on peut noter que les
premiéres microfissures de type III sont détectées plus tot dans le matériau
implanté.

- Agpj2 = % 5. 104

A faible niveau de déformation plastique (+ 5. 104) des observations
similaires sont faites. La figure III-13 représente, a ce niveau de déformation,
les densités de microfissures en fonction de la durée de vie réduite.

Les microfissures de Type I sont détectées dés 10 % de la durée de vie
du matériau, comme pour le 316L non implanté. Mais, 1'écart des densités
de microfissures de Type I, entre le 316L non implanté et implanté, est trés
rapidement significatif et se creuse plus encore au cours de l'essai. La
diminution de la densité de Type I est de I'ordre de 50 % a faible niveau de
déformation, alors qu'il est de 30 % a Agp/2 = + 4. 1073,

Les microfissures de Type II sont détectées vers 40 % de la durée de vie
et leur évolution en nombre est analogue a celle du 316L non implanté.

Les microfissures de Type IIl apparaissent & environ 80% et sont trés
peu nombreuses, comme pour le 316L non implanté.
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b) - Implantation n°2 : ("1. 1017 ions/cm2"; 5 pA/cm?2)

Pour cette implantation, seul le niveau de déformation plastique de
4. 10-3 a été étudiée a l'air. Peu d'éprouvettes ayant été implantées, nous
avons préféré les utiliser pour étudier leur comportement en fatigue-
corrosion.

L'évolution des densités de microfissures est quasiment identique a
celle du 316L non traité. Les microfissures de Type I semblent moins
nombreuses, mais l'écart avec le matériau de référence n'est pas réellement
significatif. Il en va de méme pour les densités de microfissures de Type II
et IIL.

La durée de vie n'est pas modifiée, 1a non plus, par cette implantation
ionique. ' '

L'implantation ionique dans les conditions n°2, ne semble donc pas
avoir d'influence ni sur le comportement cyclique (niveau de contrainte,
durée de vie), ni sur la plasticité de surface (densité de microfissures).

4) - Analyse et conclusion sur I'endommagement a l'air
a) - Résumé des observations

D'aprés les résultats obtenus dans cette partie de 1'étude, nous
constatons :

- En ce qui concerne le matériau de référence

- La durée de la période d'amorgage des microfissures de Type I, en
durée de vie réduite, n'est pas influencée par le niveau de
déformation plastique. Celle-ci représente environ 10 % de la
durée de vie du matériau.

- L'évolution de la densité de microfissures de type I en durée de
vie réduite est identique a Aep/o =14 103 et Agp/p = 5. 104.

- La formation des premiéres microfissures de Type II est observée,
pour les deux niveaux de déformation, a environ 40 % de Na.
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La densité de microfissures de Type II est plus faible & bas qu'a
haut niveau de déformation.

Le taux de génération des microfissures de Type I ne semble pas
étre affecté par la formation des Type II & haut niveau de
déformation, alors qu'il I'est & bas niveau.

La densité de microfissures de Type III est identique dans les deux
cas.

Les microfissures de Type III semblent se former plus t6t a haut
niveau de déformation plastique.

La coalescence, importante & haut niveau de déformation, ne
semble pas étre un mécanisme dominant dans la propagation des
microfissures, 2 bas niveau de déformation plastique. Cela
confirme les hypothesesde A. Bataille [84].

La localisation de la déformation plastique sur les microfissures
de Type II et III semble plus importante a bas niveau de
déformation.

- En ce qui concerne le 316L implanté :

La durée de vie a I'amorgage des microfissures de Type I n'est pas
influencée quelle que soit 'implantation ionique:

La plasticité de surface, nettement modifiée dans le 'cas de
I'implantation a faible courant, ne semble pas avoir été affectée
par le traitement a fort courant d'implantation.

La densité de microfissures de Type I est plus faible sur le 316L
implanté dans les conditions n°l. Cette diminution est de l'ordre
de 30 % pour Aep/ = £ 4. 10-3 et atteint prés de 50 % & Aep/a =
15.104.

Les valeurs des densités de microfissures de Type II et III ne sont

pas modifiées par l'implantation ionique (conditions n°1).
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Dans le cas de l'implantation ionique d'azote dans les conditions
n°2, aucune différence significative n'a été observée sur les
différentes densités.

Malgré la différence de densité de microfissures de type I dans
I'implantation n°1, la durée de vie du matériau n'est pas
modifiée.

De méme, les niveaux de contrainte a saturation, restent
identiques quel que soit le traitement, et aux deux niveaux de
déformation plastique.

Le mode d'amorcgage des microfissures n'est pas altéré par
l'implantation ionique d'azote.
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b) - Analyse

D'apres les résultats de densités obtenus sur le 316L non implanté aux
deux niveaux de déformation plastique, il est possible d'avancer un certain

nombre d'hypotheses.

- Amorgage et propagation des microfissures de Type I

I'amorgage des microfissures de type I semble lié a4 une
accumulation de la déformation plastique, proportionnelle au
niveau de déformation du matériau. D'apres Kitagawa [158], il est
possible d'établir une relation linéaire entre le niveau de
déformation plastique et le pourcentage de grain plastifié. Ainsi,
quel que soit le niveau de déformation plastique dans le domaine
de la fatigue oligocyclique, la durée de vie a l'amorgage des
microfissures de Type I représente environ 10 % de la durée de

vie du matériau.

Pour les mémes raisons, 1'évolution de la densité de Type I, en
durée de vie réduite, n'est pas influencée par le niveau de
déformation plastique.

La vitesse de propagation des microfissures de Type I est
proportionnelle au niveau de déformation plastique [84].

- Formation des microfissures de Type II

Le nombre de microfissures de Type II est lié a la propagation des
fissures de Type I au dela des joints de grain. Il existe, en fait, un
effet antagoniste de la densité de microfissures de Type I sur la
formation des fissures de Type II. D'une part, il apparait un effet
statistique lié a la probabilité pour les Types I de franchir les joints
de grain. Cette probabilité est augmentée avec le niveau de
déformation plastique et la densité de microfissures de Typel.
D'autre part, il faut considérer que la localisation de la
déformation plastique dans les microfissures de Type II sera
d'autant plus importante que la densité de microfissures sera
faible. Cet effet joue en sens inverse par rapport au précédent.
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Les mesures de densités de microfissures, a Aepya =1 5. 104,
illustrent bien ce phénomene, par le fait que la durée de vie au
bout de laquelle les fissures de Typell se forment, est
approximativement équivalente.

- Propagation des microfissures Type II

La propagation de surface des microfissures de type II est
naturellement proportionnelle au niveau de déformation
plastique, mais peut étre accélérée par les possibilités de
coalescence.

Le phénomeéne de coalescence est lié, semble-t-il, & la présence en
téte de fissure d'une zone d'interaction plastique dont la taille est
fonction de la longueur de la fissure, et du niveau de
déformation. Pour que deux fissures coalescent, il faut que leurs
zones plastiques se chevauchent.

La coalescence peut étre influencée par deux phénomenes : la
taille de la zone d'interaction des microfissures, qui est liée a la
localisation de la déformation plastique, et le nombre de
microfissures avoisinantes. Le phénomeéne de population peut
étre appelé "effet pointillé", du fait que les microfissures font, en
quelque sorte, un pré-découpage de la surface. La fissure d'ou part
la coalescence n'a plus qu'a suivre un chemin préférentiel de

© propagation en absorbant les fissures alentours.

D'apreés les résultats de densités obtenus sur le 316L implanté :

La densité de microfissures de Type I ne semble pas jouer sur la
durée de vie au bout de laquelle les premiéres microfissures de
Type 1I se forment. En fait, la propagation des microfissures de

‘Type I peut étre bloquée par des barrieres microstructurales
(joints de grain), et reléve d'un effet statistique.

Les microfissures de Type II semblent gouverner la résistance a la
fatigue du 316L. La densité de microfissures de Type I joue un
réle important sur la propagation de ces fissures et, notamment,
par l'effet de coalescence. Dans le cas d'une surface implantée,
I'effet de diminution de la densité de microfissures de Type I



n'est pas suffisante pour contrebalancer l'effet de la localisation
de la déformation plastique. Il apparait un effet de densité critique
de microfissures de type I au dessus de laquelle la propagation des
microfissures de Type II n'est pas affectée. La durée de vie du
matériau n'est pas modifiée lorsque la densité de microfissures
de Type I dépasse cette densité critique. Cette densité ci'itique doit
sans aucun doute dépendre du niveau de déformation plastique.

Pour essayer d'y voir un peu plus clair, il nous a semblé intéressant de
faire varier artificiellement le couple densité de microfissuresf/taux de
déformation plastique, par l'intermédiaire d'essais de fatigue cumulée.

L'essai de fatigue cumulée consiste a réaliser un certain nombre de cycles a

un niveau de déformation donné, puis a continuer l'essai a un autre
niveau de déformation jusqu'a rupture. Ainsi, il est possible, en faisant
varier le nombre de cycles au premier niveau de déformation, d'obtenir des
rapports de densités de microfissures différents de ceux normalement
obtenus au second niveau de déformation.

Pour arriver a ces fins, il faut réaliser une courbe représentant la durée
de vie résiduelle au second niveau de déformation en fonction du nombre
de cycles (rapporté en durée de vie réduite) au premier niveau. Cela aurait
demandé énormément d'essais si A. Bataille [84, 159] n'avait développé
récemment un programme de simulation numérique, basée sur la méthode
de Monté Carlo. Ce programme, dont les paramétres ont été ajustés pour le
316L, rend parfaitement compte de la durée de vie du matériau, a travers la
formation et l'évolution des microfissures, sur une large gamme de
niveaux de déformations plastiques.

Dans la partie suivante, nous présenterons, dans un premier temps, la
simulation numérique, en insistant sur les différents parameétres qui ont été
pris en considération. Nous verrons qu'en modifiant certains de ces
parametres, il est possible de simuler le comportement du 316L implanté
(moins de microfissures pour une méme durée de vie). Il nous sera alors
possible de présenter les résultats de fatigue cumulée et de mettre
clairement en évidence les phénoménes de densités critiques en comparant
les résultats obtenus sur le 316L non traité et implanté. Ces résultats seront
ensuite confirmés grice a des essais réels.
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figure IlI-14 : Organigramme de fonctionnement du programme de

simulation numérique.
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IV - Simulation numérique et Fatigue cumulée
1) - Présentation de la simulation numérique
a) - Présentation générale

La simulation numérique, du type Monté Carlo, que nous avons
utilisée est dérivée du travail de A. Bataille [84]. Elle est basée sur le concept
statistique de I'endommagement lié A la formation et A la propagation des
microfissures a la surface des matériaux. Ce programme rend compte, de
manilre trés convainquante, de I'évolution des différentes populations de
microfissures et de la durée de vie du 316L pour une large gamme de

~déformations plastiques. Le schéma III-14 présente I'organigramme que suit

cette simulation.

En premier lieu, un réseau de grain de forme hexagonale (composé lui
méme de 36 unités élémentaires) est défini avec une orientation de
glissement préférentiel spécifique.

A partir de 13, en fonction du niveau de déformation plastique, un
nombre plus ou moins important de grains va étre susceptible d'étre le siége
d'un amorgage de microfissures. Le programme teste chacun de ces grains
par rapport a un seuil de probabilité d’amorcagé.

Par la suite, chaque unité élémentaire du maillage est testée pour
reconnaitre si elle correspond a : un élément d'une fissure présente, la
proximité d'une fissure, ou rien. Dans le dernier cas, si le grain auquel
appartient 1'élément du maillage n'est pas déja fissuré, le programme
effectue un test d'amorcage dans les mémes conditions que précédemment.
Dans le cas oil le pointeur se situe & proximité d'une fissure, le programme
teste la propagation de la fissure. Dans le cas des microfissures de Type III, la
propagation se fait inexorablement du fait de leur taille importante.

De plus, si les zones plastiques (dont nous avons parlé précédemment)
de deux fissufes se chevauchent, 12 encore un test de coalescence est effectué.

Le calcul du nombre de cycles, correspondant a chaque évolution
globale des fissures, est calculé sur la base de la croissance moyenne de
microfissures.

Le programme s'arréte lorsqu'une des fissures atteint au moins la
taille de 500 pm.
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' figure III-15 : Evolution de la résistance des joints de grain en fonction

figure I1I-16 : Evolution des vitesses moyennes de propagation de surface
des microfissures de Types I et II en fonction de
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b) - Parameétres de la simulation

Nous allons revenir sur un certain nombre de parametres de cette
simulation en précisant sur quels critéres ils ont été choisis, et quels en sont

les facteurs influents.

- Le nombre de grains susceptibles d'étre fissurés est basé sur une
relation, proche de celle de Kitagawa [158], entre I'amplitude de déformation
plastique et le pourcentage de grains plastifiés. Cette relation linéaire donne
60 % de grains plastifiés a Aep/2 = +4. 104 et 100 % a Aep /2 = £ 4. 10-3.

- Le seuil d'amorgage, c'est a dire la probabilité pour qu'un grain soit
fissuré, est indépendant du niveau de déformation plastique. Cette valeur a
été ajustée de maniere a rendre compte du taux de formation des fissures de
Type I dans le 316L.

- Le seuil de propagation est une fonction du niveau de déformation
plastique, de la désorientation cristallographique des grains (figure III-15) et
de la longueur de la fissure considérée. Dans le cas d'une propagation
interne au grain, cette probabilité est minimale, par contre lors du
franchissement d'un joint de grain, la probabilité est trés fortement
influencée par la désorientation cristallographique entre les deux grains. La
aussi, les valeurs ont été optimisées, afin de rendre compte au mieux de la

réalité.

- Le critére de coalescence est appliqué seulement dans le cas des
fissures de Type II et III. Chaque microfissure posséde une zone
d'interaction proportionnelle au dixiéme de sa longueur. Si les zones
d'interaction de deux fissures se recouvrent, le critére de coalescence est
appliqué. D'apres les travaux d'Ochi [160] et Melin [161], la coalescence
pourra avoir lieu si la distance séparant les deux fissures est inférieure a
11 % de la somme de leurs longueurs a la surface.

- les vitesses de propagation des microfissures de Type I et II sont
constantes, fonctions du niveau de déformation plastique (figure III-16). La
vitesse de propagation des fissures de Type III est fonction de leur longueur.
Ces vitesses ont été déterminées a partir des travaux de Ramade [83].
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figure 11I-17 : Comparaison de l'évolution des densités de microfissures
entre les résultats expérimentaux (traits pleins) et la
simulation numérique (traits pointillés) pour le 316L a

Agp/2=+4.103.
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Un certain nombre de remarques complémentaires peut étre fait :

- un grain ne peut étre le siége d'un amorcage multiple.

- la génération des fissures (formation des types I) est stoppée a la
formation des premieres fissures de Type III. Cela rend compte de
la localisation de la déformation plastique dans ces fissures.

- la propagation des microfissures de Type 1II est perpendiculaire a
l'axe de sollicitation. Cela s'appuie sur la diminution de I'effet
des barrieres cristallographiques lorsque les fissures atteignent de

telles tailles.

2) - Application a la fatigue du 316L

Les figures III-17 et III-18 représentent les résultats de la simulation
numérique, comparés aux courbes expéfimentales (traits pleins) de densités
de microfissures en fonction de la durée de vie réduite, respectivement
pour les niveaux de déformation plastique Aep/2 =+ 4. 103 et Aep/n =
+5.10-4. Les courbes simulées sont effectuées a partir de 50 simulations, afin
de réduire les écarts liés aux effets statistiques. Les courbes représentent les
moyennes des densités avec leurs écarts types.

En terme de durée de vie, les simulations sont en trés bon accord avec
les résultats expérimentaux. La simulation donne une durée de vie de
l'ordre de 6 800 cycles + 550 & Aep/2 = + 4. 10-3 comparée a 7 100 cycles
expérimentalement, et 150 000 cycles + 10 000 par rapport a 137 000 cycles a

Aep/a =15.104,
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figure III-18 : Comparaison de 1'évolution des densités de microfissures
entre les ‘résultats expérimentaux (traits pleins) et la
simulation numérique (traits pointillés) pour le 316L a

Agp/2=+5.104
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a) - Aepjz =+ 4.10°3:

Au niveau des densités de microfissures de Type I, l'accord est
satisfaisant jusqu'a 75 % de la durée de vie réduite. Au del3, la simulation
prévoit une diminution plus importante de la densité de microfissures.

"Pour les microfissures de Type II, I'accord est bon pratiquement sur la
totalité de la durée de vie du matériau.

En ce qui concerne les microfissures de Type III, la durée de vie au bout
de laquelle les premieres fissures sont formées, est plus courte dans la
simulation que expérimentalement. Cela s'explique de deux manieéres :
d'une part, le nombre de microfissures étant faible, quelques simulations
proposant des fissures au bout de cette durée de vie suffisent pour fausser la

. courbe ; d'autre part, si on relie la formation précoce des fissures de Type III

avec la diminution théorique du nombre de TypeI et II, on peut penser que
les phénomenes de coalescence ont été plus importants que prévu.

b) - Aepjp = % 5. 104

Pour ce niveau de déformation, la simulation numérique est en parfait

accord sur tous les points.

On remarque un maximum dans la densité de microfissures de Type I
situé a environ 70 % de la durée de vie réduite, ainsi qu'une accélération de
la croissance du nombre de fissures de Type II -vers 80 %, simultanément
avec la formation des premieres fissures de Type III.

I1 faut remarquer aussi que la simulation numérique prévoit la
formation des microfissures de Type II assez t6t (environ 30 % de la durée

de vie).
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figure 11-19 :

Comparaison de 1'évolution des densités de microfissures
entre les résultats expérimentaux (traits pleins) et la
simulation numérique (traits pointillés) a Aep /2=14.10"3
pour le 316L implanté.
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figure 11I-20 : Comparaison de l'évolution des densités de microfissures
+ entre les résultats expérimentaux (traits pleins) et la
simulation numérique (traits pointillés) a Aep/2 ==+5. 104

pour le 316L implanté.

Chapitre 11l Fatigue



3) - Modifications pour simuler l'effet de I'implantation ionique

Pour simuler I'endommagement cyclique sur le 316L implanté, un
certain nombre de modifications ont été apportées au programme. Ces
modifications ont été faites en tenant compte des observations
microscopiques et des caractérisations mécaniques (microdureté).

Ainsi, la diminution du nombre de bandes de glissement a la surface,
ainsi que l'augmentation de la dureté superficielle des échantillons
implantés, nous ont engagés a modifier la probabilité d'amorgage des

microfissures de Type L

De plus, la vitesse de propagation des microfissures de Type I et I a été
augmentée pour rendre compte des défauts de surface observés dans le
Chapitre II. En effet, il est raisonnable de penser que de tels défauts
favorisent la formation et la propagation des fissures par un effet de
localisation de la déformation.

Finalement, la probabilité de propagation des microfissures aux jdints
de grain a été légérement diminuée, pour rendre.compte de I'augmentation
de la localisation de la déformation plastique dans un nombre moins

important de microfissures.

Tous ces parametres ont été ajustés pour le niveau de déformation

plastique de + 4. 10-3. Nous avons ensuite testé le programme pour le.

niveau de déformation plastique de + 5. 10-4.

Les figures III-19 et III-20 présentent les résultats des simulations
numériques apres ajustement des parametres pour les deux niveaux de
déformation. Ces courbes simulées (traits pointillés) sont comparées aux
évolutions expérimentales des densités de microfissures, relevées sur les
éprouvettes implantées dans les conditions n°1. On peut voir le trés bon
accord obtenu 2 Aep/z = * 4. 10-3 ainsi que la bonne transposition réalisée au

faible niveau de déformation.

Chapitre III  Fatigue

153




154

100
90
=
e 807 e Référence
3 S .
QT 707 o Implanté
=~ < :
2T 607
S [ .
2 & 507
fa 407
Q 307
207
107
OT—T T 7T T T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
% N/Na a Aepjz = £ 5. 10-4
figure 1II-21 : Courbes d'endommagement cumulé du 316L non traité et

‘Chapitre III  Fatigite

le 316L implanté (condition n°1). Durée de vie résiduelle 2
Agp/2=*4. 10-3 en fonction du nombre de cycles effectués
aAgp/2=15. 104 (rapporté en durée de vie réduite).



4) - Simulation de I'endommagement cumulé et vérification
expérimentale

i . 155
|
|
|
|
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a) - Simulation numérique de 'endommagement cumulé

| Nous avons choisi de faire un endommagement cumulé suivant la
séquence bas puis haut niveau de déformation. Cela se justifie par le fait que
le taux de plastification des grains a bas niveau a peu d'influence, par la
suite, sur I'évolution du matériau a haut niveau. L'inverse est difficile a
prévoir.

Le premier niveau de déformation est donc de Aepsz =+ 5. 104,
pendant un nombre de cycles variable, suivi d'une déformation cyclique a
f Agp/2 =t 4. 103 jusqu'a rupture. Nous étudierons alors le nombre de cycles
j‘ résiduels a haut niveau, rapporté a la durée de vie dans les conditions
': normales, en fonction du nombre de cycles A 5. 104 rapporté a la durée de
J ‘
|

vie & ce niveau.

J La figure I11-21 présente les résultats de cette simulation numérique
dans les cas du 316L non traité et implanté, dans une séquence bas/haut
niveau de déformation. Il est évident que le cumul de I'endommagement
ne se fait pas de manidre linéaire. ’

On observe, pour le 316L non implanté, que la durée de vie résiduelle

n'est pas affectée par le précyclage, lorsque celui ci correspond & moins de
30 % de la durée de vie réduite & Aep/z =+ 5. 104 . Au del3, la durée de vie.
| résiduelle chute fortement.
i Pour le 316L implanté dans les conditions n°l, la zone durant laquelle
| la durée de vie résiduelle 2 Aep /2 = + 4. 103 n'est pas affectée par le pré-
| cyclage est étendue jusqu'a prés de 40 % de la durée de vie réduite a bas
‘ niveau de déformation. La chute de durée de vie résiduelle intervient aussi
| brusquement que dans les cas du matériau non traité. Les courbes se
[ superposent ensuite.

Au dela de 50 % de cyclage A Aep/z =+ 5. 104, 1a durée de vie résiduelle
est, & peu de chose pres, proportionnelle au précyclage. Dans cette partie, il
n'y a pas de différences de comportement entre le 316L non traité et le 316L

| implanté.
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figure 11I-22 : Comparaison de la courbe d'endommagement cumulé et
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figure III-23 : Comparaison de la courbe d'endommagement cumulé et
des densité de microfissures pour le 316L implanté
(simulation).
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L'observation d'une brusque chute de la durée de vie résiduelle
indique qu'il existe bien une grandeur critique qui gere le processus
d'endommagement. Nous avons émis l'hypothése que cette grandeur
critique est liée aux densités de microfissures et en particulier a la densité de
microfissures de Type I. Pour y voir plus clair, on peut relier le
comportement du matériau au second niveau de déformation a I'historique
de ces populations de microfissures au premier niveau.

Les figures II1-22 et I1I-23 présentent une comparaison entre la courbe
d'endommagement cumulé, et les densités de microfissures a Aep /2 =
+ 5. 104, pour le 316L non traité et le 316L implanté, obtenues a partir de la
simulation numérique.

Il est clairement visible que la chute de durée de vie intervient juste
avant la formation des premieres microfissures de Type II. En effet, pour le
316L non implanté, la transition se fait entre 20 et 30 % de la durée de vie et
les premiéres fissures de Type II sont formées vers 30 %.

De plus, vers 80 % a Aep/2 =+ 5. 104, la population de microfissures de
Type Il croit brusquement, et semble & nouveau correspondre a une
accélération de la chute de durée de vie résiduelle, ainsi qu'a la formation

des premiéres fissures de Type III.

Dans le cas du matériau implanté, la transition se fait plus
tardivement (entre 30 et 40 % de la durée de vie & Aep/2 = = 5. 1074) et
correspond, dans ce cas aussi, & un phénomene précurseur de la formation

des fissures de Type II.

Les densités de microfissures de Type I, au moment de la transition,
sont d'environ 35/mm?2 * 15 dans le 316L non implanté, et d'environ
25/mm?2 + 10 pour le matériau implanté. Le faible écart entre ces valeurs
(compte tenu de l'erreur statistique) tend a prouver l'existence d'une
densité critique de microfissures de type I, proportionnelle au niveau de
déformation plastique. Cela explique que, malgré la diminution de densité
de microfissures, le matériau implanté ne voit pas sa durée de vie modifiée.

Vers 80 % de la durée de vie 2 Agp /2 =+ 5. 104, pour le 316L implanté,
on peut voir qu'il existe le méme phénomeéne d'accélération de
I'endommagement que pour le 316L non implanté. Il semble y avoir la
aussi une seconde grandeur critique liée a la densité de microfissures de

Type I1.
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b) - Vérification expérimentale

La figure III-24 présente l'évolution de la contrainte cyclique en
fonction du nombre de cycles, dans le cas d'un essai de fatigue cumulée. La
premiere partie correspond a I'évolution A Aep/2 = £ 5. 104 jusqu'a 30 % de
la durée de vie réduite, c'est a dire environ 36 000 cycles. La seconde partie
montre l'évolution de la contrainte aprés le passage au second niveau de

déformation plastique Agp/2 =+ 4. 10-3.

On peut observer que le niveau de contrainte au second niveau est
sensiblement équivalent A celui des essais & Aep/2 = t4.10-3. De plus, le
niveau de contrainte est identique dans les cas du matériau implanté et
dans le cas du 316L non traité. Par contre, la durée de vie résiduelle 2 Agp/r =
t 4. 103 est nettement supérieure lorsque le matériau est implanté. En effet,
elle est de 6 800 cycles pour I'éprouvette implantée, alors qu'elle n'est que de
3 300 cycles dans le cas du 316L sans implantation. La différence de durée de
vie est alors de prés de 50 %. Un second essai sur une éprouvette non
implantée donne un résultat presque équivalent. La durée de vie résiduelle,
dans ce second essai, est de 4 100 cycles. Il ne nous a pas été possible,
malheureusement, de doubler I'essai sur le matériau implanté.

Il est remarquable d'avoir une aussi bonne concordance entre la
prévision de la simulation numérique et l'expérience. Malgré la transition

trés brusque que nous avons simulée en endommagement cumulé, et les.

erreurs possibles liées a la dispersion expérimentale, ces résultats nous
semblent significatifs.

En ce qui concerne la fatigue oligocyclique a l'air, il semble que les
essais de fatigue cumulé soit le seul cas dans lequel l'irhplahtation ionique
d'azote apporte des améliorations. On peut noter que ce type'd'essais tend a
se rapprocher des essais de fatigue aléatoire qui essayent de rendre compte
de I'endommagement réel en service des matériaux.
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V - Conclusion

L'implantation ionique d'azote dans les deux types de conditions
d'implantation (implantation n°l : N2+, 80 keV, 2. 1017 jons/cm?2, 1 pA/cm?
; implantation n°2 : Na*, 80 keV, 1. 1017 jons/cm?2, 5 1A/ cm?2) et pour des
essais de fatigue oligocyclique a l'air n'a pas d'effet ni sur le comportement
mécanique cyclique, ni sur la durée de vie du 316L, et cela aux deux niveaux
de déformation plastique que nous avons étudiés (Agp/2=14. 103 et 5.

10-4).

Par contre, l'implantation ionique dans les conditions n°l a un effet
important sur la plasticité de surface. On observe un nombre de systémes de
glissement beaucoup plus faible que dans le cas du 316L non implanté. Cela
a pour conséquence, semble-t-il, de diminuer la densité de microfissures de
Type I (c'est & dire des fissures inférieures 2 la taille de grain : 50 pm) tout au
long de l'essai. Considérant les microfissures de Type I comme les éléments
endommageant du matériau [86], il est alors apparu que seule l'existence
d'une densité critique pouvait expliquer le fait que la durée de vie ne soit
pas modifiée par I'implantation ionique (condition n°1).

Les essais de fatigue cumulé ont eu pour role de révéler l'existence de
cette densité critique. En s'appuyant sur les résultats d'une simulation
numérique basée sur la méthode de Monté Carlo nous avons donc réalisé

des courbes d'endommagement cumulé dans la séquence bas/haut niveau

de déformation plastique.

Ces courbes d'endommagement présentent trois domaines. Le premier
domaine, qui correspond a environ 30 % de la durée de vie & Agp/2=
+5. 10-4 est caractérisé par I'absence d'effet sur le second niveau de
déformation. Dans le second domaine, on observe une dépendance quasi-
linéaire de la durée de vie résiduelle avec le pourcentage de durée de vie
initiale. Enfin dans le dernier domaine, on note une accélération de
I'endommagement. Les limites de chaque domaine sont caractérisées par la
présence d'une brusque chute de la durée de vie résiduelle. En comparant le
316L non traité et le 316L implanté, il a été possible de déterminer l'existence
de deux densités critiques correspondant aux deux transitions et liées
respectivement aux microfissures de Type I et de Type II.
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L'implantation ionique en diminuant le nombre de microfissures de
Type I a pour conséquence de repousser la transition entre le premier et le

second domaine.

A ce point de transition, la durée de vie du 316L implanté a l'azote est
deux fois plus importante que celle du 316L non traité. Ce résultat semble le
seul cas ot I'implantation ionique d'azote a un effet favorable sur les
propriétés cycliques en fatigue du 316L. Ce maigre résultat a pourtant son
importance compte tenue du fait que ce type d'essai se rapproche de ceux
réalisés en fatigue aléatoire qui ont pour but de simuler I'endommagement

des matériaux en service.
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Chapitre 1V
Fatigue-corrosion

Ce chapitre apporte des éléments de réflexion sur la corrélation existant
entre l'endommagement de surface d'un matériau, et le signal
électrochimique résultant. Pour cela, nous nous sommes basés sur 1'étude
simultanée de la microstructure (microfissures) d'éprouvettes lisses, et du
potentiel électrochimique enregistré au cours d'essais de fatigue
oligocyclique en milieu corrosif (NaCl 30 g/1) & potentiel laissé libre. Cette
technique va nous permettre a la fois de suivre 1'évolution du matériau
sans avoir recours aux observations microscopiques, mais aussi d'émettre
des hypothéses sur les mécanismes d'endommagement de la fatigue-
corrosion en faisant la comparaison avec le matériau implanté.

Pour comprendre ces phénoménes, il est indispensable de contréler,
autant que possible, les parametres mécaniques et électrochimiques. Nous
avons choisi de réaliser les essais de fatigue-corrosion en laissant le
potentiel libre. Cela se justifie par I'idée de se placer dans les conditions les
plus proches d'une situation réelle. En contrepartie, ce choix nous prive de
la possibilité de quantifier les réactions électrochimiques, comme c'est le cas
pour des essais réalisés a potentiel imposé.

Nous avons pu voir, dans le chapitre précédent, que les microfissures
se formaient trés t6t (10 % de la durée de vie) lors des essais de fatigue
oligocyclique a l'air. De plus, leur nombre est trés important (plus de
100 /mm?2). Il est évident que l'action d'un milieu corrosif sur ces
microfissures peut avoir un role non négligeable sur la durée de vie du
matériau. A l'inverse, le role du milieu corrosif sur l'augmentation de la
susceptibilité a la fissuration existe aussi, mais est souvent plus délicat a
déterminer.

Chapitre IV Fatigue-corrosion
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Dans une premiére partie, nous analyserons les résultats obtenus sur le
316L non implanté, a deux niveaux de déformation, afin d'essayer de
dégager un certain nombre d'hypothéses sur les mécanismes
d'endommagement de la fatigue-corrosion.

Dans une seconde partie, nous utiliserons les hypotheéses émises dans
la premiére partie, pour étudier le comportement du 316L implantés. Nous
essayerons finalement de dégager certains des mécanismes prépondérants

de I'endommagement en fatigue-corrosion.

PREMIERE PARTIE

Approche des mécanismes
d’endommagement par la mesure du
_ potentiel électrochimique

Il est bien établi, maintenant, que les microfissures de surface sont a la
! base de I'endommagement d'un matériau en fatigue. Leur évolution est
| caractérisée par un effet statistique au niveau de la formation des
microfissures et leur propagation des joints de grain et, par un effet de
population sur l'accélération de l'endommagement au cours de l'essai. Le
milieu corrosif (NaCl 30 g/1), nous allons le voir, joue un double réle sur les
316L en favorisant la formation des premiéres microfissures et, surtout, en
| augmentant leur propagation & la surface par la suite.
| Nous présenterons, dans un premier temps, une étude de
| 'endommagement de surface du 316L & Agp/2 =% 4. 103 a partir des
| densités de microfissures. Nous montrerons les corrélations qui existent
| entre la présence de ces microfissures, et la mesure du potentiel
- électrochimique, lors d'essais a potentiel laissé libre pour ce méme niveau
de déformation. Une validation des résultats sera faite a partir d'essais
interrompus. Puis nous transposerons ces analyses pour des essais réalisés a
Aep /2 =+ 5. 104, Nous essayerons par la suite de dégager une premiere
analyse des mécanismes de fatigue-corrosion, avant d'étudier l'effet de
I'implantation ionique d'azote.
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I - Montage et conditions expérimentales

Le milieu corrosif utilisé est le méme que celui des essais de corrosion.
Il s'agit d'une solution de NaCl a 30 g/1 dont le pH est de 6,5, natuellement
aérée.

Du point de vue mécanique, les essais de fatigue sont réalisés, comme a
l'air, en traction-compression a la vitesse de déformation de 4. 10-3 s-1.

Les éprouvettes de 316L ont les mémes caractéristiques que pour les
essais de fatigue a l'air. Les congés sont toutefois recouverts d'un verni
(Lacomit™) de maniere a isoler cette partie du milieu corrosif. La cellule
contenant la solution corrosive est de forme cylindrique et s'appuie sur le
mor inférieur. Le schéma sur la figure IV-1 présente I'aspect du montage. La
circulation de la solution saline est assurée par un systéme de vase
communicant et d'une pompe a membrane. Cela assure un débit régulier et
sans turbulence (environ 2 litres/heure). Le volume totale de solution est
de 2,5 litres, ce qui permet d'avoir une bonne stabilité au niveau de la

concentration et du pH du milieu.

ECS ' r]

Extensometre
MTS

C . i_] — T : .-
NaCl
30g/l \

pH = 65/
Entrée \

‘ Sortie

figure IV-1: Schéma du montage de fatigue-corrosion.
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figure IV-2 : Comportement cyclique du 316L a l'air et en milieu corrosif
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IT - Endommagement de surface du 316L en fatigue-corrosion

Comme pour les essais a 1'air, les éprouvettes de fatigue ont fait I'objet
d'observations en microscopie électronique a balayage et optique. Nous
avons pu ainsi nous rendre compte de l'effet du milieu corrosif sur
I'endommagement de surface du 316L. De plus dans certain cas, nous avons
essayé de quantifier cet endommagement par des mesures de densités de

microfissures.

1) - Comportement cyclique

La figure IV-2 montre l'évolution de l'amplitude de contrainte au
cours d'essais a l'air et en milieu corrosif.

On observe, tout d'abord, que le niveau de contrainte n'est pas modifié
entre les essais A l'air et ceux en milieu corrosif. Les niveaux de contrainte
sont de 340 MPa & Agp/2 = +4. 1073 et de 220 MPa a Agp /2 =+ 5. 1074, valeurs

conformes aux courbes d'écrouissage cyclique du 316L.

AIR NaCl
Aep/2 Na AG /2 (MPa) Na AG/2 (MPa)
4103 7300 3500 |
7100 340 3470 350
6 950 3400
5. 104 140 000 220 42 000 220
135000 41 500

Récapitulatif des valeurs de fatigue oligocyclique a 1’air.

La chute de durée de vie est proportionnellement plus importante a
faible niveau de déformation plastique. En effet, elle est de 50 % a
Agp/2 =1 4. 1073, alors qu'elle est de prés de 70 % & A€p/2 = 5. 1074. On peut
voir I'importance du milieu dans lequel sont effectués les essais de fatigue.

Chapitre IV - Fatigue-corrosion
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10 um

| figure IV-3 : Bandes de glissement a la surface d'une éprouvette cyclée
| en fatigue-corrosion & Agp/2 = £4.1073.

figure IV4: Amorgage a l'intersection bandes de glissement/joints de
grain (316L, Agp/2 = £4.1073).
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2) - Endommagement de surface
a) - Observations microscopiques

. Les observations, en microscopie électronique a balayage de la surface
des éprouvettes, révelent la présence, tout comme pour les essais a l'air, de
bandes de glissement. Celles-ci se différencient par leur nombre plus limité,
mais aussi par l'intensité du glissement dans ces bandes qui semble plus
intense (micrographie IV-3). .

L'amorgage des fissures se situe dans les bandes de glissement (c'est a
dire a caracteére transgranulaire). Par contre, on observe en nombre plus
important par rapport a l'air, des fissures a caractere mixte, c'est a dire a
l'intersection entre les bandes de glissement et les joints de grain
(micrographie IV-4). Cela semble révéler une diminution de Il'influence des
joints de grain par le milieu corrosif.

‘Finalement, on observe systématiquement sur les fissures de taille
supérieure 4 150 pm, un dépot de part et d'autre de la partie centrale
(micrographie IV-5). Cela traduit une forte activité électrochimique entre
l'intérieur de la fissure (zone de dissolution anodique) et ses levres de la
fissure (zone dépdt cathodique). Le couplage galvanique qui se crée entre ces
deux zones est responsable de l'accélération du processus de propagation
autant en surface qu'en volume.

100 pm .

figure 1IV-5: Dépdt de part et d'autre des l2vres d'une fissure de Type 11,

‘témoin d'une forte activité électrochimique.

169

Chapitre IV Fatigue-corrosion




sl 2 8 '
‘;1(>1  \ - I'ype l
. Agpa = A4 1077 L
= e \\
E Type l
= G0 ’
5]
¥ Q
O =
G by 1
£ L
3 a) “é NaCl , Type Il
= o 40 )
ot
§ for /
T - /
L s /
‘ ;;, ey /
C = /
N ﬁ / /' -
S 20 4 -7
R &) / -
(; f 7/
L f ,/ Type 11 T}/}JC 111
! /
Ve
® / /
i / ‘ -
))i / - /
% 0+— T - T i T " T ) L i T T 1
; 0 00 20 30K 3000 S000 000 7000

Nombre de cycles

s 807
\\:’ 316L Type I
: Agp/2 = 4. 10-3
[
= 60
- 1T -
[o¥]
=
i
3 &2 40
»
! =201
. o
¢
!
3 0 T T
: 0 10

figure 1V-6 : Evolution des densités de microfissures de surface du 316L
lors d'essais de fatigue et fatigue-corrosion a A€p/2 =
+4.10°3, en fonction a) du nombre de cycles ; b) de la durée
de vie réduite.

Chapitre 1V Fatigue-corrosion




171

b) - Densités de microfissures
- Agpp =+ 4.103

Les figures IV-6 a) et b) montrent les résultats de densités obtenus lors
d'essais en milieu corrosif 4 A€p/2 =+ 4. 1073. Ces valeurs sont comparées a
celles obtenues a l'air dans le chapitre précédent.

En comparant par classes de microfissures nous constatons que :

Pour les Types 1 :

a) - les premieres microfissures de Type I sont observées plus t6t en
milieu corrosif qu'a l'air. Par contre en durée de vie réduite
(nombre de cycles rapportés a la durée de vie), ce type de
microfissures est observé vers 10 % N/Na aussi bien a l'air

qu'en milieu corrosif.

b) - I'évolution de la densité de microfissures de Type I est identique
a l'air et en milieu corrosif.

¢) - en milieu NaCl, il n'y a pas, a propremerit parler, de diminution
de la densité de microfissures de Type I vers la fin de l'essai
mais plutét une diminution de la croissance de celle-ci. La
cinétique de formation des microfissures de Type I semble étre
augmentée par le milieu corrosif. De plus, par rapport a l'air,
cette cinétique est moins affectée par la présence de grandes

fissures.

Pour les Types 11 :

a) - méme remarque que pour les Types I a) : la durée de vie réduite
pour laquelle sont détectées les premiéres Types II est d'environ
40 %, comme A l'air.

b) - la densité de microfissures de Type II est sensiblement égale a
I'air et en milieu corrosif.

v
¢
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Pour les Types III :

a) - en durée de vie réduite, la formation des premiéres fissures de
Type III est détectée bien plus tot en milieu corrosif (avant 50 %
contre 75 % a I'air).

b) - la densité en fin d'essai est nettement supérieure en milieu
NaCl (6 / mm?2) qu'a l'air (2 / mm?2).

A la vue de ces premiers résultats, le milieu corrosif a un effet
important sur la formation des microfissures en doublant le taux de
formation des premieéres microfissures. Cela a pour conséquence de
diminuer d'un facteur deux le nombre de cycles au bout duquel les
premieres microfissures se forment. Ce phénomeéne s'explique par l'effet de
dissolution anodique intervenant au niveau des lignes et bandes de
glissement, qui rend moins réversible la déformation plastique. D'autre
part, la déformation plastique agit comme un facteur de dépassivation en
créant des ruptures localisée du film passif, favorisant ainsi l'effet de
dissolution anodique.

L'effet du milieu corrosif se fait également fortement sentir par
l'accélération importante des vitesses de propagation de surface des
microfissures. Cela s'observe par la diminution d'un facteur deux du
nombre de cycles séparant la formation des premieres microfissures de Type
I et II, par rapport aux essais a l'air, mais aussi, d'une maniére beaucoup
plus marquée sur la propagation des microfissures de Type II. En effet, les
premiéres fissures de Type III sont observées tres t6t, dés 50 % N/Na. Ceci
est confirmé par l'observation des dépots de produits de corrosion sur les
léevres de ces fissures qui, nous l'avons vu, traduit une forte activité

électrochimique.
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Densité de microfissures (/mm?2)

figure IV-7 :

80 316L Typel
Agplz =5. 10_4

------
60 DN

40

20

Evolution des densités de microfissures de surface du 316L
lors d'essais de fatigue et fatigue-corrosion a Agp/2 =

"+ 5. 104, en fonction de la durée de vie réduite.
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- Agp/2 =% 5.10-4

La figure IV-7 présente 'évolution des densités de microfissures de
Types I, II et III en fonction de la durée de vie a Aep /2=%5. 10‘4, a l'air

(traits pleins) et en milieu corrosif (traits pointillés).

Pour les Types I

a) Comme pour les essais a Asp /2. =+ 4. 103, les premieres
microfissures se forment deés 10 % de la durée de vie.

b) L'évolution de la densité de microfissures de Type I -est
pratiquement similaire & l'air et en milieu corrosif. On note,
toutefois, un effet plus marqué sur la croissance de la
population des microfissures de Type I lorsque les fissures de
Type II sont présentes.

Pour les Types I1

a) La formation des premiéres fissures de Type II se situe vers 40 %
de la durée de vie comme pour les essais‘a l'air.

b) La densité de microfissures de Type II croit plus vite en milieu
corrosif qu'a I'air. Cela semble lié a la chute de la densité de
fissures de Type L. 1l apparait qu'a faible niveau de déformation
plastique, le passage de microfissures de Type I en Type II soit
facilité par le milieu corrosif et donc que les joints de grains sont
des barriéres moins importantes a la propagation des fissures.

Pour les Types III

a) Les fissures de Type III se forment trés tot, avant 60 % de la
durée de vie, par rapport aux essais a l'air.

b) Leur nombre reste en quantité faible jusqu'a la fin de I'essai.
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¢) - Conclusion

Le milieu corrosif a un effet certain sur la cinétique de formation des
premieres microfissures. Cela est sans aucun doute lié a un effet combiné de
rupture du film passif et de dissolution anodique dans les bandes de
glissement. Cela a pour conséquence de diminuer le nombre de cycles au
bout duquel les premieres fissures se forment et d'augmenter la vitesse de
croissance de la population de microfissures de Type I. L'augmentation du
taux de génération de microfissures de Type I est plus importante a bas
niveau de déformation plastique. Cela souligne l'importance du facteur
temps dans les processus de corrosion.

Il est remarquable de constater que les microfissures de Type I sont
détectées vers 10 % de N/Na aussi bien a l'air qu'en milieu corrosif et aux
deux niveaux de déformation plastique. Cela montre le caractére
déterminant de la propagation des microfissures sur la durée de vie du 316L,
contrairement a la fatigue dans le domaine de l'endurance ou la période
d'amorgage des premieéres fissures est 'étape qui gouverne la durée de vie
du matériau.

La propagation des microfissures de Type I est accélérée
proportionnellement a leur vitesse de formation. Cette hypothése s'appuie
sur le fait que les microfissures de Type II sont aussi détectées pour la méme
durée de vie a l'air et en milieu corrosif. Cela montre que les mécanismes
conduisant a la formation des microfissures de Type I, et ceux régissant leur
propagation, sont étroitement liés. Ce mode de déformation en cisaillement
occasionne la rupture du film passif. Le métal fraichement exposé est alors
attaqué par le milieu corrosif en compétition avec la cinétique de
repassivation du métal. A faible niveau de déformation et pour une méme
vitesse de déformation, le temps entre deux dépassivations est diminué
défavorisant la cinétique de repassivation au profit de celle de la
dissolution. De ce fait, I'augmentation de la vitesse de propagation de
surface des microfissures par le milieu corrosif est plus importante a faible
niveau de déformation plastique. Cela est confirmé par une densité de
microfissures de Type II plus importante a faible niveau de déformation.
Pour les mémes raisons, la chute de durée de vie due au milieu corrosif est
plus importante a faible niveau de déformation plastique.
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figure IV-8 :  Evolution du potentiel libre au cours du temps du 316L.
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figure IV-9: Réponse du potentiel au cours d'un cycle de traction
compression : a) expérimentale ; b) simulée.
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III - Variation du potentiel électrochimique lors d'essais de fatigue

Le 316L est un acier inoxydable ayant une trés forte tendance a former
une couche passive lorsqu'il est exposé a un milieu corrosif. Il est possible
d'observer la formation de ce film passif en enregistrant 1'évolution du
potentiel électrochimique. Celui-ci augmente fortement dés le début pour
tendre vers une valeur asymptotique une fois le film passif formé. La
valeur stable enregistrée est appelée potentiel libre (voir la caractérisation
électrochimique). Le 316L, fortement passivable, a une cinétique de
passivation lente alors que la réponse a une dépassivation est trés rapide. De
plus, une dépassivation, méme isolée, se traduit par une variation
significative du potentiel. Grace a ces propriétés, il est possible d'observer
des phénoménes trés localisés et répétitifs.

D'une maniére générale, il peut y avoir plusieurs raisons pour que le
potentiel électrochimique d'un matériau varie. Cela peut étre du a une
modification des caractéristiques physico-chimiques du film passif ou,
simplement, & sa rupture. Pour le cas de la rupture du film passif, que I'on
appelle généralement dépassivation, on dénombre essentiellement deux

causes :

- Le film passif peut s'affaiblir pour des raisons
électrochimiques. Ce phénomene est a l'origine du processus de piqQration.
Cette rupture peut étre: spontanée (figure IV-8) dans le cas d'une faiblesse

du film liée a la présence d'impuretés et de défauts, ou provoquée sous.

l'action d'une polarisation excessive (courbes intensité-potentiel).

- La dépassivation peut étre provoquée par rupture mécanique
du film passif, 2 la suite d'une déformation du matériau ou d'une rayure
(scratch test). Sur la figure IV-9-a, on peut voir l'effet, sur le potentiel, d'un
cycle de traction/compression, sur une éprouvette de 316L en milieu NaCl
30 g/l. La dépassivation, lors d'une déformation mécanique de ce type, ne
provient pas d'un seul site. Le signal observé est la résultante d'une série de
dépassivations, suivies de leur propre repassivation comme l'illustre la
simulation sur la figure IV-9-b.

Le signal enregistré est appelé transitoire de potentiel, car il est la
résultante d'un état non stationnaire provenant de la compétition des deux
cinétiques opposées : passivation, dépassivation.
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1) - Observations générales

L'étude de la variation du potentiel électrochimique, au cours des
essais de fatigue corrosion, est trés riche en informations. En effet, elle peut

se faire & trois niveaux :

1) - au niveau de la valeur moyenne du potentiel. La
variation de cette valeur permet de savoir quelle cinétique est
prépondérante. La diminution du potentiel indique la formation
de nouveaux phénomenes dépassivants a chaque cycle
supplémentaire ; sa stabilité montre qu'il s'est formé un équilibre
entre les cinétiques de dépassivation mécanique et de repassivation
électrochimique ; son augmentation traduit qu'un certain nombre
de sites actifs de dépassivation a disparu.

2) - au niveau de l'amplitude du signal : ce parametre
‘traduit principalement l'importance de la dépassivation, c'est A dire
soit l'intensité des lignes de glissement qui émergent, soit
I'importance de l'ouverture des fissures.

3) - au niveau de la forme des transitoires. Les pics de
dépassivation en traction et en compression évoluent au cours de
l'essai ainsi que le taux de repassivation entre deux dépassivations.
Ces phénomeénes sont plus délicats A interpréter, mais nous
avancerons tout de méme un certain nombre d'hypothéses.

Les gammes de variation de ces différentes variables sont tout a fait
compatibles avec la sensibilité de l'appareillage de mesure. Le potentiel libre
moyen varie entre 0 et -450 mV/ECS et les amplitudes des transitoires
varient de quelques millivolts & environ 15 mV. De plus, la vitesse de
déformation que nous avons choisie (¢ = 4. 10-3 s1) permet de suivre
facilement les différentes phases de passivation et dépassivation. En effet, &
Agp/2 = 1 4. 1073, la durée d'un cydle de fatigue est d'environ 6 secondes.
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figure IV-11 : Evolution du potentiel moyen du 316L au cours d'un essai

figure IV-12 :
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2) - Evolution du potentiel moyen

La figure IV-11 montre 1'évolution du potentiel moyen en fonction du

nombre de cycles pour un essai 3 Agp/2 = 4. 10-3.

Il est possible d'expliquer dés maintenant un certain nombre de ces

Des les premiers cycles, le potentiel, initialement de I'ordre de -
120 mV/ECS, chute fortement de prés de 100 mV pour se
stabiliser ensuite (figure IV-12).

Apres une courte période de stabilisation, le potentiel remonte
proportionnellement & sa chute précédente, jusqu'a une valeur

proche de celle de départ.

Par la suite, on observe une nouvelle chute du potenﬁel
franche et réguliére, pratiquement jusqu'a la fin de I'essai.

On peut observer une légere accélération de la chute du
potentiel moyen, vers 50 % de la durée de vie.

Finalement, dans les derniers cycles, le potentiel de l'épfouvette

augmente a nouveau.

observations :

La chute du potentiel durant les premiers cycles est liée a
I'émergence des lignes de glissement 2 la surface de
I'échantillon provoquant la rupture du film passif.

Les lignes de glissement s'arrangeant en bandes de glissement,
conduisent a la diminution du nombre d'événements
dépassivants et permettent donc a la cinétique de repassivation
de prendre l'ascendant sur la cinétique de dépassivation. Le
potentiel libre moyen a alors tendance a remonter.

La chute du potentiel intervenant ensuite sera expliquée
ultérieurement grace A la corrélation avec les densités de

microfissures.

Finalement, I'augmentation du potentiel en fin d'essai est due a
la trés forte localisation de la déformation sur une ou deux
fissures responsables de la rupture de l'éprouvette.

Chapitre IV Fatigue-corrosion
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3) - Forme des transitoires

La figure IV-13 présente 1'évolution de la contrainte, du potentiel libre
moyen et de la forme des transitoires en fonction du nombre de cycles, pour
un essai 2 Aep/2 = * 4. 10-3. L'analyse de la forme des transitoires montre :

- I'existence, bien entendu, de pics de dépassivation aussi bien en

traction qu'en compression.

- que l'intensité relative de ces pics varie au cours de l'essai. En début

d'essai, le pic de dépassivation en traction est plus faible qu'en
compression, et devient égal puis supérieur au cours de l'essai.

- que la repassivation est toujours pl'us importante aprés la

dépassivation en compression.

- que, finalement, aux alentours de 50% de la durée de vie, un pic de

repassivation secondaire (figure IV-13 - e) apparait, qui s'intensifie
jusqu'a la rupture.

A partir de 12 un certain nombre d'hypothéses peut étre formulé :

L'intensité supérieure de la dépassivation en compression
indique que la déformation semble étre plus endommageante
en compression qu'en traction.

Sur le pic de repassivation secondaire on peut voir que la
"dépassivation” et la "repassivation" sont trés brusques et que
I'extremum correspond au maximum de déformation. Il ne
s'agit pas en fait de dépassivation et de repassivation mais d'un
effet de fermeture et d'ouverture d'une ou plusieurs fissures.
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4) - Amplitude des transitoires de potentiel

La figure IV-14 présente 1'évolution de I'amplitude des transitoires de
potentiel en fonction du nombre de cycles. La mesure s'effectue sur les
enregistrements en prenant l'écart de potentiel entre la plus forte
dépassivation et la plus forte repassivation.

On peut voir plusieurs domaines bien distincts dans 1'évolution de

I'amplitude du potentiel.

1) Une période pendant laquelle l'amplitude ne varie

pratiquement pas.
2) une période durant laquelle I'amplitude diminue faiblement.

3) Une phase d'augmentation trés importante de l'amplitude

jusqu'a la rupture.

4) Une accélération dans l'augmentation de l'amplitude des
transitoires dans les derniers cycles.

Au cours des premiers cycles, I'amplitude et la forme des transitoires
n'évoluent pas. Il semble donc que, durant cette période, les éléments
dépassivants ne varient pas en intensité. Cette période correspond a
I'émergence des lignes de glissement. Cela nous permet de dire qu'il n'y a
pas de variation dans l'intensité de la dépassivation entre l'émergence des
lignes de glissement et leur arrangement en bandes de glissement. Cela ne
modifie pas l'intensité du phénomeéne, mais ne fait que le raréfier

conduisant a une légére augmentation du potentiel moyen.

La chute de I'amplitude des transitoires est due a I'augmentation de la
dépassivation en traction et intervient au méme moment que la chute du

potentiel moyen.

Finalement, 'augmentation brusque qui intervient vers 40 % de la
durée de vie indique un changement dans le mode d'endommagement du
matériau qui intensifie la dépassivation en traction.

Ces différents points seront repris, plus en détail par la suite, avec un
nouveau regard dd a I'analyse des densités de microfissures.
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IV - Corrélation avec 'endommagement de surface (microfissures)
1) - Densité de microfissures/potentiel électrochimique a Aep/z = 4. 10-3

La figure IV-16 regroupe, dans sa partie supérieure, 1'évolution des
densités de microfissures de Type I, I et III et, dans sa partie inférieure, celle
du potentiel moyen (échelle de gauche en mV/ECS) et de I'amplitude des
transitoires de potentiel (échelle de droite en mV). Ces courbes sont
représentées en fonction de la durée .de vie réduite (nombre de
cycles/nombre de cycle a I'amorgage). Les numéros sur la figure se référent a

ceux des paragraphes ci-dessous.

Un certain nombre de coincidences apparait clairement :

1) - la chute de potentiel moyen, observée vers 10% de la
durée de vie, correspond a la détection des premiéres

microfissures de Type L

2) - 'augmentation importante (vers 40% de la durée de vie)
de l'amplitude des transitoires de potentiel, correspond a la
formation des premiéres microfissures de Type II.

3) - I'apparition du pic de repassivation secondaire sur les
transitoires de potentiel correspond, a4 peu prés, a la
formation des premiéres microfissures de Type III

De plus, en observant de plus preés I'évolution du potentiel, et en
particulier durant sa période de décroissance, on observe :

4) - que la chute du potentiel s'accéléere légérement, puis
redevient constante en méme temps que l'amplitude des
transitoires commence a croitre (entre 30 et 40 % N/Na).

5) - que l'apparition, vers 50 % de la durée de vie, du pic de
repassivation secondaire correspond a l'accélération de la
chute du potentiel moyen, ainsi qu'ad un infléchissement -
dans l'augmentation de l'amplitude des transitoires.

6) - qﬁ'un’e derniére accélération est visible vers 95 % N/Na,
en méme temps que l'amplitude des transitoires croit
brusquement.

Chapitre IV Fatigue-corrosion
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2) - Validation des résultats

Nous avons réalisé des essais interrompus, en se basant sur los
parametres électrochimiques, pour ensuite observer les densités de
microfissures. Cette démarche, inverse de la précédente, nous a semblé
adaptée pour valider les hypotheses que nous avons émises dans la partie

précédente.

Dans une premiére expérience, nous avons stoppé l'essai au moment
ol le potentiel libre moyen de I'échantillon commencait 2 diminuer
(figure IV-17). On remarque au passage la trés bonne superposition des
valeurs de potentiel et I'excellente concordance en nombre de cycles par
rapport a un essai non interrompu dans les mémes conditions d'expérience.

L'observation de la surface nous révele la présence de quelques
microfissures, environ 1a 2 /mm?, toutes de Type I. Cela tend donc 2
confirmer que la chute du potentiel moyen est effectivement liée a
I'amorgage des premiéres microfissures de Type L

Dans une seconde expérience, nous avons voulu observer 1'état de la
surface de l'éprouvette au moment ol l'amplitude des transitoires de
potentiel commencait & augmenter (vers 40 % N/Na). L'observation est
rendue difficile par la présence des nombreuses microfissures de Type I

Toutefois, nous avons pu constater que les microfissures de tailles.

supérieures 2 la taille de grain étaient en trés faible quantité. L2 encore, cette
constatation confirme I'hypothése de l'augmentation de l'intensité des
phénomenes de dépassivation, liée a la formation des microfissures de Type
II.

Finalement les figures IV-18 et IV-19 présentent, respectivement,
I'évolution du potentiel moyen et de I'amplitude des transitoires, pour trois
essais réalisés dans les mémes conditions expérimentales. Ces figures nous
permettent de bien montrer la reproductibilité des valeurs de potentiel et

d'amplitude.
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3) - Evolution du potentiel électrochimique lors d'essai a Agpla = 5. 10-4

Les figures IV-2) et IV-21 présentent 1'évolution du potentiel libre
moyen et de I'amplitude des transitoires aux deux niveaux de déformation
plastique : Aep/2 =+ 4.103 et £ 5. 104 2 € = 4. 10-3 571 en fonction du nombre

de cycles et du pourcentage de durée de vie.

Il est trés intéressant de constater que la chute de potentiel, ainsi que
l'augmentation brusque de 'amplitude des transitoires, sont observées pour
les mémes valeurs de durée de vie réduite (respectivement 10 et 40 %) aux
deux niveaux de déformation. Nous avons vu précédemment que ces deux
phénomenes étaient liés a la formation des premiéres microfissures de
Types I et II. 1 semble donc que, tout comme podr les essais réalisés A l'air,
les microfissures de Type I et II se forment en méme temps en durée de vie
réduite, aux deux niveaux de déformation plastique, comme nous avons pu
déja le remarquer dans la premieére partie de ce chapitre.

On peut observer de plus :

pour le potentiel libre moyen :

a) La chute du potentiel dans les premiers cycles est moins
importante pour le faible niveau de déformation. Cela est
facilement compréhensible du fait de l'importance plus faible
des événements dépassivants a ce niveau de déformation.

b) L'arrangement des lignes de glissement en bandes de glissement
se fait de maniére plus tardive 2 faible niveau de déformation.

¢) La valeur supérieure du potentiel a faible déformation, durant
la majeure partie de l'essai, devient identique a celle & forte
déformation dans les derniers cycles. Cela confirme que la
micropropagation de fissures se fait en surface durant la majeur
partie de la durée de vie. En effet, du fait de la faible
déformation plastique, le nombre d'événements dépassivants
est plus faible. A partir du moment o1 la valeur du potentiel est
régie par l'existence de quelques microfissures, elle devient
indépendante du niveau de déformation.
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figure 1V-22 :
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Potentlel

pour l'amplitude des transitoires :

L'amplitude des transitoires est plus faible 2 bas niveau de

a)
déformation (figure IV-22). Cela confirme le lien existant entre
I'amplitude des transitoires de potentiel et l'intensité de la
déformation a la surface. Cette observation est a mettre en
relation avec la plus faible chute du potentiel dans les premiers
cycles a bas niveau de déformation plastique. |

b) Comme pour le niveau de déformation précédent, I'amplitude
commence par décroftre avant de brusquement remonter. Cette
diminution semble proportionnelle a la valeur de l'amplitude
dans les premiers cycles.

¢) La valeur de l'amplitude des transitoires croit brusquement
vers 40 % de la durée de vie réduite comme a Agp/p =1 4. 10-3
(figures IV-23 et IV-24).

c) Apres 40 % de N/Na, la valeur de I'amplitude des transitoires
croit beaucoup plus rapidement a faible niveau de déformation
pour rejoindre et méme dépasser celle & haut niveau de
déformation lors du passage en Type IH. Si l'on transpose les
résultats de densité de microfissures a l'air au milieu corrosif, ce
phénomene s'explique par le nombre moins important de
microfissures de Type II et III et donc, par la localisation plus
forte de la déformation dans ces fissures.
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V - Analyse et conclusion

En conclusion de cette partie, nous présenterons un récapitulatif de
toutes les conclusions que nous avons pu tirer de l'analyse du potentiel
libre (valeur moyenne, amplitude et forme des transitoires), et de la
corrélation avec les densités de microfissures. La figure IV-25 reprend les
principaux résultats de ce chapitre.

Nous allons essayer de suivre toute I'évolution du matériau depuis le
premier cycle, jusqu'a la rupture, a l'aide de l'analyse des transitoires de
potentiel.

1) Dans les premiers cycles, la diminution du potentiel libre
moyen traduit 'émergence des lignes de glissement a la surface.

2) Cette irréversibilité est aussi montrée par la forme plus fine des
transitoires en traction qu'en compression.

3) L'augmentation du potentiel moyen, aprés quelques cycles, est
le signe d'un arrangement des lignes de glissement en bandes
de glissement, diminuant ainsi le nombre d'événements
dépassivants. ‘

4) L'amplitude des transitoires reste stable durant cette période
montrant que seul le nombre d'événements dépassivants varie
alors que l'intensité des marches de glissement est constante.

5) Vers 10% de la durée de vie, le potentiel moyen diminue
brusquement, indiquant une déstabilisation des cinétiques de
dépassivation/repassivation. On a pu voir que cela
correspondait a la formation des premiéres microfissures de
Typel

6) A partir de ce moment I'amplitude des transitoires commence 2
diminuer. Cela est 1ié a I'augmentation de l'intensité du pic de
dépassivation de traction.

7) A environ 40% de la durée de vie, I'amplitude des transitoires
augmente brusquement. On a vu que cela correspondait a la
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8)

9)

formation des premieéres microfissures de Type II. Ce
phénomene s'explique par le changement du mode de
déformation dans les microfissures lorsqu'elles franchissent un
joint de grain. La déformation dans les microfissures de Type I,
comme dans les bandes de glissement, se fait par cisaillement. A
partir du moment o celles-ci franchissent un joint de grain, le
cisaillement est rendu difficile, du fait du changement
d'orientation du glissement d'un grain a l'autre. Les
microfissures de Type II ont donc deux composantes dans leur
déformation : la premiére reste en cisaillement, tandis que la
seconde est obligée de s'ouvrir (figure IV-26). L'intensité de la
dépassivation en traction devient, alors, plus importante.

L'hypothése précédente est confirmée par l'augmentation de
I'intensité relative de la dépassivation en traction. Ce
phénomene est directement lié la propagation des fissures par
ouverture.

Vers 50% de la durée de vie, on observe l'apparition, dans les
transitoires de potentiel, d'une repassivation secondaire qui
correspond a la formation des premieres microfissures de
TypeIll. Du fait de leur taille importante, ces fissures ne
peuvent plus se refermer naturellement, et il faut leur
appliquer une force de compression pour qu'elles puissent se
fermer. Ce phénomeéne induit alors un effet
d'ouverture/fermeture autour du maximum de compression,
qui fait varier brusquement la valeur du potentiel. I1 ne s'agit
pas de dépassivation et de repassivation mais d'une
augmentation et diminution de la quantité de métal au contact
de la solution.

10) On peut noter que cette transition est aussi visible au niveau du

potentiel moyen, par l'intermédiaire d'une légére diminution
de la pente due a l'augmentation de la localisation de la
déformation plastique. Cela s'accompagne aussi d'une légére
intensification de la dépassivation visible sur I'amplitude des
transitoires.
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figure IV-26 : Hypothéses sur la déformation dans les

11) Vers 90% de la durée de vie, la chute de potentiel s'intensifie et

peut étre liée a wune accélération du processus
d'endommagement par effet de coalescence de certaines
microfissures avec la ou les plus grande(s) fissure(s), ainsi qu'au
début de la propagation en volume des fissures les plus grandes.

12) Finalement, dans les derniers cycles, I'amplitude des transitoires

augmente & nouveau brusquement, ainsi que le potentiel libre
moyen. Cela est lié a la trés forte localisation de la déformation
plastique sur la fissure fatale qui se propage en volume. Elle
devient alors le seul site dépassivant. Les autres sites se
repassivant totalement, le potentiel global augmente.

avant et apres le passage d'un joint de grain.

microfissures
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figure IV-27 : Compafaison du cdmportement cyclique en fatigue-
corrosion a deux niveaux de déformation plastique, du
316L et du 316L implanté (N2+, 80 keV, 2. 1017 ions/cm?,

1 pA/cm?).
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SECONDE PARTIE

Influence de l'implantation ionique

Nous avons pu voir, dans la partie précédente, combien le suivi du
potentiel électrochimique, au cours d'essais de fatigue-corrosion, était
précieux pour les renseignements qu'il nous donne sur I'endommagement
du matériau. Dans ce chapitre, cette technique sera utilisée pour étudier le
comportement du 316L implanté en fatigue-corrosion.

Pour mémoire, rappelons les deux conditions d'implantation que

nous avons définies au chapitre II. :

Ions Nyt
Energie 80 keV
Température <70°C
Conditions n°1:  Dose 2. 1017 jons/cm?
Courant 1pA/cem?
Conditions n°2: Dose 1017 jons/cm?
| Courant 5 pA/cm?

Les essais sont réalisés dans les mémes conditions opératoires que pour

le 316L non implanté :

Niveaux de déformation: ~ Agp/z =+4.103 et+5.104
Vitesse de déformation : £=4.103s1

Nous décrirons tour a tour, pour les deux conditions d'implantation,
le comportement cyclique et lI'endommagement de surface, ainsi que
I'évolution des parameétres électrochimiques. Finalement, nous tenterons
de mieux comprendre, a travers les modifications apportées par
I'implantation ionique, les mécanismes d'endommagement en fatigue-
corrosion.

Chapitre IV Fatigue-corrosion
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figure IV-28 : Comparaison de la plasticité 4 la surface apres 1000 cycles a
A€ps2 = £4.1073 d'une éprouvette 316L partiellement
implantée : zone implantée (Na+, 80 keV, 2. 1017 jons/cm?2,
1pA/cm?) 2 gauche ; zone non implantée, a droite.

10 pm

figure 1V-29:  Amorgage de microfissures a l'intersection bandes de
glissement/joints de grain (316L implanté, Nj+, 80 keV,

2.1017 ions/cm?2, 1 pA/cm?2) Agp/r=£4.1073,
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I - Implantation de 2. 1017 jons/cm2 & 1 pA/cm?2

1) - Comportement cyclique

Comme pour les essais a l'air, cette implantation ionique ne modifie
pas le niveau de contrainte (figure IV-27). La durée de vie du matériau
implanté 2 Aep/2 =+ 4. 103 est légerement inférieure (3 300 contre 3 500
cycles pour le matériau non traité), par contre a Agp/2 = 1 5. 104 la durée de
vie est identique (environ 42 000 cycles + 500). L'implantation ionique
d'azote, pour ces conditions opératoires, n'a que peu d'influence sur la
durée de vie du 316L en fatigue dans le domaine oligocyclique.

Référence Implantation n°l
Aey /o Air NaCl Air NaCl
7300 3500 7000 3300
+4.103 7100 3470 [ 6800
6950 | 3400

y 140 000 42 000 145 000 42 500
+£5.10 135 000 41 500

Pourtant, l'effet de I'implantation ionique sur la plasticité de surface

reste le méme que pour les essais a l'air. En effet, sur la micrographie IV-28,

nous pouvons observer la surface d'une éprouvette aprés 1000 cycles a
Aeps2 =+ 4. 103, Dans la partie de droite, non implantée, les lignes de
glissement sont nettement visibles, par contre dans la partie gauche
(implantée), leur intensité est tres faible. _

L'amorgage des microfissures, a la surface du 316L, se fait
essentiellement de deux fagons : a l'intersection bandes de glissement/joints
de grain (micrographie IV-29) et sur des piqQres de corrosion (micrographie
1V-30). Ce dernier mode d'amorgage semble majoritaire. Nous analyserons
la totalité des résultats a la fin de cette partie.

Chapitre IV Fatigue-corrosion
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10 pm

Amorgage d'une fissure sur une piqtre de corrosion (316L

implanté, Np+, 80 keV, 2. 1017 ions/cm?2, 1 pA/cm?) Agp/; =
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figure 1IV-30 :
+4.10°3.
figure 1V-31 : Comparaison de

I'évolution des densités de
microfissures sur le 316L implanté
(N2+, 80 keV, 2.1017 jons/cm2,
1 pA/cm?) au cours d'essais a 1'air
et en milieu corrosif & Agp o =
+4.103. '
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figure 1V-32 : Comparaison de
I'évolution des densités de
microfissures du 316L et du 316L
implanté (Ny+, 80keV, 2.1017
ions/cm2,1 pA/cm?2) au cours
‘d'essais en milieu corrosif a Agp/n =
+4.1073.




2) - Essais a Aep/; =+ 4. 103

a) - Densités de microfissures

La figure IV-31 présente l'évolution comparée des densités de
microfissures lors d'essais a l'air (traits pleins) et en milieu corrosif (traits
pointillés) pour le matériau implanté en fonction du pourcentage de durée

de vie. On observe :
- pour les microfissures de Type I

Les microfissures de Type I s'amorcent trés t6t & environ 50 cycles
contre environ 700 cycles a l'air. En durée de vie cela représente moins de
5 % de la durée de vie. La progression de leur densité en nombre de cycles
est sensiblement égale a celle de Il'air et en milieu corrosif. La densité reste
globalement plus faible tout au long de I'essai par rapport a l'air.

- pour les microfissures de Type II

La formation des microfissures de Type II semble, 12 aussi, intervenir
plus t6t en durée de vie réduite (inférieure a 40 % de Na). Comme pour les
fissures de Type I, la densité de microfissures de Type II est plus faible en
milieu corrosif.

- pour les microfissures de Type III

Comme pour les deux autres types, les microfissures de Type III se -

forment bien avant en milieu corrosif (avant 50 % de Na). Par contre, leur
densité est aussi faible qu'a I'air. '

Avant de voir I'évolution du potentiel pour ce type d'éprouvettes, il
est intéressant de comparer I'évolution des densités de microfissures entre
le 316L non traité et implanté (figure IV-32) en milieu corrosif.

Les microfissures de type I, nous venons de le voir, s'amorcent trés tot
vers 5 % de la durée de vie. Par contre pour le 316L non implanté, ces
microfissures s'amorcent plus tardivement vers 10 % de la durée de vie. La
densité de ce type de microfissures est, comme a l'air, plus faible pour le
matériau implanté. Les piqires, que nous avons observées, semblent étre
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figure IV-33 : Evolution comparée du potentiel moyen a Agp/2 = £4.1073,
pour le 316L et le 316L implanté (Np+, 80 keV, 2.1017
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figure IV-34: Evolution comparée de l'amplitude des transitoires de
potentiel & Agp/2 = +4.1073, pour le 316L et le 316L
implanté (N2*, 80 keV, 2. 1017 jons/cm?2, 1 pA/cm?).
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responsables de la formation précoce des microfissures. Mais la propagation
des fissures étant l'étape principale, I'amorgage prématuré n'a pas beaucoup
d'influence sur la durée de vie du matériau.

Les microfissures de Type II sont détectées pour la méme durée de vie
dans les deux cas. La densité de fissures de Type II croit réguliérement mais
sa valeur est, tout au long de l'essai, 1égérement plus faible pour le matériau
implanté.

Il n'existe pas de différences notables pour les fissures de Type III, leur

nombre est en quantité treés limitée.

b) - Evolution du potentiel électrochimique

- Remarques générales

Le potentiel libre, au départ de l'ordre de - 50 mV/ECS, chute des les
premiers cycles vers -100 mV/ECS. En comparaison avec le 316L non
implanté, cette valeur de potentiel est nettement plus élevée (figure I1V-33).
L'effet anoblissant de l'azote, que nous avions déja montré dans le
chapitre II, persiste méme au cours du cyclage.

L'évolution de l'amplitude des transitoires de potentiel sur la
figure IV-34 montre que les valeurs d'amplitude sont plus élevées dans le
cas du matériau implanté. Les observations au MEB montrent un nombre
plus limité de bandes de glissement a la surface du matériau implanté, et
nous avons émis I'hypothése, dans le chapitre précédent, que, de ce fait, la
déformation plastique était plus intense. La valeur plus élevée de
I'amplitude des transitoires pourrait confirmer cette hypothese. Deux autres
explications peuvent étre avancées pour expliquer la valeur plus élevées de
I'amplitude des transitoires. La premiere repose sur le fait que la
diminution du potentiel entrafne nécessairement l'augmentation de
l'amplitude des transitoires. Alors comment expliquer que, méme durant
les premiers cyclesA alors que le potentiel varie peu, lI'amplitude des
transitoires du 316L implanté soit tout de méme supérieure a celle du 316L
non implanté ? La seconde explication, qui semble la plus plausible, fait
intervenir la densité plus faible de bandes de glissement et donc le nombre
moins important d'événements dépassivants. De ce fait, le rapport entre
l'aire de zone anodique et cathodique est plus faible dans le cas du 316L

Chapitre IV Fatigue-corrosion
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Nombre de cycles

-

5mV

figure IV-35: Effet d'une piqfre sur l'enregistrement expérimental du

potentiel au cours d'un essai de fatigue-corrosion a Agp/s =
+4.10°3. ’
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implanté. L'intensité des réaction électrochimiques est alors supérieure et
donc les pics de dépassivation sont plus intenses dans le cas du matériau

implanté.

- Corrélation avec les densités de microfissures

Des 50 cycles (soit environ 2 % de la durée de vie) le potentiel
commence a chuter, indiquant que les premiére microfissures se sont déja
formées. Ce comportement serait incompréhensible si a plusieurs reprises
durant les tous premiers cycles, de fortes et brusques dépassivations
n'avaient été observées (figure IV-35). Ces phénomenes, sans aucun doute
liés a la formation de piqtires, semblent étre la cause de I'amorgage précoce
des microfissures. Cette hypothése est confirmée par les observations au
MEB que nous avons faites et décrites au début de cette partie. De plus, elle
est en accord avec les observations de densités de microfissures.

Vers 30 % de la durée de vie, I'amplitude des transitoires (figure IV-34)
qui diminuait depuis le début de I'essai, commence 4 augmenter. La encore,
les valeurs de densités sont confirmées par la mesure du potentiel
électrochimique. Sur le matériau non implanté, la formation des premieres
microfissures de type II a été détectée vers 40 % de la durée de vie. Le
nombre de cycles effectués, entre 'amorcage des microfissures de Type I et la
formation des fissures de Type II, est donc d'environ 1 000 cycles. Cette
valeur est pratiquement identique pour le matériau implanté. Il est alors
possible de tirer deux conclusions : d'une part, l'implantation ionique ne
modifie pas la vitesse de propagation des microfissures de Type I, d'autre
part, en prenant comme taille moyenne de grain, 50 pm, la vitesse de
propagation des fissures de Type I en milieu corrosif est évaluée a
5. 108 m/cycle. Comparée a la vitesse de propagation calculée lors des essais
a l'air (environ 2,7 10-8 m/ cycle), on peut voir que la présence du milieu
corrosif double la vitesse de propagation des microfissures de Type I aussi
bien pour le 316L non traité que pour le 316L implanté.

Dés 40 % de la durée de vie, le pic de repassivation secondaire
commence a apparaitre, témoin de la formation de fissures de Type III. On
peut observer la conséquence de cet événement sur l'amplitude des
transitoires qui reste pendant un moment constante. Lors des mesures de
densités de microfissures sur la réplique a 44 % de la durée de vie, une seule
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fissure de ce type a été dénombrée sur les 12 plages observées. Cela rend
compte de la grande sensibilité de la technique que nous avons développée
dans la premiére partie de ce chapitre.

I n'est pas raisonnablement possible de définir une vitesse de
propagation des microfissures de Type II du fait du faible nombre de cycles
séparant la formation des fissures de Type II et III. Toutefois, pour donner
un ordre de grandeur, cette vitesse de propagation se situe entre 2. 107 et
3. 107 m/cycle, soit 4 a 6 fois plus grande que pour les microfissures de
Type L

Malgré, la formation précoce des microfissures de Type I, II et III, la
durée de vie du 316L implanté n'est pas fortement réduite. Cela peut
s'expliquer par le plus faible nombre de microfissures dans le matériau
implanté, environ 55 /mm?2 contre 95 /mm? dans le 316L, soit une
diminution de plus de 40 % du nombre total de microfissures. La baisse du
nombre de fissures diminue les chances de coalescence et donc la vitesse de
propagation des grandes fissures.

De méme, nous avions noté dans le chapitre III, I'importance de la
densité de microfissures de Type II sur la tenue du matériau a l'air. Dans le
cas du 316L implanté en milieu corrosif, cette densité est légérement plus
faible et donc, si I'hypothése est vraie, contribue a la faible diminution de la

durée de vie.

¢) - Conclusion

L'amélioration potentielle de I'implantation ionique sur la tenue du
316L en fatigue corrosion a Aep/z =+ 4. 10-3 est malheureusement perdue
par sa trop grande susceptibilité a la piqiiration. En effet, on peut imaginer
qu'en l'absence de piqfres, les microfissures de Type I et II se formeraient au
méme moment que pour le non traité, mais, par contre, I'évolution des
fissures de Type II, ralenti par la faible densité globale de fissures, conduirait
a une rupture différée.

La sensibilité & la piqaration est liée a la présence a la surface du
matériau de nombreux défauts (trous) que nous avons observés dans le
chapitre II, mais aussi a l'existence de nitrures de chrome a la surface révélés
par la diffraction des rayons X sous incidences rasantes.

Chapitre IV Fatigue-corrosion
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Chapitre 1V-

figure IV-36:

figure 1V-37 :
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3) - Essais a Aepjp =+ 5. 104

Nous n'avons pas pu effectuer de mesures de densités de microfissures
a ce niveau de déformation, mais comme dans le chapitre précédent nous
supposerons que les concordances entre le potentiel électrochimique
mesuré et l'état de fissuration de la surface sont valables & ce niveau de

déformation.

A ce niveau de déformation, aucune piqtire n'a été observée a partir de
la mesure du potentiel, durant toute la durée de vie du matériau.

Sur la figure IV-36, on retrouve l'effet anoblissant de I'implantation
ionique. Le potentiel moyen, durant les 10 premiers pour-cents de la durée
de vie, est de I'ordre de -50 mV/ECS pour le 316L implanté, contre environ
-100 mV/ECS pour le non traité. Contrairement au cas précédent 2 fort
niveau de déformation, cet effet se manifeste pratiquement tout au long de

I'essai.

La chute de potentiel apparait pour environ 10 % de la durée de vie
comme pour le matériau non implanté. Cette diminution semble toutefois
plus brutale. A ce niveau de déformation et en l'absence de piqfiration, les
microfissures de Type I s'amorcent au bout du méme nombre de cycles
(environ 4 200 cycles).

La figure IV-37 présente l'évolution de I'amplitude des transitoires de
potentiel du 316L non traité et implanté. La valeur de l'amplitude pour le
matériau implanté est peu significativement supérieure a celle du non
implanté dans les 40 premiers pour-cents de la durée de vie. La formation
des microfissures de Type II est nettement visible a environ 40 % de la durée
de vie comme pour le matériau de référence. L'augmentation est nettement
plus franche dans le cas de l'implanté.

Vers 55 % de la durée de vie, dans les deux cas, le pic de repassivation
secondaire est observé, 1ié a la formation d'une fissure de grande taille. On
observe sur la figure IV-37 un ralentissement de la croissance de

I'amplitude des transitoires.
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figure IV-38 :  Observation au microscope électronique 2 balayage d'une
piqtre de corrosion au niveau des bandes de glissement
(316L implanté a A€p/2 = £ 4. 10-3, N+, 80 keV,

o - 2.1017 jons/am?, 1 pA/cm?). ‘
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4) - Conclusion pour l'implantation n°1

Les caractérisations de cette implantation dans le chapitre II ont
montré, nous le rappelerons briévement, que la dureté de la surface est
légérement augmentée. D'aprés le modéle de microdureté, la zone
implantée accommode bien la déformation. La diffraction des rayons X nous
a donné des informations sur la présence de nitrures de chrome, et la
microscopie électronique a balayage nous a révélé la présence de nombreux
trous a la surface des échantillons implantés. Cela a pour conséquence, au
niveau des propriétés de corrosion, d'augmenter la susceptibilité du
matériau a la piqlration, avec toutefois une amélioration en terme

d'anoblissement de potentiel.

Lors des essais de fatigue-corrosion, nous avons retrouvé. l'effet
anoblissant de I'implantation d'azote.

L'effet de l'implantation ionique d'azote sur l'augmentation de la
plasticité de surface est aussi observé en milieu corrosif. On a pu voir en
effet que les bandes de glissement sont beaucoup moins nombreuses a la
surface du 316L implanté. En conséquence, les densités de microfissures sont
plus faible sur les éprouvettes de 316L implanté.

Nous avons pu observer la formation de piqfires de corrosion a fort
niveau de déformation alors que ce phénomeéne n'intervient pas a bas
niveau. Il semble donc qu'il y ait un effet de la déformation plastique sur la
susceptibilité a la piqaration, sans doute accentué dans le cas du matériau
implanté par la plus forte intensité de la déformation dans les bandes de
glissement. La micrographie IV-38 semble accréditer cette hypotheése. On
peut y voir, en effet, une amorce de piqtre, d'environ 2 pm de diametre,
située sur une bande de glissement.

Les vitesses de propagation des microfissures de Type I, nettement plus
élevées en milieu corrosif qu'a l'air, ne sont pas modifiées par
I'implantation ionique d'azote.

L'amorgage précoce des microfissures dans le matériau implanté a
Agep/z =+ 4.10-3 n'a pas d'influence sur sa durée de vie. La diminution de la
coalescence liée a la plus faible densité de microfissures semble étre a
I'origine de la propagation plus lente des fissures de Type III. On pourrait
croire que l'effet de population de microfissures est plus important en

milieu corrosif qu'a l'air, pour ce niveau de déformation.
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II - Implantation de 1. 1017 jons/cm2 & 5 pA/cm?
1) - Comportement cyclique -

Le comportement cyclique du 316L, implanté dans ces conditions, est
peu différent des deux cas précédents. L'amplitude de contrainte aux deux
niveaux de déformation plastique est identique : Ao/ = £ 340 MPa a
Aep/2 =+ 4. 10-3 et 220 MPa a + 5. 10-4. En terme de durée de vie, & fort
niveau de déformation, celle-ci n'est que faiblement diminuée : 3 250 cycles
contre environ 3 450 cycles sur les 316L. Par contre, a bas niveau de
déformation plastique, on remarque une augmentation faiblement

significative de la durée de vie.
Le tableau ci-dessous récapitule les différentes valeurs de durée de vie

obtenues 2 l'air et en milieu corrosif, pour le matériau non implanté
(référence) et implanté dans les conditions n2.

Référence Implantation n°2
Agp /2 Air NacCl Air NacCl

5 7 300 3 500
+4.10° 7100 3470 7 050 3250
6 950 3 400
140 000 42 000 * 47 000
£5.10% | 135000 | 41500 46 500

* essai non réalisé

LA encore, l'implantation ionique d'azote n'améliore pas la durée de
vie du 316L en milieu corrosif a fort niveau de déformation. Mais nous
allons voir que les mécanismes d'endommagement ont été fortement
perturbés. Ceci est en relation étroite avec les caractéristiques
microstructurales de la surface. A bas niveau de déformation, par contre, la
durée de vie est améliorée d'environ 10 %.
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figure IV-39 : Evolution comparée du potentiel moyen a Agp/2 = +4.1073,
pour le 316L et le 316L implanté (N2+, 80 keV, 1.1017
ions/cm2, 5 pA/cm?2).
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figure IV40: Evolution comparée de l'amplitude des transitoires de
potentiel & Agp/2 = +4.1073, pour le 316L et le 316L
implanté (N2+, 80 keV, 1. 1017 ions/cm?2, 5 pA /cm?2).
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2) - Evolution du potentiel a Agp/p = + 4. 103

a) - Variations du potentiel moyen

On observe que la valeur du potentiel (figure IV-39) qui, au départ,
était nettement supérieure a environ -30 mV/ECS, chute trés rapidement
dés les tous premiers cycles, pour atteindre une valeur pratiquement
équivalente a celle du matériau non implanté (-220 mV/ECS).

La chute de potentiel intervient plus t6t que pour le matériau non
implanté (vers 4 % de la durée de vie), comme pour l'implantation

précédente.

b) - Variation de I'amplitude et de la forme des transitoires

La variation de l'amplitude des transitoires (figure IV-40) ne suit pas le
méme schéma que lors des autres essais de fatigue-corrosion. La figure IV-41
regroupe l'évolution des transitoires tout au long de cet essai.

Au début de l'essai, le comportement du 316L implanté (condition n°2)
est relativement similaire aux autres mesures d'amplitude. Au cours des
premiers cycles, la valeur de I'amplitude des transitoires du 316L implanté,
qui était plus noble par rapport a la référence, chute treés rapidement pour
rejoindre celle du matériau non traité.

L'augmentation de l'amplitude des transitoires intervient trés tot vers
environ 20 % de la durée de vie. Ce phénomeéne est la cohséquence de
l'augmentation brutale du pic de dépassivation en traction liée au passage
de microfissures de Type I en Type II. La vitesse de propagation des
microfissures de Type I, estimée A environ 9. 108 m/cycles, est légérement

plus importante pour cette implantation.

219

Chapitre IV Fatigue-corrosion




220

_ |
14 I pop
: | e W
I il i
a i
: Il int I
I l- T\I ‘ !
¢ (g ¢'e abre
40 100 770 870
NE j L
TRCA
It i}
> W e Rl
g b §i10
n HEEL !fl_'
i T
T Tl
1800 2300 2700

figure IV-41: Evolution de la forme des transitoires de potentiel du 316L
implanté (N2*, 80 keV, 1.1017 ions/cm2, 5 pA/cm?2) au
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Vers environ 40 % de la durée de vie, le pic de repassivation
secondaire induit une stagnation de l'évolution de l'amplitude des

transitoires.

A partir de 13, lI'évolution devient tres différente des autres cas.
L'amplitude des transitoires stoppe sa croissance pour diminuer méme vers
80 % de la durée de vie. La différence réside d'une part dans le fait que le pic
de repassivation secondaire augmente d'intensité rapidement , et d'autre
part que le pic de dépassivation en traction cesse de croitre et méme
diminue d'intensité beaucoup plus t6t, contrairement aux autres essais .

Il semble que cela soit di tout d'abord a une évolution rapide des
fissures de Type II et ensuite a un effet de localisation trés important de la
déformation sur une seule fissure au détriment des autres. Au fur et a
mesure que cette fissures croit, un nombre de plus en plus faible de fissures
sont le site de dépassivation. La conséquence est donc une diminution de
l'intensité du pic de dépassivation en traction et donc de I'amplitude des

transitoires.

Vers 95 % de la durée de vie, I'amplitude des transitoires de potentiel
augmente a nouveau lié a l'accélération de I'endommagement.
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c) - Analyse

Les mesures de microdureté que nous avons effectuées sur des
échantillons plans implantés dans ces conditions, montrent que la dureté de
surface est nettement plus importante que le matériau non implanté, mais
aussi que la zone implantée a un comportement plus fragile que pour
l'implantation dans les conditions n°l. De plus, les mesures de densités de
microfissures effectuées a l'air, pour ce méme niveau de déformation,
montrent peu de différences avec le 316L non implanté. A défaut d'avoir pu
faire des mesures de densité en milieu corrosif, nous supposerons que cette
différence est aussi faible en fatigue-corrosion.

L'augmentation de la dureté de surface du 316L implanté dans les
conditions n°2 permet d'expliquer la valeur plus élevée de l'amplitude des
transitoires durant les premiers cycles de l'essai. De plus le caractere fragile
de la zone implantée est nettement visible sur I'évolution de l'amplitude
des transitoires. On peut y voir d'une part la formation précoce des
microfissures de Type II et leur évolution trés rapide et d'autre part la tres
forte localisation de la déformation sur quelques fissures dés 80 % de la
durée de vie. |

Mais encore une fois, la durée de vie du matériau implanté n'est pas
sensiblement diminuée, malgré la formation précoce des microfissures. On
peut voir 12 une nouvelle illustration de l'effet de population. En effet, du
fait que les microfissures de Types II et III se forment trés tot, leur
propagation ne peut se faire, par la suite, par les mécanismes de coalescence
tant que la densité critique de microfissures n'est pas atteinte. Il n'est
malheureusement pas possible de vérifier cette nouvelle hypotheése.
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3) - Evolution du potentiel 4 Aep/2 =+ 5. 104
a) - Variation du potentiel moyen

La courbe de variation du potentiel moyen (figure IV-42) est similaire a
celle obtenue pour la premiére implantation dans les mémes conditions
d'essai. Contrairement a l'essai a haut niveau de déformation plastique, le
potentiel reste plus noble pratiquement tout au long de l'essai. La valeur
rejoint celle du matériau de référence seulement dans les derniers cycles.

La formation des microfissures de Type I se situe & un peu plus de 10 %
de la durée de vie, en se basant sur la chute du potentiel. Cette valeur est
identique a celle déterminée dans les cas précédents pour ce méme niveau

de déformation.
b) - Variation de I'amplitude des transitoires

L'amplitude des transitoires est identique durant les 40 premiers pour-
cents de la durée de vie, confirmant le fait qu'il y a peu de différence au
niveau de la déformation de surface par rapport au matériau non implanté.

La formation des microfissures de Type II est détectée vers 80 % de la
durée de vie, et le pic de repassivation secondaire apparait vers 95 % de la

durée de vie.
c) - Analyse

A ce niveau de déformation, la couche implantée résiste mieux a la
sollicitation cyclique. La vitesse de propagation des microfissures de TypeI
est nettement diminuée par l'augmentation de la dureté superficielle du
matériau. De ce fait, la formation des microfissures de Type II est repoussée,
et la durée de vie est alors augmentée. Le matériau conserve la valeur noble
du potentiel pendant pratiquement la totalité de I'essai.

On retrouve l'effet de population, dans la vitesse de propagation trés
importante des microfissures de Type II. En effet, le moment de leur
formation étant repoussé considérablement, la densité de microfissures de
Type I doit étre supérieure a la normale. On observe alors une propagation
accélérée des fissures de Type II, sirement par les mécanismes de
coalescence, qui conduit rapidement a la formation de fissures de Type III et

a la rupture.
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TROISIEME PARTIE

Conclusions sur les mécanismes
d’'endommagement du 316L en
fatigue-corrosion:

En fatigue-corrosion (milieu NaCl 30 g/1), tout comme a l'air, le mode
d'endommagement prépondérant conduisant a la rupture du 316L
(naturellement passivable) est basé sur la notion de densité critique de
microfissures. L'effet du milieu corrosif réside essentiellement dans
l'accélération qu'il induit sur les mécanismes de formation des
microfissures de Type I, d'affaiblissement des barriéres microstructurales
(joints de grain) et d'augmentation des vitesses de propagation de surface
des microfissures. Il faut alors considérer deux phases importantes dans la
vie d'une éprouvette de 316L en fatigue corrosion : la phase d'amorgage des
premieres microfissures, et la phase de propagation a la surface du matériau.

En ce qui concerne la phase d'amorcage des premiéres microfissures,
nous avons montré que le nombre de cycles nécessaire a l'amorgage était
approximativement divisé par deux par rapport aux essais a l'air. Les
mécanismes mis en jeux doivent prendre en compte l'effet de synergie
entre la dissolution anodique et la déformation plastique
(extrusion/intrusions) dans les bandes de glissement (figure IV-44). C'est &
dire, d'une part la déstabilisation du film passif sous l'action d'une
déformation plastique, et d'autre part, la localisation de la déformation dans
les zones ou la dissolution anodique a lieu.

Pour ce qui est du 316L apres l'implantation ionique d'azote, deux
mécanismes d'amorgage coexistent : I'un dans les bandes de glissement
comme précédemment et l'autre sur les piqfires de corrosion.

A fort niveau de déformation plastique, des piqiires se forment dans
les bandes de glissement (micrographie 1V-45), créant des sites de
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figure IV-45 :

Observation au microscope électronique 2 balayage d'une
piqire de corrosion au niveau des bandes de glissement

(316L implanté a Agp/o = £ 4. 10-3, Not, 80 keV,
2. 1017 jons/cm?2, 1 pA/cm?2).




concentration de contraintes sur lesquels les fissures s'amorcent de maniére
précoce perpendiculaire a I'axe de contrainte. Ce phénomeéne de piqlration
n'existe pas a faible niveau de déforn:ation, ce qui indique que c'est bien la
déformation plastique dans les bandes de glissement qui favorise le
processus de piqQration et non l'inverse. Cela illustre bien l'effet que peut
avoir une sollicitation mécanique sur les propriétés de corrosion d'un
matériau.

L'effet anoblissant de I'implantation d'azote, qui se manifeste par des
valeurs de potentiel libre supérieures pour le 316L implanté, persiste durant
toute la période d'amorgage et méme au dela. Ce n'est qu'en fin d'essai que
le potentiel libre devient homologue quel que soit le traitement de surface
subit par le matériau. Le potentiel libre du 316L implanté est plus noble tant
que les phénomeénes d'endommagement restent en surface, ce qui permet
de conclure que la majorité de lendommagement du 316L en fatigue-
corrosion se situe en surface. ‘

Les mécanismes d'amorgage des microfissures de Type I ne
correspondent pas au facteur prépondérant conduisant a la rupture
prématurée du matériau en milieu corrosif. En effet, la diminution de
durée de vie, concernée par l'amorgage précoce des microfissures, n'est que
de 5 %. La phase de propagation semble donc primordiale sur la tenue du
matériau en fatigue-corrosion.

En ce qui concerne la phase de propagation, les vitesses des
microfissures de Type I en surface sont évaluées approximativement en
considérant que le nombre de cycles entre la formation des fissures de Type I

et I, correspond a une avancée de 50 pm. Le fableau suivant regroupe les

différentes valeurs calculées, a I'air et en milieu corrosif aux deux niveaux
de déformation, en se basant soit sur les mesures de densités de
microfissures, soit sur les mesures du potentiel électrochimique.

Vitesse de S . . .
propagation Référence Implantation n°1 | Implantation n°2
en micycle
Agp /2 Air NaCl Air NaCl Air NaCl
+4.103 2310848108 24108 | 6.108 | 24108 | 8.108
+5.104 1,2109] 4.109 | 1,1109 | 4.109 | 1,110 | 2,7 109

Vitesses de propagation des microfissures de Type I
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En premier lieu, on peut vérifier directement que la vitesse de
propagation est liée au niveau de déformation, aussi bien a l'air qu'en
milieu corrosif.

En ce qui concerne le 316L implanté, la propagation est accélérée par la
présence du milieu corrosif, d'un facteur 2 environ a haut niveau de
déformation et d'un facteur 3 a bas niveau de déformation. Cela s'explique
par la fréquence de dépassivation supérieure a bas niveau de déformation
pour une méme vitesse de déformation. La cinétique de repassivation étant
lente, la dissolution anodique du métal au niveau des bandes de glissement
est favorisée.

La vitesse de propagation est liée aux caractéristiques de surface du
matériau. Les différentes implantations permettent de mettre en évidence
ce phénomene. A bas niveau de déformation plastique, l'implantation n°l,
dont la dureté est faiblement supérieure a celle du matériau non implanté,
ne modifie pas la vitesse de propagation des microfissures de Type 1. Par
contre, l'implantation n°2 semble diminuer de manieére conséquente leur
propagation. Pour cette seconde implantation, nous avons vu que la dureté
était nettement augmentée. Par contre, a fort niveau de déformation, la
présence de la zone implantée, qui a un caractére fragile, tend alors a
augmenter la vitesse de propagation de ce type de fissures.

L'implantation ionique, dans les conditions n°l, accélere le passage des
microfissures de Type II. Leur propagation n'est pas aussi rapide que dans le
cas du 316L non implanté, car la densité critique n'est pas atteinte aussi
rapidement. Ce phénomeéne permet de mettre en évidence, 2 nouveau,

l'effet statistique de I'endommagement. Dans les conditions d'implantation

n°2, au contraire, le passage des microfissures de Type I en Type II est bien
plus tardif alors que la densité critique de microfissures de Type I est déja
atteinte.

L'effet de l'implantation aura pour conséquence, dans le premier cas,
de minimiser la chute de durée de vie, et dans le second cas, de diminuer
I'amélioration de la durée de vie.

Les deux implantations nous permettent de mettre en évidence
l'importance des microfissures sur I'endommagement du 316L en fatigue-
corrosion, mais surtout, montrent qu'une amélioration de la durée de vie
n'est possible que si l'on agit conjointement sur la densité globale de
microfissures et sur leur propagation.
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Chapitre V

Conclusion

Cette recherche a illustré les nombreuses modifications que peut
apporter l'utilisation de l'implantation ionique d'azote dans le 316L. Cela
s'applique, comme nous venons de le voir, 2 la microstructure, aux

_propriétés électrochimiques et mécaniques, a la plasticité de surface et au

comportement en fatigue et fatigue-corrosion pour les processus
d'endommagement.

Au niveau microstructural, l'implantation ionique d'azote (Na*,
80 keV) induit la formation, soit de nitrures de chrome, soit d'une solution
solide d'insertion, suivant les parametres courant et dose d'implantation.
De plus, le facteur temps semble jouer un rdle important sur le type de

microstructure observée.
Nous avons montré qu'il existait un équilibre entre la stabilité

thermodynamique de la phase YN et la cinétique de recombinaison de
l'azote sous forme de nitrures de chrome. Cet équilibre est contrd6lé
essentiellement par le facteur temps, que l'on retrouve dans les parametres
dose et courant d'implantation, et, bien entendu, par la quantité d'azote
implantée (figure V-1).

L'utilisation de la diffraction des rayons X sous incidences rasantes a
occupé une place importante dans l'analyse de la microstructure de surface.
La possibilité d'explorer des épaisseurs plus ou moins importantes en
faisant varier.I'angle d'incidence rend cette technique particulierement bien
adaptée A l'étude de couches de surface submicroniques. En analysant
finement les résultats de diffraction, nous avons montré que cette
technique, d'abord qualitative, pouvait étre aussi quantitative, en nous
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figure V-1 : Effet du courant et de la dose d'implantation d'azote sur le
type de microstructure du 316L.



permettant de déterminer la quantité d'azote présente dans la zone
implantée.

La spectrométrie M&ssbauer a aussi joué un réle important, en écartant
I'hypothése qu'il pat y avoir des phases magnétiques en surface, comme
cela a souvent été observé pour d'autres types d'aciers. La présence de
nombreux éléments substitutionnels dans le 316L rend malheureusement
I'exploitation de cette technique difficile.

Au niveau mécanique, l'implantation ionique d'azote améliore la
dureté superficielle du 316L, d'autant plus que la dose et le courant
d'implantation sont élevés. Toutefois, I'amélioration en terme de dureté
n'est pas trés importante, au regard de la quantité d'azote introduite. Des

_observations en microscopie électronique a balayage ont révélé la présence

de nombreux défauts de surface sous la forme de trous. Ces trous semblent
s'étre formés a la suite d'une recombinaison spontanée de l'azote sous
forme éazeuse. La porosité qui en résulte serait responsable de la faible
augmentation de dureté de la surface. A fort courant d'implantation,
l'augmentation de dureté est nettement plus significative, sans pour autant
atteindre des valeurs trés élevées. On observe, conjointement a cela, trés
peu de défauts a la surface de ces échantillons.

De plus, nous avons adapté a l'implantation ionique un modéle de
microdureté (modele de Jonsson) des matériaux revétus, qui nous a amenés
a formuler I'hypotheése qu'a fort courant d'implantation la surface avait un
caractere fragile. |

Au niveau des propriétés électrochimiques, on retrouve I'effet
anoblissant de I'azote sur le potentiel libre du 316L. Cet effet est d'autant
plus important que la concentration d'azote (dose) est élevée. Le courant
d'implantation, & dose égale, n'a pas d'influence sur la valeur du potentiel
libre.

La résistance a la piqaration du 316L est fortement altérée par
Iimplantation ionique d'azote. La chute du potentiel de piqfiration
s'accentue avec l'augmentation de la dose 2 faible courant d'implantation.
Cela s'accompagne d'une augmentation de la densité de piqlres. Les défauts
de surface (trous), que nous avons signalés, en sont les principaux
responsables. A fort courant d'implantation, le potentiel de piqfiration n'est
pas sensiblement modifié lié A 'absence de trous 2 la surface.
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D'aprés la littérature, l'implantation ionique doit avoir un effet
favorable sur les propriétés de piqtration, dans la mesure ol l'azote se
trouve en solution solide. Nous devons ajouter a cela que I'implantation ne
doit pas non plus créer de défauts importants (trous) a la surface. Le faible
nombre de ces défauts, a fort courant d'implantation ou a faible dose,
semble indiquer que le facteur temps joue un réle important sur la
formation des trous.

Cette premiere partie de l'étude nous a permis de choisir des
conditions d'implantation pour I'étude des propriétés de fatigue et fatigue-
corrosion dans le domaine oligocyclique. Nous avons porté notre choix sur
deux implantations nettement différentes. La premiére est dite a bas courant

_d'implantation soit 1 pA/cm?2 A une dose de 2. 1017 jons/cm?2. Elle est

caractérisée par de nombreux défauts de surface et la présence non
négligeable de nitrures de chrome. La seconde 2 5pA/cm?2 et
1. 1017 ions/cm2, est dite A fort courant d'implantation. Le 316L implanté
dans ces conditions présente peu de défauts a la surface et pratiquement pas
de nitrures, par contre la zone implantée est fragile.

- Au niveau des propriétés de fatigue a l'air, I'implantation ionique
d'azote modifie sensiblement la plasticité de surface. A faible courant
d'implantation, le nombre de bandes de glissement est diminué, ainsi que
les densités de microfissures. A fort courant d'implantation, aucune
modification tangible n'a été observée, ce qui est sans doute dQ au caractere
fragile de la zone implantée. Les défauts de surface ne semblent pas jouer de
role dans le processus de fissuration de surface en fatigue a l'air.

Au niveau des propriétés mécaniques cycliques en fatigue
oligocyclique a l'air, l'implantation ionique d'azote n'apporte pas
d'amélioration, aussi bien sur le niveau de contrainte a saturation que sur
la durée de vie du 316L. Pourtant, la diminution importante (facteur deux)
des densités de microfissures a la surface des éprouvettes (implantation a
faible courant : 1 pA/cm?2, 2. 1017 ions/cm?2) tout au long des essais (figure
V-2), aurait pu laisser présager une amélioration de la durée de vie du
matériau. De nombreux travaux ont déja montré l'importance des
microfissures sur I'endommagement des matériaux en fatigue. Cela nous a
amenés a formuler I'hypoth2se qu'il existe une densité critique de
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figure V-3: Courbes d'endommagement cumulé du 316L non traité et
le 316L implanté (condition n°1). Durée de vie résiduelle a

Agp 2=+ 4. 1073 en fonction du nombre de cycles effectués a
Agp/z =%5. 107 (rapporté en durée de vie réduite).
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I'endommagement du 316L en fatigue-corrosion.
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microfissures, dépendante du niveau de déformation, au dessus de laquelle
le processus d'endommagement n'est pas modifié.

Pour vérifier cette hypothese, nous avons réalisé des expériences de
fatigue cumulée a deux niveaux de déformation (séquence bas/haut niveau
de déformation). Cette vérification a été faite en deux temps. Tout d'abord,
nous avons utilisé une simulation numérique de I'endommagement en
fatigue du 316L, basée sur la formation et I'évolution des microfissures. Ce
programme a été modifié et adapté au cas du 316L implanté. Il a permis de
mettre en évidence un nombre de cycles (2 bas niveau de déformation) en
dessous duquel aucune diminution de la durée de vie n'est enregistrée au
second niveau de déformation, mais au dessus duquel la chute de la durée
de vie résiduelle devient catastrophique (figure V-3). Cette zone de

_transition est sensiblement repoussée dans le cas du 316L implanté en

étendant la plage ou le pré-cyclage n'a pas d'effet sur la durée de vie
résiduelle. La corrélation avec les densités de microfissures met clairement
en évidence l'existence de la densité critique de microfissures de Type I déja
évoquée.

Des essais en laboratoire sur du 316L non traité et du 316L implanté
dans cette zone, ont permis de valider ces résultats’ en montrant une
amélioration d'un facteur deux de la durée de vie du matériau implanté.

I apparait que cela soit le seul effet favorable de I'implantation ionique
sur les propriétés de fatigue oligocyclique a l'air. Ce résultat a son
importance, du fait que la fatigue cumulée se rapproche de la fatigue
aléatoire, domaine qui tend 2 se rapprocher des conditions réelles de
sollicitation.

Les études que nous venons de décrire, sont les préliminaires
nécessaires a la compréhension du comportement du matériau en fatigue-
corrosion (milieu NaCl 30 g/1) dans le domaine oligocyclique.

En plus de cela, nous avons développé une technique électrochimique,
basée sur l'observation de I'évolution des transitoires de potentiel au cours
des essais de fatigue-corrosion a potentiel laissé libre. Corrélée a
I'observation des densités de microfissures, cette technique s'est révélée
extrémement efficace pour suivre l'endommagement du matériau, depuis
les premiers cycles jusqu'a la rupture finale (figure V-4). En analysant le
potentiel moyen, l'amplitude des transitoires et leur forme, il nous est
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possible de déterminer le moment oit se forment les premieéres
microfissures et de suivre leur évolution.

La encore, l'implantation ionique n'a pas d'influence sur les propriétés
cycliques macroscopiques du matériau en fatigue-corrosion. Mais, les
modifications qu'elle apporte sur la susceptibilité a la corrosion, sur la
plasticité de surface et sur la dureté superficielle, permettent de mettre en
évidence les mécanismes d'endommagement de fatigue-corrosion du 316L.

En premier lieu, I'effet anoblissant, lié & I'azote, persiste pratiquement
tout au long des essais de fatigue-corrosion. Cela tend & prouver que les
mécanismes de fissuration en fatigue se situent effectivement en surface
durant la majorité de la durée de vie du matériau.

L'influence de l'implantation ionique sur les mécanismes d'amorgage
et de propagation des microfissures a la surface nous a permis de confirmer
I'existence d'une densité critique de microfissures.

 Dans le premier cas (N2*, 80 keV, 1 pA/cm?, 2. 1017 jons/cm?2), les
défauts de surface et la présence de nitrures conduisent & une piqQration
spontanée du matériau sous l'action de la déformation cyclique (a fort
niveau de déformation Aep/z =+ 4. 10-3). Ces défauts a la surface vont
accélérer le processus d'amorgage, mais la faible densité de microfissures
ralentit le processus de propagation. La durée de vie n'est pas modifiée.

Pour la seconde implantation (N2+, 80 keV, 5 pA/cm?2, 1. 1017
ions/cm?), la dureté superficielle retarde la formation des premilres
microfissures (3 faible niveau de déformation Aepya =%5. 104), mais le
caractere fragile de la zone implantée accélére la phase de propagation de
surface. '

L'implantation nous a permis de mettre en évidence le réle
fondamental des microfissures sur 'endommagement du 316L en fatigue a
l'air et en milieu corrosif. La phase de propagation de surface semble étre le
processus déterminant de la durée de vie en fatigue oligocyclique ; cette
propagation peut étre accélérée par des processus de coalescence et
d'intéraction des zones plastiques, dans lesquels la densité de microfissures
peut avoir une influence importante. La diminution de densité de
microfissures, due -a l'implantation ionique d'azote, n'est
malheureusement pas suffisante pour avoir des conséquences importantes
sur ces mécanismes de coalescence.
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Malgré les modifications importantes qu'induit l'implantation
ionique d'azote au niveau de la microstructure et des mécanismes de
fatigue-corrosion du 316L, ce traitement de surface n'a pas d'influence
significative sur la durée de vie en milieu corrosif.

Par contre, I'implantion a permis d'améliorer la technique d'analyse
par diffraction des rayons X sous incidences rasantes et, par les perturbations
sur la plasticité de surface, de mieux comprendre le rdle des microfissures
sur I'endommagement en fatigue corrosion.

La méthodologie développée pour l'étude du comportement en
fatigue-corrosion du 316L a travers l'analyse des transitoires de potentiel est
facilement transposable & d'autres matériaux et d'autre types de traitement

de surface.
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Annexe

Les modéles de microdureté pour les
matériaux revétus

Tous les modeles proposés sont basés sur une loi des mélanges entre la
dureté intrinséque du film et celle du substrat.

La différence entre les modeles vient de la signification physique
apportée aux coefficients de cette loi. Nous verrons que Biickle, le premier, a
eu une approche empirique qui limite fortement l'application de son
modele. Les suivants tiennent compte des contributions soit de surface soit
de volume du film et du substrat.

1) - Le modéle de Biickle [1, 2]

Biickle propose un modéle empirique qui décrit la dureté H d'un
matériau stratifié comme la somme pondérée des duretés des différentes
couches Hj (figure A1-1 - a) :

12 12
Z Hip; Z Hipi
H= i=1 = i=1
12 100
Pi
i=1

Le nombre de couches est fixé arbitrairement a douze, leur épaisseur
égale 2 la profondeur J de l'empreinte et les coefficients de pondération, pj,

ont été établis empiriquement.
Dans le cas d'un matériau revétu, on peut écrire :

HC=Hs+a.(Hf'Hs)

oll a4 est le facteur d'influence de la couche mesurée ;
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figure A1-1: Indentation d'un matériau revétu a l'aide d'un indenteur
Vickers - Modele de Biickle :
a) coefficients de pondération
b) facteur d'influence de la couche sur la dureté :
H.=Hg+a.H¢-Hy)
c) confrontation avec des valeurs expérimentales CusZng sur
CuZn.
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n
2, pi
i=1
100
La valeur de a varie (figure A1-1-b) entre 1 (pas d'influence du
substrat) et 0 (pas d'influence du film). Pour 8/h = 0,1, a = 0,985, ce qui

signifie que la mesure est affectée de moins de 2 % par le substrat. Biickle
justifie ainsi la régle du dixiéme.

ou n =%‘ (entier inférieur a 12)

Cette analyse est intéressante malgré 1'absence du rapport de dureté
film/substrat. Elle s'applique dans les cas pas trop éloignés des conditions
pour lesquelles les coefficients de pondération ont été déterminés, c'est a

dire pour les films durs avec un indenteur Vickers.

2) - Le modele de Kao et Byrne [3]
Cette loi des mélanges est directement inspirée des travaux de Biickle.

Les coefficients de pondération sont définis en prenant le rapport des aires
projetées du film et du substrat sur la premiére couche du modele de

Biickle :

12
HC=H.p1+2 HO-pi
i=2

etH=i“-‘f—.Hf+é€.HS
A A

Pour é << h l'équation devient :

H, = H, + 2py (Hs - Hy) .%
avec p1 =9 %

Ce modéle limite fortement la contribution du film sur la dureté
globale du matériau. De plus le calcul des coefficients de la loi des mélanges
ne tient pas compte de la déformation du film. Il s'agit de la premiére
justification de la représentation des essais de dureté en 1/h (ou 1/d) qui

sera reprise plus tard.
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figure A1 - 2: Indentation d'un matériau revétu 2 l'aide d'un indenteur
Vickers - Modele de Jonsson et Hogmark :
- a) modele physique
b) définition des aires
¢) modeles de calcul.
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3) - Le modéle de Jonsson et Hogmark [4, 5]

Jénsson et Hogmark ont eu une approche similaire au travaux de Kao.
Il décrivent la dureé du composite comme la somme pondérée des duretés
du substrat et du film, mais les coefficients dépendent de la contribution de
chaque constituant dans l'aire projetée de l'empreinte obtenue en tenant
compte de la déformation du film:

=A g+ Ay
== . —_— . f
He=a T+ a
ot Ag et Af sont les aires sur lesquelles s'appliquent les pressions H et
H fo et A l'air totale projetée de l'empreinte.

Ce modele est basée sur I'hypothése physique que l'épaisseur de la
couche n'est pas modifiée sous l'action de l'indenteur (figure A1-2) et que la
puissance dissipée par ce mode de déformation est localisée sur les bords de
I'empreinte.

A partir de 13, deux comportements sont simulés suivant que le film
se comporte plastiquement (hypothése 1) ou qu'il est sujet a la fissuration
(hypothése 2). L'expression obtenue pour la dureté du film est finalement :

Hf=Hs+ HC-HS

2
2c.h-c2. by
3 3
avec C =sin222° =0,14 pour I'hypothese 1
C=2sin211° =0,07 pour I'hypothese 2

Les résultats expérimentaux proposés avec ce modele montrent un
relativement bon accord avec le modele. Toutefois Bredell [6], en appliquant
ce modele pour mesurer la dureté de couches implantéés sur des aciers
doux, montre que la valeur Hf est trés sensible aux erreurs faites sur f/6. Ce
modele semble n'étre applicable qu'aux cas oit 1/J est suffisamment grand.
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Indentation d'un matériau revétu :
a) modele de Sargent

b) modele de Burnett et Rickerby

¢) schématisation du mode de déformation réel.

V:VI+V2

E[

H,” H,
5 &
HVI> HV2



Le modele de Burnett et Rickerby [7]

Basé aussi sur la loi des mélanges, ce modele a été initialement
proposé par Sargent [8]. Les coefficients sont calculés a partir de volumes des
zones plastiques.

H.= %5 .Hg + %ﬁ . Hs¢

ot V est le volume limité d'une part par I'hémispheére ayant pour
diametre la diagonale de l'empreinte et d'autre part par l'indenteur. Vs et
Vf sont, dans le volume V, les parties occupées respectivement par le
substrat et le film (figure A1-3). L'amélioration due a Burnett et Rickerby
porte sur I'évaluation différente des volumes :

1/2
b:g(gl_) cot 1/3
=5l s

od D est la diagonale de l'empreinte, E; le module d'élasticité,
& l'angle entre arrétes de l'indenteur (£ = 74° pour un indenteur Vickers).

De plus, pour tenir compte de l'interaction entre le film et le substrat
(adhérence), Burnett et Rickerby introduisent un parametre de correction
empirique Y (paramétre d’interface).

La loi des mélanges prend alors I'expression suivante :

si He<Hg m:%i.Hf+%x3.Hs

si Hy<H, ch%f-x3.Hf+¥/§.Hs

Ce modele est sans doute des trois celui qui se rapproche le plus du
comportement expérimental. Il s'appuie sur un modéle d'expansion de la
zone plastique qui semble bien adapté aux revétement durs mais qui est
limité aux indenteurs Vickers et Knoop. Il tient également compte de I'effet
de taille d'empreinte. Par contre, il garde un caractére empirique du fait de
I'utilisation du parametre d'ajustement )} dont la signification physique
reste & préciser.
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INFLUENCE DE L'IMPLANTATION IONIQUE D'AZOTE SUR LES
PROPRIETES MICROSTRUCTURALES ET LES MECANISMES DE
FATIGUE ET FATIGUE-CORROSION DU 316L.

L. BOURDEAU

L'implantation ionique d'azote en tant que traitement de surface
permet de modifier la plasticité de surface, les propriétés électrochimiques et
donc le comportement en fatigue et fatigue-corrosion du 316L.

Il est donc nécessaire d'essayer de bien contrdler les paramétres
d'implantation et leur conséquences au niveau de la microstructure (GXRD,
SDL, Mdéssbauer), des propriétés mécaniques de surface (microdureté) et du
comportement électrochimique (potentiel libre, courbes intensité-potentiel).

L'étude comparée de i'endommagement de surface entre le 316L non
traité et implanté permet de dégager les facteurs prépondérants qui
gouvernent la tenue du matériau en fatigue et en fatigue-corrosion : densité
critique, comportement statistique.

Cette recherche s'appuie pour la fatigue "a l'air", sur des mesures de
densités de miicrofissures a l'aide de répliques et, en fatigue-corrosion, sur
I'étude conjointe de la corrélation entre les densités de microfissures et
I'évelution du potentiel électrochimique du matériau au cours de l'essai.

Cette derniére technique permet notamment de suivre en temps réel
les différents événements de l'endommagement en fatigue-corrosion :
germination, passage de joints de grain, propagation en volume ...

Cette thése propose donc, de prendre en compte le réle déterminant
des microfissures par leur comportement collectif (population, densité), vis
a vis des barriéres microstructurales (joints de grain) dans
I'endommagement de surface du 316L en fatigue-corrosion.

MOTS CLES :

FATIGUE IMPLANTATION IONIQUE
CORROSION AZOTE
MICROSTRUCTURE 316L

ENDOMMAGEMENT ACIER INOXYDABLE




