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Les aciers inoxydables austéno-ferritiques (ou duplex) sont utilisés depuis de 

nombreuses années dans des domaines ou les matériaux nécessitent une haute résistance 

mécanique combinée à une excellente résistance à la corrosion aqueuse. 

Ces aciers, formés d'un agrégat de grains de ferrite et d'austénite présentent 

certaines des propriétés des aciers austénitiques (ductilité), et de la ferrite (haute 

résistance mécanique). Comparativement aux aciers inoxydables austénitiques 

standards, ces aciers présentent une limite d'élasticité deux à trois fois supérieure, et un 

rapport qualité/prix attrayant, grâce à une teneur en nickel plus faible. Par conséquent, 

ces aciers apparaissent comme une alternative intéressante aux aciers austénitiques dans 

les installations fortement sollicitées. 

Ces aciers possèdent également une très bonne tenue à la corrosion dans divers 

milieux. L'apparition au cours de ces dernières années de nouvelles nuances alliées à 

l'azote a encore permis d'augmenter cette résistance, en particulier dans les milieux 

salins. 

Leurs très bonnes caractéristiques mécaniques, alliées à leurs qualités de 

résistance à la corrosion, ont permis à ces aciers de trouver d'importantes applications 

industrielles, notamment dans le domaine de l'industrie chimique et pétrochimique. 

Mais dans ces domaines, ces aciers sont soumis à l'action conjointe d'une contrainte 

d'origine mécanique (monotone ou cyclique) et d'un effet du milieu corrosif. L'effet de 

la corrosion sous contrainte et/ou de la fatigue-corrosion peut alors conduire à des 

ruptures en service aux conséquences catastrophiques. 

Le but de cette thèse est de déterminer l'influence de l'azote (élément d'alliage 

nouvellement introduit) sur le(s) mécanisme(s) de fissuration en fatigue-corrosion d'un 

acier inoxydable austéno-ferritique de type Z3 CND 22 05. La compréhension de ces 

phénomènes est importante pour améliorer sans cesse la qualité de cet acier et empêcher 

une ruine catastrophique des structures en service. 

Notre étude se décompose en plusieurs parties. Après avoir rappelé les 

principales caractéristiques de ces aciers, et étudier l'influence que présente l'azote sur 
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les caractéristiques mécaniques et électrochimiques de ces aciers (Chapitre 1), nous 

montrons que l'étude de la fatigue-corrosion du duplex nécessite un travail préalable sur 

les deux phases de cet alliage prises séparément. 

Dans un premier temps, nous étudierons donc l'effet de la corrosion sous 

contrainte, en milieu chloruré chaud, sur un acier inoxydable austénitique allié à l'azote 

(AISI 317LN). Cet acier inoxydable présente une composition chimique analogue à 

celle que possède la phase y des aciers duplex. Nous modéliserons ce comportement et 

montrerons quel peut être l'effet de l'azote sur le comportement de cet alliage soumis à 

la C.S.C. Nous tirerons des enseignements sur le comportement du duplex en fatigue

corrosion à partir de cette présente analyse. Nous montrerons que certains faciès de 

rupture de la phase austénitique, obtenus en fatigue-corrosion sur les aciers duplex, 

rappellent ceux que l'on peut observer en C.S.C. en milieu chloruré. 

Puis, dans un second temps, nous étudierons le comportement mécanique, 

monotone et cyclique, de la phase ferritique de cet alliage en mettant l'accent sur 

l'influence de l'azote sur la déformation par maclage (mode important de déformation 

des aciers ferri tiques au nickel à température ambiante) et sur le vieillissement de ces 

aciers à 475°C. Ces résultats seront discutés en fonction de la déformation cyclique qui 

sera appliquée à l'alliage biphasé. Nous pourrons ainsi prédire le comportement de la 

phase ferri tique de cet alliage au cours de la déformation. 

Dans un troisième temps, nous analyserons les couplages électrochimiques qui 

coexistent à l'intérieur du duplex en étudiant séparément le comportement 

électrochimique des deux phases. Une étude plus particulièrement axée sur le mode 

d'action de l'azote au point de vue de la résistance à la corrosion localisée par piqûre 

sera entreprise. 

Enfin, en se basant sur les résultats précédents, nous étudierons le comportement 

en fatigue oligocyclique, et en fatigue-corrosion de l'alliage duplex de type Z3 CND 22 

05. Une analyse au Microscope électronique à Balayage des fûts et de faciès des 

éprouvettes rompues nous permettra de comparer les sites d'amorçage et le mode de 

propagation des fissures. Nous proposerons des mécanismes concernant l'amorçage et à 

la· propagation des fissures de fatigue et de fatigue-corrosion sous différents potentiels 

(libre et cathodique). 

Nous conluerons, enfin, en essayant d'estimer quelle peut être la quantité 

maximale d'azote admissible dans ces aciers, en tenant compte du mode de sollicitation 

auquel ils sont soumis. 



CHAPITRE 1 

Pourquoi étudier l'influence de l'azote sur le comportement en 
fatigue-corrosion d'aciers inoxydables austéno-ferritiques ? 
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Les aciers inoxydables austéno-ferritiques, découverts par hasard au milieu des années 

1930, ont tout d'abord été développés essentiellement pour leur résistance à la corrosion 
-

intergranulaire. Ils forment à présent une famille d'aciers inoxydables à part entière. Leurs 

qualités de résistance à la corrosion, associées à une excellente résistance mécanique en font 

des matériaux de choix dans de nombreuses applications industrielles. C'est ainsi que le 

développement et la caractérisation de nouvelles nuances se sont accélérés au cours de la 

dernière décennie. 

Les nouvelles nuances mises sur le marché constituent en effet une concurrence très 

sérieuse pour les nuances d'aciers dits superausténitiques, car elles présentent des coûts 

inférieurs de par leur faible teneur en nickel. Cette faible teneur est due en partie à l'adjonction 

volontaire d'azote dans ces nuances. L'azote est un élément connu pour ses propriétés 

fortement gammagènes de même que pour son action bénéfique, tant au point de vue de la 

résistance mécanique que de la résistance à la corrosion. De nombreuses études ont été 

entreprises pour caractériser l'influence de l'azote et l'intérêt croissant porté à cet élément dans 

la métallurgie des aciers inoxydables s'est manifesté à travers de nombreux congrès 

spécialisés, [1-2-3] qui montrent bien que ce type d'acier est appelé à se développer. 

Cependant, peu d'études ont été entreprises pour caractériser le comportement de ces 

aciers duplex à l'azote en fatigue-corrosion. Plusieurs études récentes ont montré le 

comportement des aciers austéno-ferritiques en corrosion sous contrainte et en fatigue 

corrosion, en se basant sur des effets de couplages mécaniques et électrochimiques entre les 

deux phases. L'azote est devenu un élément d'alliage à part entière pour ce type d'acier, et de 

par son action sur les caractéristiques mécaniques et sur la résistance à la corrosion, les 

couplages présents dans le duplex sont susceptibles de se trouver modifiés en fonction du taux 

d'azote présent. Le but de la présente étude est donc de caractériser l'influence de l'azote sur 

les mécanismes qui régissent la corrosion sous contrainte (C.S.C.) et la fatigue-corrosion 

(F.C.) en milieu chloruré d'un acier inoxydable austéno-ferritique allié à l'azote en analysant 

les différents couplages existant entre les deux phases. 

Nous présenterons dans la première partie de cette étude les différentes 

propriétés des aciers inoxydables austéno-ferritiques,au point de vue mécanique et 

électrochimique. Dans une seconde partie nous présenterons l'influence de l'azote sur les 

propriétés des aciers ferritiques, austénitiques, et austéno-ferritiques. 
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1-1 Les aciers inoxydables austéno-ferritiques 

1-1-1 : Structure et Composition 

Les aciers inoxydables austéno-ferritiques, constitués d'un agrégat de grains de ferrite 

et d'austénite, ont été étudiés depuis de nombreuses années [4-5]. Ils peuvent se présenter sous 

différentes formes de plaques de fortes ou faibles épaisseurs ou encore de barres. Dans le cas 

des produits laminés, les aciers austéno-ferritiques présentent généralement une forte texture 

morphologique, et les propriétés mécaniques dépendent de l'orientation de la tôle. 

Les fractions volumiques de ces phases dépendent de la composition chimique et, nous 

le verrons plus tard, du traitement thermique. Le diagramme Fe-Cr-Ni présenté sur la figure 1-1 

suivante illustre l'importance que revêt la pondération entre les additions de Cr et de Ni sur la 

structure de l'alliage. 

o. 
k---~----''t----7~------7. 6 0 <; 

...2_ 

~~r--~-*""------A--'1. 50 ° % 
~~~~~~~~~_, 40 ~-

Q 
(--*-k::>--~-!r-----71;,...---/r---\ 3 0 ~ 

Fe 10 20 30 40 50 60 70 80 90 Ni 

Ni en % massique 

rig. 1-1: 'lJiagramme :Fe-Cr-'l{j à 1200 °C [5] 

De plus, d'autres éléments contribuent à la stabilité de l'une ou l'autre des phases. On 

les classe généralement en deux catégories: 
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- les éléments alphagènes (Cr, Mo, Si, Ti, Al, W, Nb, ... ), qui favorisent l'apparition 

de la phase ferritique. 

-les éléments gammagènes ( C, N, Ni, Co, Cu, ... ), qui favorisent l'apparition de la 

phase austénitique. 

Du fait de cette répartition des éléments d'alliage, une notion de chrome-équivalent 

(basée sur des éléments alphagènes) et de nickel-équivalent (à partir des éléments gammagènes) 

a été mise en place. SCHAEFFLER a exploité ces notions pour établir un diagramme qui 

permet la prévision des modes de solidification et des structures obtenues en fonction de la 

chimie de l'alliage : 

Ni , = Ni + 0.5 Mn + 30 C + 30N eq 

30.-----------------------------------~~--------~ 

26 

22 

18 

14 

10 
M 

6 

2 M 

0 4 8 

Solidification y 

12 16 20 

• 
UR B6 

24 

100%0 

a 

28 32 36 40 
Cr éq = Cr +Mo + 1.5 Si + 0.5 Nb 

1ïjj. 1-2 : f})iagramme cfe Scfiaejjfer [5] 

Ce diagramme a été modifié par DELONG pour le cas des alliages contenant de l'azote 

à l'aide d'un équivalent nickel qui tient compte de la teneur en azote. 

Compte tenu de la disparité entre les élements alphagènes et gammagènes, la répartition 

de ces éléments dans les deux phases, a et y, est différente. L'analyse par la microsonde de 

CASTAING a permis d'établir la répartition de ces éléments dans les deux phases, ainsi que le 

coefficient de partage pour les autres nuances de ce type d'acier (Fig. I-3). Certains auteurs ont 
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avancé les valeurs de 0.1 pour le carbone et de 0.25 pour l'azote (éléments fortement 

gammagènes) car le dosage de ces éléments est difficile dans la structure biphasée [4-5]. 

GRADE Cr Ni Mo Si Cu Mn w p 

AF22 1000 1,2 0,54 1,65 

*UR 35N 960 1,19 0,61 1,65 1,16 0,68 0,89 2,39 

*UR 35N 3 Cu 975 1,2 0,6 1,7 1,19 0,66 0,87 

*UR45N 980 1, 1 0,61 1,16 0,67 0,86 2,31 

SAF 2205 980 1,2 0,58 

DP3 (SEM) 1020 1, 1 0,74 1,49 1,19 1,01 2 

*UR52N 1040 !, 15 0,65 1,6 1,19 0,69 0,87 2,9 

*UR52N+ 1060 1, Il 0,66 1,15 0,71 

SAF2507 1060 1,13 0,7 

*SAF2507 1060 1 12 1 19 95 

*analyses effectuées par le CRMC (Creusot Loire Industries) 

ri,g. I-3 : Coefficient de partage entre fa ferrite et f'austénite dans 
fes aciers ino?(!Jdabfes austénojerritiques [4]. 

1-1-2 : Propriétés structurales 

Du fait de leur teneur très élevée en éléments d'alliages, les aciers duplex sont 

sensibles à la précipitation de phases telles que les carbures, les nitrures et les précipités 

intermétalliques. Ces modifications concernent en majeure partie la phase ferritique : elle est en 

effet enrichie en éléments, tels que le chrome et le molybdène, connus pour être des 

constituants privilégiés de la formation de ces phases, et les vitesses de diffusion y sont plus 

élevées que dans la phase austénitique. Ces transformations peuvent, lors du refroidissement, 

être divisées selon les trois gammes de températures suivantes : 

- au dessus de 1050 oc 
- entre 1 050°C et 600°C 

- en dessous de 600 oc 

L'effet principal d'un traitement à ces températures relativement hautes est une 

augmentation de la teneur en ferrite dans l'alliage (Fig. 1-4) [6]. Il a été également démontré 

que l'évolution de la fraction volumique de ces phases s'accompagne d'un changement relatif 

de composition chimique dans chacune des deux phases. Ces effets doivent être pris en 

considération, notamment dans la réalisation de joints soudés par exemple. 
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% de Phase ferritique 

100 T-----------------------------------~----~-----4 

75 

50 
• AISI 329 

• 3 RE 60 
25 

• SAF 2205 

0 

1000 1050 1100 11 50 1200 1250 1300 1350 

Température de traitement (oc ) 

rig. 1-4 : ~vo{utWn de [a teneur en ferrite en fonction ae [a température cf'fzgpertrempe 
pour trois aciers austénojerritiques [6]. 

TEMPERATURE 
oc OF 

D UR52N+ 

1000 D UR52N 
1830 

800 
• UR45N 

1470 

600 1110 
0 UR35N 

400 750 
~~UR 35N Cu 

200 390 

10 100 1000 10000 (sec) TEMPS 

0,1 1 10 100 (Hr) 

rî9· 1-5: 'lJiagramme rrrrrr de aifférents aciers austénojerritiques. [4] 

Les transformations de phases qui interviennent dans les deux domaines de 

températures suivants (entre 1 050°C et 600°C et en dessous de 600°C) peuvent être discutées à 
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partir des diagrammes T.T.T. des aciers étudiés (Fig. I-5 et I-6). De ces diagrammes ressort, 

entre autre, l'influence des éléments d'alliage sur les précipitations. L'augmentation de la 

teneur en Mo, en Cr, en W et en Si dans les duplex a pour effet d'augmenter la vitesse de 

précipitation et d'agrandir le domaine de température relative à la précipitation [4r 

Température 

N 

cr 

CrzN 

- x 
Mz3C6 

R 

- Il 

- 2 (Cu) 

- 1 

- a' 
- G 

fig. I-6: Inj{uence de certains éféments d'aŒiage surfes précipitations 
dans fe.s aciers ino~da6fes austénojerritiques.[ 4] 

Temps 

La figure I-6 montre que la nature et la composition des précipités sont diverses. Entre 

600 et 1000 °C, différents composés intermétalliques, qui dépendent de la composition 

chimique de l'alliage et de la nature du traitement thermique, peuvent apparaître. Une étude 

assez complète a été effectuée par JOSEFSSON et coll. [7]. Nous présentons dans le tableau 

suivant les principales phases communément décelées, ainsi que leur composition chimique 

présumée et leur gamme de température de précipitation. 

De manière générale, on constate la présence de phase cr, connue pour son action de 

durcissement sur la ferrite, qui provoque une perte dramatique de résilience à la température 

ambiante. Cette phase apparaît plus rapidement pour des aciers hypertrempés à partir de 

1050°C que pour ceux hypertrempés à partir de 1150-1200°C. Cela résulte en partie de 

l'enrichissement de cette phase en éléments tels que le chrome ou le molybdène [9]. En effet, la 

phase cr apparaît dans les nuances possédant simultanément plus de 22.5% de chrome et 2.5% 

de molybdène. Pour retarder la formation de cette phase, il faudrait se limiter en éléments 
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sigmagènes tels que le phosphore ou le silicium [5] ou éventuellement faire des ajouts 

volontaires d'azote, connu pour son effet retardateur sur les précipitations (cet effet sera discuté 

ultérieurement). 

TYPE DE PRECIPITE FORMULE CHIMIQUE TEMPERATURE EN oc 

M7C3 M7C3 950-1050 

cr 30Cr 4Ni 4-7Mo 600-1000 

M23c6 M23C6 600-950 

Cr2N Cf2N 900 

x 25Cr 3Ni 14Mo 700-850 

R 25Cr 6Ni 34Mo 4Si 550-650 

1t 35Cr 3Ni 34Mo N 550-600 

t Cu 500 

a 80Cr 300-500 

G Ni Mo 300-500 

't 550-650 

Nous nous intéresserons ici plus particulièrement à la phase a', riche en chrome, 

connue pour son effet fragilisant sur la ferrite. En effet, du fait de leur haute teneur en chrome 

(comme dans les aciers ferritiques), les nuances d'aciers austéno-ferritiques présentent le même 

phénomène de fragilisation à 475 oc. La précipitation de cette phase agit non seulement sur les 

caractéristiques mécaniques, mais aussi sur les caractéristiques magnétiques et la résistance à la 

corrosion [ 10-11]. En raison de la similitude des réseaux cristallins et de la faible taille des 

particules, ces modifications structurales ne sont décelables qu'en microscopie électronique en 

transmission (Fig.I-7) ou éventuellement par spectroscopie Mossbauer. 

rig. I-7: Mise en évidence de [a pfiase a' sur un acier ferritique.[12] 
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D'après Salomon et col [13-14] la phase a' peut, en fonction de la teneur en chrome 

(qui peut atteindre localement 80 %) et de la température, se former suivant deux mécanismes 

différents: 

-par décomposition spinodale ( 280°C:::; T:::; 475 oc) 

-par germination-croissance ( T ~ 500 oc car cela nécessite un processus de 

diffusion avec création d'interfaces). 

Dans les aciers biphasés à teneur en chrome supérieure à 23 % le mécanisme de 

décomposition spinodale est plus probable. Il a été identifié par plusieurs auteurs [11-15-16]. 

Cette formation de phase a' semble être favorisée par des éléments d'alliages tels que le nickel 

[17] et, à un degré moindre, le titane, l'aluminium [18], le cuivre [12-14]. La teneur en 

éléments interstitiels semble aussi avoir une influence sur la formation de a' [12]. 

L'influence de la démixtion de la solution solide a en a+a' sur les propriétés 

mécaniques des aciers ferritiques et austéno-ferritiques est très importante. De nombreuses 

études [19 -> 23] ont montré l'influence néfaste de la formation de cette phase a' sur les 

caractéristiques mécaniques des aciers étudiés. En effet, après traitement à 475°C, une 

augmentation très nette de la dureté de la phase ferritique des aciers duplex apparaît, ainsi 

qu'une fragilisation importante (diminution de l'énergie absorbée lors des tests de résilience) 

(Fig. 1-8, 1-9 et 1-10). 
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1ig. I-8: 'Evo[ution de [a dureté en fonction du temps de traitement à 47~ C.[19] 
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En outre, certains auteurs [24-27] ont démontré que la formation de cette phase a' 

provoque la déformation par maclage des aciers ferritiques. Si, de plus, cette phase ferritique 

contient du nickel (comme dans les aciers austéno-ferritiques), la déformation par maclage 

apparaît plus rapidement [25]. Ce type de déformation de la phase ferritique des aciers duplex 

est alors néfaste au comportement global de l'acier en fatigue et en fatigue-corrosion. Nous 

reviendrons sur ce point particulier dans un prochain paragraphe. 

Comme nous pouvons le constater, la multitude de précipitations possibles dans les 

aciers austéno-ferritiques nécessite une bonne maîtrise des procédés de fabrication ainsi que 

des traitements thermiques. Du fait de ces précipitations, le domaine d'emploi de ces aciers est 

limité pour des températures élevées (T< 280°C). Malgré cela, il existe de nombreuses 

structures industrielles susceptibles de présenter une fragilisation par la phase a' après avoir 

passé de nombreuses années à température élevée. Nous ne pourrons négliger l'influence de la 

formation de cette phase sur les caractéristiques mécaniques en fatigue et en fatigue-corrosion 

des aciers inoxydables austéno-ferritiques. 

I-1-3 : Propriétés mécaniques 

En raison même de leur structure, les aciers inoxydables austéno-ferritiques présentent 

à la fois certaines propriétés des aciers austénitiques, dont ils conservent la ductilité, et d'autres 

des aciers ferritiques, dont ils conservent le haut niveau de résistance mécanique. La tenacité de 

ces alliages reste excellente même à basse température Uusqu'à -50°C), aucune transition 

abrupte ductile-fragile n'est observée. Leur utilisation peut donc être envisagée jusqu'à cette 

température, voire à des températures inférieures en prenant des précautions particulières. On 

observe régulièrement des charges à la rupture de l'ordre de 700 à 900 MPa avec des 

allongements supérieurs à 30% [4-5-8]. 

I-1-3-1 :Influence de la composition chimique 

Une augmentation des teneurs en chrome, molybdène, cuivre, confèrent à l'alliage un 

durcissement supplémentaire par une mise en solution solide de substitution de ces éléments. 

Ce durcissement concerne simultanément les deux phases de l'alliage, et peut être augmenté par 

addition d'éléments en position interstitielle comme le carbone et l'azote. Nous reviendrons 

plus précisément sur l'effet de l'azote dans la suite de cette étude bibliographique. 
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1-1-3-2 : Influence du traitement thermique 

L'influence du traitement thermique sur la précipitation de phases intermétalliques a été 

démontrée précédemment. Les deux domaines de durcissement 700-900°C (formation de 

phases intermétalliques) et 300-500°C (formation de phases a' etE) sont mis en évidence. 

Soulignons que même une faible fraction volumique de phase ferritique transformée en phases 

intermétalliques conduit à une perte dramatique de résilience. La formation de phases 

intermétalliques de type cr ou X a une influence désastreuse sur la valeur de l'allongement à la 

rupture. Le domaine de durcissement par traitement thermique entre 700 et 950°C sera donc 

soigneusement évité. Remarquons par ailleurs que le durcissement concerne exclusivement la 

phase ferritique et qu'il conduit à une rupture transcristalline par clivage; néanmoins si la teneur 

en austénite est voisine de 50%, la résistance aux chocs de ces nuances peut rester acceptable. 

1-1-4 : Propriétés de résistance à la corrosion 

En ce qui concerne la résistance à la corrosion générale et à la corrosion par piqûres, les 

aciers austéno-ferritiques ne se distinguent pas fondamentalement des autres catégories d'aciers 

inoxydables. Pour ces deux types de corrosion, ce sont essentiellement les teneurs en éléments 

d'alliage tels que le chrome, le molybdène, mais également le cuivre et le nickel qui jouent un 

rôle. Toutefois, la corrosion par piqûres présente des caractères particuliers liés à l'existence de 

deux phases de compositions différentes. 

Les propriétés maîtresses des aciers inoxydables austéno-ferritiques, qui les distinguent 

nettement des aciers austénitiques et ferritiques, sont leur excellente résistance vis-à-vis de la 

corrosion intergranulaire. D'autre part, la résistance à la corrosion sous contrainte, en milieu 

chloruré chaud à charge constante, est meilleure que pour les aciers inoxydables ferritiques et 

austénitiques. Dans le cas de la fatigue corrosion, la résistance des aciers duplex dépend du 

niveau de déformation appliqué. Les couplages mécaniques et électrochimiques entre les deux 

phases (phase a plus cathodique que phase y en milieu NaCl 30gll) permettent d'expliquer la 

résistance accrue des duplex par rapport aux phases ferritiques et austénitiques prises 

séparément. 

1-1-4-1 : Résistance à la corrosion intergranulaire 

Les aciers inoxydables austéno-ferritiques ont été développés dans un premier temps en 

raison de leurs meilleures propriétés vis-à-vis de la corrosion intergranulaire. Cette très bonne 

résistance à la corrosion intergranulaire s'explique en partie par le niveau élevé de la teneur en 

chrome, obtenue après traitement de sensibilisation dans la zone de précipitation des carbures 
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de chrome en bordure de joint a/y: les phénomènes de déchromisation, qui sont à la base de 

cette corrosion intergranulaire dans les aciers austénitiques et ferritiques, se produisent en 

général trop faiblement dans les aciers austéno-ferritiques pour rendre possible_ des attaques 

locales préférentielles en milieux acides réducteurs ou peu oxydants, par exemple dans des 

milieux sulfuriques. Une explication de cette faible déchromisation a été entreprise par 

LAGNEBORG [28] qui s'est basé sur les cinétiques de précipitation des composés de type 

M23C6 et sur la vitesse de diffusion du chrome dans les phases a et y. La précipitation des 

carbures, discontinue aux joints de grains, constatée précédemment joue ici aussi un rôle 

décisif dans la résistance de ces aciers à la corrosion intergranulaire. 

Cependant, il existe dans ces aciers,une faible probabilité d'existence de joints de 

grains de type a/a ou y/y sensibles aux phénomènes qui causent la corrosion intergranulaire. Il 

est donc nécessaire que la teneur en ferrite soit ajustée à des valeurs qui ne soient pas trop 

élevées, de manière à éviter l'existence de joints afa en réseau continu, le long desquels 

l'attaque intergranulaire pourrait progresser. 

Cette double particularité des aciers austéno-ferritiques sensibilisés - déchromisation 

faible et par conséquent caractère discontinu des précipitations aux joints de grains- explique 

l'excellent comportement de ces nuances vis-à-vis de la corrosion intercristalline sous réserve 

que la structure soit exempte de formation de phases intermétalliques pour le cas spécifique des 

solutions très oxydantes [29]. 

1-1-4-2: Résistance à la piqûre 

La résistance des aciers inoxydables austéno-ferritiques à la corrosion localisée par 

piqûres ou crevasses en milieux chlorurés dépend surtout de leur composition chimique (teneur 

en chrome et molybdène) et de la propreté inclusionnaire (sulfures en particulier) mais assez 

peu de leur structure. Une formule empirique dite "Indice de Résistance à la Piqûre" (I.R.P.) a 

été mise au point à partir des essais potentiodynamiques d'amorçages de piqûres: 

IRP =%Cr+ 3 %Mo+ 16 %N 

Il existe une bonne corrélation entre la valeur de l'I.R.P. et la résistance de l'acier à la 

corrosion par piqûre. Plus la valeur de cet Indice est élevée, et plus la résistance à la corrosion 

localisée par piqûre est importante. La valeur des coefficients varie selon les auteurs de 3 à 3,3 

pour Mo et de 16 à 30 pour N. Notons cependant que seuls 3 éléments sont pris en compte 

pour le calcul. Une description plus complète de l'influence des autres éléments est donnée par 
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BERNHARDSSON [30]. Cet Indice, certes empirique, permet cependant un classement relatif 

des différentes nuances et permet de rendre compte de l'effet du chrome, du molybdène, et de 

l'azote sur la résistance à l'amorçage des piqûres. Mais, il faut retenir deux limites dans 

l'utilisation de cet Indice : la première est qu'il ne tient pas compte d'élément d'alliages tels que 

le cuivre ou le tungstène dont l'effet peut être bénéfique quoique controversé, la seconde est 

qu'il ne tient pas compte des effets très négatifs des éléments résiduels sur la tenue à la piqûre 

(en particulier des sulfures de manganèse qui sont des sites privilégiés d'amorçage) 

1-2 : Influence de l'azote 

1-2-1 : Sur la structure 

Une étude du système binaire Fe-N (Fig. 1-11) montre que l'azote, comme le carbone, 

forme des solutions solides interstitielles avec le fer a (structure C.C.) et avec le fer y 

(structure C.F.C.). Comme pour les solutions solides interstitielles Fe-C, la solubilité 

maximale de l'azote dans le fer a au palier eutectoïde à 590°C est de l'ordre de 1% atomique, 

alors qu'elle atteint, à la même température, près de 10% atomique dans le fer y. Cette 

différence de répartition entre les deux phases, austénitique et ferritique, est très importante 

pour expliquer les différences de comportement entre ces deux phases dans les aciers austéno

ferritiques. 

. .. 10 IS 
800 

' 1 
1 

' 
' 1 1 

\;! \ 1 
i 

i ! 1 1 ' ' 
1 i 

700 

i 
i 

a.•y 
1 

600 
! 

lt--a.b~c. 
j 

soo 

400 

.100 
0 

i 
! 
1 
1 

! 
1 
1 

1 

i \! 

./i 
1 i 
1 1 
i 1 

i 
1 

! i 
1 

1 

1 
1 

1 i 

y•t ' i 1 
1 1 

1' I_T\\I jy~;.f 
1 

\1 
1 

' 
1 

1 
1 

i 

y'.- ! 1 

y'• ~ 
1 '"" ! 

1 

1 

1 ! \ 
1 

1 1 

1 

! 

1 

i 
1 

1 

! 
7 8 

JO JS 

! 
1 

1 

i l 
i 

1 

' 
1 ' 
1 
1 

t 1 
1 c.p.h \ ,, 

: 

111~ 
i 

1 1 

!1 1 

11!1· 1-11 : 1Jiagramme :fe-9{en% atomiques. 



Chapitre 1 : Pourquoi ... ? - 21 -

La raison physique des différents comportements de l'austénite alliée à l'azote est à 

mettre directement en relation avec les différents liens interatomiques et la distribution de 

l'azote dans le réseau cubique face centrée de l'austénite. Une étude de la structure électronique 

des interstitiels a montré que les éléments d'alliage n'affectent pas la distribution de l'azote 

dans l'austénite qui occupe préférentiellement les sites octahédriques du réseau cristallin [31]. 

Dans le fer allié à l'azote, l'existence de paires N-N, disposées à 180° (Fig. 1-12), a été 

montrée. La forte répulsion entre les atomes d'azote exclut les paires N-N à 90°. Les auteurs 

expliquent cette disposition par une probable interaction dans l'échange des électrons de la 

couche d du fer et les électrons p de l'azote. 

Q Fe 
<8 N 

Cfig. 1-12: Position tfe fazote tfans [a mai[fe C. ~ C.[31] 

La solubilité apparente de l'azote dans les aciers peut être augmentée par des additions 

d'éléments très fortement réactifs vis-à-vis de l'azote tels que le chrome, le vanadium et le 

manganèse [32-33]. En effet, l'azote peut former des amas métalliques avec le chrome et le 

molybdène, qui peuvent contribuer à l'augmentation des caractéristiques mécaniques [33]. 

Quel que soit le type d'acier inoxydable, ferritique, austénitique, ou martensitique, 

l'addition d'azote joue donc un rôle spécifique et ce dans quatre domaines: 

- l'azote est un puissant stabilisateur d'austénite. Par exemple, dans les aciers austéno

ferritiques, l'augmentation de 0,17 à 0,4% de la teneur en azote permet d'abaisser la teneur en 

ferrite de 85 à 41% à l200°C pour des aciers à teneur en molybdène comparable. 
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- l'azote a une grande influence sur la cinétique de précipitation de composés 

intermétalliques étudiés précédemment. Il a souvent été montré que la présence d'azote retardait 

la formation de ces composés. Cette particularité de l'azote permet de stabiliser Ïes structures 

lors des maintiens en température (Fig. 1-13). 

Température (en oc) 

1100 
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700 

12 

0,19% N 

30 120 300 1000 

Durée du recuit (en min) 

fig. 1-13 : Inj[uence au tau~ tf' azote sur [a cinétique tfe précipitation tfe [a pliase cr 

sur un acier austénitique à 20%Cr, 18%9{] et 6%Mo. 

- l'addition de teneurs croissantes en azote augmente plus que tout autre élément la 

limite élastique à 0.2% (cf§ 1-3-2) et favorise le comportement plan des dislocations ce qui, 

nous le verrons plus tard, est plutôt favorable pour le comportement en fatigue. 

- des teneurs croissantes en azote augmentent la résistance à la corrosion localisée par 

piqûres et à la corrosion intergranulaire (cf§ 1-3-3). 

L'importance prise par l'azote en tant qu'élément d'alliage dans les aciers inoxydables a 

conduit à l'étude des différents diagrammes ternaires ou quaternaires mettant en jeu l'azote, 

pour permettre une élaboration plus fine des aciers inoxydables et une compréhension plus 

approfondie des structures obtenues [34-35-36]. 
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1-2-2 : Sur les propriétés mécaniques 

L'adjonction d'azote dans les aciers inoxydables austénitiques et austéno-ferritiques a 

pour effet d'augmenter très fortement les caractéristiques mécaniques de ces aciers. C'est sur 

les aciers austénitiques que l'effet est le plus important. On observe nettement une 

augmentation de la limite d'élasticité et de la charge à la rupture. Il nous faut remarquer ici que 

l'effet de l'azote sur la contrainte à la limite d'élasticité est là aussi loin d'être négligeable. Une 

faible augmentation de la teneur en azote permet d'augmenter de manière très importante la 

limite d'élasticité des aciers inoxydables austénitiques et ferritiques. (Fig. 1-14) [37-38-39] . 
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Les interstitiels comme le carbone et l'azote produisent dans la ferrite des distorsions 

asymétriques du réseau qui interagissent avec les dislocations présentes pour augmenter la 

limite d'élasticité. Dans un réseau C.F.C., cette distorsion engendrée par la présence de ces 

éléments est symétrique et relativement faible, ce qui ne peut expliquer -à lui seul le 

durcissement observé dans l'austénite [38]. 

Pour les aciers austéno-ferritiques de type Z3 CND 22 05, la limite d'élasticité et la 

limite à rupture augmentent avec le taux d'azote, avant de se stabiliser pour une teneur en azote 

supérieure à 0,15% (en poids). Au delà de ce pourcentage d'azote en tant qu'élément d'alliage, 

les caractéristiques mécaniques augmentent de manière plus modérées. La figure 1-15 suivante 

montre l'évolution des deux paramètres en fonction de l'addition d'azote. 

' 
800 1-

UTS 
cu 

~ 
-

o. 
:::: 
.:: 
01 600 ~ 
c: 
Q) ... - cr o.2% ln -
~ Q) 

ln 
400 c: .... 

Q) ._ 
~ 

0 0.1 02 0.3 

N content, wt Of 
/0 

1ig. I-15 : 'Evo{ution de fa ûmite d'élasticité et de fa résistance à {a rupture 
des aciers dupfe;c de type Z3 C9{'1J 22 05 en fonction de fa teneur en azote. [33] 

L'azote influence aussi l'évolution de la microdureté des alliages biphasés lorsque 

ceux-ci subissent un traitement à 500°C. La formation de phase a' dans la phase a du duplex 

conduit, en effet, à une augmentation de la dureté en fonction du temps de traitement. 

WAHLBERG et coll. [33] ont montré, sur deux alliages biphasés (22Cr 7Ni 3Mo et 21,8Cr 

4,5Ni 3Mo) alliés à 0,05% et 0,2% d'azote, que la microdureté de la phase ferritique sans 

azote augmente plus rapidement que celle de la phase avec azote. Les auteurs ne constatent pas 

d'augmentation de la dureté de la phase austénitique (Fig. 1-16). 
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Une addition d'azote produit des changements dans la sous-structure de dislocations 

des alliages déformés. Ces changements affectent directement les durées de vie en fatigue des 

alliages considérés. Des arrangements planaires de dislocations dans un échantillon possédant 

un fort taux d'azote ont été observés. Le caractère planaire du glissement dans les aciers 

austénitiques à l'azote a été rapporté en premier lieu par DOUGLASS et coll. [40], puis repris 

et développé par VOGT [41]. Les auteurs ont montré qu'entre 78 et 873K, pour des vitesses 

de déformation allant de 10-3 à 10-5 s-1
, le glissement des dislocations dans les aciers contenant 

de l'azote était plan. Ils ont également observé que la densité de dislocations présentes dans le 

matériau était plus faible dans l'acier à haut azote que dans celui exempt d'azote ainsi q'une 

forte augmentation de la contrainte d'écoulement en fonction du taux d'azote. 

L'explication la plus plausible du durcissement par l'azote et du mouvement plan des 

dislocations est l'existence d'un ordre à courte distance, mais la nature exacte de cet ordre n'est 

pas claire [42-43]. De nombreux auteurs ont montrés que l'azote a une influence limitée ou pas 

d'influence sur l'énergie de faute d'empilement des aciers inoxydables austénitiques [40-44-

45]. Les résultats de STOLTZ et VANDER SANDE [46] ont montré, cependant, que la 

présence d'azote abaisse l'énergie de faute d'empilement d'un acier inoxydable austénitique de 
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type 21 Cr 6Ni Mn de 53 à 33 mJfm2 quand la teneur en azote varie de 0,21% à 0,24% en 

poids. En revanche, les mesures d'E.F.E. effectuées par TAILLARD et FOCT [47] sur des 

aciers de type 316L alliés respectivement à 0,08% Net 0,25% N conduisent à des valeurs très 

voisines (respectivement 24±3 mJfm2 et 23±5 mJfm2). A l'opposé, SILCOCK [ 48] a constaté 

une augmentation de l'E.F.E. avec l'augmentation du taux d'azote. Par ailleurs, W ARLBERG 

et DUNLOP [49] n'ont pas constaté de différence significative entre les E.F.E. dans deux 

phases austénitiques d'acier austéno-ferritique chargé respectivement à 0,05% et 0,2% en 

azote. Ils suggèrent que le glissement plan est dû à l'existence d'un ordre à courte distance 

dans certaines zones riches en azote et en chrome ou en molybdène [ 41-4 7]. Ces interactions 

sont à la base du modèle mis au point par GRUJICIC et coll. [38]. 

Comme nous pouvons le constater, l'azote influe beaucoup sur les caractéristiques 

mécaniques et métallurgiques des aciers. Son effet bénéfique est indéniable même si 

jusqu'alors les explications demeurent incomplètes. 

I-2-3 : Sur la résistance à la corrosion 

L'effet de l'azote sur la corrosion des aciers inoxydables austénitiques est connu depuis 

des années mais a été exploité en tant que tel depuis environ 10 ans seulement. Il a souvent été 

démontré que l'azote apportait un effet bénéfique sur la résistance à la corrosion, sans pour 

autant qu'un modèle convaincant n'ait été trouvé pour expliquer ce phénomène [50->59]. Nous 

présenterons ici l'influence de l'azote sur la résistance à la corrosion puis les différents modèles 

proposés jusqu'alors. 

1-2-3-1 :Corrosion généralisée 

Le terme de corrosion généralisée ne peut pas s'appliquer strictement au cas des alliages 

biphasés du fait de la présence de deux phases de composition chimique différente. La vitesse 

de corrosion ne sera pas la même en tout point de la surface du métal. Néanmoins, dans la 

plupart des milieux d'emploi de ces aciers, on peut considérer que l'azote n'influence pas la 

résistance à la corrosion généralisée des aciers inoxydables austénitiques et austéno-ferritiques. 

Une investigation récente confirme que la corrosion généralisée est peu affectée dans les acides 

dilués. Par contre, dans les acides plus concentrés, la vitesse de corrosion décroit avec 

l'augmentation du taux d'azote (Fig. I-17). 

La présence d'une proportion relativement forte de chrome et de molybdène, associée à 

la présence d'azote, favorise la résistance des aciers inoxydables dans des milieux acides 
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concentrés [56]. Ceci est en accord avec le concept de formation d'ions ammoniums à la 

surface [51]. 

J;l.. /
...,,, .. 
~v -

' 
/ 

/ 

/ 

1'/:~o·c 
/ / 

/ 

/ 

Cfig. I-17 :'Effet de {'azote sur [a vitesse de corrosion d'un acier ino~dabfe 
de type Jll.ISI 316 en mi{ieu acide [51]. 

1-2-3-2: Corrosion intergranulaire 

La stabilité des nuances d'aciers duplex à la corrosion intergranulaire n'est plus à 

démontrer. L'azote ne fait que renforcer cette stabilité par son action de retard à la précipitation 

des phases intermétalliques. Il permet de stabiliser les nuances d'aciers inoxydables 

austénitiques et ainsi augmenter leur résistance à la corrosion intergranulaire [56-57]. 

I-2-3-3 : Corrosion par piqûres 

Les deux tests classiques, réalisés par mesure potentiodynamique du potentiel de piqûre 

et par mesure de la température critique de piqûration, révèlent que l'azote en solution solide 

augmente de manière assez importante la résistance des aciers inoxydables à la corrosion par 

piqûres. M.O SPEIDEL [61] a présenté des résultats sur des aciers austénitiques à 18 %de 

chrome et montré que l'azote était environ 30 fois plus efficace que le chrome, ce qui corrobore 
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la relation établie pour l'index de résistance à la piqûre. La figure I -18 nous montre la relation 

qui existe entre le taux d'azote et le potentiel de piqûre enregistré . 
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fi!J. I-18 : Potentie[ tfe piqûration en fonction du facteur Cr+ 3,3Mo+ 169{ 

pour aivers aciers ( austénitiques, martensitiques, ferri tiques, ... )[ 61] . 

Par ailleurs, il a été démontré que l'effet de l'azote était plus important sur les aciers 

alliés au molybdène que sur ceux qui en sont exempts [33] (Fig.I-19) De même, un effet de 

synergie non négligeable a été observé entre le cuivre et l'azote. L'efficacité de ce dernier se 

trouvant augmentée par le premier [60]. 
v 
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fig. I-19 : 'Effet de [a concentration en mo[y6tfène et en azote 
sur [e potentid tfe piqûration en mi[ieu acide [61]. 
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I-2-4: Discussion sur la composition de la couche passive: rôle de l'azote 

L'excellente résistance à la corrosion des aciers inoxydables est attribuée à leur capacité 

à former un film passif, qui peut être rompu très localement en présence d'un milieu agressif, 

salin ou acide, pour former des piqûres ou des crevasses. Il est important de connaître les 

mécanismes de protection par formation de couche passive car ils interviennent pour une part 

non négligeable dans les mécanismes de corrosion sous contrainte et de fatigue corrosion. 

Les effets des éléments d'alliage tels que le chrome, le molybdène, le nickel, le silicium 

et l'azote sur la corrosion par piqûre ont été étudiés par de nombreux auteurs [43-59]. Les 

effets des additions d'azote ont fait l'objet d'une attention toute particulière en raison de 

l'augmentation de résistance à la corrosion qu'elles procurent. BANDY et VAN ROYEN [53-

54] ont rapporté,par exemple, une très nette augmentation de la résistance à la piqûre des aciers 

inoxydables austénitiques au Fe-Cr-Ni-Mo dans les milieux salins et les milieux acides. 

LU et coll. [60] ont examiné l'état chimique de l'azote dans le film passif en utilisant la 

technique E.S.C.A. Un acier inoxydable contenant 0,44% d'azote est analysé après 

passivation pendant 24 heures à 500 mV/ S.C.E. dans un milieu acide à 0,5M H2S04 à 22°C. 

Ils ont montré que l'azote était détecté sur 3 nm dans le film passif mais que l'enrichissement 

en azote se situait surtout sur environ lnm à l'interface film passif- métal. Ceci s'explique par 

un effet de ségrégation ou d'adsorption lié à une dissolution préférentielle de certains atomes. 

TRUMAN et coll. [59] ont avancé l'hypothèse que l'augmentation de la concentration 

en surface de l'azpte abouti à la formation d'espèces chimiques de type N03- et N02-. Ces 

espèces agissent alors comme un inhibiteur de corrosion localisée. Une étude récente de LU et 

coll. [60] semble confirmer que la ségrégation anodique de l'azote à la surface de l'échantillon 

est responsable de la tenue des aciers inoxydables alliés à l'azote à la corrosion par piqûre. Ce 

point a été repris récemment par SRIRAM et TROMANS [62-63] dans une étude sur le 

mécanisme de corrosion des duplex alliés à l'azote et sera développé au chapitre IV. 

1-3 : Résistance à la corrosion sous contrainte 

Les résultats concernant la résistance à la fissuration des aciers austéno-ferritiques sont 

souvent dispersés, pas toujours très précis, et parfois contradictoires. Ceci provient 

probablement du fait que les phénomènes qui entrent en jeu sont le résultats d'interactions 

complexes entre un matériau dont la métallurgie est elle-même complexe et des milieux dont les 

propriétés chimiques et électrochimiques sont très variées. Les essais utilisés ne donnent pas 

non plus les mêmes conditions d'interactions mécanique-électrochimie. Nous présenterons ici 
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les principaux résultats obtenus sur ces aciers en milieux aqueux chlorurés concentrés ou dilués 

[64-65-66]. 

BEYER et coll. [67-68] ont montré que les fissures, responsables de îa rupture en 

C.S.C. en milieu chloruré chaud des aciers duplex de type Z2 CND 22-05, s'amorcent 

préférentiellement dans les joints de phases ferrite/austénite. Cette constatation est valable aussi 

bien pour les essais effectués à charge constante que pour ceux effectués en traction lente. Ce 

type d'amorçage ne dépend pas non plus de la concentration de la solution employée, puisque 

les résultats sont identiques pour une concentration de MgC12 égale à 35% ou 42%. 

L'amorçage de fissures peut être favorisé par la présence d'inclusions. Dans chaque cas, 

l'amorçage est suivi d'une propagation de ces fissures à travers la phase ferritique et aucune 

trace de maclage n'est décelée à l'intérieur des grains de ferrite. Les auteurs ont mis cette 

absence de maclage en relation avec une tendance très restreinte des aciers ferritiques au nickel 

à la déformation par maclage dans la zone de température d'essais. En effet, COUDREUSE 

[25] a montré que pour ce type d'acier, la déformation par maclage était minimale dans cette 

zone de température, comprise entre l20°C et 150°C (Fig. I-20). Du reste, la tendance au 

maclage a toujours été observée pour des aciers ferritiques qui possédaient une taille de grains 

assez grosse. Dans le cas de l'acier étudié BEYER et coll., la taille de grains était faible, et 

aucun maclage mécanique ne fut observé [67-68]. 
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fi9. I-20 : Inj{uence tfe {a température et tfe {a teneur en nickf_{ sur {e tau(( tfe mac{age 
mesuré fors tf'un essai tfe traction sur un acier ferritique 26 Cr 1 Mo.[25] 

D'autres auteurs [69-70] ont, par contre, montré que les aciers austéno-ferritiques 

peuvent présenter une déformation par maclage, même pour des tailles de grains très faibles. 

Cette constatation se rapproche de l'hypothèse émise par HOCHMANN et coll. [64], qui 

attribuent la mauvaise tenue en corrosion sous contrainte des aciers duplex à forte contrainte à 
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la dissolution électrochimique dans les macles, qui provoque un amorçage prématuré des 

fissures. 

BEYER et SPECKHARD [68] ont aussi constaté que la propagation -des fissures, 

amorcées dans la phase ferritique, était freinée par la présence de plages d'austénite. Ce résultat 

sera plus particulièrement bénéfique pour les aciers duplex qui ne contiennent pas une grande 

teneur en phase ferritique. 

Une étude récente de CIHAL [71] a montré que les aciers duplex de type Z2 CND 22-

05, testés à l20°C (MgCh 35% ), se comportaient mieux que les aciers austénitiques 

équivalents lors d'essais effectués à charge constante. Le tableau suivant résume les résultats : 

Nuance 450* 425* 400* 350* 300* 250* 200* 150* 100* 50* 

02Cr22Ni5Mo3N 104 342 975 2120 2650 3400N 3500N 

02Cr22Ni5Mo3N 35 196 985 3050N [3_iOON 3500N 

08Cr18Ni10Ti 60 65 127 1479 3200N 

-Temps de fissuration exprimé en heure 

- * : Charge en MPa - N : Pas de rupture après le temps indiqué 

'Essais à cftarge constante sur âifférents aciers en milieu Mgch, 35%, 12~ C. [71] 

Par contre, nous remarquons que le comportement de ce type d'acier en traction lente, 

à une vitesse de I0-7s-l est très sensible à la C.S.C. En effet, dès le passage de la limite 

d'élasticité, il y a rupture avec un allongement final de 2% contre 23% dans une huile de 

silicone à la même température (Fig. 1-21). 

Cette constatation nous montre qu'il faut en premier lieu considérer le type d'essai 

employé pour donner un résultat et éventuellement un extrapolation de celui ci sur la tenue à la 

C.S.C. de ces alliages. 
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L'azote semble jouer rôle notable au niveau de la résistance à la fissuration, en raison 

des influences qu'il provoque sur les propriétés structurales, mécaniques, et électrochimiques 

des aciers duplex(cf § 1.3). En effet la composition chimique de la phase austénitique peut 

révéler des teneurs en azote de 0,2 à 0,4%, et bien que ces additions aient été indiquées comme 

défavorables dans les aciers austénitiques vis-à-vis de la C.S.C., il est aussi possible de 

constater des améliorations sensibles du seuil de contrainte de non fissuration. En tout état de 

cause, les additions d'azote aux aciers biphasés ne semblent pas diminuer leur résistance à la 

fissuration. 

Le taux de ferrite composant le duplex doit être pris en compte pour expliquer le 

comportement des austéno-ferritiques vis à vis de la C.S.C. En effet,une teneur de 15 à 30% 

de ferrite est suffisante pour augmenter les capacités de résistance des duplex à la C.S.C [74] 

dans des milieux chlorurés dilués, mais aucun effet notable de cette teneur en ferrite n'a été 

montré pour les milieux chlorurés concentrés. Cet effet bénéfique de la teneur de 15 à 30% en 

ferrite sur la résistance à la fissuration des alliages duplex est dû à un effet de drainage des 

impuretés comme le phosphore, vers les plages de ferrite. Ainsi, l'effet des impuretés étant 

inhibé, le comportement des duplex est alors équivalent à celui des aciers austénitiques de très 

haute pureté. Cette explication soulève le problème du comportement différent des deux phases 

et rejoint le point de vue développé depuis quelques années sur les duplex, à savoir qu'un effet 

de couplage mécanique et électrochimique explique la tenue variable à la C.S.C. des aciers 

biphasés selon le type d'essai employé [26-64]. En effet, pour des essais en milieu 

MgCI2 44% (T=153°C) effectués à char~:e constante, la résistance à la C.S.C. 
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des alliages austéno-ferritiques est supérieure à celle des deux phases prises 

isolément (Fig. I-22), alors que nous avons constaté qu'avec un essai de traction 

lente, la résistance mécanique du duplex est très faible (réduction d'allongement 

d'un facteur 10 par rapport à l'air). 
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Pour une faible valeur de la contrainte appliquée, l'amorçage des fissures a lieu dans la 

phase austénitique de l'alliage biphasé, car c'est celle-ci qui subit en premier la dépassivation. 

Il y a alors propagation intergranulaire des fissures le long des joints de phase a/y. 

Lorsque la contrainte appliquée augmente, l'amorçage est alors transgranulaire dans les 

deux phases. Cet amorçage transgranulaire a été corrélé au phénomène de maclage mécanique 

intervenant dans la ferrite. Cet effet de maclage, augmenté par la présence de nickel dans la 

ferrite, a également été observé par d'autres auteurs [27]. Soulignons que ce maclage 

mécanique est à l'origine d'une dépassivation plus importante de la ferrite et d'une 

augmentation de la dissolution anodique localisée. Cette dissolution favorisera alors l'amorçage 

des fissures dans la ferrite et une propagation transgranulaire. 

Nous venons de voir que le rôle de l'azote dans la fissuration par C.S.C. des aciers 

duplex n'est pas élucidé. En fait, c'est surtout dans la phase austénitique que se concentre cet 

élément. Le changement de comportement mécanique de la phase austénitique contenant de 
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l'azote (planéité du glissement augmentée) et l'augmentation de la dureté de cette phase va 

provoquer une redistribution des couplages tant mécaniques qu'électrochimiques, c'est 

pourquoi une étude particulière de la phase y en C.S.C. est nécessaire. Associée à une étude de 

la phase ferri tique, elle nous permetttra de juger de la répartition des couplages -mis en jeu et 

d'expliquer le comportement particulier des alliages biphasés. 

1-4 : Résistance à la fatigue et à la fatigue-corrosion 

Une étude effectuée par J.M. LARDON [76] a montré que le comportement des aciers 

duplex sans azote (Z5 CNDU 21-06) en fatigue, diffère selon le niveau de déformation 

appliqué. L'étude de la droite de Manson-Coffin relative à cet acier permet de distinguer deux 

zones (Fig. 1-23 ). 
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fig. I-23: Cour6es tfe :JvU4.9{SOIJ{:CO!PJI9{pour un aŒiage austénojenitique V.!l(50 
et pour chacune âe ces âe~pliases pour E= 1&2 s-1 âans ['air. [76] 

La mise en évidence du couplage mécanique entre les deux phases, l'une dure ,la 

ferrite, et l'autre plus molle, l'austénite, a permis de démontrer l'existence d'une valeur limite 

de déformation plastique au delà de laquelle les deux phases sont déformées plastiquement 

(Fig. 1-23). L'étude du comportement cyclique des deux phases séparées a montré que la phase 

austénitique était beaucoup plus résistante à la fatigue que la phase ferritique, ceci à cause de 

son mode de déformation plastique en fatigue (glissement plan) qui induit une plus grande 

réversibilité de la déformation entre traction et compression, par rapport au cas de la phase 
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ferritique, déformée par maclage et glissement. C'est donc dans la ferrite que s'amorcent 

préférentiellement les fissures. Pour des valeurs de l1cp < 2.10-3, seule la phase austénitique, 

plus molle, est déformée plastiquement. La bonne tenue en fatigue de cette phase provoque un 

amorçage tardif des fissures en fatigue. L'alliage biphasé présente alors une excellente 

résistance à la fatigue dans ce cas. 

Dans le cas des aciers austéno-ferritiques sans azote, ce ne sont pas les interfaces a/y 

mais les grains qui sont responsables de la tenue à la fatigue, puisque l'amorçage des 

microfissures de fatigue intervient, selon le niveau de déformation, dans la phase austénitique 

ou dans la phase ferritique. 

En milieu corrosif (NaCl 30g/l, pH= 6,5), les mesures électrochimiques ont montré 

que la phase austénitique est protégée cathodiquement par la phase ferritique. Aux faibles 

déformations plastiques, seule l'austénite est déformée; la dissolution y est cependant inhibée 

par la protection cathodique assurée par la ferrite. La diminution de durée de vie par rapport 

aux essais à l'air est faible (Fig. I-23). Aux fortes déformations plastiques, les deux phases 

sont déformées plastiquement, en particulier la ferrite anodique qui se déforme par maclage et 

glissement irréversible; il s'ensuit une rapide dépassivation de cette phase, avec un amorçage 

rapide des fissures dans la ferrite. 

Cette étude montre que le comportement en fatigue et en fatigue-corrosion des aciers 

inoxydables austéno-ferritiques sans azote dépend fortement, comme en corrosion sous 

contrainte, des couplages mécaniques et électrochimiques qui peuvent exister à l'intérieur du 

matériau. L'azote. en tant qu'élément d'alliage. modifie la nature de ces couplages et par là 

même le comportement de ces aciers vis-à-vis des contraintes imposées par les essais de fatigue 

corrosion. 

D'autres études ont été effectuées sur le comportement en fatigue et fatigue-corrosion 

des aciers inoxydables de type Z3 CND 22 05. SEDDOUKI [77] a notamment étudié 

l'amorçages des fissures en fatigue oligocyclique pour deux aciers austéno-ferritiques à teneur 

variable en azote. Il a montré que l'amorçage des fissures pour l'acier à 0,18% Net à 0,11% N 

s'effectuait dans la phase ferritique à bas niveau de déformation et dans la phase austénitique 

lorsque le niveau de déformation est plus important. Dans cette étude l'auteur explique le 

comportement particulier de ces duplex, par rapport à l'UR 50 (0,072% N), par un 

changement dans la nature de couplages mécaniques mis en jeu. Selon lui, la teneur en azote 

est suffisante pour que la phase ferritique soit moins dure que la phase austénitique, et donc 

qu'elle se déforme en premier. 
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VOGT et coll. [80] ont, par contre, montré que l'amorçage des fissures de fatigue, 

dans le cas d'un acier Z3 CND 22 05 contenant 0,15% N, s'effectue dans la phase ferritique à 

haut niveau de déformation et dans la phase y à bas niveau. Ils montrent également que pour un 

acier duplex très chargé en azote (0,6% ), le comportement mécanique est- dans ce cas 

radicalement modifié. En effet, les auteurs notent la présence de quasi-clivage transgranulaire 

dans la phase austénitique, extrêmement fragilisée par cet apport d'azote, et de stries dans la 

phase a, l'amorçage des fissures s'effectuant aux joints de phases a/y. 

Comme nous pouvons le constater, les résultats sont parfois contradictoires entre les 

essais de fatigue oligocyclique réalisés sur des aciers qui possèdent une composition chimique 

équivalente. La teneur en azote joue un rôle important sur les couplages mécaniques et la 

différence de dureté entre les deux phases peut nous permettre de déterminer le site d'amorçage 

des fissures selon le niveau de déformation appliquée. 

ROEDER et coll. [79], quant à eux, ont établi la courbe de WOHLER pour le Z3 CND 

22 05 pour des éprouvettes lisses et préentaillées. Leurs résultats montrent que la valeur de la 

contrainte à la limite d'endurance s'établit à 490 MPa, à l'air, pour les éprouvettes lisses 

sollicitées en traction alternée, alors que cette valeur n'est plus que de 350 MPa lors d'une 

sollicitation en traction compression (Fig. 1-24). Les essais de fatigue en traction-compression 

sont beaucoup plus endommageants que les essais de traction alternée, ce qui explique la 

différence de niveau de contrainte enregistrée à 107 cycles. 

En milieu corrosif, les valeurs limites (NaCl 3%, pH= 6,5) sont de 380 MPa pour les 

éprouvettes lisses et de 340 MPa pour les éprouvettes préentaillées (Fig. I-25). Notons que cet 

écart de 10% sur les valeurs de limite d'endurance, entre les éprouvettes lisses et préentaillées, 

est présent aussi bien à l'air qu'en milieu corrosif. La propagation des fissures, dans les aciers 

austéno-ferritiques, semble donc jouer un grand rôle dans la durée de vie finale du matériau. Le 

milieu corrosif ne joue pas, ici, un rôle important dans la durée d'amorçage des fissures de 

fatigue-corrosion à très faible niveau de déformation. 
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Une étude plus particulièrement axée sur la propagation des fissures à l'air et dans 

divers milieux corrosifs a été réalisée par MARROW et KING [80-81] sur un duplex à 25% Cr 

allié à 0,25% N. Ces articles mettent en évidence les effets de microstructure (principalement la 

texture morphologique) sur les mécanismes de propagation des fissures de fatigue-corrosion. 

En effet, selon le sens de prélèvement des éprouvettes (Long, Travers-Long, ou Travers

Court), la vitesse de propagation de la fissure varie d'un facteur 3. La vitesse de propagation 
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des fissures a été corrélée au nombre de joints de phases rencontrés par la fissure. C'est le sens 

de prélèvement présentant la plus grande densité de joints qui fissurera le plus lentement. 

Nous avons mis en évidence plusieurs points importants sur les -mécanismes 

d'amorçage et de propagation des fissures dans les aciers austéno-ferritiques : 

=> Le site d'amorçage des fissures dépend du niveau de déformation 

appliqué et du couplage mécanique entre les deux phases. L'azote 

joue un rôle sur la répartition de ce couplage. 

=> Le milieu corrosif peut avoir une influence sur 1' amorçage (effet 

de couplage électrochimique) mais aussi sur la propagation des 

fissures de fatigue-corrosion. 

La texture morphologique a une importance fondamentale sur la 

vitesse de propagation des fissures de fatigue et de fatigue 

corrosion. 

1-5 Discussion sur le rôle de l'azote 

Les aciers duplex présentent généralement une bonne résistance à la corrosion, 

corrosion sous contrainte sous chargement constant, et en fatigue corrosion. Ce résultat est dû 

à un effet de couplage mécanique et électrochimique entre les deux phases qui constituent cet 

alliage. L'effet de couplage mécanique joue un rôle important vis-à-vis des mécanismes de 

dépassivation lors des essais de C.S.C. et de F.C. 

En effet, dans le cas de l'UR 50 en milieu NaCl 30g/l, la phase austénitique, plus molle 

se dépassive avant la phase ferritique, plus dure, mais est protégée cathodiquement par cette 

dernière. L'amorçage des fissures est retardé, et le comportement est identique à l'air. Tout 

changement dans l'un ou l'autre de ces couplages change radicalement le comportement de 

l'acier biphasé en fatigue corrosion aussi bien qu'en corrosion sous contrainte. Or, comme 

nous l'avons montré dans les paragraphes précédents, l'azote joue un grand rôle dans la dureté 

des phases, leur comportement plastique, et leur comportement électrochimique. Une étude 

approfondie du comportement mécanique et électrochimique de chacune des phases alliées à 

l'azote est nécessaire avant d'effectuer une étude des mécanismes d'amorçage et de propagation 

des fissures de fatigue corrosion. Nous étudierons donc dans les chapitres II et III suivants, 

l'effet de l'azote sur le comportement en C.S.C. de la phases "(et sur le comporatment 

mécanique en traction et en fatigue de la phase a de l'alliage biphasé de type Z3 CND 22 05. 
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L'influence de l'azote sur le comportement en fatigue des aciers austénitiques a déjà fait l'objet 

de nombreuses études. Nous nous contenterons dans ce mémoire d'en reprendre les principaux 

résultats. 

1-5-1 : Influence de l'azote sur le comportement en fatigue des aciers austénitiques. 

L'influence de l'azote sur le comportement des aciers inoxydables austénitiques a été 

étudiée par de nombreux auteurs car la solubilité de cet élément dans une matrice C.F.C est très 

importante (jusqu'à 10 % at. à 590°C). De nombreux congrès témoignent de l'importance 

croissante que prend l'azote en tant qu'élément d'alliage dans ces aciers. 

1-5-1-1 : Rappel sur les modes de déformation des aciers austénitiques 

L'un des principaux facteurs gouvernant le comportement en fatigue est l'Energie de 

Faute d'Empilement (E.F.E.) ['dans le rapport f'!J.Lb, avec: 

J.L: module de cisaillement 

b: vecteur de Bürgers. 

L'E.F.E. peut varier de 20 mJ/m2 pour l'argent à 150 mJ/m2 pour l'aluminium, en 

passant par 30rn1fm2 pour les aciers inoxydables austénitiques type 316L et environ 50 mJ/m2 

pour le cuivre. La température peut aussi influer sur l'E.F.E. L'addition d'éléments d'alliage 

dans les aciers austénitiques et/ou la teneur en éléments interstitiels peut également influer sur 

l'E.F.E.. L'effet de l'azote sur la valeur de l'E.F.E. est plutôt controversé comme nous avons 

pu le constater au paragraphe 1-2-2. 
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fig. J-28 : ~présentation schématique de {a structure des ~. (j.P. 



Chapitre 1 : Pourquoi ... ? -40-

* r!J..Lb élevé: (par exemple le cuivre). 

Le glissement des dislocations vis est alors favorisé. Si la déformation plastique 

imposée est suffisante, il y a apparition de Bandes de Glissement Persistantes (B.G.P.). 

Celles-ci sont formées à la suite de l'effondrement de la structure de veines de la matrice et à 

son réarrangement en structure mixte; veine et structure en échelle (Fig. 1-28). 

La déformation dans ces bandes est de l'ordre de 100 fois celle qui existe dans la 

matrice. Autrement dit, toute la déformation plastique s'y trouve localisée. La microstructure 

des B.G.P. conduit à une grande irréversibilité de la déformation entre traction et compression, 

due à un nombre important d'annihilations des dislocations vis et coins par glissement dévié, et 

à un amorçage rapide des fissures par des mécanismes d'intrusion-extrusion dans les B.G.P. 

[82]. 

* r!J..Lb faible:( cas de l'alliage de type 316L à 20°C) 

On constate un arrangement de dislocations plus planaire. La déformation plastique se 

localise alors dans les bandes de glissement dont la structure est très différente de celle des 

B.G.P. Les bandes de glissement sont, en effet, constituées d'amas de lignes de glissement 

qui se créent pendant le stade de consolidation cyclique. La déformation plastique présente 

alors un caractère beaucoup plus réversible car il y a moins d'annihilation de dislocations. Les 

intrusions-extrusions sont alors beaucoup moins importants et l'amorçage des microfissures 

dans les bandes de glissement intervient beaucoup plus tard que dans les B.G.P. 

En fatigue oligocyclique, on a observé que les aciers à l'azote (0,23%) pouvaient avoir 

une durée de vie 3 fois supérieure aux mêmes aciers sans azote [41-83]. L'addition d'azote 

augmente l'amplitude de contrainte et la réponse cyclique de l'acier est différente selon 

l'amplitude de déformation (spécialement à haute amplitude de déformation pendant laquelle un 

fort adoucissement cyclique succède à un durcissement important lors des premiers cycles). 

Une analyse des structures de dislocations en microscopie à transmission permet 

d'expliquer les changements de comportement mécanique dûs à la présence d'azote. En effet, 

cet élément modifie les arrangements de dislocations grâce à son action sur le mode de 

glissement. En particulier, la présence de B.G.P. à faible amplitude de déformation et 

l'apparition de labyrinthe dipolaire et régulier souvent observée dans les aciers à bas azote, 

disparaissent dans les aciers à haut azote. Par ailleurs, on observe des arrangements planaires 

de dislocations, dans lesquels les dislocations restent confinées à leur plan de glissement. Dans 
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le même ordre d'idée, la structure cellulaire désorientée observée à ~Et élevé dans les aciers à 

bas azote est beaucoup plus diffuse dans les aciers à haut azote. 
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fJW· 1-29 : Inj[uence de [a température et de [a teneur en azote interstitie[ sur fes 
stroctures de disfocations fonnées par fatigue dans fader inoKJJda6[e 316.L.[41] 

A haute amplitude de déformation, les murs de dislocations apparaissent plus 

compliqués et irréguliers, on parle alors de murs vermiformes (Fig. 1-29 ). 

Mais, si l'effet de l'azote sur le comportement des aciers austénitiques en fatigue 

oligocyclique et en fatigue-corrosion est bien connu, il existe peu d'études expliquant 

l'influence de cet élément dans le cas de la corrosion sous contrainte en milieu chloruré. Une 

étude approfondie de cette influence est nécessaire pour comprendre et analyser les 

phénomènes qui prennent place au sein de la phase austénitique de l'alliage biphasé. 

1-6 : Conclusion 

Les aciers austéno-ferritiques possèdent une métallurgie complexe de par leur grand 

nombre d'éléments d'alliage. Ces aciers possèdent, cependant, des caractéristiques, tant 

mécaniques qu'électrochimiques, qui les rendent supérieurs aux aciers ferritiques et 
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austénitiques dans bon nombre de domaines et de milieux. Le comportement de ces aciers est 

certes lié à celui de ces deux phases mais surtout aux différents couplages qui existent au sein 

de l'alliage. La nouvelle génération d'aciers biphasés austéno-ferritiques est alliée à l'azote, ce 

qui représente une alternative économique intéressante. L'azote, élément d'alliage interstitiel 

gammagène, augmente à la fois les caractéristiques mécaniques et électrochimiques des alliages 

auxquels il est allié. Dans les aciers inoxydables duplex, il est fortement présent dans la phase 

austénitique et en modifie grandement toutes les caractéristiques (dureté, Reo,2%, Rm, potentiel 

de piqûre). De ce fait, les couplages mécaniques et électrochimiques peuvent varier et le 

comportement global de l'alliage s'en trouver très affecté. 

Le but de ce mémoire est de présenter le comportement en fatigue-corrosion d'un acier 

duplex de type Z3 CND 22 05 industriel, allié à 0,132% N (taux pour lequel les phases a et y 

possèdent des duretés équivalentes). Mais l'importance de l'existence des couplages sur le 

comportement global des aciers biphasés nous conduit tout d'abord à étudier le comportement 

de chacune des phases de l'alliage, au point de vue mécanique, et au point de vue 

électrochimique. Le comportement en fatigue-corrosion de cet alliage sera discuté ensuite en 

tenant compte des résultats obtenus pour chacune des phases. 

Notre étude se scindera donc en quatre parties: 

- Etude en Corrosion sous Contrainte d'un acier inoxydable austénitique allié à l'azote 

afin d'observer l'influence de cet élément sur le comportement mécanique de ces 

aciers (l'influence de cet élément sur l'austénite étant déjà connu en fatigue) 

-Etude de la phase ferritique de l'UR 45N en traction lente et en fatigue pour mettre en 

évidence l'influence de l'azote sur le comportement mécanique des aciers 

inoxydables ferritiques alliés au nickel. (l'étude des aciers inoxydables ferritiques à 

l'azote n'ayant jamais été entreprise) Nous vérifierons aussi l'influence que peut avoir un 

traitement de revenu à 475°C sur les modes de défonnation de ces aciersferritiques. 

- Etude de ces différents aciers en corrosion afin d'observer les différents 

couplages électrochimiques qui peuvent exister au sein de l'acier duplex. 

- Etude de l'UR 45N en fatigue et en fatigue-corrosion et corrélation des résultats 

obtenus sur les autres aciers austéno-ferritiques (avec un taux d'azote compris entre 0,07% et 

0,6%). Nous tenterons alors d'expliquer le comportement de cet acier duplex par 

l'effet des couplages mécaniques et électrochimiques mis en jeu lors de ces essais. 
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Comportement en corrosion sous contrainte de la phase austénitique de 
l'acier austéno-ferritique de type Z3 CND 22 05 
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Nous avons montré, dans le premier chapitre, que l'azote est un élément très fortement 

gammagène. Dans les aciers austéno-ferritiques, il se concentre essentiellement dans la phase 

austénitique et en modifie grandement les propriétés mécaniques et électrochimiques. Ce 

changement de comportement vis-à-vis des modes de sollicitation employés (fatigue et 

corrosion sous contrainte) peut influer de façon notable sur la durée de vie et le mode de 

déformation des aciers duplex par l'intermédiaire des couplages mécaniques mis en jeu lors de la 

déformation. Si l'étude de l'influence de l'azote au point de vue de la fatigue a déjà été effectuée, 

celle de cet élément sur le processus mis en jeu lors de la C.S.C. des aciers inoxydables 

austénitiques (sans Mn) n'a encore que rarement été analysée. 

Ainsi, nous exposerons dans un premier temps l'état actuel des connaissances sur la tenue 

à la corrosion sous contrainte des aciers inoxydables austénitiques dans le réactif de Scheil, en 

mettant en avant le caractère particulier de la fissuration dans ce cas. L'influence de différents 

potentiels chimiques, ainsi que de divers éléments d'alliage sera discutée. Nous tenterons de 

montrer quelle peut être l'influence de l'azote sur ces phénomènes. 

Puis, nous soulignerons l'influence de l'azote et celle de l'application de différents 

potentiels (libre et cathodique) sur la tenue à la C.S.C. d'un acier austénitique de type 317LN 

dans le réactif de Scheil. Nous montrerons quelles peuvent être les parts respectives de la 

dissolution anodique et de la fragilisation par l'hydrogène dans le processus étudié, en nous 

appuyant sur une nouvelle notion, celle de défaut critique (mécanique ou électrochimique) qui 

est nécessaire pour créer les conditions de l'endommagement par fragilisation par l'hydrogène 

lors de la propagation des fissures. 

Nous ferons l'inventaire des différents modèles qui ont été développés ces dernières 

années. Nous mettrons en avant leurs point forts et leurs faiblesses et, en fonction des résultats 

obtenus, nous modéliserons le comportement de notre acier par un modèle adapté à la corrosion 

sous contrainte des aciers inoxydables austénitiques en milieu chloruré. 

Enfin, nous discuterons ces résultats en considérant l'influence que peut avoir le 

comportement de la phase austénitique sur le comportement global du duplex en fatigue

corrosion, pour divers potentiels. 
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II -1 : Phénoménologie et mécanismes 

II-1-1 :Phénoménologie 

La corrosion sous contrainte d'un matériau métallique est générée par l'action conjointe 

d'une contrainte mécanique monotone et d'un milieu chimiquement agressif. Cette action de 

synergie conduit alors une ruine rapide du matériau, et ce pour des contraintes qui peuvent être 

largement en dessous de la limite élastique. 

Les études de C.S.C. concernent principalement les métaux et alliages qui se recouvrent 

d'un film passif. Ces alliages, dont font partie les aciers inoxydables austénitiques, présentent 

une bonne résistance à la corrosion en l'absence de toute action externe et une résistance 

mécanique relativement bonne (en dehors de tout milieu corrosif). De nombreuses études ont été 

effectuées sur les matériaux C.F.C. pour rechercher les conditions d'amorçage, de propagation, 

ainsi que la morphologie des fissures quand le matériau est en présence du couple 

environnement agressif 1 sollicitation mécanique, qui provoque la C.S.C. En fait le 

comportement d'un couple métal-milieu vis-à-vis de la C.S.C se trouve gouverné par trois types 

de paramètres : 

-Paramètres chimiques et structuraux liés au matériau (teneur en éléments d'alliage par 

exemple). 

-Paramètres chimiques et électrochimiques liés au milieu. 

-Sollicitation mécanique. 

11-1-2: Fissuration des aciers inoxydables austénitigues dans le réactif de Scheil 

Une étude complète de ce phénomène de C.S.C pour les aciers austénitiques a été menée 

par plusieurs auteurs [1-2-3]. Nous nous attacherons ici à présenter les principaux résultats 

établis concernant les aciers inoxydables austénitiques dans le réactif de Scheil, bien que la 

C.S.C de ces aciers soit également possible dans d'autres milieux, entre autres, les milieux 

caustiques ou HzS. 

L'une des observations la plus communément rencontrée montre une fissuration 

accompagnée de piqfires, en milieu chloruré : les mesures de potentiel critique de fissuration 

montrent qu'il est souvent très voisin, voire confondu avec le potentiel de piqfire. 
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En réalité, la fissuration en milieu chloruré ne se produisant qu'en milieu suffisamment 

acide, phénomène typique des conditions de corrosion localisée (piqûres, corrosion caverneuse), 

elle s'amorce sur des sites où une rupture locale de la passivité permet une acidification et une 

concentration locale de chlorures et de cations métalliques. Ainsi, les piqfires, ou cavernes, les 

marches de glissement qui subissent une dissolution localisée suivant { 111} ou bien 

macroscopiquement sur { 100} ), et certaines inclusions solubles comme les sulfures de 

manganèse (MnS), sont des sites privilégiés d'amorçage de fissures de C.S.C. [4-5-6]. 

Les conditions locales d'amorçage sont donc fortement liées à la microstructure et à la 

composition chimique du matériau. En effet, si l'on peut réduire la sensibilité de l'alliage à la 

piqfiration, ou bien diminuer la hauteur des marches de glissement, l'amorçage des fissures de 

C.S.C. sera retardée. L'azote est un élément qui améliore l'un et l'autre de ces points : le 

potentiel de piqfire augmente avec la teneur en azote, et l'effet de l'azote sur la planéité du 

glissement permet la réduction de la hauteur des marches de glissement [7 -8]. 

Le processus de corrosion met en concurrence deux réactions, l'une de dissoluti( 

anodique et les réactions cathodiques liées à la réduction du proton et de l'oxygène de l'air: 

M ---+ Mn+ +ne-

2H20+2e- ---+ H2 +20H" 

2H+ +2e- ---+ H
2 

q +2H
2
0+4e- ---+ 40H-

02 + 4H+ + 4e- ---+ 2H20 

Plusieurs mécanismes ont été développés sur l'une ou l'autre de ces réactions. Nous 

récapitulerons plus loin dans ce mémoire ces mécanismes assistés par la dissolution anodique ou 

par la fragilisation par l'hydrogène et discuterons nos résultats par rapport à ces modèles. 

Il est souvent admis que la fissuration sous contrainte des aciers inoxydables 

austénitiques est gouvernée par un processus lié à la dissolution anodique en pointe de fissure et 

non à la réaction cathodique associée (décharge de H2). Un des arguments avancé pour justifier 

ce point de vue est que la fissuration est déclenchée ou arrêtée par une polarisation anodique, et 

retardée ou stoppée par une polarisation cathodique. La cause principale de cet arrêt est le faible 

coefficient de diffusion de l'hydrogène dans la maille C.F.C. des aciers inoxydables 

austénitiques (DH2 = 3,1 10-12 cm2fs). En diffusant très faiblement à l'intérieur de la matrice 

C.F.C., l'hydrogène n'a pas le moyen de fragiliser la structure. De plus, la polarisation anodique 

a pour effet de déclencher des acidifications locales, dont une conséquence possible -et observée 
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dans des milieux MgClr est de permettre un dégagement local d'hydrogène. Un effet indirect de 

la fragilisation par hydrogène a été observé pour les aciers inoxydables austénitiques de type 

304 ou 316, mais il est associé à la formation de martensite a' ou E qui sont elles fragilisées par 

l'hydrogène [9]. 

Par contre, les essais de traction rapide sous potentiel imposé montrent que l'application 

d'une déformation plastique s'accompagne d'une dissolution accélérée qui se corrèle bien avec 

les domaines de sensibilité à la C.S.C [10-11] : 

-La possibilité de C.S.C se corrèle avec une dissolution anodique suffisante et une 

corrosion généralisée limitée, c'est à dire avec des situations où la repassivation n'est ni trop 

lente, ni trop rapide. 

-La vitesse de fissuration observée se corrèle avec la densité de courant mesurée en cours 

de traction "rapide" sans potentiel imposé : cette corrélation existe pour les aciers inoxydables 

austénitiques et ferritiques en milieu MgCl2 avec d'autres couples métal/milieu (Fig. Il-l) [12]. 

E 
E -4 
~ 10 
< a: 
:z: 
0 

~ 
~ -5 
:5 10 
a: 
Il. 
><: g 

~ 
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o • C STEEL IH NOj 
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• FERRITIC STEEL IN WQCI2 
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fitJ II-1 : Corréfation entre vitesse de fissuration et densité de courant appfiquée.[l3] 
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Ces observations permettent de montrer que la C.S.C des aciers inoxydables 

austénitiques est très sensible à un effet de la dissolution anodique. Mais un effet de l'hydrogène 

en pointe de fissure ne peut être exclu, soit qu'il ait un effet fragilisant, soit au contraire qu'il 

contribue à une augmentation locale de la plasticité. 

Notons que la sensibilité des aciers inoxydables austénitiques à l'hydrogène est d'autant 

plus marquée que la structure de l'acier est instable et que sous l'effet de la contrainte, ou de la 

température, il y a formation de martensite a'. La solubilité de l'hydrogène étant plus élevée 

dans les C.F.C. que dans les C.C. (à 25°C, sous 1 atm, la ferrite absorbe 0,74 ppm de H2 et 

l'austénite 70,1 ppm) et le coefficient de diffusion plus élevé pour les C.C. (1,1.10-7 cm2/s) pour 

les C.F.C. (3,1.1Q-12 cm2fs), la fragilisation a lieu beaucoup plus rapidement dans la martensite 

a' que dans la matrice austénitique, et la vitesse de fissuration s'en trouve augmentée. 

L'addition d'azote augmente de manière non négligeable la planéité du glissement (effet 

d'ordre à courte distance avec les éléments qui l'entourent) et favorise ainsi le transport de 

l'hydrogène par l'intermédiaire des dislocations. Par contre, les aciers inoxydables à l'azote 

possèdent une structure austénitique très stable car le point de transformation martensitique est 

nettement plus bas que pour les aciers austénitiques classiques, donc de ce point de vue la 

fragilisation par l'hydrogène de ces aciers est plus difficile que pour les aciers sans azote. Une 

étude doit être envisagée pour vérifier l'effet exact de l'azote sur la fissuration par corrosion sous 

contrainte assitée par l'hydrogène. 

Comme nous venons de le voir, la fissuration par corrosion sous contrainte des aciers 

inoxydables austénitiques est sensible à la dissolution anodique, alors qu'un effet de l'hydrogène 

n'est pas attendu tant que leur structure est stable. 

11-2: Méthode expérimentale 

II-2-1 :Matériau étudié 

Notre étude porte sur un acier inoxydable austénitique allié à l'azote dont la composition 

chimique est la suivante : 

c Mn Si s p Ni Cr Mo Cu • l317LN 0,015 1,882 1,93 0,001 0,022 13,75 18,51 3,357 0,135 
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Cet acier a été choisi car sa composition chimique se rapproche sensiblement de celle de 

la phase austénitique des aciers duplex. 

Les éprouvettes proviennent d'une tôle laminée et ont été prélevées dans le sens travers 

de cette tôle. Les caractéristiques mécaniques relevées sur ces éprouvettes sont les suivantes : 

Reo.2% = 300 MPa Rm=620MPa A%=35% 

Les essais ont été menés sur une machine électromécanique INSTRON 1361 d'une 

capacité de 50 kN. Les essais ont été effectués en traction lente dans un milieu MgCl2 , 44%, 

153°C à pH = 3. Sur la figure qui suit, nous pouvons observer l'éprouvette dans la cellule de 

corrosion avec le système de rallonges qui permet le montage. 

CHAUFFAGE 

D PARTIES PROTÉGÉES PARIA RÉSINE 

'fio II-2 : Scfiéma au montage tfe traction fente pour éprouvettes cyûntfriques avec ra«onges. 
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Les rallonges sont en AIS! 316L, afin de minimiser les risques de couplage galvanique 

en cas de rupture du film de protection. Le film qui protège toutes les parties qui n'ont pas été 

exposées au milieu est constitué par une résine commercialisée par la soëiété VISHA Y 

Micromesures sous le nom de M.COAT.D. Cette résine acrilique conserve ses propriétés de 

protection jusqu'à une température de 300°C. 

Cette cellule permet de vérifier l'évolution du potentiel à tout moment. Elle est équipée 

d'une électrode de référence au sulfate mercureux saturé (E.S.S.) dont le potentiel est de 

+640mV 1 ENH. Cette électrode est commercialisée par Tacussel et résiste aux températures 

avoisinant les 150°C. Son montage se fait par l'intermédiaire d'une rallonge coudée équipée d'un 

fritté à son extrémité. Cette rallonge est remplie d'une solution saturée de MgC12 afin de 

préserver la conductivité ionique de la solution. Une contre-électrode en graphite vient 

également prendre place dans la cellule, en regard de l'éprouvette. 

MG 

85 

fifJ. II-3 :'Eprouvette de corrosion sous contrainte de type :A[f4.C'E "réduite". 



Chapitre II : Comportement en corrosion sous contrainte ... -57-

Les éprouvettes utilisées sont du type NACE "réduite" (Fig. 11-3). Elle sont polies 

mécaniquement jusqu'au papier 1200 puis électrolytiquement selon les conditions suivantes: 

-Ac Acétique glacial 

-Ac Orthophosphorique 

-Eau déminéralisée 

-Tension 20V 

95% 

5% 

qqes gouttes 

2 minutes 

Ces éprouvettes subissent ensuite un décapage chimique à l'aide d'un acide 

nitrofluorhydrique. La protection est alors appliquée sur les parties indiquées dans la figure 11-

13. Le temps de séchage est de l'ordre d'une demi-heure. Puis l'ensemble éprouvette+ rallonge 

est installé dans la cellule, puis serré en contrôle de force et la solution bouillante de MgC12 est 

ajoutée. L'essai commence après une heure environ pour laisser le temps au potentiel de se 

stabiliser. 

11-2-2: Justification du type d'essai employé 

Deux types d'essais sont couramment employés pour caractériser le comportement du 

système métal/milieu/sollicitation : 

-Les essais à charge constante. 

-Les essais en traction lente. 

Pour les essais statiques, il est ainsi possible de caractériser le système par ac: contrainte 

maximale admissible ou Klcsc• facteur d'intensité de contrainte critique de C.S.C. (<< K1c). Mais 

la simple observation de l'évolution des paramètres macroscopiques ne permet pas de rendre 

compte des mécanismes de fissuration qui sont basés sur des phénomènes de plasticité très 

localisés. La déformation et surtout la vitesse de déformation doivent pouvoir être suivi lors d'un 

essai de C.S.C. 

L'essai de traction lente est, par contre, une technique d'une grande utilité pour l'étude 

des mécanismes, car il fixe un paramètre mécanique fondamental : la vitesse de déformation. 

Ces essais ont, entre autres, permis de déterminer une vitesse de déformation critique au delà de 

laquelle il n'y a pas de C.S.C. Cette technique est aussi très fiable pour la comparaison de deux 

métaux, ou de deux milieux, à condition que la gamme de vitesse de déformation soit 
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judicieusement choisie. C'est pourquoi nous utiliserons ce type d'essais pour comparer les aciers 

inoxydables 316L et 317LN, puis tenter de déterminer l'influence de l'azote sur la tenue à la 

C.S.C, et enfin de modéliser le comportement à la C.S.C du 317LN en fonction de divers 

paramètres électrochimiques. 

La vitesse de traction est indéxée par le capteur inductif monté sur le vérin de la 

machine. Les vitesses de déformation choisies pour les essais sont de 1Q-6s-l et de w-ss-1 car 

c'est pour ces vitesses que l'influence de la corrosion sur les propriétés mécaniques des aciers 

inoxydables de type AISI 316L est la plus forte. Pour chacun des essais nous avons enregistré la 

courbe de traction et considéré l'évolution du potentiel. 

II -3 : Résultats et discussion 

11-3-1: Evolution des propriétés macroscopiques caractéristigueslnfluence de la 

vitesse de traction. 

Les aciers austénitiques de type 317LN présentent à l'air une rupture ductile avec un 

allongement de l'ordre de 35% et une forte striction. Les caractéristiques mécaniques de ces 

aciers sont les mêmes que celles des aciers de la même famille, avec cependant une limite 

élastique et une limite à rupture assez élevées. Cette augmentation est due principalement à la 

présence d'azote en solution solide. 

Dans le cas du 317LN, soumis à la C.S.C en milieu chloruré chaud, nous observons une 

réduction très importante des caractéristiques mécaniques macroscopiques pour des vitesses de 

déformation faibles (lQ-6 et 10-5 s-1). L'allongement enregistré est totalement réparti car les 

éprouvettes ne présentent aucune striction (Fig. 11-4). Nous avons observé, dans chacun des cas, 

une rupture fragile, sans striction, et transgranulaire, entre 4% d'allongement pour lQ-6 s-1 et 

11% d'allongement pour 10·5 s-1. L'observation, à la loupe binoculaire et au microscope optique 

des füts des éprouvettes, montre que le nombre de fissures présentes augmente lorsque la vitesse 

de sollicitation diminue (Fig. 11-5). Le comportement mécanique macroscopique du 317LN ne 

diffère pas du comportement des autres aciers austénitiques de la même famille (AISI 316L par 

exemple), pour lesquels une diminution de la vitesse de traction aggrave l'endommagement dü à 

la fissuration par C.S.C.(Fig. 11-6). L'évolution du potentiel enregistré lors d'un essai montre une 

stabilisation autour de la valeur E0 = -790mV/Ess (-380 mV/ECS). 
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1'Ïfj II-4: T..ssais de traction fente sur {e 317L'll[ à différentes vitesses de déformatüJn. 
(MgC{2 44%, 153°C 'Eo). 
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" 

'FÏJJ II-5: J'ût et suiface de rnpture d1une éprouvette de 317DJ{ __ à e = 1o-5s·1. 
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fiJI. II-6: Cour6es de traction ttWtWtone du 316L dans {e réactif de Sclieil 

à diverses vitesses de déformation. [54] 
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Pour comparer l'influence exacte de la fissuration par corrosion sous contrainte sur les deux 

aciers précédemment cités, il est nécessaire de se servir d'un critère qui nous permet de nous 

affranchir du problème de l'écrouissage, très présent pour les aciers austénitiques. Ce critère 

tient compte des limites élastiques et des limites à rupture, à l'air et en milieu corrosif, pour le 

316L et le 317LN: 
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w-6 s-1 w-5 s-1 

316L 1,1 1,5 

317LN 1,05 1,35 

rw II-7: Comparaison de fa susceptibiûté de tfeuï(aciers ino;rytfa6Ces 
austénitiques à (a corrosion sous contrainte. 
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L'évolution de R montre que la fissuration du 317LN se produit plus rapidement après le 

passage de la limite élastique macroscopique que pour le 316L (Fig. II-7). La comparaison de 

ces deux aciers permet de mettre en évidence que la susceptibilité du 317LN à la fissuration par 

C.S.C. est plus importante que celle relevée sur le 316L. Du point de vue macroscopique, la 

présence d'azote semble néfaste au comportement des aciers inoxydables austénitiques en milieu 

chloruré chaud. 

11-3-2 : Essai à potentiel libre Eo 

Les essais réalisés à potentiel libre (E0 initial = -380 mVIECS) montrent un aspect 

macroscopique peu différent de celui qui est observé pour les aciers inoxydables de type AISI 

316L. L'observation microfractographique des faciès de rupture nous montre que la fissuration 

présente un aspect fragile et cristallographique (Fig II-8). L'aspect microscopique de cette 

fissuration reste identique à celui du 316L dans les mêmes conditions (Fig. 11-9). 
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fijJ II-8: Microfractograplii.e de (a fissuration du 317 L:A[ 

(MgC{2 44%, 153°C, ë = 10-6sl, ~). 

fijJ. II-9: :Microfractograplîie de (a fissuration iu 316L 

(t]v{gC[2 44%, 153°C, ë = 10-Gs-1, ~).[52] 
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La cristallographie de la rupture montre une micro-fissuration discontinue qui a lieu par 

décohésion en zig-zag de microfacettes {111}, le plan médian étant du type {100}. Des 

ligaments ductiles joignent les facettes {100} parallèles (Fig. 11-10). Il existe un nombre très 

important de ces zones micro-fracturées pour le 317LN et leur observation es(plus facile que 

pour le 316L dans les mêmes conditions. La planéité du glissement. rendue possible par 

l'addition d'azote. favorise donc l'existence de ces zones de microfractures cristallographiques. 

{111} 

1iiJ II -10: Cristaffograpliie au processus ae corrosion sous contrainte au 317 L9{ 

(9vfgC{2 44%, 153°C E = 10-6s1, 1:-o}. [53] 

La fissuration par C.S.C. du 317LN en milieu chloruré chaud et à potentiel libre se 

produit de façon très critallographique et montre bien la localisation du phénomène de C.S.C. à 

l'échelle du micron. L'influence de la dissolution anodique est indéniable mais nous avons 

montré au paragraphe 11-1-2 que la dissolution anodique s'accompagne toujours d'une réduction 

du proton (ou d'autres réactions cathodiques). Nous avons donc testé notre acier sous potentiel 

cathodique pour tenter de mettre en évidence une influence de la fragilisation par hydrogène sur 

la tenue à la C.S.C. de notre alliage à l'azote. 
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II-3-3 :Influence de l'application d'un potentiel cathodique 

Nous avons essayé de déterminer les influences respectives entre la fragilisation par 

l'hydrogène et la dissolution anodique sur le processus de C.S.C. En effet, lors de la réaction 

électrochimique de dissolution de l'acier, les deux réactions : 1) anodique, de dissolution 2) 

cathodique de réduction de l'hydrogène, ont lieu en même temps. 

Pour ce faire, nous avons mené deux essais, l'un en appliquant un potentiel cathodique 

dès le début de l'essai, l'autre avec un changement de potentiel (libre-->cathodique) juste après 

le passage de la limite élastique macroscopique. Ce point de changement a été choisi parce qu'il 

représente le moment ou les premières fissures sont formées par l'action conjointe de la 

déformation plastique et de la dissolution anodique. Un essai interrompu à ce stade montre que 

les fissures atteignent une taille d'environ 300~-tm (Fig. 11-11). La formation de ces premières 

fissures a été mise en évidence notamment par M. TOUZEf [14] en utilisant la technique de 

l'impédance électrochimique. 

; 

'Ii9. II-11 :Profondeur cfes fissures avant ['appûcation au potentiel catfwiique 

(lJI,{gC[2 44%, 1S3°C E = 10-Gs-1, f};o). 
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Nous avons choisi de travailler à un potentiel cathodique très négatif pour nous 

affranchir du problème d'une éventuelle présence de réaction anodique. La figure suivante (Fig. 

11-12), déterminée pour un acier 18-10, nous montre les deux courbes anodiques et cathodiques 

séparément. Nous avons choisi de nous placer à un potentiel très cathodique· de Ec = -785 

mV/ENH (-llOOmV/ECS). A ce potentiel, la réaction de réduction du proton est nettement plus 

importante que la réaction anodique de dissolution. 

Type 304 Steel 
Boiling MgCI2 at 154°C 

~ 
5 
u 

Porenriol (mVH l 

'fig II-12 : Cour6es anotfiques et catfwtfiques d'un acie:r inoï(!Jda6{e austénitique tfe type 18-10 

dans {e réactif de Scliei{ au voisinage tfu potentie{ û6re. [55] 

11-3-4: Résultats et discussion 

L'essai effectué entièrement sous un potentiel cathodique (Ec = -1100 mV/ ECS) n'a pas 

montré de réduction notable des caractéristiques mécaniques de l'alliage par rapport aux essais 

effectués à l'air. Les éprouvettes tractionnées en milieu corrosif sous potentiel cathodique, ou à 

l'air après un chargement cathodique de l'éprouvette pendant trois jours, présentent un 

allongement à rupture similaire de l'ordre de 33% (Fig. 11-13). 
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Contrainte (MPa) 

1) Essai sous potentiel cathodique 
600 Eo~Ec 

550 

300 
1 

1 1 
250 1 1 

1 1 1 1 
1 1 1 1 

Ruptuk fragile Rupture d1ftile 

1 1 1 1 
1 1 1 1 

1 1 

3 3,8 32 33 Déformation(%) 

'EitJ II-13: T.ssais de traction fente sur [e 317L:A{_en milieu :MgC{2 44%, 153°C, 10·6s-1: 

1) entièrement sous potentief catfwdique ('Ec = -11 DOmo/ /ECSJ 
2) avec c/iangement de potentie{ en cours d'essais ('Eo--'>ru) 

fitJ II-14: ~aciès de rupture et fûts des éprouvettes tractionnées entièrement 

sous potentie{ catfwcûque ('Ec = -1100 mo// 'ECS) 
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Le faciès de rupture est totalement ductile avec une absence de microfissuration sur le fO.t 

des éprouvettes (Fig. 11-14). L'endommagement du 317LN. dans ces conditions est purement 

mécanique. la protection cathodique joue pleinement son rôle. 

Par contre, les éprouvettes qui ont été tractionnées avec changement de potentiel Eo-

>Ec montrent une forte réduction de leurs caractéristiques mécaniques macroscopiques avec un 

faciès de rupture qui se rapproche plus des éprouvettes tractionnées sous potentiel libre que sous 

potentiel cathodique (Fig. 11-15). La fissuration fragile initiale due à la dissolution anodique 

s'étend sur 300 J-I-ID, mais elle se poursuit alors que l'on est passé sous potentiel cathodique. 

fig II-15: :faciès de rupture des éprouvettes avec cfr.angement de potentie[ 
en cours d'essais ('Eo-->'Ec). 

L'allongement est réduit d'un facteur 10 par rapport aux essais effectués entièrement sous 

potentiel cathodique et la rupture présente un aspect fragile. Il n'y a pas de réduction de la 

section et aucune trace de rupture ductile. Il existe donc un effet possible de fragilisation par 

l'hydrogène des aciers inoxydables austénitiques, même quand ceux-ci possèdent une structure 

stable. Mais ce type d'endommagement n'est posible qu'en présence un défaut, ici d'une taille de 
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300 11m, pour que l'effet de l'hydrogène soit possible. Les éprouvettes soumises au potentiel 

cathodique dès le départ ne présentent pas de fissuration fragile. La planéité du glissement 

associée à la présence d'un défaut permet la fragilisation par l'hydrogène du 31 ~ LN en milieu 

chloruré concentré. Ce résultat est original et va à l'encontre des résultats précédemment trouvés 

sur les aciers inoxydables austénitiques qui montraient que l'application d'un potentiel 

cathodique permettait d'arrêter ou de retarder la fissuration. 

En fait, cette expérience permet de mettre en évidence le rôle des défauts sur la 

fissuration des aciers inoxydables en C.S.C. Le rôle majeur de ces défauts dans le processus de 

fissuration a été montré très récemment dans le cas des alliages d'aluminium de la série 7XXX 

par D. NAJJAR [15]. Un défaut critique, aussi bien mécanique (entaille), qu'électrochimique 

(créé par dissolution anodique et/ou couplage galvanique sur les précipités) permet de créer une 

zone ou la réaction de réduction du proton est favorisée et accélère les réactions 

électrochimiques. Dans cette zone confinée, il y a acidification locale par dissolution à l'état 

actif du métal. Cette réaction de dissolution est auto-entretenue par l'hydrolyse des produits de 
corrosion (Fe 2

+ + 3H20 _, Fe(OH)3 + 3H+), la mise en solution ne pouvant pas s'effectuer à 

cause de la géométrie de la pointe de fissure. Il résulte de ces réactions une forte concentration 

d'hydrogène qui est alors adsorbé à la surface du métal actif et participe au processus de 

fissuration par C.S.C. en s'absorbant en tête de défaut pour fragiliser le matériau (le transport 

s'effectuant alors par les interstices du réseau métallique, les dislocations ou les joints de grains). 

En facilitant la diffusion de l'hydrogène le rôle des dislocations et des joints de grains est 

probablement très important dans les matériaux ou le coefficient de diffusion de l'hydrogène est 

faible (cas des aciers inoxydables de structure C.F.C. (Dm= 3,1.10-12 cm2/s)). Dans le cas 

particulier du 317 LN, la planéité du glissement, augmentée par la présence d'azote en tant 

qu'interstitiel, contribue de façon non négligeable à la participation de la fragilisation par 

l'hydrogène lors de la propagation des fissures de C.S.C. 

Cette étude montre que la dissolution anodique est le mécanisme qui prévaut lors de 

l'amorçage. et agit de concert (sous potentiel libre) avec la fragilisation par l'hydrogène lors de 

la phase de propagation des fissures. 

Il est donc important de considérer pour la modélisation un effet local double, de la 

dissolution anodique dans un premier temps, et de la décharge de l'hydrogène localisée en pointe 

de fissure ensuite. Cet effet de l'hydrogène est important même si le coefficient de diffusion de 
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l'hydrogène à l'intérieur d'une matrice C.F.C. est très faible. En effet, nous sommes en présence 

d'une fissuration discontinue à l'échelle du micron. 

La fissuration observée dans le cas de la C.S.C. du 317LN en milieu chloruré chaud, ne 

peut être expliquée, ni par une action mécanique, ni par une action électrochimique isolée. Les 

modèles développés pour expliquer la fissuration par C.S.C. de divers systèmes 

métal/milieu/sollicitation doivent prendre en compte une interaction fine entre la corrosion et la 

déformation au niveau du micron. Plusieurs auteurs ont proposé des modèles basés sur ces 

interactions en tenant compte soit de la dissolution anodique, soit de la fragilisation par 

l'hydrogène. 

11-3-5: Modélisation de la fissuration par corrosion sous contrainte 

Deux classes de mécanismes ont été développés pour modéliser la C.S.C, l'une basée sur 

les effets de la dissolution anodique et l'autre sur les effets de la fragilisation par l'hydrogène. 

Les premiers modèles qui furent développés tenaient compte des résultats 

macroscopiques enregistrés. Ils étaient basés sur la contrainte et les conditions électrochimiques 

globales que subissait le métal dans son environnement corrosif. Mais ces paramètres 

macroscopiques ne suffisent pas pour décrire le phénomène de C.S.C. et notamment la 

localisation des phénomènes à la surface des matériaux. 

Depuis, les techniques d'analyse (microscope électronique à balayage ou à transmission) 

ont mis en évidence que la fissuration par corrosion sous contrainte est un phénomène très 

localisé. Les analyses récentes des faciès de C.S.C. obtenus sur les aciers inoxydables C.F.C. 

montrent une fissuration discontinue de type fragile, très différent du faciès ductile obtenu sur ce 

type de matériau dans les conditions où la C.S.C. n'agit pas. 

La découverte de la micro-fissuration responsable du phénomène de C.S.C. a vu éclore 

toute un série de modèles basés sur une échelle plus microscopique. Ces modèles expliquent le 

phénomène de C.S.C. en prenant en compte les paramètres électrochimiques et mécaniques 

localisés en fond de fissure. Rappelons que les principaux faits expérimentaux relatifs à la 

corrosion sous contrainte du 317LN en milieu chloruré sont : 
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-une apparence très fragile des faciès de rupture où la rupture est ductile en l'absence de 

milieu corrosif. 

-une micro-fissuration (très cristalographique) discontinue à l'échelle du IÎlicron alors 

que la sollicitation mécanique appliquée est monotone. 

- la nécessité de la localisation de la dissolution anodique pour provoquer un défaut 

critique qui se propagera ensuite par une action de la dissolution anodique et/ou de 

l'hydrogène sur la plasticité localisée. 

11-3-5-1: Mécanismes basés sur la dissolution anodique 

Les modèles développés à partir de l'influence de la dissolution anodique sur la 

fissuration mettent en évidence trois types de comportements, la dissolution localisée par la 

rupture du film, le clivage ou la plasticité induite par la dissolution anodique. 

Dissolution anodique localisée par rupture du film 

Ce mécanisme, développé par FORD [13-16-17], suppose la présence d'un film passif à 

la surface de l'échantillon. En cas de rupture du film, suite à une déformation localisée (bandes 

de glissement par exemple), le métal mis à nu en fond de fissure a tendance à s'oxyder avant 

repassivation. Le fond de fissure dissous joue le rôle d'anode et les lèvres passivées le rôle de 

cathode. L'avancée de fissure dépend de la quantité de métal dissous (ou oxydé) lors d'un 

évènement et de la fréquence de ces évènements (Fig. 11-6). Elle peut être estimée par la loi de 

FARADAY: 

avec 

où M et p désignent la masse atomique et la masse volumique du métal dissous en fond de 

fissure, F constante de FARADAY, z le nombre d'électrons impliqués dans la réaction de 

dissolution, Qf la densité de courant passant entre deux évènements de rupture, tf la périodicité 

de rupture du film, ef la déformation à rupture du film, et Ècr la vitesse de déformation en fond 

de fissure. 
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Il apparaît au travers de cette équation que les paramètres qui gouvernent l'avancée de 

fissure sont : la vitesse de déformation en fond de fissure, les cinétiques de 

dépassivation/repassivation et la densité de charge entre deux évènements. Il existe une bonne 

corrélation entre la vitesse de fissuration et la densité de courant pour de nomoreux systèmes 

pour lesquels le mode de fissuration est intergranulaire. Néanmoins, ce modèle ne permet pas 

d'expliquer les faciès transgranulaires fragiles observés notamment pour les aciers inoxydables 

austénitiques. Afin de prendre en compte ces constatations expérimentales, FORD a rajouté une 

composante (attribuée au clivage) à son équation (Fig. 11-16). 
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D'autres mécanismes ont été développés pour expliquer la fissuration transgranulaire 

d'apparence fragile. Il s'agit de mécanismes basés sur le clivage ou la plasticité induite par la 

dissolution anodique. 

Clivage induit par dissolution anodique 

Trois mécanismes sont couramment cités. Ils sont basés sur le concept de microclivage 

induit par dissolution anodique : 

- clivage induit par un film formé par dissolution sélective 

- clivage induit par un adoucissement local 

- clivage induit par modification locale des propriétés mécaniques assistée par la 

dissolution. 

a) Clivage induit par un film 

Ce mécanisme de "film-induced cleavage" a été développé par SIERADSKI et 

NEWMAN [18-19-20] à partir de l'étude de différents alliages d'or (Au-Cu, Au-Ag, Cu-Zn). Ce 

mécanisme repose sur l'hypothèse que la dissolution sélective de l'élément le moins noble 

produit une couche poreuse fragile à la surface de l'alliage susceptible d'induire une propagation 

par clivage dans la matrice métallique ductile. D'un point de vue théorique [20-21], ce clivage 

est favorisé si l'émission de dislocations par l'interface film-matrice est inhibée; c'est à dire dans 

des conditions où le film de surface : 

- est cohérent avec le substrat 

- a un paramètre de maille plus faible que le substrat. 

Le rôle de la dissolution est donc de créer les conditions nécessaires pour que la 

propagation de la fissure puisse ensuite avoir lieu par microclivage dans la matrice ductile via la 

rupture fragile de la couche dé-alliée. Sous l'effet de la contrainte, la fissure s'ouvre à nouveau et 

le processus peut recommencer (Fig. 11-17). 
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6) Y'lttwrçage d'une fissure tians un film fragilë.[lB] 

Deux faits expérimentaux plaident en faveur de ce mécanisme : 
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- la détection de signaux ultrasonores et de transitoires de courant dont les 

caractéristiques sont compatibles avec l'observation au M.E.B. d'une fissuration discontinue 

avec des incréments de l'ordre du micron.[23] 

- une fissure qui s'amorce dans un film de rhodium peut se propager de manière fragile 

dans une matrice de nickel parfaitement ductile.[24] 

L'inconvénient majeur de ce mécanisme est qu'il ne peut pas rendre compte de 

l'orientation du plan de fissuration. D'autre part, il ne s'applique actuellement que dans le cas de 

la fissuration transgranulaire des métaux avec couches dé-alliées. 
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b) Clivage induit par adoucissement local 

Ce modèle considère une fissure déjà formée et se propageant par corrosion sous 

contrainte (Fig. II-18) [25-26]. Il concerne des matériaux C.F.C. ductiles recouverts d'une 

couche protectrice et sollicités dans un domaine de potentiel où une dissolution anodique 

localisée pourra intervenir. Ces matériaux présentent un faciès de rupture fragile lorsque la 

corrosion sous contrainte agit. 

Tip II -18 : IŒustration des différentes étapes mises en jeu dans {e moaèfe de Jœ{1SI25] 

Les différentes phases du modèle sont les suivantes: 

1- La plasticité en fond de fissure, accommodée par des bandes de glissement, conduit à 

une rupture localisée du film protecteur. Une partie de la pointe de la fissure est donc mise à nu 

lors de l'émergence des bandes de glissement. 

2- La repassivation du métal est retardée, surtout en présence d'anions agressifs, tels que 

CI- ou Br-. 

3- Une dissolution anodique localisée est donc possible en pointe de fissure par effet de 

couplage galvanique entre le métal dépassivé et les surfaces restées passives. 

4- Une atténuation du durcissement dû au glissement peut alors intervenir au voisinage 

des surfaces où la dissolution est effective. Cette atténuation est due à la formation de lacunes 
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en sous-couche. Ces lacunes vont rendre les dislocations de surface plus mobiles, ce qui induira 

un effet d'atténuation du durcissement par relaxation plastique. 

5- Les lacunes vont alors se regrouper pour former des bilacunes dont la diffusion est 

plus rapide. 

6-7- L'amorçage de fissures fragiles est alors possible dès que les bilacunes ont migré en 

nombre suffisant vers les plans prismatiques tels que {100} et {110}. Le clivage est ainsi 

favorisé puisque les conditions de glissement sont restreintes. La fissure s'amorce et se propage 

par clivage. Elle s'arrête ensuite et la séquence (1) à (7) peut recommencer. 

Ce modèle est le premier du genre à avoir été proposé, et a ouvert la voie aux modèles de 

C.S.C. liés à l'interaction dissolution-plasticité. Cependant il ne tient pas compte de la présence 

de faciès fragiles sur les plans {111} observés par DICKSON et coll. [27] mais uniquement sur 

les plans {100} et {110}. 

De plus, la formation de lacunes et de bilacunes en nombre suffisant pour provoquer le 

clivage n'a pas été vérifiée expérimentalement. 

Clivage induit par un abaissement local du facteur d'intensité de contrainte 

Ce mécanisme, proposé par FLANAGAN et LICHTER [28-29] pour expliquer la 

fissuration transgranulaire d'apparence fragile et discontinue de monocristaux Cu-Au sollicités 

en milieu NaCl, est souvent opposé au mécanisme de "film-induced cleavage" de SIERADSKI 

et NEWMANN. L'amorçage et la propagation par clivage d'une fissure sur un plan {110} 

orienté perpendiculairement à l'axe de sollicitation sont considérés dans ce mécanisme. 
~ 
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1i9 II-19 : Mécanisme de cûvage induit par un abaissement foca{ du facteur d'intensité de 
contrainte critique 'l(Jc par dissofution anodique foca{isée. Situation en fond de fissure.[28] 
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L'amorçage est expliqué à partir du mécanisme de STROH [30]. La dissolution anodique 

intervient sur les plans de glissement { 111} et modifie ainsi l'état de contraintes au voisinage de 

barrières de LOMER-COTRELL (qui apparaissent à l'application de la sollicitation mécanique). 

Cet état devient tel que l'ouverture de la barrière l'emporte sur le cisaillement, cê qui conduit à 

une fissuration sur le plan {110} (Fig. 11-19). 

Pour que la propagation demeure de type fragile sur le plan {110}, les auteurs proposent 

que la dissolution anodique sélective du fond de fissure abaisse localement le facteur d'intensité 

de contrainte critique Kic (Fig. 11-20). En fonction de la cristallographie, la fissuration est 

continue ou discontinue. Dans ce dernier cas, (direction de propagation <()()1>) la fissure peut 

s'arrêter par effet d'émission de dislocations et de relaxation par formation de bandes de 

cisaillement. 
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1"i1J II-20: o/ariation au facteur d'intensité ae contrainte en fonction 
tfe fa fongueur de fa fissure.[29] 

Qualitativement, ce mécanisme prévoit très bien les faciès de rupture plans et les 

directions de propagation, continuités et discontinuités en fonction de la cristallographie. Il 

existe cependant deux limites à ce mécanisme : 
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- A aucun moment il ne peut y a voir micro-fissuration sur les plans {111}, observés 

expérimentalement pour les aciers inoxydables austénitiques. 

- La vérification expérimentale de l'abaissement local du facteur d'intensité de contrainte 

critique par dissolution anodique. Pour les alliages étudiés Cu-Au, la dissolütion anodique 

enregistrée suffit peut être, mais pour les aciers inoxydables elle doit être très importante et 

fortement localisée pour que le modèle puisse être validé. 

Plasticité induite par dissolution anodique 

KAUFMAN [31-32] ne peut concevoir qu'une fissure transgranulaire de C.S.C. puisse se 

propager de manière fragile dans les matériaux ductiles où le glissement est énergétiquement 

plus favorable. Selon cet auteur, la propagation transgranulaire d'une fissure dans les matériaux 

ductiles résulte d'interactions extrèmement localisées en fond de fissure entre le milieu corrosif 

et les dislocations qui émergent. Grâce à des observations montrant le confinement de la 

plasticité à l'extrême pointe de fissure, il affirme que la dissolution préférentielle des bandes de 

glissement qui émergent en fond de fissure induit des concentrations de contrainte très localisées 

qui facilitent le mouvement des dislocations. Ce déplacement correspond à une avancée de la 

fissure par rnicrocisaillement. 

A l'échelle microscopique, l'avancée de la fissure se fait de façon microductile selon les 

plans de glissement alors que le faciès reste d'apparence fragile au niveau macroscopique. 

Le principal problème quant à l'utilisation d'un tel modèle, est qu'il ne rend pas compte 

d'une éventuelle discontinuité dans la fissuration. Ce concept est d'ailleurs remis en question par 

l'auteur. 

II-3-5-2: Mécanismes basés sur les effets de l'hydrogène 

La réduction du proton est une réaction électrochimique qui existe dans presque tous les 

milieux. Un effet de fragilisation par l'hydrogène a déjà été relevé pour des aciers inoxydables 

austénitiques qui possèdent une structure stable mais il nécessite un chargement en hydrogène 

pendant des heures car la vitesse de diffusion est très faible dans les matériaux C.F.C. Nous 

étudierons donc les principaux modèles développés sur les effets de l'hydrogène basés sur la 

réduction des forces de cohésion du réseau, et la plasticité induite par l'hydrogène. 
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Réduction des forces de cohésion du réseau 

a) Mécanismes où l'hydrogène est adsorbé 

Ce modèle énoncé par PETCH [33] suggère que la propagation d'une fissure puisse être 

attribuée à l'adsorption de l'hydrogène. (Fig. 11-21) 

8 : lon ads<Xbé 

IA-A
0 

'Foco. de <ohé,lon céd"'" P" l'ln~e""'on de B 

'fÎf/ II-21: T,ffet de {'adsorption de {'fiydrogène sur {es forces de coliésion du réseau. 

PETCH considère que l'hydrogène adsorbé diminue l'énergie de surface y selon le critère 

de GRIFHTH et donc une diminution de la contrainte critique og nécessaire à la propagation 

fragile de la fissure. UHLIG [34] précise que l'hydrogène adsorbé affaiblit en surface les liaisons 

interatomiques et que l'avancée de fissure se produit par rupture successive des liaisons. 

Ce modèle ne permet aucunement de décrire la cristallographie de la microfissuration 

telle qu'elle a été observée pour les aciers inoxydables austénitiques. 

b) Mécanismes où l'hydrogène est absorbé 

Selon TROIANO [35-36-37], l'hydrogène atomique doit être absorbé pour pouvoir 

induire un affaiblissement des liaisons interatomiques proches du fond de fissure. Une rupture 

fragile intervient alors en avant du fond de fissure quand les contraintes locales dépassent les 

contraintes de cohésion du réseau diminuées par la présence de l'hydrogène. Ce mécanisme 

nécessite une concentration élevée en hydrogène dissous, concentration qui peut être atteinte par 

diffusion ou transport par les dislocations. 
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GERBERICH [38-39] reprend l'essentiel de ces idées en attribuant l'effet de l'hydrogène 

à un abaissement du facteur d'intensité de contrainte pour atteindre un facteur d'intensité de 

contrainte critique. La fissure se propage et s'arrête ensuite lorsque la concentration en 

hydrogène dissous en pointe de fissure n'est plus suffisante pour affaiblir les liaisons 

interatomiques. 

Le point critique commun à ces mécanismes qui font intervenir soit l'hydrogène adsorbé 

soit l'hydrogène absorbé reste que, si ces modèles sont parfaitement applicables aux Fe-Si de 

structure C.C., le faible coefficient de diffusion de l'hydrogène dans les C.F.C. pose un 

problème de temps pour atteindre la concentration critique en fond de fissure. De plus, il 

n'existe aucune preuve expérimentale de l'idée de la réduction de l'énergie de cohésion par l'effet 

de l'hydrogène. 

Plasticité induite par l'hydrogène 

Ces mécanismes sont basés sur la même idée que leurs homologues issus de la 

dissolution anodique. L'effet de l'hydrogène, adsorbé ou absorbé, serait de permettre une 

augmentation locale de la plasticité, et donc d'activer le mouvement des dislocations. Comme 

pour les modèles précédents deux cas ont été étudiés, selon que l'hydrogène est adsorbé ou 

absorbé. 

a) Mécanismes où l'hydrogène est adsorbé 

Ce type de mécanisme a été principalement développé par LYNCH [40->44]. Selon lui, 

l'adsorption de l'hydrogène en pointe de fissure favorise localement l'émission de dislocations 

sur les plans de glissement de type { 111} pour des matériaux de structure C.F.C. situés de facon 

symétrique par rapport au plan de rupture macroscopique de type {100} (Fig 11-22). L'activité de 

ces dislocations de type A en fond de fissure, favorise une avancée par coalescence avec des 

micro-cavités qui germent en avant de la fissure au cours de la sollicitation. 

Ce mécanisme est en accord avec la cristallographie enregistrée sur nombre de systèmes 

où la possibilité de diffusion de l'hydrogène à l'intérieur du matériau est très faible. La principale 

critique vient de l'intervention non négligeable des micro-cavités dans le processus de 

fissuration, alors que l'existence de celles-ci n'a pas été démontrée pour des matériaux purs et 

exempts de précipités, alors que ceux-ci fissurent en C.S.C. 
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b) Mécanismes où l'hydrogène est absorbé 
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BIRNBAUM [45->49] a développé ce mécanisme sur les mêmes bases que LYNCH en 

intégrant une diffusion possible en volume selon le modèle de TROIANO [37]. Dans les régions 

où une concentration critique en hydrogène est atteinte, la contrainte plastique d'écoulement 

diminue. Il en résulte une émission importante de dislocations en pointe de fissure et une 

avancée microductile de la fissure selon les plans de glissement. Suite à ces observations, 

l'auteur affirme que ce mécanisme de rupture transgranulaire peut être étendu à la fissuration 

intergranulaire. Ce type de rupture serait localisé le long des plans de glissements situés de part 

et d'autre du joint de grain. 

II-3-5-3 : Conclusion 

Les différents modèles proposés ne se basent que sur la dissolution anodique ou sur la 

fragilisation par l'hydrogène. Aucun d'entre eux ne conçoit que les deux phénomènes puissent 

avoir lieu en même temps et participer conjointement à l'avancée des fissures de corrosion sous 

contrainte. Or, nous avons montré que, dans le cas de la corrosion sous contrainte du 317LN, 

nous ne pouvons pas dissocier l'influence de la dissolution anodique et de la fragilisation par 

l'hydrogène lors du processus très localisé de la corrosion sous contrainte. Nous considérerons 

ici que ces deux types d'endommagement se produisent conjointement dans le cas de la 

corrosion sous contrainte d'un acier inoxydable austénitique allié à l'azote. Nous expliquerons en 
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quoi la compréhension de ce(s) type(s) d'endommagement(s) est importante dans le cadre de la 

fissuration par C.S.C. des aciers inoxydables austéno-ferritiques. 

11-4 : Modélisation du comportement du 317LN en C.S.C 

Nous avons choisi de présenter le comportement du 317LN en C.S.C. par l'intermédiaire 

du modèle écrit et développé par T.MAGNIN [52-53]. C'est le seul des modèles actuels qui 

permette d'expliquer la fissuration des aciers inoxydables austénitiques en tenant compte à la 

fois de l'influence de la dissolution anodique et de la fragilisation par l'hydrogène. Il permet 

d'expliquer la cristallographie particulière de la micro-fissuration et son caractère discontinu, au 

niveau du micron. Il prend en compte les effets locaux d'interactions corrosion-déformation sur 

les plans { 111} et { 100}. Il repose sur deux phénomènes essentiels : 

- l'adoucissement de surface dû à la dissolution anodique et/ou à l'adsorption 

d'hydrogène. 

- L'interaction entre une zone adoucie par l'effet du milieu corrosif et la matrice 

qui subit un durcissement dû à l'accommodation de la déformation plastique. 

rw. II-23: Schématisation du comportement des disfocations au fond a'une fissure tfe C.S.C. 
et de {'avancée d'une fissure dans {a direction a forsque res sources 13 
de disfocations sont actives [52]. 
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Les effets de l'environnement corrosif sont pris en compte, mais de manière indirecte, 

par une action localisée sur la plasticité. La figure 11-23 montre les trois types de dislocations 

qui participent à l'accommodation de la déformation en fond de fissure. Les dislocations de type 

A, en avant de la fissure, participent éventuellement à un incrément d'avancée de-fissure. Si les 

dislocations de type B et C participent conjointement à l'accommodation de la plasticité 

généralisée en pointe de fissure, seules les dislocations de type B participent à l'émoussement et 

à l'ouverture de cette fissure. 

Les phases principales des mécanismes qui peuvent avoir lieu en pointe de fissure sont 

les suivantes (Fig. 11-24) : 

Plasticité 
augmentée 

Obstacles 

1 

1 Région 
1 durcie 

Embryon de 
fissures 

t[ig II-24: Schématisation des différents étapes du modèfe de pfasticité 
favorisé par {a dissofution / a6sorption. 

1- Une dissolution anodique localisée se produit sur les plans de type (111) en pointe de 

fissure, après dépassivation. 

2- Une augmentation locale de la plasticité apparaît, engendrée par la corrosion localisée 

sur les plans de type ( 111 ). De nombreuses dislocations mobiles sont émises à cause de la 

concentration de contrainte due à la dissolution localisée et à cause de l'adsorption et de 

l'absorption de l'hydrogène qui peuvent réduire la contrainte critique de cisaillement. Donc le 
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rôle de la corrosion (dissolution et absorption) est essentiel mais demeure indirect. Elle 

augmente la plasticité locale en pointe de fissure. 

3- Cette plasticité favorisée est localisée près de la surface. Les dislocations émises vont 

alors interagir avec les obstacles comme les précipités, les joints de grains, ou des configurations 

de dislocations déjà formées avec la contrainte appliquée (barrières de Lomer-Cottrell). Ces 

obstacles sont plus faciles à former dans le cas des aciers austénitiques à l'azote car le 

glissement y est plus plan. Deux zones sont à considérer : une zone à plasticité augmentée, 

bloquée par une zone précédemment durcie. Ceci induira la formation d'empilements, dans 

lequel la contrainte locale va augmenter. 

4- Si les obstacles sont suffisamment forts, le k1c local sera dépassé. De plus, le k1e est 

réduit par l'absorption (d'hydrogène). Il y a alors formation d'un embryon de fissure au niveau de 

l'obstacle par une sorte de mécanisme de STROH. 

5- L'énergie de décohésion des microfacettes (111) peut diminuer à cause de l'absorption 

(d'hydrogène par exemple). La contrainte normale de ces facettes peut être suffisante pour 

ouvrir la fissure le long de ces plans. Des dislocations sont émises sur un plan symétrique par 

rapport au plan moyen de fissuration à partir du nouveau fond de fissure. La nouvelle fissuration 

peut apparaître sur des facettes de type (111) ou (100), selon l'orientation cristallographique. 

6- En mode mixte 1/11, ce processus peut conduire à des changements réguliers dans les 

plans de glissement. Une microfissuration en zig-zag peut apparaître sur des facettes de type 

(111) et 1 ou (100). 

L'azote est un élément qui peut contribuer à favoriser ce processus. De par sa position 

dans la maille C.F.C., il contribue à augmenter la planéité du glissement. La formation des 

barrières de Lomer-Cottrell et l'accumulation de dislocations sur ces barrières se fera alors plus 

facilement. Les aciers à l'azote possèdent des caractéristiques mécaniques plus élevées que les 

aciers sans azote et ainsi la contrainte critique de fissuration augmentera et favorisera 

l'apparition de zones d'apparence fragile. Nous avons observé une augmentation de la fréquence 

de ces zones sur la surface de rupture pour les aciers à l'azote par rapport aux aciers sans azote. 

II -5 : Conclusion 

A l'heure actuelle, les études menées pour caractériser le comportement des alliages 

C.F.C. comme les aciers inoxydables austénitiques n'ont pas pour objectif de caractériser la 

phase d'amorçage. La plupart des développements et des modélisations ont eu lieu sur la phase 

de propagation des fissures de C.S.C. 



Chapitre II : Comportement en corrosion sous contrainte ... -84-

L'étude réalisée ici nous a permis de démontrer que : 

- les aciers inoxydables du type 317LN ne résistent pas mieux à la C.S.C. que leurs 

homologues sans azote, lorsque les essais sont effectués en traction lente. Le résultat est 

totalement différent lorsque l'on effectue ces essais sous charge constante, car les 

caractéristiques mécaniques des aciers à l'azote sont supérieures à celles des aciers sans 

azote. 

- il existe une possibilité de protection des aciers inoxydables lorsque le potentiel 

cathodique est appliqué dès le départ de l'essai sur une éprouvette lisse dépourvue de 

défauts. 

- l'action de la dissolution anodique est fondamentale pour que l'on puisse créer des 

fissures de C.S.C. 

- une fois ces défauts créés, ce sont. à la fois. la dissolution anodique et la fragilisation par 

l'hydrogène gui participent à l'avancée de fissure. 

Ces travaux sont importants pour comprendre le phénomène de la corrosion sous 

contrainte dans les aciers inoxydables austéno-ferritiques. La phase austénitique que nous 

venons de tester est représentative (en composition) de celle qui existe à l'intérieur des duplex. 

Lors de la fissuration par C.S.C d'un acier duplex sans azote, la phase ferritique se dépassive en 

dernier lieu, car sa résistance mécanique est plus élevée que celle de la phase austénitique. C'est 

donc, dans un premier temps, dans la phase austénitique que le phénomène de C.S.C. se 

concentre. Il est donc important de connaître son comportement vis-à-vis de la C.S.C. et de 

regarder quels sont les différents paramètres qui permettent de ralentir ou d'accélérer la 

fissuration. L'application d'un potentiel cathodique est considéré jusqu'à présent comme néfaste 

à la tenue à la C.S.C. des aciers duplex dès que la phase ferritique se déforme plastiquement, et 

ce notamment à cause du maclage qui est le mode principal de déformation de ces alliages 

ferritiques alliées au nickel. Néanmoins, nous venons de mettre en évidence que même la phase 

austénitique pouvait, sous certaines conditions (existence d'un défaut critique d'origine 

mécanique ou électrochimique), être rendue sensible à la fragilisation par l'hydrogène. 

Ce dernier point met en évidence une limitiation dans la composition chimique et de la 

proportion des phases des aciers duplex. En effet, lorsque la phase austénitique est suffisament 
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chargée en azote, elle se voit alors dotée de caractéristiques mécaniques supérieures à celles de 

sa phase ferritique. Ce changement dans les couplages mécaniques existant au sein des duplex 

peut engendrer un changement radical du comportement mécanique de l'alliage biphasé en 

fonction de la déformation qu'il subit. C'est l'analyse de ces couplages, nécessaire à la 

compréhension du mode de déformation des duplex, qui nous a fait également étudier le 

comportement mécanique de la phase ferritique synthétique alliée à l'azote. 
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Nous présentons dans ce chapitre les résultats obtenus concernant l'influence de 

l'azote sur les modes de déformations en traction lente et en fatigue de la ferrite de l'acier 

austéno-ferritique étudié. L'étude de cette phase ferritique est complémentaire de celle 

effectuée précédemment sur l'austénite. Nous analyserons plus particulièrement l'effet que 

peuvent avoir les modes de déformation de la ferrite sur les couplages mécaniques dans de 

l'acier biphasé. 

Nous rappellerons dans un premier temps les modes de déformation des aciers 

ferritiques, en soulignant plus particulièrement l'influence de certains éléments d'alliage. 

Cette étude nous permettra de définir nos essais sur la phase ferritique de l'UR 45N et de 

mettre en avant les paramètres qui sont susceptibles de faire varier les modes de déformation 

de cet acier. 

Puis nous montrerons qu'un effet bénéfique de l'azote sur la déformation par maclage 

des aciers ferritiques au nickel n'est pas clairement établi, mais que le comportement de la 

phase ferritique de l'UR 45N présente une différence avec celle de l'acier ferritique de l'UR 

50. Nous étudierons plus particulièrement les effets d'un traitement d'hypertrempe à 

différentes températures, d'un traitement de revenu à 475°C, et de l'orientation des 

éprouvettes (Long ou Travers-long). 

Les résultats seront discutés en dernier lieu, en considérant les effets que les modes de 

déformation de la ferrite peuvent occasionner sur les couplages mécaniques au sein du 

duplex. L'influence des différents paramètres précédemment cités sera plus particulièrement 

mise en valeur. 
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III -1 : Comportement mécanique des aciers ferri tiques 

111-1-1 : Rappel sur les modes de déformation des matériaux C.C. : influence de 

certains éléments d'alliage 

-93-

Nous avons montré, dans le chapitre 1 (§1-4), que la phase ferritique constitue le site 

d'amorçage des fissures de fatigue pour les aciers duplex sans azote à haut niveau de 

déformation. Dans ce cas, la phase ferritique se déforme par maclage, et en fatigue corrosion, 

à même niveau de déformation, la dissolution anodique se localise à l'intérieur de ces macles 

permettant un amorçage plus rapide des fissures et une réduction de la durée de vie. Dans ces 

conditions le mode de déformation mécanique des aciers ferritiques au nickel est responsable 

de la tenue à la fatigue et à la fatigue corrosion. L'azote, malgré son caractère très fortement 

gammagène, est présent en solution solide (en faible quantité) dans la phase ferritiques des 

duplex à l'azote. L'influence de cet élément sur le comportement mécanique des aciers à 

matrice C.C. nous est pour l'instant inconnu, mais un changement de comportement 

mécanique de la phase a à l'azote induira un changement dans celui des duplex. 

Les matériaux C.C. peuvent se déformer par glissement ou maclage. Dans les 

conditions usuelles d'essai (T ambiante) le glissement est le mode de déformation qui 

intervient le plus souvent. 

Dans les matériaux C.C. on sait que la contrainte d'écoulement dépend fortement des 

conditions de température et de vitesse de déformation. Ceci est lié au comportement 

particulier des dislocations vis a/2 <111>. Elles possèdent une structure de coeur dissociée en 

trois partielles. Cette structure est peu mobile en raison des contraintes de PEIERLS (forces 

de friction du réseau) élevées. Les dislocations coins sont beaucoup plus mobiles aux faibles 

contraintes que les dislocations vis. 

La contrainte appliquée peut se décomposer en deux termes (Fig. III-1): 

-un terme athermique cr. ou "contrainte interne" qui correspond aux 
1 

interactions à longue distance entre les dislocations. 

* -un terme thermique cr ou "contrainte effective" qui correspond aux forces 

de friction du réseau. Cette contrainte dépend à la fois de la vitesse de 

déformation et de la température. 
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cr. 
1 

cr* (E, T) 

cr = cri + cr* (E, T) 

1 
T<To 

T=Tü(E) 

1 
Vv << Vc 

T>To 

T 

Vv::o:Vc 

7}g. III-1: Inj[uence ae [a température sur [a "contrainte effective a*" 

et sur [a vitesse aes d"zslOcations.[l] 
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Lorsque l'activation thermique est suffisante c'est à dire quand la mobilité des 
* dislocations vis est équivalente à celle des dislocations coins, cr devient négligeable. 

111-1-1-1: Déformation par maclage 

La déformation par maclage peut intervenir dans les matériaux C.C., lorsque le 

glissement est rendu très difficile. Il se produit donc dans des conditions d'activation 

thermique faible (très basse température, très grande vitesse de déformation, et forces de 

friction de réseau élevées). 

Le maclage peut être décrit comme un cisaillement homogène d'une partie du cristal 

située entre deux plans d'accollement ou plans de macle. Dans les alliages C.C. le plan de 

macle est du type (112) et la direction de type <111>(Fig. 111-2 ). 
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b' 

\ 
\ 

\sa Plan de macle 
---:---' 

(ou de composition) Macle 

rrig. III-2: Macfage mécanique (schéma 6ùfimensionneQ.[l] 

De nombreux modèles ont été proposés pour expliquer la formation des macles. 

MAHAJAN [2] a résumé la formation de macles et la compétition glissement/maclage par la 

relation suivante : 

macla ge 

glissement 

1 
3x-(111) 

6 

La dissociation de ces dislocations s'effectue sur les plans ( 112), plans de macles 

cohérents. D'autres auteurs [3] ont montré la forte probabilité de recombinaison de deux des 

trois partielles, ce qui donnerait alors : 

mael age 1 1 
-(111)+-(111) 
6 3 glissement 
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Lorsque la recombinaison des partielles est possible sous l'action de l'activation 

thermique il y a glissement, sinon il y a maclage. 

Les aciers ferritiques, représentatifs des phases a des duplex, contiennent une 

proportion de nickel non négligeable (coefficient de partition de 0,61). Nous avons vu 

précédemment que l'introduction de nickel dans une matrice Fe-Cr cubique centrée favorise 

le maclage à température ambiante [1-4]. L'acier présente alors un comportement basse 

température. Il se déforme par maclage puis par "pencil glide". Ce mode de déformation est 

relatif au comportement particulier des dislocations vis. L'introduction du carbone, élément 

interstitiel octahédrique comme l'azote, réduit la mobilité des dislocations coins et surtout la 

différence de mobilité entre les dislocations coins et vis [5]. Si cette différence est réduite, la 

déformation plastique de la phase a sera accommodée à la fois par les dislocations vis et les 

dislocations coins et non plus seulement par les vis comme dans les phases a exemptes de 

composés interstitiels. La participation des dislocations coins à la déformation plastique 

devrait réduire le maclage et le glissement plan devrait être promu. La question principale ici 

est de savoir si l'azote peut avoir une action sur le comportement mécanique des phases a des 

duplex et, dans l'affirmative, est-ce que cette action est bénéfique et quel est le mode d'action 

de l'azote dans ce cas? Aucune réponse à l'action de l'azote sur le comportement mécanique 

des aciers inoxydables ferritiques au nickel n'a encore été donnée. 

111-1-1--2: Déformation par glissement 

Si l'azote présente le même effet bénéfique que le carbone, alors la déformation 

plastique de la phase a se fait par glissement, dans des conditions d'activation thermique 

élévée (Fig. 111-2). Il y a formation de Bandes de Glissement Persistantes (B.G.P.) en fatigue 

car le glissement dévié devient possible. 

Dans le cas ou la mobilité des dislocations vis et coms est très différente, la 

déformation peut s'effectuer par glissement (si le maclage n'est pas favorisé), identique à 

celui relevé dans des conditions d'activation thermique faible. 

111-1-2 : Positionnement de l'étude 

Le mode de déformation des aciers ferritiques tient une part importante dans la 

littérature, mais l'influence de l'azote en tant qu'élément d'alliage - certes à très faible teneur 

dans la phase ferritique (340 ppm pour l'UR 45N)- n'a encore jamais été étudié. Il est 

pourtant connu que la présence du carbone, autre élément en solution solide interstitiel, 

permet de réduire l'écart de vitesse de déplacement entre les dislocations vis et coins, et ainsi 
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de favoriser le glissement [5]. Le maclage est dû à un blocage du coeur des dislocations vis, 

et à une recombinaison difficile, donc à une vitesse de déplacement très réduite des 

dislocations. Le carbone permet aux dislocations vis et coins de présenter sensiblement la 

même vitesse de déplacement. Ce comportement est identique à celui des aciers ferritiques à 

"haute température", lorsque l'activation thermique permet aux dislocations vis et coins de 

présenter la même vitesse de déplacement. 

Nous pouvons supposer que l'azote, élément lui aussi positionné en solution 

d'insertion dans la maille C.C., est susceptible de favoriser le glissement par la même action 

sur les cinétiques de glissement des dislocations. Son action, connue sur la cinétique de 

précipitation de la phase cr notamment [6], peut aussi influencer la déformation par maclage 

due à la présence de la phase a'. 

Nous étudierons donc la phase ferritique de l'UR 45N contenant 340 ppm d'azote, en 

traction lente et en fatigue, en essayant de mettre en avant les effets que peut provoquer 

l'azote sur les modes de déformation de ces aciers. 

111-2: Méthode expérimentale 

III-2-1 Matériau étudié 

Notre étude porte sur la phase ferritique d'un alliage de type UR45N, dans le but de 

déterminer le comportement mécanique de cette phase ferritique, en traction lente et en 

sollicitation cyclique. Ces essais sont effectués sur les deux sens de prélèvement Long (L) et 

Travers-long (T) d'une tôle d'un acier, qui fut coulée avec la composition chimique de la 

vraie phase ferritique de l'alliage austéno-ferritique. La composition chimique de cet acier est 

la suivante : 

Cr Ni Mo c 
,,;••··N········•••······•·· 

Mn Si s p 
· ....... 

Ferrite d'UR 50 25,5 5 1,2 0,008 P~OOV - - - -

Ferrite d'UR 45N 23,98 4,12 3,57 0,008 .0;034. 0,78 0,45 0,005 0,028 

La structure est entièrement ferritique, même à une température de traitement de 

1050°C. La taille des grains est de 300 f..lil1 (Fig. III-3). 
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0,1~ 
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Tig III-3: Microstructure tfe éacier ferritique. 
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Les essais ont été menés sur une machine de traction lente INSTRON 

servomécanique, d'une capacité totale de 50kN. Les éprouvettes sont de type "fatigue 

réduite" car l'épaisseur de la tôle initiale ne permettait pas d'obtenir des éprouvettes de 

fatigue "standard" (Fig. 111-4). 

<I>4 

60 

ri!J. III-4: 'Eprouvettes tfe 'fatigue réauite" de {a phase a de tr/1!1( 45~ 

Les éprouvettes sont polies mécaniquement jusqu'au papier 1200, puis 

électrolytiquement dans les conditions suivantes : 

-Acide acétique glacial 90% 
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- Acide orthophosphorique 10% 

- Tension : 25V pendant 1 min. 

111-2-2: Méthode expérimentale 

Les éprouvettes sont montées entre deux mors de fatigue précédemment alignés (Fig. 

111-5), par l'intermédiaire de têtes d'adaptation réalisées en acier inoxydable austéno

ferritique de type UR 45N. 

Tête d'adaptation 

rrig. III-5: Montage des éprouvettes de traction et de fatigue 
de fa phase a de é'll'l(, 45~ 

La vitesse de déformation est indexée sur un capteur à lames de longueur de base 

lümm et de lmm de capacité maximale de déplacement. Ce capteur est posé délicatement 

sur la surface utile de l'éprouvette et est maintenu par deux élastiques pendant que l'on colle 

les couteaux sur la surface. Cette méthode permet d'éviter l'indentation de la surface utile de 

l'éprouvette - cause de concentration de contraintes locales - qui pourrait occasionner une 

rupture prématurée. La colle utilisée est composée d'une résine et d'un durcisseur, elle sert 

notamment à coller des jauges de déformation sur les structures en service. Elle permet une 
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bonne adhésion des lames de couteaux, même pour de fortes déformations plastiques. Le 

temps de séchage est d'environ 30 min. L'essai est lancé après retrait des élastiques. 

-
L'intensité des pertes de charge sur la courbe de traction, due à l'accommodation de la 

déformation par l'émission de macles, est fortement dépendante de la vitesse de déformation 

de l'échantillon. COUDREUSE [1] a, en effet, montré que si l'on augm~nte la vitesse de 

déformation, le nombre de pertes de charge, dues au maclage, augmente sur la courbe de 

traction et, à l'inverse, l'intensité de ces pertes de charge diminue avec la vitesse (Fig. III-6). 

cr (MPa) 

700 

500 

300 

100 

2 10 

1 o-3 s-1 

1 o-4 s-1 

- - 1 o-6 s-1 

Llê {%: 

ftg. III-6: Inj[uence de [a vitesse de traction sur [a déformation par macCage 
d'une pliase ferritique d'acier 'U2{50.[1] 

La vitesse intermédiaire de I0-4s-1 représente pour cette classe d'aciers un compromis 

entre le nombre et l'intensité de ces pertes de charge dues à la déformation par maclage. Le 

paramètre Ùm, utilisé pour décrire la sensibilité au maclage, est défini comme étant le rapport 

entre la déformation plastique accommodée par maclage sur la déformation plastique totale 

enregistrée sur la courbe de traction lors de l'essai (Fig. III-7) : 

8 
= Déformation par maclage 

m Déformation plastique totale 
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F 

~ L1Eim 

bm = -------------
i1Es 

rïg. III-7: Métfwae de détennination du taU?(tie mac[age re&ltif8m.[l] 

III -3 : Résultats et discussion 

Nous présenterons ici les résultats des expériences effectuées sur la phase ferritique 

synthétique de l'UR 45N. Nous avons testé cet acier en traction lente et en déformation 

cyclique, à une vitesse de déformation de 10-4s-1 (monotone et cyclique) ou de 1Q-2s-1 

(cyclique). Ces vitesses correspondent à celles employées, lors des expériences sur la phase 

a de l'UR 50 pour la première, et de nos essais de fatigue sur le duplex pour la suivante. Ces 

essais nous permettront de mettre en évidence un éventuel effet de l'azote sur le mode de 

déformation plastique. De plus, des essais de traction lente sur des éprouvettes 

précédemment traitées à 400°C ont été réalisés. 

111-3-1: Mode de déformation en traction lente 

111-3-1-1: Influence de la température d'hypertrempe 

Nous avons effectué des essais en modifiant le traitement thermique d'hypertrempe. 

Ces différents traitements permettent de vérifier si la déformation par maclage enregistrée à 

des températures de traitement supérieures à 1050°C est toujours le mode de déformation 

prépondérant pour les aciers "à l'azote". Nous avons donc comparé trois traitements: 

- 1050°C 1 30 min 1 puis trempe à l'eau (Etat de réception) 
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- 1250°C 1 30 min 1 puis trempe à l'eau. 

- 1250°C 1 30 min 1 puis 1050°C 1 5 min 1 puis trempe à l'eau. 

-
Le tableau suivant montrent les résultats obtenus sur le sens Travers de prélèvement : 

Traitement Thermique Taille de grains Déformation Maclage relatif 

maximale Ùm 

1050°C/30 min/eau 300 J.Lm 4% 0 

Sens Travers 

1250°C/30 min/eau 700 J.Lm 2,5% 0,32 

1250°C/30 min puis 600 J.Lm 1,25% 0,14 

1 050°C/5 min/eau 

1 050°C/30 min/ eau 300 J.Lm 1,5% 0,35 

Sens Long 

Le Ùm déterminant la sensibilité macroscopique à la déformation par maclage est ici 

surévalué par rapport aux résultats trouvés sur le Fe-25Cr-5Ni-1Mo. En effet, la plupart des 

essais ont été arrêtés à 1 ,25% de déformation et le Ùm déterminé par rapport à cette valeur 

qui est très inférieure à la déformation plastique totale de l'échantillon. 

- Pour le premier traitement, la nuance choisie, ne présente pas de déformation par 

maclage. Par contre le prélèvement long (L) présente lui une sensibilité assez importante à la 

déformation par maclage. Nous étudierons plus en détail l'influence du sens de prélèvement 

dans un paragraphe suivant. 

-Après traitement à 1250°C, il s'avère que la sensibilité de cet acier à la déformation 

par maclage augmente. Notons que la taille de grains est environ deux fois plus importante 

lors de ce traitement, que lors du précédent (700J.Lm au lieu de 30ÜJ.lm). 

- Après le troisième traitement, nous avons constaté une légère diminution de la 

sensibilité au maclage par rapport au traitement précédent. Par contre, la taille de grains est 

encore une fois près du double de celle du traitement initial à 1050°C. 

L'observation des fûts d'éprouvettes en microscopie électronique à balayage confirme 

les résultats enregistrés sur la courbe de traction macroscopique. Nous pouvons constater sur 

les micrographies suivantes que pour le traitement à 1050°C, seul du glissement est visible 

sur le fût (Fig. III-8), et qu'après un traitement à 1250°C le maclage est très apparent (Fig. 

III-9) (son émission a été corroborée par une manifestation acoustique parfaitement audible). 

De plus, pour le troisième traitement, nous observons que les macles sont moins apparentes 

que pour le traitement précédent (Fig. III-10). 
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Tig. II 1-8 : :Mise en évicfence au g[issement sur [e sens rTravers 
(Jiypertrempe à 105Cf C 1 30min 1 eaui E = 10"4 .s-1 

·• 
lo~ 

t---'-t 

fig. III-9: Mise en évùfence au macfage sur [e sens 'Travers 
(1-{ypertrempe à 125CfC 1 30min 1 eaui E = 1Ct4.'>1). 

- 103-
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'Fig. III-10: 'Jv{i_çe en évidence du madage sur [e sens 'Travers 
(Jlypertrempe à 125rf'C 1 30min puis 105rf'C 1 5min 1 eau; E = lrF4s-1). 
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L'application du troisième traitement nous permet d'affirmer que la sensibilité au 

maclage enregistrée lors du traitement à 1250°C n'est pas clue à un effet de choc thermique 

issu d'une trempe effectuée à partir d'une température trop élevée. En effet, le maintien 

effectué à 1050°C lors du refroidissement aurait dû permettre une disparition du maclage si 

tel avait été le cas. Or, la sensibilité à la déformation par maclage, quoique diminuée, est 

toujours présente. 

La sensibilité au maclage des nuances ferritiques alliées à l'azote et au nickel est à 

mettre en relation avec le seul paramètre qui change entre ces trois traitements c'est à dire la 

taille des grains. En effet, nous constatons, lors de ces cliftërents essais, que la taille de grains 

varie : de 300~-Lm pour un traitement à 1 050°C jusqu'à 700Jlm pour un traitement à 1250°C. 

Plus la taille de grains augmente et plus l'acier ferritique se déforme par maclage. Cette 

influence de la taille de grains permet d'expliquer le comportement particulier de la nuance 

après le troisième traitement. La taille de grains étant intermédiaire entre 300~tm et 700~-Lm, 

la sensibilité au maclage reste présente mais est diminuée. 

III-3- 1-2 : lnt1uence d'un traitement thermique de revenu 

Le but de ce traitement est de vérifier la sensibilité accrue de ces nuances ferritiques à 

la déformation par maclage lors de la démixtion a---> a+ a' à 475°C. Du fait de la présence 

de la phase a' à l'intérieur des grains de ferrite, la tendance au maclage se trouve favorisée. 

Le tableau suivant montre les principaux résultats obtenus : 
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Traitement Thermique Taille de grains Déformation maximale Maclage relatif <>rn 

400°C/20 min/eau 30Ü!liil 1,25% 0 
-

Sens Travers 

400°C/80 mini eau 300!lrn 1,25% 0,06 

Sens Travers 

Après traitement d'une éprouvette, prélevée en sens Travers, pendant 20rnin à 400°C 

suivi d'un essai de traction à une vitesse de déformation de I0-4 s-1, aucune trace de rnaclage 

n'est enregistrée sur la courbe de traction. Lors d'un deuxième traitement de SOrnin effectué à 

la même température, l'éprouvette montre une très légère sensibilité à la déformation par 

maclage. La taille des grains restant identique, seul la proportion de phase interrnétallique 

permet d'expliquer l'augmentation de la tendance au rnaclage. 

La sensibilité macroscopique au rnaclage est néanmoins dix fois inférieure pour la 

phase a de l'UR 45N par rapport au résultat enregistré sur la phase a à 25% Cr et 5% Ni sans 

azote (0,06 contre 0,6). 

Cette moindre sensibilité de la phase a de l'UR 45N peut être expliquée par une étude 

de l'évolution de la dureté en fonction du temps de traitement à 475°C. En effet, la dérnixtion 

de la phase a en a + a' donne lieu à un durcissement de la phase ferritique. Une étude 

comparative de la dureté, entre les phases a des deux aciers austéno-ferritiques étudiés, a été 

menée de 20rnin à 1200rnin de traitement, suivi dans tous les cas par une trempe à l'eau. Les 

résultats des duretés HV0,05 et HV30 sont représentés sur les figures suivantes : 
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TEMPS DE TRAITEMENT à 475°C (en minutes) 

rig. III-11: Proji[ ae aureté:Ho/ 50g pour [es pfiases jerritiques 
aes aciers V.!R,._50 et V.!R.._ 459\[Jors tf'un maintien à 47~C. 
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aes aciers V.!R,._50 et V.!R.._ 459\{Jors tf'un maintien à 47~ c. 
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Remarque : aucun point n'a pu être déterminé sur la courbe HV 30 de la phase 

ferritique de l'UR 50 après 120 min de traitement car l'action du pénétrateur sur l'acier 

donnait lieu à un émission immédiate de macles. La valeur de la dureté se retrouvait donc 

faible car la plasticité était accommodée localement. Nous n'avons donc pas tenu compte des 

valeurs enregistrées pour les temps de traitement supérieurs. 

Nous pouvons remarquer que la dureté de ces deux aciers évolue de manière 

différente. En effet, il faut ici noter un retard à l'augmentation de dureté pour la nuance 

ferritique à l'azote. La différence d'évolution est très importante pendant les 80 premières 

minutes de traitement. Après 80 min, les courbes suivent une évolution sensiblement 

parallèle, et se rejoignent pratiquement après 20 heures. 

Après 20 minutes de traitement, la dureté HV0,05 s'élève à 320HV pour la ferrite 

d'UR 50, et de 280HV pour la ferrite à l'azote. Les valeurs des échantillons hypertrempés 

étaient respectivement de 270HV pour la ferrite d'UR 45N, plus alliée, et à 250HV pour la 

ferrite d'UR 50. Cette étude permet de démontrer que l'azote possède une influence retardante 

non négligeable sur la cinétique de démixtion de la phase a , lors d'un traitement effectué à 

475°C. D'autres éléments d'alliage peuvent aussi influer sur la cinétique de démixtion. C'est 

le cas du chrome, mais aussi du nickel dans les duplex, comme cela a été montré par 

GUTTMANN [7]. 

III-3-1-3 : Influence du sens de prélèvement 

Nous avons souligné dans un paragraphe précédent que les éprouvettes prélevées dans 

le sens Long et dans le sens Travers de notre tôle ne possédaient pas le même comportement 

vis-à-vis de la déformation par maclage. En effet, alors que les éprouvettes prélevées en sens 

Travers ne présentent pas de déformation par maclage, les éprouvettes prélevées en sens 

Long se déforment par maclage puis glissement. La taille de grains et les traitements 

thermiques étant équivalents, il faut alors mettre en relation cette différence de comportement 

avec l'existence d'une texture à l'intérieur de la tôle de ferrite. 

Pour analyser ces textures, nous avons effectué des figures de pôles dans l'axe de 

traction de nos éprouvettes. Nous n'avons pas mené cette analyse sur la tôle, pour déterminer 

la texture de chacune des faces, car les éprouvettes nous sont livrées déjà usinées. Les 

analyses ont donc été effectuées sur chacune des éprouvettes par l'intermédiaire d'un 

diffractomètre SIEMENS D 5000 équipé d'un tube au cobalt 0~-Ka = l, 79 À). Nous avons 

travaillé sur les plans (llO) ( 28 = 52,377 deg) et (200) (28 = 77,235 deg) de la ferrite. Les 

figures de pôles sont représentées en Annexe 1. 
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L'analyse des figures de pôles des plans (110) et (200) de la ferrite de l'UR 45N, 

obtenues sur les deux sens de prélèvement, fait apparaître l'existence d'une texture 

cristallographique. Les directions principales des axes de traction vont nous permettre de 

déterminer le facteur de Schmid du système des plans (112) et des directions <111> 

associées. Le facteur de Schmid permet d'établir le ou les systèmes de glissement qui sont 

les plus faciles. Il est déterminé par : 

Facteur de Schmid = Cos Xo Cos Â.o 

avec Xo : angle entre la normale au plan de glissement et l'axe suivant lequel s'exerce la 

charge et Ào: angle entre la direction de glissement et l'axe suivant lequel s'exerce la charge. 

Plus le facteur de Schmid est proche de 0,5 et plus le système de glissement 

correspondant est favorisé. L'axe de traction des éprouvettes en sens Long implique que les 

systèmes permettant le maclage (112)<111> possédent un facteur de Schmid égal à 0,47 

alors que les systèmes de glissement correspondants ont un facteur de Schmid compris entre 

0,30 et 0,41. Le maclage est donc favorisé. 

Par contre pour le sens Travers, l'orientation préférentielle de l'axe implique que les 

systèmes de glissement possèdent un facteur de Schmid de 0,42 à 0,44 alors que pour les 

systèmes de maclage il est compris entre 0,39 et 0,42. L'accommodation par glissement est 

donc préférentielle. 

Cette différence d'orientation cristallographique entre les deux sens de prélèvement 

permet d'expliquer la sensibilité différente relevée pour la déformation par maclage. Ce 

résultat est important car il permet de comprendre pourquoi dans certains cas on ne relève 

pas de déformation par maclage de la phase ferritique. L'existence d'une texture 

cristallographique à l'intérieur de l'alliage permet d'inhiber un comportement qui pourrait 

s'avèrer néfaste à la tenue à la fatigue et encore plus à la fatigue-corrosion. 

Pour comprendre le comportement du duplex en fatigue, et expliciter les différents 

couplages mécaniques mis en jeu, il est nécessaire de connaître et comprendre le 

comportement cyclique de la phase ferritique. 
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111-3-2 : Comportement cyclique de la phase a de l'UR 45N 

Nous avons étudié le comportement cyclique de la ferrite prélevée e~ sens Long. 

Cette étude est réalisée à une vitesse de déformation de 1Q-2s-1, vitesse qui sera employée 

pour les essais de fatigue sur l'acier austéno-ferritique, puis de 1Q-4s-l, vitesse identique à 

celle employée pour les essais de traction. Ces essais s'effectuent à un taux de déformation 

plastique 5.10-3, et une table traçante enregistre les cycles, ainsi que l'évolution de la 

contrainte. 

Nous pouvons noter que, conformément au comportement relevé en traction lente, les 

éprouvettes présentent une déformation par maclage lors des deux premiers cycles pour la 

vitesse la plus rapide (Fig.III-13), et d'un seul pour la vitesse de déformation la plus lente. De 

plus, un effet Bauschinger important s'associe à la déformation par maclage. Par la suite cette 

phase ferritique se déforme par glissement. 

0 

E 
-2 -1 

10 s 
0 -4 -1 
E= 10 S 

fig. III-13: Cycfes contrainte 1 déformation de [a ferrite tf111( 451J{ài1Epi2=5.1o-3. 
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L'analyse des courbes de consolidation cyclique montre que l'alliage présente une 

consolidation cyclique, surtout due à la déformation par maclage, suivie d'une rupture après 

environ 350 cycles. La vitesse de déformation influe sur le nombre de cycles pendant 

lesquels l'accommodation de la déformation plastique s'effectue par maclage, ainsi que sur la 

contrainte maximale supportée par l'acier lors de sa déformation. Nous pouvons ainsi noter 

un écart de 40MPa soit 5% au niveau de la contrainte à mi-durée de vie pour les deux 

vitesses de déformation. Cet écart confirme l'effet "basse température" sur le comportement 

des dislocations. La phase ferritique de l'UR 45N se déforme donc par maclage dans le sens 

Long et par glissement "basse température" pour le sens Travers. 
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fig.! I I-14 : Cour6es de œnsoûdation cycûques à deu~ vitesses de déformation de fa pfiase 
ferritique de Nl~ 459{(Sens Long). 

Les observations microfractographiques permettent de montrer que les fissures ont 

tendance à s'amorcer de façon intergranulaire à l'intersection de macles (Fig. III-15), ou à 

l'intersection macle 1 glissement (Fig.III-16). 
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!Ji[J.III-15: Jlmorçage cfe fissures à fintersection de macfes. 

'fiiJ.III-16: Yl.rrwrçage cfe fissures à f'intersection cf'unjoint tripfe, 
cfe macfes et cfe g[issemen.t. 

- Ill-



Chapitre III : Comportement de la phase ferritigue ... - 112-

Nous observons le même type d'amorçage que celui de l'acier ferritique à 25% de Cr 

et 5% de Ni. Un effet de "peau d'orange" est aussi observé pour les aciers ferritiques à 

l'azote. Il est dû aux incompatibilités de déformation qui existent entre les différents grains. 

La déformation est alors très intense et localisée dans les grains et provoque un amorçage 

intergranulaire des fissures de fatigue. L'analyse du comportement cyclique à l'air de l'acier 

Fe 26Cr 5Ni lMo, effectué à deux niveaux de déformation et à une vitesse de 1Q-3s-l nous 

montre de plus que : 

1) il existe un macla ge dans les tout premiers cycles, associé à un durcissement 

important. L'intensité du maclage décroît ensuite avec l'interaction maclage-glissement. 

2) il existe aussi un effet Baushinger important qui diminue au fur et à mesure que le 

glissement augmente. 

3) La déformation plastique cumulée par maclage L ~Ep est identique, quel que soit le 

niveau de déformation à vitesse de déformation constante. 

100 

'ff9. JII-17: 'Défonnation pfastique cydique de [a pfiase jerritique de f112{50. [1] 

Donc dans le cas ou le maclage est favorisé le comportement cyclique entre les phases 

ferritiques à l'azote et celles qui n'en contiennent pas n'est pas différent. Les sites 

d'amorçages de fissures ainsi que le comportement des dislocations reste identique et 
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conforme à un comportement très "basse température" qui est caractéristique des aciers 

inoxydables ferritiques au nickel. 

III- 4: Conclusion: influence de l'azote 

Nous avons effectué plusieurs essais sur une phase ferritique synthétique de la nuance 

austéno-ferritique de type UR 45N. Ces essais nous ont permis de mettre en évidence 

plusieurs points : 

- Le rôle éventuel de l'azote sur le comportement particulier des dislocations vis 

n'apparaît pas clairement, comme cela avait été montré pour le carbone. Ce point mérite 

cependant une investigation plus poussée selon deux aspects : 

- Dans les aciers ferritiques, le régime "basse température" est favorisé par le nickel, 

un éventuel effet bénéfique de l'azote est masqué par ce comportement. Pour observer un 

effet plus probant de cet élément, il faudrait effectuer une étude sur un acier inoxydable 

ferritique sans nickel pour lequel20°C est une température intermédiaire. 

- Une étude de l'évolution des sous-structures de dislocations durant la déformation 

plastique des aciers ferritiques au nickel permet de confirmer les observations du 

comportement "basse température" des aciers ferritiques à l'azote à la température ambiante. 

SEDDOUKI [8] a récemment étudier l'évolution des structures de dislocations de la phase 

ferritique lors d'essais de fatigue sur un acier duplex similaire. Les observations montrent des 

structures très allongées en "parois" qui sont caractéristiques d'un comportement différent 

entre les dislocations vis et coins (Fig. 111-17). Nous pouvons observer sur cette micrographie 

effectuée en microscopie à transmission que la phase ferritique du duplex présente des 

dislocations vis longues et rigides. Cette sous-structure de dislocation est caractéristique d'un 

comportement "basse température" des aciers ferritiques et prouve que l'addition d'azote dans 

une matrice ferritique au nickel ne joue pas sur les caractéristiques du glissement au même 

titre que le carbone. 
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o.s~m 

'Eip. III-18: Structure" en parois" aans fa plia.se ferritique i'un acier iup~ 

ie typeZ2 Cg{'D 2205 à 0,11% 9{(2600 cydes (9{[= 4500 cydes), 

dEt =lA%, a;r_e iugrain [118], pfan ie fa fame (320),g= [110]). [8] 

1 

Le même type de structure avait été observé par COUDREUSE [1], dans le cadre de 

l'étude sur la phase ferritique de l'UR 50 sous sollicitations cycliques (Fig. III-19). 

J'ip. III-19: Structure ie iisfocations, aans un affiage ferritique :Fe-26Cr-1Mo-59{j. 

(dEpj2 = OA%, E = 2.10·3, 50 cycfes). [1] 

--:-:~':-~: 
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- La déformation par maclage des aciers ferritiques est à mettre en relation avec la 

taille des grains des aciers étudiés. Plus cette taille augmente et plus la déformation par 

maclage est importante au point de vue macroscopique. Cette démonstration nous a permis 

de mettre en évidence que la déformation par maclage n'est pas à mettre en relation avec un 

effet de contraintes internes résultant d'un traitement d'hypertrempe à des températures trop 

élevées. 

-L'influence d'un traitement de revenu, qui favorise la précipitation de phase a', a été 

étudier et a permis de montrer que la déformation par maclage des aciers à l'azote est réduite 

d'un facteur 10 par rapport aux aciers sans azote. L'influence de l'azote sur la cinétique de 

précipitation de certaines phases intermétalliques était connu, mais nous avons montré son 

action sur la formation de phase a'. 

-Le point important des résultats établis est que la déformation par maclage de ces 

alliages est fortement dépendante de l'orientation cristallographique des éprouvettes. Nous 

sommes ici en présence de deux sens de prélèvement L et T qui présentent deux 

comportements différents vis-à-vis de la déformation plastique. 

111-5: Influence sur le comportement de l'acier austéno-ferritigue? 

Ces résultats permettent déjà de prévoir un certain comportement de l'acier austéno

ferritique. L'importance de la taille des grains et de l'orientation cristallographique (effet de 

texture) sur la tendance à la déformation par maclage nous permet d'anticiper sur le 

comportement de la phase ferritique dans le duplex. 

En effet, la taille des grains dans les aciers ferritiques est très faible (entre l~m et 

30~m), ce qui rendra plus difficile le maclage. Rappelons que cette taille de grains est 

inférieure d'un facteur 10 à celle enregistrée sur l'acier purement ferritique en sens Travers, et 

que pour une taille de grains de 300~m, ce sens de prélèvement ne macle pas. 

L'analyse de la texture de la phase ferritique dans le duplex sera une obligation pour 

vérifier l'éventualité de la présence d'un axe de traction qui favorisera préférentiellement les 

systèmes de maclage par rapport aux systèmes de glissement. L'analyse des directions 

cristallographiques, enregistrées parallèlement à l'axe de traction, nous permettra de conclure 

sur l'éventualité de la déformation par maclage pour l'acier biphasé avant même d'aborder 

tout essai de fatigue ou de fatigue-corrosion. 
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CHAPITRE IV 

Comportement électrochimique de l'acier inoxydable austéno-ferritique 
de type Z3 CND 22 OS et de ses deux phases 
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Le but de ce présent chapitre est d'étudier le comportement électrochimique de l'acier 

austéno-ferritique et de chacune de ses phases dans un milieu NaCl 30g/l à pH = 6,5 aéré, 

afin de mettre en évidence et d'analyser les couplages qui peuvent exister au sein de cet 

alliage. La nature et l'importance de ces couplages seront plus spécifiquement comparés à 

ceux qui existent dans les aciers inoxydables austéno-ferritiques sans azote (1). 

Aussi, dans un premier temps, rappellerons nous les propriétés générales de 

résistance à la corrosion des alliages passivables, puis celles des aciers inoxydables biphasés. 

Nous insisterons plus particulièrement sur les propriétés de résistance à la corrosion localisée 

car elles sont importantes dans l'explication de la résistance à la fatigue-corrosion. 

Dans un second temps, nous analyserons nos résultats en mettant en avant les effets 

de couplage que nous avons constaté. Nous comparerons alors nos résultats avec ceux 

obtenus sur un alliage dépourvu d'azote. Nous nous intéresserons surtout au mode d'action de 

l'azote sur la résistance à la corrosion localisée afin d'expliquer la meilleure tenue à la piqûre 

de cet acier à l'azote par rapport à celui qui en est exempt. Nous tenterons de donner une 

explication de l'augmentation de cette résistance en comparant nos résultats avec ceux 

obtenus sur des aciers inoxydables austénitiques à l'azote. 

Nous concluerons, enfin, en discutant nos résultats dans l'optique des essais de 

fatigue-corrosion en milieu NaCl 30g/l à pH= 6,5. 



Chapitre IV : Comportement électrochimique ... - 118-

IV -1 : Propriétés de résistance à la corrosiOn des aciers inoxydables 
austéno-ferritig nes 

IV -1-1 : Généralités sur la corrosion aqueuse des alliages passivables 

La résistance à la corrosion des aciers inoxydables austéno-ferritiques est due, comme 

dans le cas des aciers austénitiques et ferritiques, à l'existence d'une couche passive 

superficielle dont les propriétés sont déterminées avant tout par la composition du métal 

sous-jacent. La composition, la nature, et les propriétés (notamment le pouvoir protecteur) de 

cette couche peuvent varier notablement en fonction du milieu corrosif et de l'acier étudié. Le 

pouvoir protecteur est essentiellement lié à la diminution de la vitesse de la dissolution 

anodique. La différence de composition entre les phases n et y des aciers austéno-ferritiques 

provoque l'existence de couplages galvaniques entre ces deux phases. La disposition et 

l'ampleur de ces couplages sont responsables de la tenue à l'amorçage des fissures de fatigue

corrosion [ 1] et de corrosion sous contrainte [2]. 

Dans le cas des aciers inoxydables, il est possible de décrire le comportement 

électrochimique par l'intermédiaire des courbes potentiocinétiques. La figure IV -1 suivante 

montre l'allure générale de ces courbes lors d'un essai aller-retour. 

Log Iii 
Domaine 
anodique 

1 1 
y y 

Eo Erp Potentiel 

fig. Io/-1 : Cour6e intensité potentie[: cas des matériau~passiva6Ces. 

TAJ : Potentie[ de corrosion 

'E'f{: Potentief de y-fade 

'Erp : Potentie[ de repassivation 

'Ep: Potentie[ de piqûres 
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Plusieurs domaines sont à considérer : 

- Si le potentiel E est inférieur à E0 , la réaction cathodique associée à la réaction de 

dissolution anodique est prépondérante à la surface du matériau. Cette réactiôn peut être 

différente suivant la composition chimique du milieu. Généralement, il s'agit de la réaction 

de réduction de l'oxygène (en milieu neutre): 

ou de l'hydrogène (en milieu acide) : 

2JT + 2 e- ~ H
2 

L'endommagement résultant en fatigue corrosion sera alors éventuellement relié à un 

effet de fragilisation par l'hydrogène de l'alliage étudié et de la localisation de cette décharge. 

Cet effet se superpose à celui qui résulte de la dissolution anodique, car la réaction de 

dissolution du métal existe toujours mais n'est plus prépondérante. 

-Si E est compris entre E0 et EFJ, l'acier inoxydable se trouve dans son état actif et est 

soumis à une dissolution anodique généralisée. Son comportement est semblable à celui des 

métaux non passivables. 

- Si E est compris entre EA et Erp. l'alliage est dans un domaine de passivité stable. 

Lors des essais de fatigue-corrosion, les mécanismes mis en jeu prennent en compte la . 
compétition entre les cinétiques de rupture du film (influence des paramètres mécaniques s : 

vitesse de déformation et ôep12 : amplitude de déformation plastique) et de reconstruction. 

Nous pouvons noter l'existence d'une limite de fatigue en milieu corrosif. 

- Si E est compris entre Erp et Ep (potentiel de piqûre), les piqûres peuvent s'amorcer 

mais aussi se repassiver. Il existe encore une limite de fatigue en milieu corrosif mais elle est 

inférieure à celle enregistrée dans le cas précédent. 

- Si E est supérieur à Ep, nous pouvons constater la formation en surface et la 

propagation en volume de piqûres de l'échantillon. Les piqûres sont alors les lieux privilégiés 

de l'amorçage des fissures par concentration de contraintes. Dans ce cas, la limite de fatigue 

observée à l'air disparaît. 
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Dans le cadre de nombreuses études sur la fatigue-corrosion d'aciers inoxydables, il a 

souvent été démontré que le type de corrosion mis en jeu lors des essais est un paramètre 

important pour comprendre et expliquer les modes d'amorçage des fissures. La résistance à la 

corrosion localisée (plus encore que la résistance à la corrosion généralisée) et la stabilité du 

film passif formé à la surface de l'alliage sont les points essentiels à étudier avant d'effectuer 

un essai de fatigue-corrosion. 

C'est pourquoi nous devons étudier plus en détaille comportement électrochimique de 

l'acier inoxydable UR 45N afin de mettre en évidence les avantages et inconvénients de 

l'utilisation de cette nuance dans un milieu NaCl 30g/l à pH = 6,5. Nous étudierons aussi le 

comportement de chacune des phases qui le constitue pour vérifier et quantifier l'existence de 

couplages galvaniques entre les phases de l'acier austéno-ferritique à l'azote. 

IV -1-2 : Mécanisme de corrosion des aciers inoxydables austéno-ferritiques 

Les aciers inoxydables austéno-ferritiques possèdent en général une tenue à la 

corrosion au moins égale, voire supérieure à celle d'aciers austénitiques comparables dans un 

grand nombre de milieux [3-4]. L'augmentation récente des teneurs en chrome et en 

molybdène de ces alliages a permis de confirmer cette meilleure tenue à la corrosion, mais 

c'est surtout l'azote qui, au point de vue de la corrosion localisée, semble présenter un réel 

avantage. 

En ce qui concerne la corrosion des alliages austénitiques, l'effet de l'azote est connu 

depuis des années mais n'a été exploité en tant que tel que depuis environ 10 ans. 

L'augmentation de la teneur en azote des aciers inoxydables biphasés leur confère une 

résistance à la piqûre très appréciable dans bon nombre de milieux. Mais si la localisation de 

l'azote dans la phase y de ces alliages est bien connue, le mécanisme qui régit son influence 

sur la tenue à la piqûration est encore mal cerné. 

Notre étude portera tout d'abord sur le comportement des alliages austéno-ferritiques 

vis-à-vis de la corrosion en milieu chloruré, en mettant en avant l'influence de l'azote sur les 

modes de corrosion. Puis, nous effectuerons l'étude potentiocinétique de notre alliage ainsi 

que des deux phases qui le composent, en mettant en avant les couplages présents. Enfin, afin 

de mieux comprendre les effets de l'azote sur la résistance à la corrosion localisée, nous 

mettrons au point un essai qui nous permettra de valider l'une ou l'autre des hypothèses 

émises pour rendre compte de l'influence de cet élément sur la formation et la propagation 

des piqûres. 
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IV -1-3: Corrosion généralisée 

Le terme de "corrosion généralisée " ne convient pas précisément pour les aciers 

austéno-ferritiques. En effet, de par la présence de deux phases de compositions différentes, 

la vitesse de dissolution n'est pas rigoureusement identique sur toute la surface. Dans des 

milieux chimiquement très agressifs, une corrosion sélective peut intervenir quand le métal 

se corrode à l'état actif. Dans ce cas, on note que la phase ferritique est moins noble que la 

phase austénitique [5-6]. Néanmoins, dans la plupart des domaines d'utilisation normaux de 

ces aciers (acides réducteurs ou peu oxydants), les vitesses de dissolution de l'une ou l'autre 

phase sont très peu différentes l'une de l'autre pour engendrer une corrosion sélective, bien 

que l'effet de couplage soit toujours présent. 

Il est communément considéré que l'azote n'influence pas la résistance à la corrosion 

généralisée des aciers inoxydables austénitiques et austéno-ferritiques. Mais, une étude 

effectuée par SAKAMOTO et coll. [7] sur des aciers austénitiques très alliés (23 à 25% de 

chrome, 7 à 14% de nickel, et 0,5 à 1,5% de molybdène) dans un milieu 5% H2S04 bouillant 

montre que la vitesse de corrosion décroît avec l'augmentation progressive du taux d'azote de 

0,1 à 0,38% (Fig. IV -2). Il a été montré que la présence d'une forte proportion de chrome et 

de molybdène, associée à la présence d'azote, favorisait la résistance des aciers inoxydables 

dans des milieux acides concentrés. 
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fÎfj. !'1/-2 : Vitesse tfe corrosion en fonction tfu tawc tf' azote en so[ution so[itfe [ 7]. 

Les diagrammes iso-corrosion réalisés dans divers milieux montrent l'avantage des 

aciers austéno-ferritiques par rapport aux aciers austénitiques du type AISI 316L. Dans les 

milieux acide sulfurique, hydrochlorique, phosphorique, ou dans un mélange à 50% d'acide 
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acétique et des taux variables d'acide formique, les acters inoxydables de type 22-05 

présentent une résistance à la corrosion toujours plus importante que les aciers austénitiques 

de type 316L (31. Aucun avantage de l'azote n'a pu être mis en évidence, car la composition 

chimique des autres éléments (notamment en chrome et molybdène) varie très fortement d'un 

alliage à l'autre. 

IV -1-4 : Corrosion localisée 

Les aciers austéno-ferritiques sont sensibles, pour certains, à la corrosion localisée par 

crevasses ou piqûres dans les milieux chlorurés. L'influence des éléments d'alliage sur ce 

type de corrosion a été étudiée (Tableau IV -1 ), mais il faut prendre en considération les 

coefficients de partition entre les deux phases pour rendre compte du phénomène. En effet, la 

concentration en éléments qui sont favorables à la résistance à la corrosion localisée (Cr et 

Mo) est moins importante dans la phase austénitique que dans la phase ferritique. Un moyen 

de rendre la phase austénitique aussi résistante à la corrosion localisée que la phase ferritique 

est d'ajouter un élément d'alliage qui soit fortement gammagène et provoque une résistance 

accrue à la piqûration. La solution consiste à allier les aciers austéno-ferritiques avec de 

fortes proportions d'azote [8-9-1 0]. Nous avons déjà montré au chapitre 1 que les aciers 

inoxydables peuvent être classés vis-à-vis de leur résistance à la piqûre par l'intermédiaire 

d'un Indice de Résistance à la Piqûre (relation empirique) qui permet de rendre compte des 

effets bénéfiques conjoints du chrome, du molybdène, et de l'azote sur le potentiel de piqûre. 

L'analyse des Températures Critique de Piqûration (T.C.P.) nous livre le même résultat. Sur 

la figure IV-3 suivante, nous pouvons voir que les aciers biphasés possèdent des T.C.P. plus 

élevées (SAF 2205 et SAF 2507) ou au moins équivalentes (SAF 2304) aux aciers 

austénitiques standards. 
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Eléments 
d'alliages 

c 

Cr 

Ni 

Mo 

Effet 

Négatif 

Positif 

Négatif 

Positif 

Raison 

Précipitations de carbures 
de chrome avec des zones 
appauvries. 
Stabilisation du film 
passif. 

Augmentation de la 

quantité de phase y 
sensible à la piqûre. 
Stabilisation du film de 
façon directe ou par 
enrichissement de la 
surface. 

Limitation pratique 

Addition limitée à 0,03% 
maxtmum. 

Limitation à 25 -28% en 
fonction du taux de Mo en 
raison du risque de 
précipitation de phases 
intermétalliques 
Doit être limité à l'obtention 
du taux optimal d'austénite. 

Limitation à 4-5% en raison 
du risque de précipitation de 
phases intermétalliques. 

·.·.·.·.·.·-N····-·.·.·.·. ·.·.·.·.·.·.·.··p~··-·.·.·.·.·. 'Aü. ·rrrent3ii:Gtïër····-·.·.·.·.·.·.·.·.·. ··Etl.v··o··t§.'%.·· ·.· ·m.les·:atf 1ëx··-·.·.· 

············~·····································•••:•••••········ .• iltllll1•••1ttlll1~1 Mn Négatif Précipitation de MnS et Maximum 2%, au delà risque 

s 

Si 

Cu 

w 

Fraction de 
phase a 

Précipités 

(u,x, ... ) 

Négatif 

Positif 

Variable 

Positif 

Positif 

Négatif, si elles 
sont présentes 

Négatif dans les 
milieux oxydants 

contenant des 
chlorures 

déstabilisation du film de précipitation . 
. passif. 
Précipitation de sulfures. 

Stabilisation du film 
passif. 

Effet négatif ou très 
légèrement positif. 

Probablement identique 
au Mo. 
Augmentation du taux de 
N, Cr, Mo dans la phase 

y. 
Précipités accompagnés 
de zones appauvries en 
Cret Mo. 
Précipités accompagnés 
de zones appauvries en 
Cr et Mo. 

0,003% si l'on veut une 
résistance à la piqûre 
maximale, sinon max. 0,02% 
Maximum 2% pour un effet 
sur la stabilité de structure et 
la solubilité de l'azote. 
2,5% Max., sinon problème 
lors du travail à chaud. Phase 
durcissante entre 300°C et 
500°C. 
Augmente la tendance à la 
précipitation. 
Une trop grande fraction 
augmente le risque de 
pré ci pi tati on dans la phase a. 
Eviter le maintien en 
température dans les zones 
critigues. 
La présence de nitrures a déjà 
été signalée sur d'anciennes 
nuances de duplex sans que 
cela ait une influence sur la 
tenue à la corrosion. 

rra6reau Io/-1 : Inj[uence de différents éféments d'aŒiage et de [a microstructure sur {a tenue 

à [a corrosion par piqûre et crevasse des aciers austénofemtiques [3]. 
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La résistance à la corrosion par piqûres en milieu chloruré dépend fortement de 

l'acidité et de la concentration du milieu et souvent de la teneur en oxygène dissous. La 

figure suivante montre la dépendance de la T.C.P. avec le pH pour un milieu NaCI 3% et à 

un potentiel élevé de +600 mV 1 E.C.S. L'analyse de la courbe de l'acier de typ-e SAF 2205 

montre que pour un milieu corrosif neutre (pH = 6,5) la température critique à laquelle 

apparaît la piqûre est environ de 55°C, soit largement au dessus de la température ambiante. 
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fi.g. Io/-4 : fJ'empératures Critiques de Piqûration déterminées en fonction du pJ--{ 

en mi{ieu :J{aC{ 3% à T- = +600 mo// T-.C.S. (surface po{ie au papier 600) [3]. 

Ces résultats montrent que les aciers inoxydables austéno-ferritiques présentent une 

bonne résistance à la corrosion localisée, surtout dans un milieu chloruré peu concentré et à 

pH neutre. L'addition d'azote en tant qu'élément d'alliage ne fait que confirmer cette 

résistance. Les aciers de la nuance SAF 2205 ou UR 45N présentent quant à eux un 

comportement identique à celui de l'acier inoxydable austénitique très allié de type 904L 

(20Cr 25Ni 4,5Mo 1,5Cu), notamment lors de tests similaires à l'ASTM G48. Mais le 

mécanisme qui explique cette influence de l'azote sur la résistance à la corrosion localisée 

n'est pas encore clairement établi. 

IV -2 : Résultats et Discussion 

IV -2-1 : Comportement électrochimique de l'UR 45N et de ces deux phases dans 

NaCI 30 g/1 à pH = 6,5 

Nous avons tracé les courbes potentiocinétiques de l'UR 45N et de ces deux phases 

prises séparément dans un milieu NaCI 30 g/1 à pH = 6,5, qui représente le milieu d'essai de 

fatigue-corrosion. Ces courbes ont été effectuées par l'intermédiaire d'un potentiostat de type 
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EGG model 273, piloté par l'intermédiaire d'un ordinateur et d'un programme mis au point et 

développé par EGG (Fig. IV -5). 
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Tig. Jo/-5 : Schéma de montage de [a cd{u{e éfectrocliimique et du potentiostat. 

L'échantillon est monté dans une cellule de corrosion, et relié au potentiostat par un 

montage à trois électrodes : 

-une électrode de travail. (l'échantillon à analyser) 

-une électrode de référence. (Électrode au Sulfate mercureux Saturé E.S.S. dont le 

potentiel est de+ 640 mV par rapport à l'électrode normale à hydrogène) 

-une contre-électrode (graphite : permettant d'enregistrer le courant et d'effectuer le 

bouclage du circuit électrique) 
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Les courbes électrochimiques i = f(E) sont alors enregistrées sur un ordinateur et 

éditées sur une imprimante. Les paramètres employés pour les tracés de ces fonctions sont les 

suivants : 

-vitesse de balayage du potentiel ("aller" et "retour"): 0,02 mV/s 

-Potentiel initial : -250 mY 1 Ecorr 

- Potentiel Vertex : + 1100 rn V 1 E ref 

- Potentiel final : Ecorr 

-Température: 25°C 

La vitesse de balayage a été choisie pour se rapprocher des conditions d'équilibre à la 

surface de l'alliage. Les échantillons sont polis depuis le papier 80 jusqu'au papier 1200. Une 

fois montés, les échantillons sont polarisés dans le domaine cathodique (-500 mY/ Ecorr, 15 

min), pour amoindrir le film passif à la surface, avant d'effectuer le balayage de potentiel. 

Nous avons ici Ecorr = Eo pour les alliages étudiés. 

La représentation schématique des courbes des trois alliages étudiés (3 essais 

minimum par courbe) est présentée ci -dessous (Fig. IV -6). 
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L'analyse de ces courbes montrent plusieurs points importants: 

1- gue l'adjonction d'azote n'influe pas sur la polarisation des couplages 

électrochimiques mis en jeu à potentiel libre. En effet, nous observons que le potentiel libre 

et le potentiel de corrosion de la phase ferritique sont inférieurs à ceux de la phase 

austénitique. Ce point est confirmé par des essais de couplage entre les deux phases qui ont 

montré l'existence de couplages galvaniques. Nous avons relié entre elles deux électrodes 

comportant chacune les phases de l'acier austéno-ferritique, une électrode de référence 

(E.S.S.) venant compléter les connexions au potentiostat. L'expérience se déroule alors en 

deux temps: dans un premier temps la phase ferritique de 1 'alliage sert de référence à la phase 

austénitique, puis dans dans un deuxième temps, nous inversons les deux électrodes. Entre 

les deux phases de l'expérience, les éprouvettes sont repolies au papier 1200 et séchées à 

l'alcool avant d'être replongées dans une nouvelle solution. Les résultats obtenus montrent 

que la phase ferritique est toujours cathodique par rapport à la phase austénitique. Cependant 

les courants enregistrés sont assez faibles (~i = 5.102 nA/cm2), ce qui témoigne d'une faible 

activité entre les deux surfaces. Le courant établi entre les deux aciers augmente avec le 

temps (en valeur absolue) ce qui montre bien le fait que la phase ferritique se dissout et que 

la phase austénitique est protégée cathodiquement. 

2- la couche passive de l'UR 45N est stable dans ce milieu. 

Nous avons confirmé ce point en effectuant une recherche du potentiel de 

dépassivation sur cet alliage, en acidifiant une solution d'eau distillée par H2SO+ et en 

maintenant un milieu tamponné. Les échantillons sont polis au papier 600, immergés dans la 

solution avec un maintien potentiostatique à -1400 mV/ESS pendant 5 min. puis l'expérience 

est lancée avec une vitesse de balayage de lOmV/min. Les résultats trouvés (5 mesures par 

pH) sont les suivants: 

pH 

2 3 4 5 7 9 

103 1 crit (~-tA/cm2) 21 ± 2 19± 3 8±2 11± 2 9±2 9±2 

E1cnt (mV/ESS) -610 ± 46 -630 ± 37 -330 ± 65 -518±33 -546 ± 17 -548 ± 28 

Nous pouvons remarquer que l'intensité critique augmente très fortement pour un pH 

qui se situe en dessous de 3. A pH = 7, l'intensité critique est la plus faible. La courbe ne 

présente pas de pic d'intensité, la passivité est stable. 

3- L'augmentation de courant enregistré sur la courbe correspond en fait à 

l'oxydation de l'eau à la surface de l'échantillon. Cette observation est corroborée par le fait 



Chapitre IV : Comportement électrochimique ... - 128-

que le tracé retour s'effectue sur la même courbe et que nous n'observons pas d'hystérésis 

comme cela est le cas pour la phase austénitique. Cet acier peut donc être considéré comme 

insensible à la piqûration dans les conditions potentiocinétiques employées. Durant ces essais 

(::::: 48 h) à 25°C, on ne note pas de formation de piqûres à la surface de l'échantillon 

(observation au microscope). 

Cette étude montre l'effet bénéfique de la structure biphasée et de l'azote sur le 

potentiel de piqûre, mais le mode d'action de l'azote reste encore mal connu. C'est pourquoi 

nous avons effectué une série d'essais de polarisation dans le domaine transpassif, de même 

qu'une analyse chimique de la solution afin de déterminer le mode d'action de l'azote sur la 

formation des piqûres. 

IV -2-2 : Mode d'action de l'azote sur la résistance à la piqûre 

Pour étudier le mode d'action de l'azote sur la résistance à la piqûre, nous avons 

polarisé au début du domaine transpassif un échantillon d'acier austéno-ferritique dans une 

solution de NaCl 30 g/1 à pH = 6,5. Le potentiel choisi est de +650mV/ESS. Cette 

polarisation doit permettre, selon la courbe potentiocinétique, d'obtenir une corrosion 

préférentielle par piqûre de la phase austénitique, la plus riche en azote. Nous avons effectué 

ces essais sous atmosphère d'argon afin d'éviter toute interférence de l'azote contenu dans 

l'air ambiant. Le dosage de la solution s'effectue de suite après l'essai et toujours sous argon, 

afin d'éviter la contamination de notre solution par l'azote de l'air. Ce dosage des espèces 

azotées est effectué de manière analytique par colorimétrie selon la norme NFT 90-012. Pour 

chaque essai, nous avons dosé les espèces azotées de type No3-, N02- et NH4+. Nous avons 

comparé les concentrations présentes à celles que nous aurions dû théoriquement obtenir par 

dissolution en tenant compte de la quantité de courant utilisée lors de ces essais. Le rapport 

entre le Nctissous et le Nthéorique est présenté dans le tableau suivant : 

Essai no 1 2 3 

Surface exposée (cm2) 0,56 0,56 0,56 

Courant moyen (mA) 6 5 5,5 

Durée du test en heures 121,75 72,00 101,85 

Perte de masse théorique en N : M en 1--lg 1004,5 495,0 770,3 

Masse deN récupéré sous forme de N03- 55,0 56,5 79,9 

m1 (~-tg pour 250 ml) 

Masse de N récupéré sous forme de NH4+ 658,2 232,3 412,4 

m2 {!_tg pour 250 ml) 

Rapport (mt +m2)/M en% 71 58,3 63,9 



Chapitre IV : ComJXmement électrochimique ... - 129-

Nous avons comparé ces résultats (calculés pour notre acter en fonction de sa 

composition) avec le diagramme de Pourbaix (potentiel-pH), pour vérifier l'accord entre les 

espèces déterminées par le dosage et leur stabilité thermodynamique. Les resultats des 

dosages des différentes espèces montrent que l'on retrouve une quantité importante de l'azote 

sous la forme d'ions ammoniums. Cette constatation n'est pas en accord avec la stabilité 

thermodynamique des espèces au vu du diagramme potentiel-pH (Fig. IV -7). En effet, selon 

ce diagramme, nous aurions dû trouver une grande quantité d'ions nitrites ou nitrates. 

L'explication réside sans doute en des considérations d'ordre cinétique, sachant que nous 
travaillons en milieu désaéré (atmosphère d'argon), la réaction NH; ~ NO; est 

probablement lente, et par conséquent, l'équilibre n'a pas été atteint pendant ces essais. 
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fig. IV- 7 : riJiagramme de Pour6ai~t: 

Le deuxième point est que nous retrouvons moms d'azote sous forme d'espèces 

azotées par rapport à ce qui était prévu par le calcul à partir de la quantité de courant échangé 

lors de la réaction. Deux questions se posent alors : l'azote atomique s'est-il recombiné pour 

former de l'azote moléculaire N2 qui s'est dégagé à la surface de l'échantillon? Existe-t-il un 
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enrichissement de la surface comme cela a pu être observé par d'autres auteurs? Nous n'avons 

pas pu effectuer de mesure de composition de couche in-situ, ce qui nous aurait permis 

d'avoir un élément de réponse supplémentaire. Des mesures complémentaires in-situ, soit par 

spectroscopie Müssbauer, soit par Refl.E.X.A.F.S. (Reflexion Extend X-Ray- Absorption 

Fine Structure) s'avèrent nécessaires pour connaître le mode exact d'influence de l'azote sur 

la résistance à la piqûration. 

Néanmoins, cette étude nous apporte une information qui est utile dans le cas de la 

fatigue-corrosion. En effet, en générant des ions ammoniums, l'azote contenu dans l'acier 

inoxydable permet au pH de fond de piqûres de ne pas évoluer. Il n'y a pas d'acidification, 

donc la réaction n'est pas auto-entretenue au point de vue cinétique. L'azote, dans ce sens, 

contribue à réduire la cinétique de propagation des piqûres. Le même phénomène se produit 

dans le cas de la fatigue corrosion où le fond de fissure, créé mécaniquement par intrusion

extrusion ou dissolution anodique dans les macles, devient lors du cyclage un milieu confiné 

où le pH peut baisser de façon très importante. L'azote, mis en solution lors de la dissolution 

anodique du métal mis à nu, peut alors augmenter ce pH et ainsi éviter une acidification 

locale en fond de fissure. Ce schéma des conditions locales en fond de fissures est représenté 

sur la figure IV -8 suivante. 

n+ Cl 
M 

M 

fig. FV-8 : Conditions wcafes en fond de fissures ou de piqûres dans {e cas 

des aciers inoi(!Jda6fes a{{iés à {'azote. 

Les réactions de fond de fissures seront alors les suivantes : 
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L'acidification progressive qui se produit lors de la réaction d'hydrolyse du chlorure 

de fer se trouve arrêtée par la mise en solution de l'azote sous forme d'ions ammoniums. Ces 

ions ammoniums sont stables lorsque le potentiel reste voisin du potentiel libre (et inférieur) 

mais se transforme en nitrates pour des potentiels plus élevés (voisins du potentiel de piqûre 

de notre acier). 

IV-3: Discussion sur l'influence de l'azote 

Actuellement, quatre hypothèses sont émises pour expliquer le comportement de 

l'azote vis-à-vis de la corrosion. Elles mettent en jeu divers composés azotés, soit alliés aux 

atomes métalliques, soit formés dans la solution corrosive. Chaque type de composé possède 

une action particulière sur la résistance à la corrosion par piqûre. La majorité de ces 

hypothèses ont été émises sur le comportement des aciers inoxydables austénitiques. Mais 

nous venons de montrer que dans le cas des aciers duplex, c'est la phase austénitique qui 

gouverne la sensibilité à la piqûre. Seuls, SRIRAM et TROMANS [11-12] ont étudié la 

sensibilité des aciers duplex à la piqûre en privilégiant l'influence de l'azote dans leur étude. 

IV-3-1: Diminution de l'acidité par formation d'ions ammoniums 

- Première hypothèse, l'azote passe en solution pendant la réaction anodique pour 

former des ions ammoniums avec l'hydrogène présent. Cette hypothèse a été émise pour la 

première fois par OSOZAWA et OKATO [13], suivis plus tard par JARGELIUS et 

WALLEN [14]. La formation des ions ammoniums avec les protons permet de réduire 

localement l'acidité. Une augmentation de la concentration en azote réalisée lors de la 

dissolution des aciers à forts taux d'azote augmente la chance de repassivation d'une piqûre. 

IV -3-2 : Ségrégation anodique de l'azote 

- La seconde hypothèse est que l'augmentation de la passivité avec le taux d'azote 

provient d'une ségrégation de l'azote à la surface du métal, due à une dissolution des autres 

éléments, ce qui laisse une surface enrichie en azote. Des considérations thermodynamiques 
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montrent qu'il est possible que l'azote sous forme moléculaire soit réduit en ammoniaque. Par 

contre, POURBAIX [15] a montré que la réaction était fortement irréversible pour l'azote 

sous forme atomique. Des considérations similaires peuvent s'appliquer à l'azote en solution 

solide, c'est à dire des considérations cinétiques qui retardent fortement la formation d'ions 

ammoniums à partir des alliages. Bien sûr, quand une piqûre se forme dans les alliages, les 

atomes d'azote doivent réagir pour produire un élément en accord avec la thermodynamique. 

Donc il n'est pas surprenant de constater la formation d'ions NH4 + dans l'environnement 

aqueux après la formation des piqûres. C'est le taux à partir duquel N réagit avec 

l'environnement et non la réduction de N qui compte pour expliquer l'influence bénéfique de 

1 'azote sur la résistance à la piqûre. 

En se basant sur les considérations précédentes, SRIRAM et TROMANS [11-12] ont 

proposé l'explication suivante : au stade initial de la piqûration des aciers alliés à l'azote, le 

métal de base est dissous préférentiellement, ceci étant dû à l'irréversibilité de la réduction de 

l'azote, d'où un enrichissement de la surface en atomes d'azote. Cet enrichissement provoque 

une réduction progressive des sites sur lesquels existait une dissolution anodique du métal. 

La diffusion en surface des atomes d'azote vers ces sites retarde la dissolution. Il est à noter 

que cet effet d'enrichissement de surface a été proposé par LU et coll. [ 16] et par NEWMAN 

[17] pour expliquer l'effet du molybdène sur la résistance à la piqûre des aciers inoxydables. 

CLA YTON et coll. [10] ont constaté l'évidence d'une ségrégation anodique de l'azote 

dans les aciers inoxydables austénitiques en milieu acide à 0.5 M H 2S04 désaéré. Ils ont 

également observé des phases nitrurées présentes dans le film, phases qui semblent résulter 

de la ségrégation anodique de l'azote suivant la formation du film passif initial. La formation 

de ces phases est gouvernée par l'environnement chimique local. La présence de NH3 dans le 

film passif suggère que le film passif initial résulte d'une réaction à l'état solide des phases 

nitrurées de surface avec l'environnement aqueux. 

IV -3-3 : Influence sur la formation de la couche passive 

- La troisième hypothèse est que l'azote est incorporé dans le film passif pour former 

une couche dense d'oxydes d'azote. Des résultats expérimentaux montrent que la couche 

protectrice est composée de nitrures de fer et de chrome près de la surface du métal, d'oxydes 

de fer et de chrome en liaison avec les nitrures au milieu de celle-ci et d'une structure externe 

plus classique en yFeOOH et Cr(OH)J.H20. 

Le rôle spécifique de l'azote dans l'augmentation de la stabilité du film passif a été 

souligné par de nombreux auteurs. Les résultats de l'étude en ESCA d'un acier inoxydable 
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type AISI 316 polarisé en domaine anodique ont montré qu'il y avait une absence d'azote et 

de molybdène dans le film passif [ 18]. Ils montrent aussi la présence d'un enrichissement en 

oxydes de chrome dans le film. Un écart de 4 eV du pic de l'azote a été constaté dans 

l'échantillon polarisé par rapport à celui qui ne l'était pas, ce qui indiquerait la p-résence de 

l'azote sous forme de composés. 

L'absence d'azote et de molybdène dans le film passif met en évidence la possibilité 

de coexistence de composés azotés avec le film passif riche en chrome. Mais il a été rapporté 

par une analyse en ESCA et AES, que les sites de piqûres révèlent un enrichissement 

surprenant en azote de l'interface métal-film et de la surface des piqûres. L'enrichissement en 

azote du substrat peut être utile lorsque le film est endommagé. En fait, l'enrichissement de 

surface à l'interface métal-film exposerait ainsi une surface inactive aux anions agressifs 

passant à travers le film passif lorsque celui-ci est instable. L'azote peut ensuite passer en 

solution sous forme des composés azotés. C'est donc après l'endommagement du film passif, 

c'est à dire durant la propagation des piqûres, que l'azote a un effet bénéfique sur la corrosion 

localisée. 

Par ailleurs, le déplacement du pic de l'azote indique la présence de composés azotés 

qm peuvent être des nitrites ou des nitrates. L'effet bénéfique de ces composés en tant 

qu'inhibiteurs est connu. Donc, la dissolution d'azote et la formation de composés inhibiteurs 

a été décrite comme suit [18] : 

(1) Durant l'amorçage des piqûres, la dissolution de l'azote enrichit l'interface 

métal/film en formant des ions NH4 + 

+ - + [N) + 4H + 3 e ---> NH4 

Cette réaction de réduction (cathodique) à l'intérieur de la surface des piqûres 

peut apparaître avec une vitesse plus grande que celle de l'hydrogène ou de l'oxygène. 

(2) NH.l + peut alors réagir suivant les différentes réactions suivantes pour former 

des composants ayant le pouvoir d'inhibiteurs: 

(a) 

(b) 

+ N~ +H20 + ---> NH40H + H 

N~OH +H20 
- + -

---> N02 + 7H + 6e 

N~+ 

+ -+ H20 ---> N03 + 2H + 2e 

- + -
+ 2H20 ---> N02 + 8H + 6e 
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(c) NH4+ 

La formation de NH.l + et de NH40H au stade initial de la piqûre- peut aider 

immédiatemment à la repassivation de la surface piquée par un accroissement localisé du pH 

de la solution à l'intérieur des piqûres. Mais plus tard, seuls des composés plus stables dans le 

domaine de potentiels relatifs à Erp et Ep, comme les nitrates, peuvent concourir à la 

stabilisation du film. 

IV -3-4: Formation d'inhibiteurs de corrosion 

-La quatrième hypothèse, quant à elle, met en jeu l'azote sous forme de nitrites et 

nitrates connus pour leurs actions en tant qu'inhibiteurs de corrosion [19-20]. Elle peut être 

reliée à l'hypothèse précédente pour en expliquer la dernière partie. 

IV -3-5 : Conclusion 

La variété des hypothèses émises montre que le mécanisme précis de l'influence de 

l'azote sur la résistance à la corrosion localisée par piqûres est un problème complexe. 

Néanmoins, nous pouvons affirmer que la protection apportée par l'azote passe par la 

formation de composés azotés tels que N~ + ou N03 -, à partir de la solution solide. Cette 

formation peut être ou non précédée par un enrichissement du substrat en azote, et aidée par 

l'existence d'un pré-film passif riche en composés nitrurés. Ce pré-film serait dû à la grande 

affinité du chrome et du molybdène pour l'azote. 

L'azote est un élément qui influe de manière très importante sur l'augmentation du 

potentiel de piqûre. Mais son mode d'action exact est encore mal connu. La formation des 

composés azotés à l'intérieur du film passif, ou la ségrégation anodique d'azote à la surface 

au cours de la dissolution du métal permettent d'inhiber la formation ou la propagation des 

piqûres. Lors d'essais de fatigue corrosion, les fissures responsables de la rupture prématurée 

de l'éprouvette s'amorcent préférentiellement à partir des piqûres (lieu de concentration de 

contraintes). L'effet bénéfique de l'azote sur le comportement des aciers inoxydables soumis 

à une corrosion localisée sera donc aussi bénéfique pour les essais de fatigue corrosion. Plus 

les piqûres seront difficiles à amorcer et plus les fissures s'amorceront et se propageront 

tardivement par rapport aux aciers exempts d'azote. Les caractéristiques de ces aciers en 

fatigue-corrosion devraient donc se rapprocher du comportement mécanique enregistré lors 

d'essais de fatigue oligocyclique à l'air. 
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IV -4 : Conclusion 

Nous avons étudié le comportement électrochimique de l'acier austéno-ferritique de 

type Z3 CND 22 05 et de ses deux phases u et y, dans le but de déterminer la nature des 

couplages électrochimiques qui sont mis en jeu lors des essais de fatigue-corrosion. Les 

résultats sont les suivants : 

1 )- La couche passive formée à la surface de l'acier duplex est stable dans les 

conditions de cinétique employées. Cet acier u/y n'est alors pas sensible à la corrosion par 

piqûre, ce qui sera bénéfique à la durée de vie de fatigue-corrosion (par rapport aux aciers 

sensibles à la formation de piqûres). 

2)- Les couplages électrochimiques mis en jeu entre les deux phases de l'acier sont 

identiques à ceux qui furent enregistrés pour l'acier duplex sans azote et mis en évidence par 

J.M. LARDON, i.e. que la phase ferritique est toujours cathodique par rapport à la phase 

austénitique. Néanmoins, l'intensité observé de ces couplages électrochimiques est assez 

faible puisqu'ils se traduisent par des courants de l'ordre d'une centaine de nA/cm2. 

3)- Nous avons déterminé que lorsqu'une dissolution localisée peut se produire sur cet 

acier, l'azote passe alors en solution sous forme de composés azotés de type Nf4+, ce qui 

empêche une acidification localisée en fond de fissure et, par conséquent, un amorçage 

prématuré des fissures de fatigue-corrosion. 

L'ensemble des résultats nous montre que cet acier o./y se comporte bien dans le 

milieu d'étude de fatigue-corrosion que nous avons choisi(NaCl 30g/l, pH = 6,5, T = 25°C, 

aéré). La stabilité de sa couche passive, les couplages électrochimiques, et l'action ponctuelle 

de l'azote permettent d'espérer une moindre sensibilité de l'alliage biphasé à l'amorçage des 

fissures de fatigue-corrosion. 
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CHAPITRE V 

Mécanismes de déformation en fatigue et en fatigue-corrosion 
d'un acier inoxydable austéno-ferritique de type Z3 CND 22 OS 
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Nous étudierons plus particulièrement dans ce chapitre les mécanismes qui régissent 

la fissuration des aciers austéno-ferritiques. L'effet des couplages mécaniques et 

électrochimiques sur la fissuration sera plus particulièrement étudié, en tenant compte des 

résultats que nous avons trouvé aux chapitres précédents sur les phases a et 'Y constituant cet 

alliage. 

Nous présenterons dans un premier temps les conditions et la méthodologie 

expérimentale employées. Nous étudierons la structure de l'alliage et surtout sa texture, tant 

cristallographique que morphologique. 

Dans un second temps, nous étudierons le comportement de notre alliage en fatigue et 

comparerons les résultats avec ceux obtenus pour des aciers duplex contenant une plus forte 

proportion d'azote. Nous en tirerons des conclusions sur l'influence de l'azote sur le couplage 

mécanique qui existe entre les deux phases au sein de l'alliage biphasé. 

Enfin, nous étudierons le comportement de notre alliage en fatigue corrosion sous 

différentes conditions électrochimiques (potentiel libre et potentiel cathodique). Nous 

comparerons les résultats avec ceux trouvés à l'air, et déterminerons le mode de fissuration 

de notre alliage en fonction des conditions imposées. Nous ferons, en conclusion, une 

modélisation du comportement de cet alliage en nous rapprochant des études effectuées sur 

les deux phases prises séparément. 
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V -1 : Méthode expérimentale 

V -1-1 : Caractéristiques mécaniques de l'UR 45N 

La nuance étudiée est du type Z3 CND 22 05, les éprouvettes sont usinées dans une 

tôle issue d'une coulée industrielle. La composition chimique de cet alliage est la suivante : 

c Cr Ni Mo .. ::::.:.:•:·:;JO: ".; .•.. s p Si Mn Cu 
. :~,;:;~,.: .. :>.·::.<.=·"'-'-·~·""'.} 

UR45N 0,02 21,8 5,68 2,77 ::aa:~2:: 0,001 0,02 0,442 1,68 0,075 

L'acier a été livré à l'état hypertrempé à partir d'une température de 1040°C, 

hypertrempe industrielle réalisée sur tôle à raison de 1min/mm. Cette hypertrempe a été 

déterminée en vue de réaliser un équilibre 50/50 entre la structure austénitique et la structure 

ferritique. La structure (Fig. V-1) présente une forte texture de laminage issue du mode 

d'élaboration et contient des proportions à peu près équivalentes de ferrite et d'austénite (45% 

a et 55%"/). 

'Ei!J. o/-1 : Mise en évidence tfe [a structure de t acier austénojerritïque 
et tfe [a tqture 11Wrpfwfogi.que tfe faminage. 

Nous observons, sur cette micrographie optique (attaque MURAKAMI), la structure 

de l'alliage biphasé. Les plages blanches représentent la phase austénitique et les plages 
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brunes la structure ferritique. La structure fine de l'alliage montre une symbiose quasiment 

parfaite entre les deux phases. Elles sont réparties en volume et les plages d'une même phase 

semblent constituer un réseau continu. La texture morphologique est issu du laminage que la 

tôle a subi. Nous observons des plages allongées dans le sens de laminage (sens Long), ainsi 

que dans le sens Travers-Long. La largeur de ces phases est de l'ordre d'un à deux grains, soit 

10 à 30 J.Lm dans le sens Long, alors que pour le sens Travers-Long la largeur de ces plages 

est plus importante ( 40 à 50 J.Lm). Par contre, dans le sens travers court, les phases sont plus 

fines et plus réparties, la largeur des bandes est de l'ordre d'un grain (10 J.lil1 env.). 

Les caractéristiques mécaniques de cet acier enregistrées sur les deux sens de 

prélèvement des éprouvettes sont les suivantes : 

Reo2% Rm A% 

SensLongL 516MPa 723 MPa 32% 

Sens Travers-Long T 495MPa 707 MPa 30% 

Nous remarquons que les deux sens de prélèvement possèdent des caractéristiques 

mécaniques proches. La dureté de chacune des phases composant cet alliage a aussi été 

analysée, en se basant sur le sens travers court. En effet, c'est pour ce sens de prélèvement 

que l'on peut être certain que le pénétrateur ne rencontrera pas une autre phase lors de la prise 

de l'empreinte et ainsi fausser le résultat en donnant une valeur moyenne sur deux grains de 

phases différentes. Pour un essai de microdureté Vickers à 50g, les résultats sont les suivants: 

da =275 HV dy= 265 HV 

L'analyse en dureté HV 30 donne : dafy=255 HV 

La valeur de la microdureté enregistrée sur la phase ferritique est sensiblement plus 

importante que celle enregistrée sur l'échantillon de ferrite synthétique (255 HV cf §III-3-1-

2). La raison principale de cet écart est une taille de grains différente entre les deux 

échantillons. En effet, la taille des grains n'est que de 30J.Lm pour l'acier austéno-ferritique, 

alors qu'elle atteint 300J.Lm dans l'acier purement ferritique. 

V-1-2: Conditions expérimentales 

Nous avons effectué des essais à trois niveaux de déformation, pour les deux sens de 

prélèvement, Long (L) et Travers-Long (T). Ces essais ont eu lieu sur une machine 

servomécanique INSTRON 1361 d'une capacité totale de 50kN, pilotée en déformation 
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totale, à une vitesse de déformation égale à 1Q-2s-l. Nous avons choisi cette vitesse car elle 

permettra d'intensifier l'action de la corrosion lors des essais de fatigue-corrosion. La figure 

V-2 suivante représente le schéma des éprouvettes de fatigue employées. 

<1>6 ~ 
, 

r=13~ 1 

~ \.. 

"' ,. 

<1>16 

- "' ..... ,. 
Ml6•1 ,5 

1 

)~ )~ 

,~ 
21 
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10 7 2 
10 

~ 1 5 ~~ 

f{g. o/-2 : 'Éprouvettes de fatigue de facier ÏTW7(Jjlfa6fe austéTUJjerritüjue. 

Les éprouvettes sont polies mécaniquement jusqu'au papier 1200, puis 

électrolytiquement dans les conditions suivantes : 

- Acide acétique glacial 90% 

- Acide orthophosphorique 10% 

- Tension : 27V pendant 2 min. 

Elles subissent ensuite un rinçage à l'acétone, puis sont séchées à l'alcool avant d'être 

installées entre les mors de la machine de fatigue. Pour les essais de fatigue corrosion, nous 

protégeons au préalable les parties qui ne doivent pas être exposées au milieu corrosif, par 

une résine de type M-Coat A de la société Vishay Micromesures. Cette résine polyuréthanne 

est inerte chimiquement vis-à-vis du milieu et sèche en 24 heures. Les éprouvettes sont alors 

montées entre deux mors de fatigue précédemment alignés. 

La vitesse de déformation est indexée sur un capteur à lames de longueur de base 

1 Omm et de 1% de capacité maximale de déformation. Ce capteur est posé délicatement sur 

la surface utile de l'éprouvette et est maintenu par deux élastiques pendant que l'on colle les 

couteaux sur la surface. Cette méthode permet d'éviter l'indentation de la surface utile de 
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l'éprouvette - cause de concentration de contraintes locales qui pourraient occasionner une 

rupture prématurée. La colle est composée d'une résine et d'un durcisseur. Elle sert 

notamment à coller des jauges de déformation sur les structures en service et permet une 

bonne adhésion des lames de couteaux, même pour de fortes déformations plastiques. Le 

temps de séchage est d'environ 30 min. L'essai est lancé après retrait des élastiques. 

Barre d'amarrage supérieure 

Contre-écrou 

Noix de serrage 

Barre d'amarrage inférieure 

Ruban chauffant 

Métal de Wood 

f(g. o/-3: Montage tfes éprouvettes tfe fatigue tfe tv_!!( 45~ 

Pour les essais de fatigue corrosion, nous installons l'éprouvette dans une cellule en 

téflon, munie d'un dispositif à trois électrodes reliées à un potentiostat EGG model 273, 
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piloté par ordinateur, afin de suivre l'évolution des paramètres électrochimiques en cours 

d'essais ou de pouvoir imposer un potentiel. Le contrôle de la déformation et de la vitesse de 

déformation se fait alors par l'intermédiaire d'un capteur situé sur des barres de renvoi à 

l'extérieur de la cellule (Fig. V-4). Ce capteur a été étalonné précédemment par un autre 

capteur à lames qui est situé sur l'éprouvette. Ainsi, nous pouvons conserver la même 

déformation appliquée sur la partie utile de l'éprouvette. On injecte ensuite la solution 

corrosive par un orifice situé en dessous de la cellule; elle s'évacuera en cours d'essai par un 

trop plein. Nous avons utilisé environ 5 1 de solution par essai avec retour du trop plein dans 

la solution initiale, le pH et l'oxygénation de la solution sont ainsi maintenus constants 

pendant toute la durée de l'expérience. 

Entrée du milieu corrosif 

fig. o/-4 : :Montage des éprouvettes en fatigue corrosion : 
position du capteur sur fes 6arres de renvoi. 
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Le schéma du montage et des instruments de mesure servant à collecter toutes les 

informations qui seront interprétées lors d'un essai de fatigue corrosion est représenté sur la 

figure pécédente. Nous y trouvons un potentiostat associé à un micro-ordinateur qui permet 

de suivre les paramètres électrochimiques en cours d'essai, et le système de pilotage de la 

machine de fatigue qui permet de contrôler l'évolution des paramètres mécaniques (boucles 

contrainte-déformation et évolution de la contrainte en fonction du nombre de cycles). 

Nous avons effectué les essais à trois niveaux de déformation. A chacun de ceux ci, le 

niveau de déformation plastique est calculé, et les courbes de consolidation cyclique 

enregistrées. La déformation plastique est calculée à chaque cycle et il n'a pas été noté de 

variation de cette déformation plastique durant toute la durée des essais. Nous analyserons le 

comportement de l'acier austéno-ferritique en tenant compte de la déformation appliquée. 

V -2 : Essais de fatigue oligocyclique 

Nous avons étudié au préalable le comportement en fatigue oligocyclique des deux 

sens de prélèvement de l'acier inoxydable de type UR 45N, afin de déterminer le(s) 

couplage(s) mécanique(s) qui existe(nt) au sein de notre alliage biphasé. Nous comparerons 

ces résultats avec ceux obtenus sur l'UR 50 et conclurons sur l'effet de l'azote sur le mode 

d'amorçage des fissures de fatigue. 

V-2-1 :Comparaison des deux sens de prélèvement. 

Les résultats des essais effectués sur les éprouvettes prélevées dans le sens Long L et 

Travers-long T d'une tôle d'acier UR 45N montrent que les courbes de MANSON-COFFIN 

suivent une évolution parallèle (Fig. V -5) (Chaque point est représentatif de deux essais au 

minimum). 

Les courbes de MANSON-COFFIN de l'acier duplex à l'azote (UR 45N) présentent 

une différence importante avec celles de l'acier sans azote (UR 50). 'En effet, nous constatons 

qu'il n'existe pas de rupture dans les courbes de l'UR 45N, alors que cela avait été constaté 

pour les courbes de l'UR 50. Dans la gamme de déformation plastique étudiée, les aciers 

duplex à l'azote ne présentent pas le même comportement macroscopique que les aciers sans 

azote, c'est à dire que l'on ne peut pas clairement distinguer l'influence de l'une ou l'autre 

phase en fonction du niveau de déformation plastique appliqué. Ce comportement 

macroscopique différent entre les deux aciers est dû à une participation plus importante de la 

phase austénitique à la déformation globale de l'alliage. L'azote, concentré dans la phase y, 

permet un glissement plan dans cette phase et augmente sa dureté au niveau de celle de la 

phase ferritique. La phase 'Y se déforme plastiquement à peu près au même niveau que la 
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phase a et ainsi participe avec cette dernière à la déformation plastique à tous les niveaux. 

Nous n'avons plus, à faible déformation plastique, de comportement tranché de la phase y 

comme cela avait été constaté pour l'UR 50. 

Les équations des courbes de MANSON-COFFIN pour les deux sens de prélèvement 

sont les suivantes : 

Orientation L : 

Orientation T : 

LlE 12 
1 ,OOE-02 p 

1,00E-03 

l,OOE-04 

100 

LlEp12 = 0,37 Nr -0,61 

LlEpt2 = 0,34 Nr -0,63 

0 

0 Z3 CND2205 

Orientation T 

0 Z3 CND2205 

Orientation L 

• UR50 

1000 10000 

0 0 • 

100000 1000000 

Nombre de cycles 

1ffl· o/-5: Cour6es ae %.913{SOgtfCO!PJI9\Lpour fes sens ae 
préfèvement .Long et 7'ravers-fong ae f'll!l( 459i 

Nous constatons que les éprouvettes d'orientation T possèdent une durée de vie 

réduite d'un facteur 1,3 par rapport aux durées de vies enregistrées pour les éprouvettes L. Du 

point de vue de la fatigue, il se confirme qu'une orientation des fibres dans le sens de traction 

permet un allongement de la durée de vie, mais le comportement global de l'acier austéno

ferritique ne varie pas fondamentalement en fonction de l'orientation choisie. 

La valeur des coefficients des courbes de MANSON-COFFIN diffère de ceux trouvés 

pour des aciers comprenant un plus fort taux d'azote. SEDDOUKI [1], dans une étude de 

fatigue sur des aciers duplex de type UR 45N à différents taux d'azote (0,11 et 0,18%), 
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trouve que le coefficient directeur de la droite de MANSON-COFFIN est, dans le premier 

cas de AEp12 = 0, 10 N r -0,38 et dans le second AEpt2 = 0,43 Nr -0,55. Le comportement de ces 

aciers diffère selon la déformation appliquée et surtout en fonction du taux d'azote. La teneur 

en azote de la nuance que nous avons utilisé est de 0,132% soit intermédiaire entre les deux 

nuances précédemment citées. Le comportement de cette nuance est intermédiaire entre les 

aciers duplex sans azote, résultat similiaire à celui décrit par J.M. LARDON [2] (deux 

pentes), et ceux qui sont les plus alliés, décrits par SEDDOUKI (une seule pente) et VOGT et 

coll. [3] (à nouveau deux pentes). Nous comparerons les sites d'amorçages de fissures avec 

les nuances étudiées par ces auteurs (les autres éléments d'alliages étant égaux par ailleurs), 

la gamme d'azote allant de 0,11% [1] à 0,6% [3]. 

V -2-2 : Comportement mécanique en fonction du niveau de déformation 

L'analyse des courbes a-N (Fig. V-6) montre que cet acier présente un phénomène de 

durcissement pendant environ 10 cycles, puis un adoucissement jusqu'à la rupture. Ce 

phénomène est présent quel que soit le niveau de déformation imposé et est identique au 

phénomène observé pour les aciers inoxydables austénitiques (à tous les niveaux de 

déformation), ainsi que les aciers austéno-ferritiques sans azote qui présentent le même type 

de comportement à bas niveau de déformation. Pour les aciers inoxydables biphasés qui 

contiennent une proportion plus importante d'azote("" 0,6%), le phénomène de durcissement

adoucissement s'apparente plus à un simple phénomène d'adoucissement (le durcissement ne 

concerne que les deux premiers cycles), et le comportement mécanique global est 

profondément modifié. 
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7}g. 'll-6: Courbes a-9'-len fonction du niveau tfe déformation appfiqué (orientation .L). 

La présence de ce durcissement-adoucissement à haut niveau de déformation est un 

fait nouveau en ce qui concerne les aciers austéno-ferritiques. La présence d'azote et 

l'augmentation de dureté qui en découle pour la phase y des alliages biphasés, permet à celle

ci de participer plus activement à la déformation de l'alliage. Cette participation plus active 

de la phase austénitique se traduit par un comportement globalement austénitique à tous les 

niveaux de déformation. Mais cela ne veut pas dire que la phase a n'est pas déformée; elle 

participe à la déformation mais n'impose plus son comportement à celui de l'alliage comme 

cela était le cas pour le duplex sans azote à haut niveau de déformation. Pour une teneur en 

azote de 0,15% (VOGT et coll.) ou de 0,18% (SEDDOUKI) le phénomène de durcissement

adoucissement est toujours présent, mais les explications sur les sites d'amorçages des 

fissures diffèrent suivant les auteurs. Dans le cas de l'acier duplex à 0,15% N, les auteurs 

montrent que l'amorçage se produit dans la phase austénitique à tous les niveaux de 

déformation malgré une dureté équivalente entre les deux phases. Dans le second cas (0,18% 

N) l'amorçage se produit dans la phase ferritique à bas niveau de déformation et à haut 

niveau de déformation les deux phases accommodent ensemble la déformation plastique, ce 

qui augmente la durée de vie de l'alliage (par rapport à un alliage sans azote) car la phase 

austénitique à l'azote présente une déformation plus homogène. 

L'allure des courbes cr-N ne varie pas avec l'orientation des éprouvettes (Fig. V-7). 

Quelle qu'ait été la déformation appliquée, la contrainte maximale en traction et son 

évolution entre les deux orientations L et T restent quasiment identiques. La différence en 
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terme de durée de vie est sensible et s'explique au niveau de la propagation des fissures de 

fatigue comme nous le verrons plus loin. 

Contrainte (MPa) 

800 

700 
Cl 0 OCI~ 

600 

500 

• Orientation L 

400 D Orientation T 

300 

10 

• 

100 1000 10000 

Nombre de cycles 

fig. o/-7: Comparaison des orientations L et fJ' sur fa[[ure des cour6es cr -9{_ 
{llêp/2 = 4.1o-3, ê = lo-2 s-1 ). 

Les aciers avec et sans azote se comportent de manière identique à faible niveau de 

déformation. Nous observons une durée de vie quasiment identique, avec un amorçage des 

fissures dans la phase austénitique. La contrainte à mi-durée de vie est cependant supérieure 

de 40 MPa pour l'UR 45N par rapport à l'UR 50. Globalement nous pouvons donc dire, que 

l'acier avec azote possède un meilleur comportement vis-à-vis de la fatigue aux faibles 

déformations plastiques. 

En ce qui concerne les déformations plus importantes, nous avons montré que la 

phase austénitique participait de façon notable à la déformation globale de l'UR 45N. Nous 

constatons de plus que la durée de vie de l'UR 45N est plus importante que celle enregistrée 

pour l'UR 50. Nous pouvons ajouter que la contrainte enregistrée à la moitié de la durée de 

vie des éprouvettes est plus importante pour l'UR 45N que pour l'UR 50. Nous pouvons donc 

conclure que l'UR 45N présente aux fortes déformations un meilleur comportement que son 

homologue sans azote. 
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Du point de vue macroscopique, l'acier duplex allié à l'azote présente donc un 

avantage sur son homologue sans azote, quel que soit le niveau de déformation, surtout au 

niveau de la contrainte maximale admissible. 

V-2-3 :Étude de l'amorçage et de la propagation des fissures de fatigue 

Nous avons étudié l'amorçage et la propagation des fissures de fatigue par 

microscopie électronique à balayage (PHILIPS SEM 505 et 525). Le système E.D.A.X., 

couplé au PHILIPS SEM 525 nous permettra de doser les éléments Cr, Mo, et Ni dans 

chacun des grains afin de déterminer sa structure (a ou y). Pour chaque niveau de 

déformation nous avons observé la localisation des amorces de fissures et nous pouvons 

affirmer que : 

- A faible niveau de déformation plastique, les fissures s'amorcent dans les bandes 

intenses de glissement de la phase austénitique, la phase ferritique n'étant pratiquement pas 

déformée (Fig. V-8). 

f!f..g. o/-8 : J!vrwrçage aes fissures à fai6fe niveau ae aéjonnation 
{l::.fp/2 = 5.1fF4, E = 1(}2sl). 

- A haut niveau de déformation, les deux phases sont déformées plastiquement, et 

l'amorçage a lieu à la fois de manière intergranulaire et transgranulaire clans les deux phases. 

Nous notons néanmoins que la phase austénitique est plus déformée que la phase ferritique 

(Fig. V -9). Cette déformation plastique des deux phases de l'alliage ne s'accompagne pas d'un 

maclage à l'intérieur de la phase ferritique. Les traces de glissement observées clans la phase 
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ferritique sont représentatives d'un comportement "basse température". Aucune trace de 

maclage macroscopique n'a été décelée sur les premiers cycles (quelle que soit l'orientation) 

et aucune trace de maclage au niveau microscopique n'a non plus été observée. Ce point 

confirme les déductions que nous avions pu faire sur la sensibilité au maclage de la phase 

ferritique à l'azote au chapitre III. Dans le cas de l'acier austéno-ferritique, une taille de 

grains de 10 à 30 Jlm et une texture d'origine cristallographique ( < ll 0> dans la direction de 

traction L ou T) nous permet de conclure que la déformation ne se fera pas par maclage, 

malgré un comportement "basse température". La phase ferri tique se déforme par glissement 

de type "pencil glide". 

rtg. o/-9 : !ilffWrçage des fissures à fîaut niveau de déjOJmation 
{!::.Ep/2 = 4.1G-3, E = 1G-2s-1). 

Ces observations microfractographiques confirment les observations macroscopiques 

effectuées sur les courbes a-N. La phase austénitique prend, dans le cas des aciers à l'azote, 

une part active à la déformation plastique à tous les niveaux de déformation. La localisation 

de l'amorçage des tïssures dans la phase austénitique à tous les niveaux de déformation est 

une nouveauté pour les aciers austéno-ferritiques. Un résultat analogue a été trouvé par 

VOGT et coll. pour une nuance de type Z3 CND 22 05 alliée à 0,18% d'azote, alors que pour 

des nuances plus faiblement alliée (0,11 et 0,15%), SEDDOUKI a montré que l'amorçage se 

faisait principalement dans la phase ferritique à faible niveau de déformation (!::.Et:::; 1,4%) et 

dans les deux phases à plus haut niveau de déformation (!::.Et 2:. 1,4% ). Cette comparaison 
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avec d'autres nuances à l'azote montre que la zone de pourcentage d'élément d'alliage qui est 

étudiée (0, 11% :::; %N :::; 0,18%) est critique car la dureté des deux phases est équivalente, et 

que selon le mode d'élaboration cela peut conduire à deux comportements radicalement 

différents au niveau des sites d'amorçage des fissures de l'alliage biphasé. Par contre, le 

comportement "très austénitique" d'une nuance à 0,6% N ne peut être discuté[3]. La 

propagation des fissures s'effectuant dans ce cas par clivage de la phase y et microstries dans 

la phase a. 

En ce qui concerne la propagation des fissures, nous pouvons observer sur la figure 

V-10 suivante, d'une part la présence de stries de fatigue sur tout le faciès et d'autre part, la 

présence de nombreuses fissures interphases que nous appellerons fissures secondaires. 

L'existence de ces fissures témoigne de la difficulté de franchissement que représente le joint 

de phase lors de la fissuration par fatigue. Nous remarquons aussi la présence de fissures à 

l'intérieur de la même phase, sans qu'il soit possible de déterminer si elle se produit aux 

joints de grains ou de manière transgranulaire. 

1}B. o/-10: Propagation de fissures tfe fatigue (l:l.êp!2 = lQ-3, Orientation 7). 

La présence de fissures secondaires, et la différence de durée de vie entre les deux 

orientations (réduction d'un facteur 1,3) nous ont fait étudier l'influence de la texture 

morphologique sur le front de propagation de la fissure principale. Pour cela nous avons 
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étudié le nombre d'intersections de joints de phase rencontrés par la fissure lors de sa 

progression. Les résultats sont indiqués dans le tableau suivant : 

Nombre de joints a/y par unité de longueur 

Orientation L 180/mm 

Orientation T 130/ mm 

Entre les deux orientations, le nombre de joints de phases rencontrés diffère d'un 

facteur 1,3. L'écart entre le nombre de joints rencontrés pour les deux orientations est le 

même que celui constaté au niveau des durées de vie. Ceci va dans le sens de la différence 

constatée au niveau de la durée de vie qui est essentiellement due à une différence au niveau 

de la propagation des fissures. La texture morphologique joue donc un rôle dans les 

mécanismes de fissuration par fatigue des aciers duplex avec azote. L'amorçage des fissures 

étant identique pour les deux orientations, c'est dans la phase de propagation que se crée la 

différence (nous en reparlerons en fatigue-corrosion). 

V -2-4 : Conclusion : Effet de l'azote 

Nous avons étudié le comportement en fatigue oligocyclique d'un acier inoxydable 

austéno-ferritique allié à 0,132% d'azote. Nous avons pu mettre en évidence différents 

résultats: 

-1) La résistance à la fatigue du duplex à l'azote est plus importante que celle de son 

homologue sans azote. La participation plus importante de la phase austénitique (glissement 

plan favorisé par l'azote) à la déformation globale de l'alliage à tous les niveaux de 

déformation joue un rôle dans les mécanismes d'amorçage des fissures. Malgré cette 

participation, l'examen de la surface de l'éprouvette en microscopie électronique, nous 

permet de montrer que c'est la phase a. qui fissure en premier à haut niveau de déformation et 

que c'est la phase y qui fissure à bas niveau. Ce comportement reste similaire à celui des 

aciers duplex sans azote. 

-2) La phase ferritique ne se déforme pas par maclage, mais elle possède encore un 

comportement "basse température". Ce point avait été prévu par l'étude sur la phase ferritique 

seule (§ chap III), et par une analyse de la texture cristallographique réalisée sur la phase a. 

dans l'acier austéno-ferritique. 

-3) Pendant la propagation des fissures, les joints de phases constituent des obstacles 

très importants à la fissuration. La différence de densité de joints de phases a/y entre les deux 
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orientations Let T permettent d'expliquer l'écart constaté au niveau de la durée de vie des 

éprouvettes. L'existence d'une texture morphologique influe sur les durées de vies en fatigue 

mais pas sur les mécanismes d'amorçage. 

L'acier austéno-ferritique à 0,132% N que nous avons testé en fatigue présente un 

comportement intermédiaire entre la nuance à 0,007% Net celle qui contient 0,6% N. Ce 

résultat n'est pas étonnant. Par contre, elle se différencie du comportement de certains aciers 

duplex de composition chimique équivalente qui comprennent une teneur en azote 

comparable (entre 0,11% et 0,18%). D'après nos résultats, le comportement de cet acier se 

rapproche de celui de l'acier biphasé à 0,18% N. Nous mettrons à part les résultats obtenus 

sur les aciers à 0,11% et 0,15% N pour lesquels l'auteur a conclu que la phase ferritique 

"pilote" la déformation globale de l'acier. Nous pouvons conclure de cette comparaison que 

des teneurs d'azote comprises entre 0,13% et 0,2% représentent une gamme critique pour le 

comportement mécanique en fatigue des aciers biphasés de type Z3 CND 22 05. Cette 

gamme de taux d'azote représente la zone pendant lequel les duretés des phases austénitiques 

et ferritiques sont équivalentes ou très peu différentes. 

Nous tiendrons compte de ces différents résultats constatés sur les mécanismes 

d'amorçage et de propagation des fissures de fatigue, ainsi que des différents résultats 

obtenus sur les couplages galvaniques au chapitre IV pour interpréter les essais réalisés en 

fatigue corrosion dans un milieu NaCl 30g/l à pH = 6,5 à différents potentiels (libre et 

cathodique). 

V -3 : Essais de fatigue corrosion à potentiel libre 

Ces essais ont lieu dans un milieu NaC130g/l, à pH= 6,5, et à température ambiante 

selon le mode opératoire décrit en V -2. Les niveaux de déformation et la vitesse de 

déformation sont identiques à ceux choisis pour la fatigue. 

V-3-1: Essais de fatigue corrosion. 

Les pentes des droites de MANSON-COFFIN sont identiques pour les deux sens de 

prélèvements et quasiment égales à celles de cet acier en fatigue oligocyclique à l'air (Fig. V-

11). 

Sens long: dêpt2 = 0,45 Nr -0,61 

Sens travers : dEpt2 = 0,40 Nr -0,62 
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En comparant les valeurs de durées de vies à l'air et celles en milieu corrosif, nous 

pouvons constater une réduction d'un facteur 2 en faveur des essais de fatigue à l'air. Cette 

réduction est quasi-constante sur toute la zone de déformation plastique testée. Ceci est 

corroboré par le fait que les pentes des courbes de MANSON-COFFIN sont identiques à l'air 

comme en milieu corrosif (Fig. V -12 a) et b)). 

Macroscopiquement, la réduction de durée de vie est identique à celle observée sur les 

aciers duplex sans azote, puisque pour l'acier de type UR 50, on notait une différence de 

durée de vie d'un facteur 2 entre les essais à l'air et en milieu corrosif, à haut et bas niveau de 

déformation [2]. 

V -3-2 : Amorçage et propagation des fissures de fatigue corrosion 

L'amorçage des fissures de fatigue corrosion s'effectuent dans les mêmes sites que 

pour la fatigue à l'air. C'est à dire que nous observons un amorçage dans les deux phases à 

haut niveau de déformation (Fig. V -13) et dans la phase austénitique uniquement à bas 

niveau de déformation (Fig. V-14). 
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fig. V-Li : :JLmorçage de.s fissures de fatigue-corrosion dans [es deuzphase.s 
à h.aut niveau de déformation. 

fig. '1/-14 : :JLm()rçage des fissures cfe fatigue-corrosion âans [a phase y 
à &as niveau de déformation. 
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Soulignons cependant que sur le fût des éprouvettes des fissures s'amorcent sur des 

piqûres situées dans la phase austénitique de l'alliage (Fig. V -15). La présence de ces piqûres 

(1 ou 2 par éprouvette), qui contredit le résultat obtenu sur les courbes potet'ltiocinétiques, 

atteste que la présence conjointe d'une sollicitation mécanique et d'une sollicitation 

électrochimique, peut faire changer les conditions locales de stabilité du film passif et 

provoquer un amorçage prématuré de piqûres. Mais ce n'est ici, en aucun cas, le mode 

principal d'amorçage des microfissures de fatigue corrosion à potentiel libre. 

rfg. 1/-15 : Jl.morçage â'une fissure en fatigue corrosion à partir â'une piqûre 

tians [e plîase austénitique (~ = 10-2 s-1
, 9\{_aC{JO gl~ pJ{ = 6S). 

En ce qui concerne la propagation, les observations du faciès de rupture (Fig. V -16) 

montrent que les joints de phases sont nettement plus marqués que lors des essais de fatigue. 

La fissuration interphase secondaire est très importante. L'effet du milieu corrosif se renforce 

quand les fissures sont arrêtées aux joints de phases. Le milieu corrosif sert ici d'aide au 

franchissement des obstacles que constitue les joints de phases et permet à la fissure 

principale, une fois amorcée, de progresser plus rapidement. C'est un effet de cinétique de 

propagation de fissure qui permet de rendre compte de la différence de durée de vie entre les 

essais de fatigue et les essais de fatigue corrosion à potentiel libre. Nous reprendrons ce point 

plus en détail dans la discussion. 
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'fig. V-16: ~Taciès cfe rupture lune éprouvette rompue en fatigue corrosion à potent{e{ û6re 

( ~ = w-= s- 1
, '}{_aC[ JO g!L~ p:H· = 6,5). 

V-4 : Essais de fatigue corrosion sous potentiel cathodique 

Les aciers comportant une certaine proportion de phase ferritique devrait être 

sensibles à la fragilisation par l'hydrogène. Nous a\ ons donc te.'>l~ ici l'influence de 

l'application d'un potentiel cathodique sur le mode de déformation de l'CR -1-:'iN. Ce potentiel 

était situé à -lOOOmV 1 ESS, potentiel auquel la réaction de réduction du proton est 

prépondérante. 

Nous observons que la durée de vie est inférieure d'un facteur 1.3 par rapport à la 

durée de \·ie enregistrée dans les conditions de potentiel libre. et réduire de 2.5 par rapport à 

l'air. Les résultats sont présentés dans le tableau suivant : 

4.1 o-3 l ()·3 5.10-4 
1 

1 

Air 3000 30000 120000 

Potentiel libre 1600 15000 ~0000 

Potentiel cathodigue 1200 12000 -
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Les observations du faciès de rupture montrent que les fissures secondaires très 

marquées que nous avions observées dans le cas de la fissuration sous potentiel libre, ne sont 

ici plus visibles. Ceci traduit un changement dans le mode de propagation des fissures sous 

chargement d'hydrogène cathodique. Les fissures s'amorcent dans la phase ferritique 

fragilisée (Fig. V -17), et ce mode de fissuration a une influence sur le mode de fissuration de 

l'austénite adjacente. En effet, nous observons une rupture de type fragile dans la phase a 

avec des microfacettes dans la phase y (Fig. V-18). Cet aspect de la fissuration rappelle très 

fortement la fissuration que nous avons observée sur un acier austénitique allié à l'azote 

(317LN) en corrosion sous contrainte dans le réactif de Scheil (cf Chap. Il). La 

microfissuration discontinue obtenue en C.S.C. (à potentiel libre ou cathodique) présente le 

même aspect que celle obtenue en fatigue corrosion sous potentiel cathodique, même si, dans 

ce dernier cas, le caractère cyclique de la sollicitation mécanique favorise l'aspect très 

cristallographique de la fissuration. La longueur des microfissures (env. 1 ~rn) est un autre 

point de concordance entre les deux modes de fissuration de la phase austénitique. 

'fig. 'J/-17 : !il.nwrçage des fissures de fatigue corrosion sous pdtentie[ catfwdique 
dans [a pfiase ferritique. 

Si le mode de rupture par clivage de la phase ferritique n'est pas surprenant sous 

hydrogène cathodique, l'influence de ce clivage sur la fissuration de l'austénite est un résultat 

inattendu. En effet, nous retrouvons, en fatigue-corrosion sous potentiel cathodique, des 

faciès de rupture de la conosion sous contrainte d'aciers inoxydables austénitiques en milieu 

chloruré bouillant (cf. chap Il). Malgré un changement dans le mode de fissuration de cet 

acier sous potentiel cathodique, la réduction de durée de vie par rapport aux essais effectués 

sous potentiel libre n'est pas très importante. 
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1(q. o/-22: Propq_qatùm desfi.scçures defaqque corrosion SOlL' potentie! cathodique: 
b~f[uence du cll'l'q_qe de [a _ferrite sur Lé mode de rupture de taustinite. 

V -5 :Discussion 

Nous avons montré à travers ces résultats que l'aspect de la fissuration en fatigue de 

l'acier austéno-ferritique de type UR -+SN à 0,132 9é· N dépend cks conditions agressives de 

son environnement. 

Le comportement global en fatigue à l'air de l'alliage est Lk type: austénitique, ce qui 

veut dire que l'amorçage des fissures est fortement influencé par la déformation plastique de 

la phase austénitique. Cette phase. alliée à l'azote. est devenue suftï:,ammem dure pour 

participer à la déformation piastique à tous les niveaux de déformations ct imposer son 

comportement macroscopique au duplex. Ceci est un avanrage des acier:, austéno-ferritiques 

à l'azote car la déformation plasüque des aciers austénitiques à Luotc se fait par glissement 

plan. Le glissement est plus ré\ersible et la durée de vic est augmentée. La présence de 

macles dans la phase fcrritique n'a pas été décelée. ce qui est irnporrant pour les essais de 

fatigue corrosion. I\'ous n'aurons pas de dissolution anodique localisée à l'intérieur des 

macles. ce qui avait induit un amorçage précoce des fissures de ratig:Lh:' corrosion. 

Lors de la pmpagation des fissures, nous avons remarqué la présence de nombreuses 

fissurations interphases et un certain nombre en intergranulaire. Ceci tend à montrer que les 

joints de phases wy constituent les obstacles les pius importants à la fissuration. Ce point est 

corroboré par l'étude du comportement en fatigue des deux sens de préli"vements. Le sens 

Travers présente en effet une réduction de durée de vie d'un facteur 1.3 par rapport au sens 

Long. En étudiant le nombre de joints de phases rencontrés par la fissure principale lors de sa 

progression. nous remarquons que le rapport entre les deux densités linéiques de joints est du 
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même ordre de grandeur que la réduction de durée de vie. Nous trouvons 180 joints/mm pour 

l'orientation Let 150/mm pour l'orientation T. Le rapport entre ces deux orientations est de 

1 ,2. C'est donc au stade de la propagation des fissures que l'écart final enregistré sur la durée 

de vie se crée entre les deux orientations. Ce point est corroboré par une étude de MARROW 

et KING [4-5] qui ont montré sur un acier plus allié (24,4% Cr, 6,8% Ni, 3,7% Mo, 0,21% 

N) que la vitesse de propagation des fissures dépendait fortement de l'orientation des 

éprouvettes. Ils ont d'ailleurs montré que le sens Travers était le plus sensible car c'est celui 

qui possède le moins de joints aJy. A l'inverse, le sens travers-court présente les vitesses de 

fissuration les moins rapides car la densité de joints y est la plus élevée : 

~ La phase austénitiquejoue un rôle prépondérant dans l'amorça~:e des 

fissures. 

~ La texture morpholo~:ique joue un rôle prépondérant dans la propagation 

des fissures. 

~ La texture cristallographique de la phase ferritique ne permet pas la 

déformation par maclage mais par glissement ''basse température'', donc 

un amorçage de fissures retardé. 

Dans le cas de la fatigue corrosion à potentiel libre, l'amorçage des fissures s'effectue 

de manière identique à l'air. Un effet de couplage électrochimique entre les deux phases n'a 

pas pû être montré de façon très nette. L'influence d'un tel couplage aurait dû conduire à un 

durée de vie identique entre fatigue et fatigue-corrosion comme cela a été montré par J.M. 

LARDON [2]. Ce couplage était d'ailleurs très faible en conditions de corrosion pure (cf 

Chap IV). L'amorçage des fissures s'effectue quelquefois sur des piqûres dans la phase 

austénitique. Ces piqûres sont dues, soit à la présence d'impuretés dans le métal, soit à un 

changement local des conditions électrochimiques dû à la présence de la contrainte. 

La propagation des fissures s'accompagne ici aussi d'une fissuration secondaire plus 

marquée que dans le cas de la fatigue à l'air. Cette fissuration secondaire est marquée par 

l'effet de la corrosion lors de l'arrêt de la fissure principale sur un joint de phase. Ceci nous 

montre l'effet "retardateur" du franchissement des joints de phase sur la propagation des 

fissures. La dissolution anodique aide à franchir ces joints, ce qui provoque une avancée plus 

rapide des fissures et une durée de vie moins importante que dans le cas des essais à l'air. Un 

écart compris entre 1,8 et 2 est observé entre les essais à l'air et en milieu corrosif à potentiel 

libre. MARROW et KING ont eux aussi noté une différence de vitesse de propagation de 

fissures entre les essais de fatigue et de fatigue corrosion, mais ils ont montré que cette 

augmentation de vitesse est due à un clivage transgranulaire de la ferrite, assisté par 



Chapitre V : Mécanismes de déformation ... - 165-

l'hydrogène. La différence de vitesse observée est plus importante que dans notre cas (facteur 

2,5 à 3). La composition chimique et notamment la proportion d'azote (0,21% mass.) est 

certainement responsable du comportement différent de ces deux aciers vis-à-vis de la 

fatigue corrosion. 

==> La phase austénitigue joue un rôle prépondérant dans l'amorçage des 

fissures. 

==> La texture morphologique joue un rôle prépondérant dans la propagation 

des fissures. 

L'amorçage des fissures de fatigue-corrosion à potentiel cathodique est dû à un 

clivage transgranulaire induit par l'hydrogène dans la phase ferritique. Ce type d'amorçage 

est commun à tous les aciers ferritiques testés en présence d'hydrogène. Par contre, la 

propagation des fissures présente un aspect différent de celui observé en fatigue-corrosion à 

potentiel libre. La présence de fissuration transgranulaire par clivage de la phase a est 

accompagnée par la micro-fissuration de la phase "{ adjacente. L'aspect de cette micro

fissuration rappelle fortement le comportement de la phase "{ alliée à l'azote dans des 

conditions de C.S.C. en milieu chloruré chaud (micro-facettes). La formation de ces micro

facettes peut être due à deux phénomènes : 1) une rupture localisée de la phase austénitique 

par fatigue-corrosion assitée par l'hydrogène (la déformation cyclique appliquée permettant 

d'expliquer la formation de ces micro-facettes) ou 2) une rupture très localisée par corrosion 

sous contrainte de la phase "{(nous avons démontré au chapitrell que les aciers inoxydables 

austénitiques sont sensibles à un effet de l'hydrogène dès qu'un défaut était créé). Néanmoins, 

ce point traduit la localisation du phénomène de fatigue-corrosion, localisation déjà 

enregistrée pour les aciers austénitiques en C.S.C. 

De plus, le comportement de cet alliage est dépendant de la texture morphologique 

comme pour les autres essais, mais la raison est différente. En effet, dans le cas de la fatigue 

et de la fatigue-corrosion à potentiel libre, ce sont les joints de phases et leurs fréquences de 

rencontre avec la fissure principale qui sont responsables de la vitesse de fissuration et de la 

durée de vie. Dans le cas de la fatigue corrosion sous potentiel cathodique, il faut relier la 

durée de vie à la morphologie des phases rencontrées par la fissure principale. La figure V-19 

suivante représente de façon schématique la texture morphologique rencontrée dans notre 

alliage. Let T représentent les sens de prélèvement de nos éprouvettes. 
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L 

fig. o/-19 : !Rgprésentation scfrimatifJ_ue ae {a t~re ttWrpfwfogique ae rws éprouvettes. 

La morphologie des phases qui est rencontrée par la fissure principale diffère selon le 

sens de prélèvement. Dans le cas des éprouvettes prélevées dans le sens travers, les phases 

rencontrées sont allongées et fines dans le sens de laminage, alors que dans le sens L, elles 

sont allongées mais moins fines. Lorsque le clivage cyclique de la phase ferritique, dû à la 

diffusion rapide de l'hydrogène, intervient, la fissure se propage rapidement. Elle se bloque 

alors aux joints de phases. En fond de fissure se produit alors une diffusion lente de 

l'hydrogène dans la phase austénitique (par l'intermédiaire des dislocations), qui, 

accompagnée de la déformation cyclique appliquée, produit une micro-fissuration à l'échelle 

microscopique. Dans le cas des éprouvettes prélevées dans le sens travers, le nombre de joint 

de phases rencontrés et la morphologie allongée des zones ferritiques font que la fragilisation 

de la phase y y est rapide, car la diffusion de l'hydrogène peut s'effectuer par deux côtés pour 

chaque zone austénitique (Fig. V-20). 

--- Front de fissure D.P. :Direction de la Propagation. 

fig. o/-20: Schéma au front ae fissure en fatigue corrosion sous h.yarogène catfwaique 
pour [es éprouvettes préfevées en sens rrravers. 
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Dans le cas du sens de prélèvement L, les zones austénitiques sont plus importantes 

en volume et la fragilisation de la phase a n'entoure pas les grains de y comme dans le cas 

précédent (Fig. V-21). La diffusion de l'hydrogène est réduite et la durée de vie prolongée. 
D.P.> 

--- Front de fissure 

D.P. :Direction de la Propagation. 

'fig. o/-21 : Scfzima du front de fissure en fatigue corrosion sous liydrogène catliodique 
pour fes éprouvettes préfevées en sens Long. 

Nous pouvons constater que même si les joints de phases jouent ici encore un rôle 

important en bloquant l'avancée de la fissure, c'est la diffusion de l'hydrogène dans la phase y 

qui tient le rôle déterminant au point de vue de la fissuration globale du duplex sous 

conditions d'hydrogène cathodique. 

::::} L'amorçage est dû à un clivage transgranulaire de la ferrite assisté par la 

fragilisation par l'hydrogène. 

::::} La propagation est discontinue : rapide par clivage dans la ferrite 

(diffusion rapide de l'hydrogène) et lente par micro-fissuration dans 

l'austénite par C.S.C. ou micro-clivage cyclique assisté par l'hydrogène 

(diffusion plus restreinte: échelle microscopique). 

::::} La texture morphologique des phases joue un rôle dans la vitesse de 

propagation des fissures. 

V -6 : Conclusion 
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Nous avons constater lors de cette étude que la fissuration en fatigue et fatigue 

corrosion d'un acier austéno-ferritique de type Z3 CND 22 05 allié à 0,132% N est 

sensiblement différente de celle qui fut constatée sur un acier duplex sans azote. Les 

modifications enregistrées au sein des couplages, tant mécaniques qu'électrochimiques, ont 

apporté un comportement macroscopique qui se rapproche plus de celui de sa phase 

austénitique alors que pour les aciers exempts d'azote le comportement était tranché selon le 

niveau de déformation appliqué. L'azote, en tant qu'élément d'alliage interstitiel modifie les 

couplages (en augmentant la dureté et la résistance de la phase austénitique), et collabore de 

façon efficace à la résistance à la fatigue oligocyclique. Nous avons pu montrer que les sens 

Travers-Long et Long présentent des durées de vies différentes. Une différence de 

morphologie et notamment le nombre de joints a/y rencontrés par la fissure principale permet 

d'expliquer ces différences de durée de vie. C'est le sens Long qui présente la plus grande 

densité de joints a/y qui présente la durée de vie la plus grande. Cette observation couplée au 

fait que nous avons observer un grand nombre de fissures secondaires interphases nous 

permet de conclure que dans le cas de notre acier à l'azote, les joints de phase sont des 

obstacles primordiaux à l'avancée des fissures. Alors que pour les aciers sans azote, c'est la 

période d'amorçage qui est importante pour juger la durée de vie, il semble que pour les 

aciers à l'azote, c'est dans la période de propagation que se fait la différence au niveau de la 

durée de vie finale du matériau. 

En fatigue corrosion, le comportement de notre alliage est soumis à l'évolution des 

couplages électrochimique, qui dans notre cas montre une phase ferritique toujours 

légèrement cathodique par rapport à la phase austénitique, mais aussi à la difficulté 

d'amorçage des piqûres dans la phase y. L'azote permet d'éviter la formation de piqûres et 

nous avons montré que lorsque des microfissures se forment l'azote a une action bénéfique 

sur la dissolution en pointe de fissure en formant des ions ammoniums qui empêchent une 

acidification trop importante en milieu confiné. Ainsi, l'amorçage des fissures de fatigue n'est 

pas favorisée par la présence du milieu corrosif et la diminution de durée de vie enregistrée 

lors des essais de fatigue corrosion (tant à potentiel libre qu'à potentiel cathodique) est due à 

un effet du milieu lors de la propagation de ces fissures. Mais le mode d'action du milieu 

corrosif est différent selon le potentiel appliqué : 

- A potentiel libre, nous observons une présence importante de fissures secondaires 

aux joints de phase. L'effet du milieu corrosif est de permettre un franchissement plus rapide 

des joints, et lorsque les fissures sont bloquées à un joint a/y, nous observons une attaque de 

ces joints. La texture morphologique (densité de joints de phase) permet doncd'expliquer les 

différences de durée de vie entre les essais à l'air et les essais en milieu corrosif. 
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- A potentiel cathodique, nous n'observons plus de fissures secondaires mais une 

fissuration par clivage de la phase ferritique (assisté par l'hydrogène) et microfissuration dans 

la phase austénitique (identique à celle observée pour les essais de la phase y en C.S.C.). La 

encore, la texture morphologique de l'acier permet d'expliquer le processus de fissuration de 

l'acier. Mais, ici, c'est la répartition et l'orientation des plages a et y par rapport à la direction 

principale de fissuration qui sont importantes et non plus le densité de joints rencontrés. 

La texture morphologique et notamment le nombre de joints de phases a/y que la 

fissure peut rencontrer lors de sa propagation (potentiel libre) ainsi que l'aspect du front de 

fissure (potentiel cathodique) sont les points clefs qui permettent d'expliquer le 

comportement de l'acier duplex à l'azote que nous avons étudié. 
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L'objectif de ce travail était d'étudier l'influence de l'azote sur le comportement 

en fatigue-corrosion d'un acier inoxydable austéno-ferritique de type Z3 CND 22 05. 

Nous avons choisi de présenter les résultats en tenant compte des effets de couplages 

mécanique et électrochimique qui coexistent à l'intérieur de cet alliage, ce qui nous a 

amené à étudier séparément les deux phases constituant cet acier. Nous avons montré 

l'influence que peut avoir l'azote sur le comportement de ce deux phases. Cela nous a 

permis de mettre en avant plusieurs résultats originaux. 

Le durcissement par addition d'azote en solution solide dans la phase 

austénitique se traduit par une augmentation de la dureté. Nous sommes ici en présence 

de deux phases a et y de duretés quasiment équivalentes (la phase y restant toutefois 

légèrement plus molle que la phase a). Le couplage mécanique résultant de cette 

augmentation fait que la phase austénitique participe de façon plus importante à la 

déformation lors des essais de fatigue oligocyclique (accommodation par durcissement 

rapide suivi par un adoucissement). Nous avons montré que la tenue en fatigue de ces 

aciers est alors meilleure que celle de leurs homologues sans azote. Mais les sites 

d'amorçages des fissures ne sont pas modifiés pour autant : 

- À haut niveau de déformation, les deux phases sont déformées 

plastiquement et les fissures se localisent alors dans la phase ferritique. La phase 

ferritique ne se déforme toutefois pas par maclage comme pour lés aciers sans azote, 

mais le mode de déformation conserve un aspect très "basse température". L'étude de la 

phase ferritique seule, en traction et en fatigue, nous a permis de mettre en évidence 

certains paramètres influençant la déformation par maclage. Un effet de taille de grains 

et surtout un effet de texture permettent d'expliquer la sensibilité de ces alliages au 

maclage. L'azote ne joue aucun rôle dans le comportement mécanique de ces aciers 

inoxydables ferritiques au nickel. Par contre, nous avons pu montrer que l'effet de 

l'azote sur la cinétique de démixtion de la solution solide à 475°C était loin d'être 

négligeable. C'est ici, la principale influence de cet élément sur la phase ferritique de 

l'acier biphasé. 
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- À bas niveau de déformation, seule la phase austénitique accommode la 

déformation et c'est dans cette phase que se localise les amorces de fissures de fatigue 

(la tenue des aciers austénitiques à l'azote est connue depuis quelques années). 

La propagation des fissures est, elle, fortement dépendante de la texture 

morphologique de notre acier. La présence d'une fissuration interphase très importante 

atteste de l'effet de blocage que produise les joints de phase a/y à la fissure principale. 

Cet effet de blocage et la densité linéique des joints permettent d'expliquer la différence 

de durée de vie constatée entre les deux sens de prélèvement que nous avons testé. 

Les essais de fatigue-corrosion réalisés à différents potentiels (libre et 

cathodique) nous ont permis de montrer que le mode de fissuration de ces alliages à 

l'azote dépend du potentiel appliqué: 

- À potentiel libre, le comportement global de ces alliages reste identique 

à celui qui a été constaté en fatigue oligocyclique. L'amorçage des fissures de fatigue

corrosion s'effectue de façon identique à l'air. Le couplage cathodique entre les deux 

phases n'est plus aussi efficace que pour les aciers sans azote. L'étude électrochimique a 

montré que ce couplage existe mais est extrêmement faible (quelques centaines de 

nNcm2). La propagation de ces fissures présente, quant à elle, un aspect similaire à 

celui constaté en fatigue, avec cependant une fissuration interphase plus marquée du fait 

de l'action de la corrosion. 

- À potentiel cathodique, nous avons constaté un changement radical 

dans les sites d'amorçage et dans le mode de propagation des fissures, sans pour autant 

que cela ait une influence trop importante sur la durée de vie. L'amorçage des fissures 

s'effectue dans la phase ferritique car cette phase est la plus sensible à la fragilisation 

par l'hydrogène. L'étude de la propagation montre un aspect différent de celui qui fut 

constaté à potentiel libre. Nous avons constaté la disparition de la fissuration secondaire 

interphase a/y. La fissuration se produit maintenant par clivage cyclique assisté par 

l'hydrogène dans la phase ferritique et la phase y adjacente est rompue, soit par micro

clivage cyclique de la phase y assisté par l'hydrogène, soit par C.S.C. assistée par la 

localisation de l'hydrogène en pointe de fissure et son transport par les dislocations dans 

la phase y. Les micro-facettes (taille d'environ lJ.lm) constatées dans la phase y en 

fatigue-corrosion sous potentiel cathodique rappellent très fortement celles que nous 

avons pu mettre en évidence sur les aciers austénitiques (avec ou sans azote) dans le cas 

de la C.S.C. dans le réactif de Scheil. En effet, ces essais ont montré que la localisation 

de la dissolution anodique est une condition nécessaire et suffisante pour créer un 

endommagement par C.S.C. Mais, il ne faut pas négliger une influence locale de la 



Conclusion générale - 174-

décharge d'hydrogène qui permet à la fissure de C.S.C. de se propager, une fois qu'il y a 

eu création d'un défaut de taille suffisante (électrochimique ou mécanique). L'azote, en 

augmentant la planéité du glissement, semble favoriser la présence des zones contenant 

des micro-facettes. 

Nous avons, enfin, émis des hypothèses sur le mode de propagation des fissures 

lors des essais de fatigue-corrosion sous potentiel cathodique, en tenant compte des 

effets de texture morphologique, c'est à dire de la disposition des plages de ferrite et 

d'austénite par rapport à la direction principale d'avancée de la fissure. Ces hypothèses 

permettent d'expliquer l'effet du sens de prélèvement sur la durée de vie en fatigue

corrosion, en ne tenant pas compte des effets de joints de phases comme ce fût le cas 

pour les essais à potentiel libre. 

Les effets de l'azote ne peuvent donc pas être directement reliés au 

comportement en fatigue-corrosion des aciers inoxydables austéno-ferritiques, mais son 

action sur les couplages mécaniques et électrochimiques qui existent au sein de ces 

alliages permet à ces aciers biphasés de présenter un comportement microscopique 

différent des aciers exempts de cet élément d'alliage. Bien sûr, il ne faut pas que la 

concentration de cet élément ne soit trop élevée sinon le comportement en fatigue de 

ces alliages change radicalement et la durée de vie chute de façon brutale. 
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Analyse Phys1que 
Program: Duplex prelevement sens Long Ech purement ferritique. 

Sample : Ferritique Alfal printed on 24-Jan-1995 13:27 
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Analyse Physique 
Program: Duplex prelevement sens TRAVERS.Ech purement ferritique. 

Sample : Duplex prelevement sens long printed on 24-Jan-1995 11:12 

POLE FIGURE: 200 
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Reference axis: Pic 200 de la Ferrite ( sens travers ) petit diametre 



Analyse Physique 
Program: Duplex prelevement sens Long Ech purement ferritique. 

Sample : Duplex prelevement sens long printed on 24-Jan-1995 16:30 

POLE FIGURE: 110 
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Reference axis: Pic 110 de la Ferrite ( sens long ) petit diametre 
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Analyse Physique 
Program: Duplex prelevement sens TRAVERS.Ech purement ferritique. 

Sample : Duplex prelevement sens long printed on 24-Jan-1995 11:41 

POLE FIGURE: 110 

0.60 1.80 2.40 3.00 3.60 

Reference axis: Pic 110 de la Ferrite ( sens travers ) petit diametre 
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