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Introduction

1. Contexte Industriel

Plusieurs composants présents dans les réacteurs a eau sous pression (REP) ont été fabriqués en
alliage 600, un alliage a base de nickel contenant environ 16% de chrome et ayant une résistance
variable a la corrosion sous contrainte (CSC) en milieu primaire. En effet, la CSC est le résultat d’'un
couplage complexe entre sollicitation mécanique, oxydation et microstructure avec comme étapes-
clés de son développement: le temps d’incubation, puis I'amorgcage des fissures et enfin la
propagation lente puis rapide de ces derniéres.

Le retour d’expérience (REX) sur la CSC des alliages a base de nickel a mis en évidence le fait que
les modeles de prévision de I'amorgage des fissures manquaient de robustesse. Or des modeles
opérationnels fiables de prévision de 'amorgage de la CSC de l'alliage 600 sont indispensables pour
I’évaluation de la durée de vie des composants et en particulier des pénétrations de fond de cuve qu'il
n’est pas prévu de remplacer.

Pour progresser dans la compréhension et la prévision de la fissuration par CSC de I'alliage 600, il est
envisagé d’améliorer le modéle empirique existant sur la base des phénoménes physiques opérants
en considérant des parameétres micromécaniques en relation avec la microstructure plutét que des
parameétres macroscopiques, jugés trop globaux. En effet, il est indispensable que la prévision du
temps a 'amorgage des fissures de la CSC dépende des propriétés du matériau, du chargement
mécanique et du milieu.

2. Fonctionnement d’un Réacteur a Eau Pressurisée

L'énergie nucléaire est la principale source d’énergie électrique produite et consommée en France.
Cette énergie est produite par des REP (réacteur a eau sous pression). Le parc francais de production
d'électricité nucléaire est composé de 58 réacteurs répartis sur 19 sites. Chaque réacteur comporte
trois circuits : un circuit primaire, un circuit secondaire et un circuit de refroidissement.

Dans le circuit primaire, le combustible (oxyde d'uranium) est utilisé sous forme de pastilles qui sont
empilées dans des gaines métalliques appelées crayons combustibles, constituant la premiére
barriere de confinement, et placées dans la cuve du réacteur. Le combustible est consommé par la
réaction de fission. La chaleur dégagée par le combustible permet de chauffer I'eau a l'intérieur de la
cuve. La température de I'eau monte a 300°C et est maintenue sous pression (155 bars). L'eau du
circuit primaire comprend du bore sous la forme d’acide borique, du lithium sous la forme de lithine et
de I'nydrogéne dissous. L'acide borique a la fonction d’absorber des neutrons venant de la réaction
nucléaire. Pour sa part, la lithine permet d'augmenter le pH jusqu'a une valeur d'environ 7,2 a 325°C
(pH légerement alcalin, ce qui diminue les phénoménes de corrosion généralisée). Une surpression
d’hydrogéne dont la teneur est comprise entre 25 et 35 mLH./kgH,O, est ajoutée au milieu afin
d’éviter la radiolyse de I'eau. En conséquence, le potentiel électrochimique du métal au contact de
I'eau diminue.

L'eau du circuit primaire transmet sa chaleur a I'eau circulant dans le circuit secondaire. Cet échange
de chaleur se fait au niveau du générateur de vapeur ou I'eau chaude du circuit primaire circule a
l'intérieur de tubes en alliage 600 pendant que I'eau du circuit secondaire circule le long de la surface
externe des tubes. Le générateur de vapeur est donc un échangeur thermique constitué d’'un faisceau
de tubes et qui forme, avec la cuve, la seconde barriére de confinement entre le réacteur et I'extérieur.
Aprés son passage dans le générateur de vapeur, I'eau du circuit secondaire se transforme alors en
vapeur. Cette vapeur fait tourner la turbine qui entraine un alternateur générant I'énergie électrique.
Ensuite, la vapeur est refroidie dans le circuit de refroidissement. La Figure 1 représente le schéma
d’une centrale nucléaire.
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Figure 1 - Schéma d’une centrale nucléaire REP [KUNTOFF]

3. Retour d’expérience sur la CSC de I’alliage 600

Sur le parc REP frangais I'Alliage 600 a été utilisé pour la fabrication de :
- tubes et bouchons de tubes de générateurs de vapeur ;

- adaptateurs de couvercle de cuve (produits forgés) ;

- pénétrations de fond de cuve (produits laminés) ;

- supports M de coeur (produits forgés) ;

- cloisons de bol de générateur de vapeur (produits laminés).

Les premiers cas de fissuration par CSC de l'alliage 600 en service sont apparus en 1970 aux Etats-
Unis et en Allemagne (Obrigheim), surtout localisés dans les tubes de générateur de vapeur. La
fissuration a eu lieu dans les zones les plus sollicitées des tubes et a requis le bouchage de ces
derniers lors des contréles de maintenance. Si un grand nombre de tubes sont bouchés, le rendement
des REP peut se voir suffisamment diminué pour que le changement du générateur de vapeur soit
nécessaire.

En 1980, a Fessenheim (France), sont apparus les premiers cas de fissuration en surface interne du
c6té primaire des tubes de générateur de vapeur en alliage 600. En 1991, une fuite d’acide borique (1
I/h) a été détectée sur 'adaptateur T54 du couvercle de cuve de Bugey3 (France) lors des essais
préalables au redémarrage de la tranche. Des examens ont mis en cause un phénomeéene de CSC.
Les fissures observées étaient toutes longitudinales, amorcées en paroi interne et au voisinage de la
zone de soudure qui appartient a un déme chaud a 310°C (Figure 2). Les contraintes résiduelles trés
élevées qui les ont provoquées sont principalement dues au soudage et a la contrainte d’asymétrie de
la soudure. La centrale totalisait environ 80000 heures de fonctionnement [NORMANDO4].

Les adaptateurs de couvercle des réacteurs d’EDF sont réalisés a partir d’'une barre en alliage 600,
forgée a chaud puis forée. lls sont frettés a froid dans toute I'épaisseur du couvercle et soudés a
l'intérieur du couvercle. Les diamétres extérieur et intérieur d’'un adaptateur sont respectivement de



102,6 mm et 70 mm. La température moyenne en peau interne des couvercles est de 310°C pour un
« déme chaud » et de 290°C pour un « déme froid ». Les contraintes en service ont été estimées a
environ 500 MPa.

Environ 5% des adaptateurs de couvercle de cuve ont été considérés comme fissurés a l'issue des
examens effectués sur tous les adaptateurs. Les manchettes des adaptateurs de couvercle de cuve
en alliage 600 ont alors été changées progressivement par des manchettes en alliage 690, alliage
base Ni avec 30% Cr.

La Figure 3 représente la cuve du réacteur (vue en coupe) et la localisation de la fissure longitudinale
trouvée dans I'adaptateur de couvercle de cuve de Bugey.

Figure 2 - Fissure longitudinale traversante observée sur un adaptateur de Bugey 3
[NORMANDOA4]

En 1996, des fissures de CSC ont été observées dans la plaque de partition martelée de la cloison du
GV52 de Saint-Laurent B2. L’expertise destructive a révélé des fissures d’'une longueur supérieure a 5
mm et d’une profondeur inférieure a 1,9 mm.

Des prélévements ont été effectués sur les parties centrales des cloisons des GV1 et GV2 de Chinon
B1 [MILOUDIO9, DEFORGE10]. Les prélévements comprennent la soudure en alliage 182 entre la
plague a tubes et l'attente de plaque, l'attente de plaque en alliage 600, la soudure en alliage 182
entre l'attente et la plaque de partition (notées AP et PP, respectivement) et la plaque de partition en
alliage 600 (Figure 4). Les observations ont montré la présence de fissures intergranulaires de CSC
paralleles a la soudure AP/PP et 'AP d’une profondeur maximale de 1,2mm pour GV2 (Figure 5). La
CSC a été provoquée par la déformation plastique de I'attente de plaque lors de son alignement avec
la plaque de partition dont la limite d’élasticité était plus élevée.
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Figure 3- Coupe d’une cuve et du coeur d’'une centrale nucléaire a eau sous pression a 900
MWe [NORMANDO4]
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Figure 4 —Vue en coupe des prélevements effectués dans la cloison de GV1 de Chinon B1 et
zone d’amorgage [COUVANT10]
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Figure 5 — Fissure de CSC observée dans I'attente de plaque (en alliage 600 laminé a chaud) du
GV1 de Chinon B1 [MONCHECOURT11]

Pour éviter les probléemes de CSC, I'alliage 600 (Ni-15%Cr-10%Fe) utilisé a partir de 1970 a I'état MA
« Mill Annealed » (traitement thermique a 980°C) a ensuite été utilisé a I'état TT « Thermally
Treated ». Pour cela, un traitement thermique supplémentaire a été réalisé aux alentours de 700°C en
vue de contréler la précipitation de carbures de chrome. Puis, il a été remplacé a partir de 1990, dans
réacteurs neufs en France par I'alliage 690 (Ni-30%Cr-10%Fe) considéré insensible a la CSC en
milieu primaire.

4.  Objectifs et démarche de la these

La méthode actuellement utilisée pour prévoir 'amorgage de la CSC est une méthode empirique
basée sur les connaissances des matériaux, de la contrainte macroscopique appliquée, de la
température et affinée par le retour d’expérience [BOUDOT92]. L'objectif principal de la thése est de
proposer un nouveau modele, a base physique reposant davantage sur les mécanismes mis en jeux
et prenant en compte les propriétés du matériau, le chargement mécanique et le milieu (température,
potentiel, pH) a une échelle locale. Cette étude comprend donc la caractérisation des matériaux
(analyse chimique, microstructure et comportement mécanique) et la réalisation des essais
d’oxydation et de corrosion sous contrainte, ainsi que leurs interprétations.

La démarche expérimentale s’appuie sur la réalisation d’essais d’oxydation dans le but de proposer
un modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire de I'Alliage 600. Pour ce faire, il a été nécessaire
d’identifier Il'influence de paramétres microstructuraux et environnementaux sur ['oxydation
intergranulaire de I'Alliage 600. Par conséquent, la démarche a consisté a découpler I'effet de ces
différents parameétres sur la profondeur d’oxydation intergranulaire.

La réalisation des essais de corrosion sous contrainte a permis d’évaluer la sensibilité a la corrosion
sous contrainte intergranulaire en fonction des paramétres liés au procédé de fabrication (traitements
thermiques), au chargement mécanique et au milieu. Les données expérimentales obtenues ont
permis d’identifier et de valider un modéle local de CSC.

Le premier chapitre de ce manuscrit porte sur I'étude bibliographique de I'oxydation intergranulaire et
de la CSC de lalliage 600 en milieu primaire des REP. Nous ferons une description générale de
I'oxydation des alliages a base nickel en milieu primaire pour ensuite aborder la phénoménologie de
I'étude de la CSC et les facteurs influengant son amorgage.

Le deuxiéme chapitre se concentre sur I'étude de I'oxydation intergranulaire considérée comme une
étape clé dans I'amorgage des fissures de CSC. |l décrira les types d’essais réalisés, I'étude des
oxydes formés en surface et dans les joints de grains par microscopie électronique a balayage (MEB)
et microscopie électronique en transmission (MET). Ces essais vont permettre de corréler la cinétique



d’oxydation des joints de grains aux parameétres microstructuraux (précipitation intergranulaire, type
de joints de grains), a la teneur en hydrogéene dissous et a la température.

La modélisation de la cinétique d’oxydation intergranulaire sera entreprise dans le troisieme chapitre.
L’identification des paramétres du modéle ainsi qu’'une étude paramétrique seront présentées dans ce
chapitre.

Le quatrieme chapitre traitera de I'identification de la contrainte a rupture des joints de grains affaiblis
par l'oxydation considérée comme le critere d’amorgcage dans le modeéle local de la CSC. La
démarche consistera a réaliser des essais d’oxydation de longue durée sur des éprouvettes plates de
traction, qui seront ensuite tractionnées sous MEB. La profondeur critique des pénétrations d’oxyde
sera déterminée sur coupe transverse des éprouvettes et la contrainte a rupture par simulations
numériques par éléments finis sur un agrégat polycristallin.

Le cinquieme chapitre sera dédié aux essais de CSC réalisés sur des éprouvettes de type C-ring
ouvert. Des simulations par éléments finis ont été réalisées dans le but d’estimer les contraintes
circonférentielles appliquées aux éprouvettes avant d’étre mises en essai. Les contraintes serviront de
données d’entrée au modele de CSC. Ce chapitre présentera également les résultats de fissuration
obtenus et une identification des indices liés au matériau en utilisant le modéle historique.

Le sixieme et dernier chapitre sera consacré au modéle local de la CSC intergranulaire. Les
différentes étapes seront présentées et les résultats obtenus seront commentés ainsi que les voies
d’amélioration du modeéle.



Chapitre 1 : Revue bibliographique

L’objectif principal de ce chapitre est de présenter les connaissances actuelles sur 'oxydation et la
CSC des alliages a base nickel dans le milieu primaire des REP. Ce chapitre est constitué de 6
parties.

La premiére partie est dédiée a la présentation de l'alliage 600, sa composition chimique et les
traitements thermiques pouvant étre effectués sur cet alliage pour le rendre moins sensible a la CSC.
La deuxieme partie détaille de facon phénoménologique la CSC. Dans cette partie, nous présenterons
les différentes étapes de la fissuration par CSC en milieu primaire. La troisieme partie donnera une
description générale de l'oxydation des alliages a base nickel en milieu primaire et les facteurs
influengant I'oxydation intergranulaire. La quatrieme partie de ce chapitre portera sur les facteurs
influencant la CSC en milieu primaire. Ces facteurs seront liés a la microstructure du matériau, a la
chimie du milieu primaire et a la sollicitation mécanique. La cinquieme partie du chapitre décrira les
modéles empiriques existants pour décrire 'amorgage et la propagation des fissures.

Enfin, la sixieme partie présentera les principaux mécanismes de CSC proposés dans la littérature.

1. Présentation de I'alliage 600

1.1. Composition de I'alliage 600

L’alliage 600 est un alliage avec 73-75% Ni, 14-17% Cr, 6-10% Fe. D’autres éléments sont aussi
présents dans l'alliage a I'état d’'impuretés. Le Tableau 1 résume la spécification RCC-M sur la
composition chimique de l'alliage 600.

Tableau 1 - Composition de I'alliage 600 (RCC-M 4102)

Elément Composition (% masse)
Nickel 272,00
Chrome 14,00 - 17,00
Fer 6-10
Manganése max. 1,00
Carbone 0,10 max
Cuivre max. 0,50
Silicium max. 0,5
Soufre max. 0,010
Phosphore max. 0,015
Titane 0,50 max
Fer 6,00 - 10,00
Aluminium 0,50

La fonction premiére du nickel est de stabiliser la structure austénitique de I'alliage a température
ambiante. Cette structure austénitique favorise la résistance a la corrosion et est particulierement
ductile [Nickelinstitute01].



Le chrome est I'élément d’alliage clé qui rend le matériau passif lorsqu’il est présent a plus de 12%
massique. Il se forme alors une couche d’oxyde protectrice riche en chrome, qui apporte une bonne
résistance a la corrosion généralisée dans I'eau a haute température [Nickelinstitute01].

Le carbone joue, également, un réle important dans la microstructure de l'alliage 600 en permettant la
formation de carbures (M;C; et M»3Cg) et carbonitrures (M(CN)). Ces carbures peuvent précipiter aux
joints de grains et modifier ainsi le comportement mécanique local de l'alliage. La formation des
carbures Cr,3Cg favorise la corrosion intergranulaire si elle s’accompagne d’'un appauvrissement
important en chrome aux abords des carbures formés provoquant localement la perte du caractere
« inoxydable ».

L’ajout de I'azote stabilise 'austénite. Associé a une basse teneur en carbone, il permet d’atteindre
des limites d’élasticité élevées sans diminuer la résistance a la corrosion intergranulaire
[Nickelinstitute01].

Le soufre améliore considérablement I'usinabilité mais cela se fait au détriment de la résistance a la
corrosion par piqQres en présence d’oxygene et d’ions chlorure par exemple [CUNATO0O].

Le phosphore semble diminuer la couverture intergranulaire en carbures [JAMBON12]. Le
manganese, le silicium, I'aluminium et le titane sont présents dans l'alliage car ils sont utilisés lors de
I'affinage, la désoxydation, la décarburation, la désulfuration (dans les diverses étapes de I'élaboration
d'un alliage). Ces éléments affectent la restauration, la recristallisation, la croissance des grains
[SCENINIO6]. Pour sa part, le titane a une faible influence sur la corrosion intergranulaire et n’affecte
pas la précipitation du carbure de chrome Cr;Cs [EPRI90].

1.2. Traitements thermiques

La matrice austénitique de l'alliage 600 est de structure cubique a faces centrées (paramétre de
maille=0,35nm a température ambiante). En raison de la stabilité de la matrice austénitique a
différentes températures, aucune transformation de phase ne se produit pendant les différents
traitements thermiques, exceptée la précipitation ou la dissolution des précipités. Les seules phases
précipitées présentes dans la microstructure sont: les nitrures et carbures de titane (ou des
carbonitrures) qui proviennent de la solidification et mise en forme de l'alliage) et carbures de chrome
(comme Cr;C; et/ou Cr,3Cg) qui se forment facilement du fait de la faible solubilité du carbone dans
'austénite, méme a des températures trés éleveées.

Les carbures de chrome principalement formés lors des traitements thermiques sont les Cr;Cs, mais
pour des températures inférieures a 760°C, les carbures de chrome Cr,3Cg peuvent également se
former facilement. La structure cristalline des carbures est décrite comme pseudo-hexagonale pour
Cr,Cs; et cubique a faces centrées pour les Cry3Cq. La précipitation des carbures peut étre
intragranulaire ou intergranulaire [SMC-027].

Les différents composants en alliage 600 présentent des résistances variables a la CSC en milieu
primaire, en fonction de leur microstructure (caractérisée par la localisation de la précipitation des
carbures) et de I'écrouissage. Cette sensibilité résulte des traitements thermomécaniques subis par
les composants lors de la fabrication. Les paramétres déterminant la microstructure sont la teneur en
carbone, la température de chauffe précédant le travail a chaud et la température de fin de travail a
chaud, qui détermine la limite d’élasticité du matériau brut de travail a chaud. La taille de grains, la
précipitation et les caractéristiques mécaniques sont ajustés grace au traitement thermique final.

L’alliage 600 a été utilisé sous deux états métallurgiques différents qui correspondent a deux
traitements thermiques différents : I'état « mill-annealed (MA) » et I'état « Thermally treated (TT) ».



1.2.1. L’état mill-annealed

Il s’agit du dernier traitement thermique pratiqué apres le laminage a froid, typiquement entre 980°C et
1080°C sous atmospheére réductrice (H,). Le traitement « mill-annealed » est utilisé pour réaliser la
restauration, la recristallisation compléte de la structure du grain et la dissolution des carbures
présents dans la derniére mise en forme [LEONARD10]. La capacité a produire une microstructure
favorable (résistante a la CSC) va dépendre de la quantité de carbone en solution solide pouvant
ensuite précipiter sous la forme de carbures. L’histoire thermique de I'alliage 600 a un fort effet sur sa
sensibilité a la CSC. Par exemple, un traitement thermique compris entre 925°C et 965°C rend les
alliages plus sensibles a la fissuration [BANDY84].

Pour des faibles températures de « mill-annealed », I'énergie thermique supplémentaire permet de
réduire les contraintes résiduelles et la restauration se produit : les dislocations peuvent se déplacer et
former des joints avec une structure de sous grains polygonisés a [lintérieur des grains
[LEONARD10]. Pour des températures intermédiaires de MA, la recristallisation se produit et génére
la germination de nouveaux grains (formation de joints de grains généraux) [LEONARD10]. Pour des
températures plus élevées, la croissance des grains se produit ce qui conduit a une réduction de la
surface des joints de grains [LEONARD10]. La Figure 6 présente les différentes microstructures

formées lors du traitement « milll-annealed ».

(a) (b) (€)

Figure 6 - Effet du traitement MA sur la microstructure de I’alliage 600 : (a) faibles températures
de MA (restauration), (b) température intermédiaire de MA (recristallisation) et (c) températures
élevés de MA (croissance des grains) [LEONARD10]

La température du traitement MA a également un effet sur la précipitation des carbures. A I'état de
réception, les carbures Cr,3Cg et Cr;C3 sont dispersés dans la matrice et leur taille est d’environ 5 um.
A I'état MA, la densité de précipités semble diminuer. La matrice contient un mélange de précipites de
Cry3Cs et Cr;Cs. La Figure 7 montre des exemples de carbures de chrome formés dans I'Alliage 600.

a) Etat de réception b) TT « mill-anneal»

Figure 7 — Précipités de carbures de chrome présents dans I’alliage 600 [AGUILARO07]



Pour des températures de MA au-dessus de 1000°C, des carbures intergranulaires sont formés alors
gue pour des faibles températures de MA la distribution des carbures dans la microstructure est
principalement intragranulaire [SUI97, HWANG13]. La Figure 8 montre le processus de précipitation
des carbures pour différentes températures de traitements « mill-annealed ».
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Figure 8 — Schéma du procédé de précipitation des carbures dans les alliages a base nickel
[HWANG13]

1.2.2. L’état traité thermiquement (TT)

C’est un état résultant du traitement thermique aux alentours 700°C réalisé aprés le traitement MA. Ce
traitement thermique conduit a une précipitation accrue des carbures de chrome, généralement aux
joints de grains et diminue la ségrégation de chrome aux joints des grains.

La Figure 9 pourrait étre utilisée pour évaluer la microstructure du matériau a partir de la température
et de la durée du traitement thermique. En raison de la teneur relativement faible en carbone de
I'Alliage 600, la précipitation du carbone en solution solide se produit entre les points A et B de la
Figure 9 formant ainsi des précipités aux joints de grains bien avant le début de la précipitation
intragranulaire qui se produit a partir du point B. Ceci est confirmé par des résultats expérimentaux
montrant que, pour un traitement thermique de 600°C, une densité élevée de précipités est observee
dans la matrice. Les carbures inter- et intragranulaires ont été identifiés comme étant des Cr,3Cg et
Cr;Cs, Au contraire, I'Alliage 600 traité thermiquement a 800°C montre une densité de précipités
formés dans la matrice moins abondante et des joints de grains décorés par des précipités
discontinus. Ces carbures de chrome discontinus ont été identifiés comme étant un mélange de
Cry3Cq et Cr;C5 [AGUILAROQ7].

La formation des carbures de chrome aux joints des grains conduit a la formation d’'une zone
appauvrie en chrome qui donne lieu a une microstructure appelée « sensibilisée ». Afin d’éviter ce
type de microstructure, le traitement thermique a lieu a partir du point B et jusqu’au point C pour
permettre la diffusion du chrome de la matrice adjacente vers le joint de grains et ainsi rétablir le
niveau de chrome dans la zone initialement appauvrie. Maintenir un composant a une température
élevée permet la diffusion du chrome ce qui a pour résultat la réduction de la sensibilisation du
matériau.
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Figure 9 — Diagramme de précipitation des carbures de chrome [HOANG98]

2.

Etapes de la CSC

D’aprés Desjardins et al. [DESJARDINS90], la corrosion sous contrainte concerne tout phénoméne
conduisant des matériaux ductiles a subir une fissuration macroscopiquement fragile s’amorcant et se
propageant de fagon lente. Cette fissuration résulte du développement d’effets synergiques entre un
milieu corrosif et des sollicitations mécaniques qui, d’'une fagon indépendante, ne conduiraient pas a
la fissuration du matériau. Si un de ces paramétres (milieu, matériau ou contrainte) change, la
fissuration par corrosion sous contrainte ne se produit pas nécessairement.

La Figure 10 représente l'action synergique entre les 3 parameétres principaux de la CSC

[LAGHOUTARIS09]

Contrainte /
deformation

Figure 10 - Diagramme de Venn de la Corrosion Sous Contrainte [LAGHOUTARIS09]

Les études de laboratoire sur la fissuration de I'alliage 600 en milieu primaire ont montré que la CSC
peut se décomposer selon les étapes suivantes :
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2.1. Etape d’incubation

Cette période correspondrait a I'établissement des conditions électrochimiques. Sa durée peut varier
d’'une centaine d’heures a plusieurs milliers d’heures. Cette durée va dépendre de la sensibilité du
matériau a la CSC, des conditions du milieu et de la contrainte appliquée. La durée d’incubation pour
lalliage 600 sollicité en traction lente en milieu primaire des REP a été estimée a 100h
[BOURSIER95].

Aprés la période d’incubation, une fissure s’amorce a I'échelle microscopique (quelques microns).

2.2. Etape d’amorcgage

Les fissures sont détectées lorsque leur taille dépasse la limite de détection de la technique
expérimentale utilisée.

L’amorcage vrai, qui prend en compte toutes les fissures est une notion théorique qui ne peut étre
quantifié¢e qu’au moyen d’extrapolations ou de modélisations [VAILLANTO4]. Pour les études de
laboratoire, il est généralement considéré que 'amorgage a lieu dés qu’une fissure d’'une profondeur
de quelques micrométres est observée (observations réalisées sur coupes en microscopie optique ou
électronique).

2.3. Etape de propagation

La propagation des fissures est composée de trois étapes : la propagation lente, la transition des
fissures et la propagation rapide.

Propagation lente

Le paramétre prépondérant serait la sollicitation mécanique avec une dépendance & la vitesse de
déformation du matériau. Dans cette étape la fissure peut atteindre une profondeur critique de 50 um
a 80 um (soit quelques grains) [BOURSIER93]. Elle peut durer plusieurs centaines a plusieurs milliers
d'heures selon la sollicitation mécanique appliquée au matériau.

Ainsi, la plus grande partie de la durée de vie d’'une éprouvette est constituée par la phase de
propagation lente qui constitue I'étape limitante de 'amorgage de la fissuration par CSC.

Transition

Etape intermédiaire entre les étapes de propagation lente et rapide. Elle peut étre lice a la
coalescence des fissures [HUGENIN12]. Cette étape est souvent considérée comme la fin de
I'amorgage.

Propagation rapide

Cette étape conduit a la rupture du matériau. Ce régime de propagation n’est atteint qu'au-dela d’'une
taille critique de fissure. Les mesures de vitesse de propagation sur éprouvettes pré fissurées
montrent que la propagation rapide a lieu pour une valeur du facteur d’'intensité de contrainte de 9

MPa/m [SCOTT91]. Cette valeur est cohérente avec la valeur de K correspondant a la transition

entre cinétiques lente et rapide lors d'essai de traction lente [VAILLANTO4]. La durée de I'étape de
propagation rapide est environ 10 fois plus courte que la durée cumulée des étapes d’incubation et
d’amorgage [HUGENIN12].
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La Figure 11, ci-dessous, résume les différentes étapes de la CSC.
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Figure 11 — Etapes de la CSC de I'alliage 600 en milieu primaire en fonction du temps
[VAILLANTOA4]

Au cours des étapes de la CSC, les mécanismes mis en jeu sont différents. L'amorgcage serait
contrdlé par la chimie de surface tandis que la propagation serait contrdlée par la chimie en pointe de
fissure. La durée de I'amorcage et la vitesse de propagation des fissures vont dépendre de la

contrainte appliquée.

3.  Oxydation

3.1. Nature des oxydes formés en surface de I’alliage 600
en milieu primaire

La couche d’oxyde formée en surface de l'alliage 600 présente un caractére duplex. La couche
interne, qui est au contact du métal, est constituée d’'oxydes riches en chrome, en nickel et en fer sous
forme de spinelles de type (Ni,Fe)(Fe,Cr),0, [POTTER61]. Cette couche compacte, continue et
protectrice est appelée aussi couche passive.

La couche externe est composée de cristallites d’'oxydes ou d’hydroxydes de nickel [McCINTYRE79,
GARDEY98, MACHET04, MARCHETTIO7]. Des oxydes riches en fer et en nickel de type ferrite de
nickel Ni,Fe;,O, ont également été observés [GARDEY98, SOUSTELLE99, CARRETTEO2,
PANTERO06, MARCHETTIO7, SENNOURO08]. La morphologie de la couche externe évolue en fonction
des conditions d’exposition au milieu primaire. Trois types de morphologie pouvant cohabiter a la
surface d’'un échantillon oxydé :

e Des cristallites octaédriques ou tétraédriques de quelques dizaines de nanométres de
diametre recouvrant la majeure partie de la surface ainsi que des cristallites d’'une taille
supérieure a quelgues microns de diameétre répartis de fagon discrete [DELABROUILLEO4].
Elles sont généralement décrites comme étant du ferrite de nickel (NiFe,O4) ou du NiO
[CARETTEO2, GARDEY98, SOUSTELLE99, PANTERO06, MARCHETTIO?,
DELABROUILLEO4, SENNOURO0S]
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e Des plaguettes [CARRETTEOQZ2]

e Des filaments d’'une largeur de quelques dizaines de nanométres. lls peuvent correspondre au
spinelle NiFe,O, [DELABROUILLEO4] ou & des oxydes riches en Ni [DELABROUILLEO4,
DOZAKI10]

Une couche déchromée est souvent observée dans l'alliage sous-jacent de I'oxyde. Elle est associée
a la formation d’un oxyde riche en chrome dans la couche interne [DELABROUILLEO4].

La Figure 12 représente les couches d’oxydes présentes a la surface d’un alliage de nickel exposé au
milieu primaire.

Spinel oxides crystallites
%Cr / %Ni =f(% Cr of alloy)

Oxyde ou hydroxyde ?
%Cr ~ %Fe ~ %Ni

10 nm S

Chromium e 2 gL Y ”%é"f 7 /?f'%/’ i

depleted Zone X
and thin

1to2 pm grains size
el S
At the maximum ]Oxygen Penetration |
8 jum
Bulk
~
B
Grain boundary Triple junctiong-/

Figure 12 — Représentation schématique des couches d’oxydes formées a la surface d’un
alliage de nickel (A600/A690) au contact du milieu primaire [THOMASO5]

Il a été observé que la composition et I'épaisseur de la couche d’oxyde formée en surface dépendait
de la teneur en hydrogéne dissous. Dozaki et al. [DOZAKI10] ont réalisé des essais d’oxydation sur
éprouvettes RUB en alliage 600MA et 600TT a charge constante en milieu primaire a 320°C pendant
un temps supérieur a 17500 h. Trois teneurs en hydrogene dissous ont été testées : 5, 15 et 25 mL
H2/kg H,0.

Les différents types d’oxydes trouvés a la surface des éprouvettes sont (Figure 13) :
e des cristallites avec une teneur en fer élevée, probablement du type NiFe.,)Criuy)Oa
e des oxydes avec une morphologie entre celle de cristallites et de filaments

¢ des filaments avec une teneur en nickel élevée
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Alloy 600 Alloy 182

15 ml Hu/kg H,O 25 ml Hu/kg H,O

5 ml Hy/kg H,O

Figure 13 — Oxydes formés sur la surface des alliages 600 et 182 pour trois teneurs différentes
en hydrogene dissous — A : cristallite, B : oxydes facettés, C : filaments, D : oxyde interne
[DOZAKI10]

Pour sa part, Terachi et al. [TERACHI03] ont réalisé des essais d’oxydation a 320°C pendant 1000 h
en utilisant 3 teneurs en hydrogéne dissous : 0, 1, 2,75 et 4 ppm de H,, lls ont constaté que dans un
milieu sans hydrogéne, la couche d’oxyde externe est riche en nickel alors que la couche interne est
riche en chrome. L'oxyde de nickel est thermodynamiquement stable et la couche d’oxyde interne est
amorphe ou composée de petits cristaux.

Dans un milieu avec une teneur en hydrogene dissous de 1 ppm, des filaments sont formés sur la
surface.

Enfin dans un milieu avec une teneur en hydrogene dissous supérieure a 2,75 ppm, la formation de
spinelles est prédominante & la surface oxydée et une couche fine riche en chrome est observée au-
dessous de la couche de spinelle. De plus, une couche composée de nickel métallique est observée
au-dessous de la couche riche en chrome.

La Figure 14 représente les couches d’oxydes formées en surface de I'Alliage 600 en utilisant
différentes teneurs en hydrogéne dissous.

15



MiFe.O, Ni.Cr.Fe

spinel
NiO | Needle- / R\ »
rich like oxide

e Thin Cr
Metal Ni rich la
ver rich oxide
Matrix (Alloy 600)

0 1 273 4 (ppm)

Dissolved hydrogen concentration *

Figure 14 — Représentation schématique des couches d’oxyde formées a la surface de I’Alliage
600 en utilisant quatre teneurs différentes en hydrogéne dissous [TERACHIO3]

De plus, Loucif [LOUCIF13] a partir d’essais d’oxydation en milieu primaire (1200 ppm Li et 2 ppm B)
réalisés dans un autoclave en titane sans circulation du milieu & 325°C pendant 500 h en utilisant
différentes teneurs en hydrogéne dissous, a montré que I'oxyde formé sur I'alliage 600 peut avoir des
propriétés semi-conductrices différentes. Pour des faibles teneurs en hydrogéene dissous, la couche
d'oxyde présente un comportement semi-conducteur alors que pour des teneurs en hydrogéne
dissous plus élevées, la couche d’'oxyde devient isolante. Ce changement de semi-conduction est
associé a une composition chimique différente de la couche d’oxyde, les teneurs les plus élevées en
hydrogéne conduisant a une couche d’oxyde plus riche en chrome.

3.2. Cinétique et mécanisme de croissance de la couche
d’oxyde en surface

La cinétique de croissance des oxydes a été étudiée par Machet [MACHETO04]. Pour ses essais
d’oxydation a courtes durées, Machet a utilisé un micro-autoclave (800 ml de volume) alors que pour
les longues durées d’oxydation, il a utilisé un autoclave statique.

Les conditions d’essais étaient : T= 325°C, pression totale = 155,105 Pa (155 bar), pression partielle
d’hydrogéne = 0,3 bar, 2 ppm de LiOH et 12000 ppm de H3;BOs.

Les techniques de caractérisation utilisées furent : la spectroscopie de photoélectrons induits par
rayons X (XPS) pour connaitre la composition chimique de la couche d’oxyde, I'analyse par réaction
nucléaire (Nuclear Reaction Analysis) pour calculer les épaisseurs équivalentes a partir des dosages
de l'oxygéne et la microscopie a effet tunnel (Scanning Tunneling Microscopy) pour connaitre la
morphologie de la couche d’oxydes et sa structure cristalline.

Pour les temps courts d’oxydation en milieu primaire (entre 0 et 10 minutes), Machet propose une
cinétique d’oxydation pour 'alliage 600 consistant en 3 étapes :

La premiére étape (t< 0,4 min) consiste en une formation rapide d’une couche d’hydroxyde de chrome
continue avec une dissolution du nickel (contenu dans l'alliage) dans le milieu. Dans la deuxieme
étape (a partir de 0,4 minutes), la croissance de I'oxyde de chrome est temporairement stationnaire et
I'épaisseur de I'oxyde est d’environ 1 nm. C’est dans cette étape qui dure environ 3 minutes, que
I'hydroxyde de chrome se transforme en oxyde. Dans la troisieme étape (au-dela de 4 minutes), la
croissance de la couche d’'oxyde de chrome reprend avec la disparition de I'’hydroxyde de chrome.
Des cette reprise de croissance, il apparait de 'hydroxyde de nickel en surface.

16



Ces trois étapes sont résumées sur la Figure 15 :
1) Une formation rapide d’un film d’oxyde continu cristallin
2) Blocage de la croissance

3) Reprise de croissance du film d’oxyde interne
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Figure 15 — Représentation de la cinétique d’oxydation de I’alliage 600 pour des temps courts
d’oxydation en milieu primaire déterminée par NRA [MACHET04]

Pour des durées plus longues d’oxydation, la couche formée en surface est toujours duplex avec une
couche interne d’'oxyde de chrome et une couche externe d’hydroxyde de nickel et de gros cristaux
d’'oxyde de fer. Comme le montre la Figure 16, la phase de croissance stationnaire est plus longue
pour I'A690 que pour I'A600. Le temps nécessaire pour atteindre I'épaisseur asymptotique est
également plus long.

r= 5 min 20 heures
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Figure 16— Représentation de la cinétique de croissance de la couche d’oxyde formée sur les
alliages 600 et 690 pour des temps longs d’oxydation en milieu primaire [MACHET04]

17



Dans les deux cas, la vitesse de croissance de I'oxyde de chrome est rapide puis ce dernier est
bloqué temporairement pour aprés reprendre sa croissance. Le réle déterminant de 'oxyde de chrome
dans 'oxydation est ainsi mis en évidence.

3.3. Oxydation intergranulaire

En plus de I'oxydation en surface, des pénétrations d’oxyde intergranulaire sont observées. Il a été
recensé que des parameétres liés a la microstructure du matériau et au milieu pouvaient avoir un effet
sur 'oxydation des joints des grains. Dans cette partie, nous allons présenter I'effet de ces parameétres
sur I'oxydation intergranulaire. Dans le cadre de la thése, nous nous intéressons a I'effet de chaque
parameétre sur la profondeur de pénétration intergranulaire.

3.3.1. Effet du taux de couverture des joints des grains par des
carbures de chrome

Laghoutaris [LAGHOUTARIS09] a observé I'effet de la microstructure sur la profondeur de pénétration
d'oxyde. Pour cela, il a étudié des microstructures modeles obtenues, par différents traitements
thermiques, a partir de la coulée (WF675). Les oxydations ont été réalisées dans un milieu simulant le
milieu primaire des REP a 325°C pendant 1407 h.

Trois microstructures ont été étudiées : une microstructure exempte de carbure de chrome
(microstructure SA), une microstructure SA et laminée avec une réduction d’épaisseur de 50% afin
d'étudier l'influence de I'écrouissage et une microstructure avec une forte précipitation intergranulaire
de carbures de chrome.

Les observations en coupes transverses des échantillons oxydés ont été réalisées au MEB et au
MET. Elles montrent que :

Pour la microstructure SA, la profondeur de la pénétration d'oxyde est d'environ 2 um avec
une largeur de 400 nm. Des analyses EDX permettent de constater la formation d’un oxyde riche en
fer et en nickel a la surface du joint de grains oxydé. Dans la zone interne de la couche d’oxyde de
surface, 'oxyde formé est riche en chrome tout comme au sein de la pénétration intergranulaire.

Pour sa part, la microstructure SA laminée 50% présente une pénétration d'oxyde d'environ
3 um de profondeur. La pénétration intergranulaire est également riche en chrome associée parfois a
des zones déchromées d'un c6té du joint de grain et en avant de la pointe de pénétration.

Enfin, la microstructure avec une forte précipitation intergranulaire présente une profondeur de
pénétration d'oxyde d'environ 400 nm maximum. Dans la pénétration d'oxyde intergranulaire, I'oxyde
formé est riche en oxygéne et en chrome.

Laghoutaris conclut que les pénétrations d’oxyde intergranulaires observées dans le matériau SA
présentent des pénétrations d’oxyde plus profondes alors que le matériau déformé présente des
pénétrations plus perturbées. Pour sa part, le matériau avec une forte précipitation de carbures de
chrome aux joints des grains montre des pénétrations d’'oxyde peu profondes (500 nm maximum).
Pour toutes les microstructures, les pénétrations d’oxyde sont riches en chrome.

3.3.2. Effet de I'hydrogéne dissous

La teneur en hydrogéne dissous a une influence sur la pénétration d’oxyde aux joints de grains. Des
essais d’oxydation ont été réalisés sur des éprouvettes de traction (coulée WF675) dans un autoclave
en titane & 325°C en milieu primaire (100 ppm B et 1,2 ppm Li) et en utilisant 3 teneurs en hydrogéne
dissous : 650 kPa (=~ 945 mL Hy/kg H,0), 30 kPa (= 43 mL H,/kg H,0) et < 1kPa (< 1,5 mL Hy/kg H,0).

18



Aprés l'oxydation, les éprouvettes ont été sollicitées en traction a température ambiante dans la
chambre du MEB [FOURNIER11] (Figure 17a).

Pour des essais d’oxydation de 500h, une fissuration maximale des joints de grains affaiblis par
I'oxydation (en termes de nombre de joints de grains fissurés) est observée a une pression partielle
d’hydrogéne de 30 kPa. Par contre pour des pressions partielles de 650 kPa et inférieure a 1 kPa, peu
ou aucune fissuration des joints de grains n’a été constatée.

Pour une pression partielle de 30 kPa en utilisant 5 durées d’oxydation différentes (125 h, 250 h,
500 h, 1450 h et 4500h), le nombre de joints de grains fissurés et la profondeur de pénétration
intergranulaire augmentent avec le temps d’oxydation. Les profondeurs de pénétration observées
sont égales a 600 nm apres 500 heures, 2200 nm apres 1500 heures et plus de 5000 nm apres 4500
heures d’oxydation. La cinétique de pénétration intergranulaire n’est pas linéaire mais parabolique
suggérant un processus contrdlé par la diffusion a I'état solide (Figure 17b).

Des images MEB en coupe transverse de I'éprouvette déformée in situ au MEB a la température
ambiante aprés 1500 h d’oxydation et en utilisant 30 kPa de pression partielle d’hydrogéne montrent
une pénétration intergranulaire d’'oxyde qui présente des nodules facettés prés de la surface
suggérant un processus d’oxydation discontinu (Figure 18).
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Figure 17- Influence de (a) la pression partielle d’hydrogéne et (b) du temps d’oxydation sur

I’évolution de la proportion des joints de grains fissurés en fonction de la déformation
appliquée [FOURNIER11]
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Figure 18 - Image MEB en coupe transverse de I’éprouvette sollicitée aprés 1500h d’oxydation
en milieu primaire a 325°C avec une pression partielle d’hydrogéne de 30 kPa [FOURNIER11]

Des observations MET en coupe transverse montrent un appauvrissement en Cr en avant d’'une des
pénétrations intergranulaires (Figure 19). De plus, I'arrét d’'une pénétration d’'oxyde intergranulaire sur
un carbure de chrome avec présence d'un sulfure de chrome Cr;Sg est observée a l'interface oxyde
intergranulaire/carbure. Ces observations suggérent que I'accélération de la diffusion de chrome a lieu
en pointe de pénétration d’oxyde.
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Figure 19 - (a) STEM bright field image d'une pénétration d'oxyde exposée pendant 2000 h en
milieu primaire a 325°C, 30 kPa en pression partielle d’hydrogéne et déformée a 4% in situ au
MEB a température ambiante, (b) profils EDX associés [FOURNIER11]

L’EPRI [EPRI14] a complété ces études en réalisant des essais de pré-oxydation sur des matériaux
écrouis a 20% et non écrouis de la coulée WF675. Les teneurs en hydrogene dissous utilisées étaient
de 7 kPa (10 mL Hjy/kg H,0) et 30 kPa (= 43 mL H,/kg H,0).

La Figure 20 présente la proportion des joints de grains rompus pendant I'essai de traction in situ au
MEB a température ambiante.
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Figure 20 - Influence de la pression partielle d’hydrogéne sur I’évolution de la proportion des
joints de grains fissurés en fonction de la déformation appliquée [EPRI14]

Les observations au MEB en section transverse des éprouvettes déformées montrent que :
e les pénétrations intergranulaires ne provoquent pas toujours la rupture des joints de grains.

e de plus, aucune fissuration des joints de grains n’est observée pour des teneurs en hydrogéne
dissous élevées (exemple pour 650 kPa). Pour des teneurs en hydrogéne dissous trés faibles
(exemple < 1 kPa) des fissurations peu profondes des joints de grains sont observées (<400
nm).

e les profondeurs de fissurations des joints de grains plus élevées sont constatées pour une
teneur en hydrogéne dissous de 30 kPa (>930 nm)

e ['écrouissage n'augmente pas significativement la profondeur des pénétrations d’oxyde. Par
contre, I'écrouissage augmente le nombre des joints de grains fissurés et la profondeur des
fissures pendant I'essai de traction.

3.3.3. Effet de la déformation

La déformation a également une influence sur 'oxydation intergranulaire [COUVANT12]. Couvant et
al. ont réalisé des essais de corrosion sous contrainte en milieu primaire (1000 ppm B, 2 ppm Li et
30 mL Hj/ kg H,0) a 360°C pendant 2000 h sur des éprouvettes en croix d’'un matériau forgé (coulée
WF675) et d’'un matériau laminé (coulée 77879/1863) en alliage 600. Ces éprouvettes ont été pré-
déformées a l'air & température ambiante (suivant 'axe x) pour ensuite étre déformées en milieu
primaire a 360°C (suivant I'axe y). Les branches des éprouvettes utilisées pour le premier chargement
a I'air ont été découpées pour assurer que la déformation soit bien localisée au centre de I'éprouvette.
Aprés I'essai de corrosion sous contrainte, la couche d’oxyde en surface a été caractérisée par MET.

Pour le matériau forgé, des filaments sont observés dans les joints de grains oxydés et fissurés
comme sur la surface du matériau. Ces filaments sont riches en nickel et contiennent de I'aluminium
et du silicium. De méme, des cristallites de formes tétraédriques sont également observées sur la
surface des éprouvettes. Ces cristallites sont riches en nickel avec une structure de type spinelle.

Pour les joints de grains non fissures, la profondeur de pénétration intergranulaire est d’environ
600 nm (zone 1) dans une zone de pré-déformation comprise entre 0,10 et 0,26 (Figure 21) et proche
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de 400 nm (zone 2) dans une zone ou la pré-déformation est comprise entre 0,04 et 0,20 (Figure 22).
L’oxyde présent dans la pénétration est riche en chrome tout comme 'oxyde en fond de pénétration.
En avant du fond de pénétration, un enrichissement en chrome, cuivre et soufre est observé tout le
long des joints de grains

| .' Grain #1

Figure 21 — Image STEM HAADF de la zone de pré-déformation comprise entre 0.10 et 0.26. Une
pénétration d’oxyde est visible dans le joint de grains (WF675) zone 1 [COUVANT12]
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Figure 22- Image STEM HAADF de la zone de pré-déformation comprise entre 0.04 et 0.20. Une
pénétration d’oxyde est visible dans le joint de grains (WF675) zone 2 [COUVANT12]

Pour le matériau laminé, trois zones de pré-déformation ont été observées. Une zone avec une
déformation supérieure a 0,25 (zone 1), la seconde zone avec une déformation de 0,15 (zone 2) et
une troisieme zone avec une déformation de 0,16 (zone 3). La zone 1 présente un carbure
intergranulaire (Figure 23). Aucune pénétration d’'oxyde n’a été observée sur ce joint de grains. Une
déchromisation a été détectée autour du carbure. De la méme fagon, aucune pénétration d’oxyde n’a
été observée dans les joints de macle. La zone 2 présente une pénétration intergranulaire d’oxyde de
I'ordre de 200 nm. Cet oxyde est riche en chrome et en fer.

Figure 23 - Image MET d’un carbure de chrome intergranulaire observé dans la zone 1
(coulée77879/1863) [COUVANT12]
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Dans la zone 3, la pénétration d’oxyde la plus profonde est d’environ 250 nm. La teneur en chrome
est la plus élevée a l'interface métal/oxyde. Dans le joint de grains qui sépare les grains 1 et 2 (Figure
24), 'embouchure de la pénétration d’'oxyde s’étend sur 15 nm de large ou I'oxygene est associé a
des enrichissements en chrome et appauvrissement en nickel. Au contraire, 20 nm aprés la
pénétration, un important appauvrissement en chrome est observé associé a un enrichissement en
nickel et a un appauvrissement en fer (Figure 25).

«

\ Pénétration

d’oxyde

s Joint de grains

Figure 24- Image MET de la zone 3 de I’éprouvette en croix en alliage 600 laminée (coulée
77879/183), pré-déformée a I’'air ambiante et oxydée en milieu primaire a 360°C [COUVANT12]

Image de référence
(Zero loss)

Figure 25- Cartographies EFTEM du joint de grains séparant les grains 1 et 2 (zone 3)
[COUVANT12]

3.4. Morphologie et nature des oxydes formés dans des
fissures de CSC

Les fissures de CSC dans les alliages a base nickel sont intergranulaires. Une fissure est composée
d’une fissure principale et de ramifications, appelées fissures secondaires.
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Les fissures peuvent présenter en plus d’'une oxydation, une décohésion ou des porosités de I'oxyde
[JAMBONZ12]. Les décohésions sont observées en avant du fond de fissure ou a c6té. La Figure 26
représente les types de fissures pouvant étre rencontrées dans un alliage a base nickel.

Surface

Fissure
secondaire

Fissure
principale

Figure 26 — Morphologies des fissures intergranulaires de CSC [JAMBON12]

Concernant la nature des oxydes en fond et au voisinage des fissures principales, Laghoutaris
[LAGHOUTARISO09] a constaté que I'oxyde de chrome Cr,0; est présent en fond de fissure alors que
les parois de la fissure sont recouvertes de NiO et de cristallites de type Ni(Fe,Cr),O, espacées de
quelques centaines de nanométres sur les bords de la fissure. La formation de 'oxyde de chrome se
fait de maniére dissymétrique et s’accompagne d’un appauvrissement en chrome (également
dissymétrique par rapport au joint de grains).

La zone centrale de la fissure est remplie d’'oxyde de NiO poreux et sans relation d’épitaxie avec la
matrice.

Polycristaux
de structure NiO Cr,0,
NiO Zone riche en nickel (déchromée)
l -«

Joint de grains

Figure 27 — Représentation des oxydes formés dans des fissures supposées principales
[LAGHOUTARIS09]

Pour les fissures supposées secondaires, la pointe de fissure oxydée est associée a une zone
enrichie en nickel / appauvrie en chrome mais aucun enrichissement en nickel en avant du fond de
fissure n’est observé alors que I'oxyde présent en fond de fissure est du Cr,0s. Ces fissures sont
remplies de fins grains d’oxyde riches en fer et contenant aussi du chrome et du nickel (Ni(Cr,Fe;)Oy,).
Les parois de la fissure contiennent une couche de cristallites d'oxydes riches en chrome
[LAGHOUTARISO09].
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Oxyde riche en chrome

\

Figure 28 — Représentation des oxydes d’une fissure supposée secondaire [LAGHOUTARIS09]

""" Jjoint de grains

Zone riche en nickel

Au contraire, dans les fissures localisées dans les joints de macles, c’est I'oxyde de nickel (NiO) qui
est présent en fond de fissure. Aucun oxyde riche en chrome accompagné d’'une zone de déplétion en
chrome n’est observé [LAGHOUTARISO09].

NiO poreux "
E:—— ----- joint de made

Figure 29 — Représentation des oxydes en pointe d’une fissure le long d’un joint de macle
[LAGHOUTARIS09]

3.5. Modele phénoménologique de propagation des
fissures

Sur la base des observations présentées précédemment, Laghoutaris [LAGHOUTARISQ09] a proposé
un modeéle de propagation des fissures basé sur I'action fragilisante de la formation d’'un oxyde riche
en chrome en pointe de fissure (Cr,03). Ce modéle est basé sur la forte influence du taux de défauts
dans I'alliage qui pilote la diffusion du chrome dans l'alliage.

La formation de Cr,O3 provoquerait la formation d’'une zone déchromée dans le grain le plus riche en
courts-circuits de diffusion ainsi qu’en avant de la pointe de fissure. Lorsque la fissure se propage, le
Cr,0; réagirait alors avec le NiO formé en film continu sur les parois de la fissure pour former un
spinelle Ni(Cr,Fe),0,4, tandis qu'un nouveau cristallite riche en chrome apparaitrait en pointe de
fissure, et ainsi de suite. L'espacement entre deux cristallites de spinelle est du méme ordre de
grandeur que l'étendue de la zone appauvrie en chrome en avant de la pointe de fissures. Ceci
suggere une propagation discontinue de la fissure le long de la zone déchromée.

La nature des oxydes formés dans la fissure est différente de celle des oxydes formés en surface. Le
NiO est en effet formé dans la fissure alors qu'on est en dehors de son domaine de stabilité. Cette
hypothése implique :

e Soit que les propriétés oxydo-réductrices du milieu sont différentes en surface et dans la
fissure,

e Soit que les propriétés du matériau sont différentes en surface et en pointe de fissure

Selon Laghoutaris, I'étape limitante de la propagation serait donc la diffusion du chrome dans l'alliage.
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Figure 30 — Représentation de la propagation de fissures proposée par Laghoutaris
[LAGHOUTARIS09]

4.  Parametres influencant la CSC

Depuis I'apparition des premiers cas de fissuration par CSC en service, de nombreux travaux ont été
effectués dans le but de connaitre l'influence des différents paramétres mis en jeu. Dans cette partie,
nous allons présenter différentes études menées pour déterminer l'influence des paramétres liés au
matériau, au milieu et a la sollicitation mécanique sur 'amorgage ou la propagation de fissures de
CSC dans l'alliage 600.

4.1. Effets matériaux

La microstructure du matériau a une forte influence sur la sensibilité a la CSC en milieu primaire.
D’une maniére générale, une forte couverture des joints de grains par des carbures de chrome
semble étre bénéfique alors que les coulées présentant une précipitation intragranulaire se montrent
plus sensibles a la CSC.

4.1.1. Influence des carbures de chrome

L’influence de la teneur en carbone sur la résistance a la fissuration par CSC a été trés étudiée. I
semble que par l'intermédiaire des carbures et de leur répartition dans la microstructure, un alliage
peut étre plus ou moins sensible qu’un autre.

Trois types de microstructures ont été définis a partir de la répartition des carbures. Cette répartition,
dépend de la gamme de fabrication et surtout du dernier traitement thermique [GRAS91].

- Microstructure 1: Si la température du traitement thermique est supérieure a la température de
solubilisation des carbures (Ts), la recristallisation s’accompagne d’'une mise en solution compléte des
carbures qui reprécipiteront ensuite au refroidissement majoritairement dans les joints de grains. Ce
type de microstructure est riche en carbures intergranulaires.
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Figure 31 - Structure | : riche en carbures intergranulaires [LEONARD10]

- Microstructure Il : Si la température du traitement thermique est inférieure a T la mise en solution
des carbures n’est que partielle au cours de la recristallisation et la précipitation du carbone au
refroidissement se fera principalement sur des carbures intragranulaires au détriment des carbures
intergranulaires (Figure 32a). On obtient alors un réseau de carbures intragranulaires décrivant
I'ancien réseau de joints de grains (réseau fantéme).

- Microstructure 1l Il est possible que la précipitation avant le traitement thermique soit
intragranulaire ou intergranulaire, donc on obtient aprés le traitement une répartition homogéne des
carbures intragranulaires (Figure 32b).

(a) (b)
Figure 32 — a) Microstructure Il : carbures intragranulaires formés dans I’ancien réseau des

joints de grains, b) microstructure lll : riche en carbures intragranulaires répartis de fagon
aleatoire [LEONARD10]

La structure la moins sensible a la CSC dans I'eau a haute température est caractérisée par une
précipitation intergranulaire des carbures de chrome et I'absence de carbures intragranulaires
[RIOS93].

Léonard [LEONARD10] a étudié le lien entre le processus de fabrication et la microstructure des
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alliages. Il a travaillé sur deux coulées présentant des sensibilités différentes a la CSC :

e La coulée WF675 (barre forgée, représentative des adaptateurs de couvercle de cuve) : cette
coulée est traitée thermiqguement pendant 2h a 820°C. Elle présente une microstructure de
type Il. Elle est considérée comme trés sensible a la CSC

e La coulée 78456/337 (t6le laminée a chaud, représentative d’'une cloison de GV): cette
coulée est traitée thermiquement pendant 12h08 a 725 °C — 740°C. Cette coulée est riche en
carbures intergranulaires. Elle est considérée comme non sensible a la CSC, sauf si
I'écrouissage est supérieur a 7%.

Léonard a comparé les microstructures des matériaux en tracant des courbes de distribution cumulée
du KAM (Kernel Average Misorientation).

Sur la Figure 33, pour une distribution cumulée de 90%, la coulée WF675, caractérisée par EBSD en
peau a I'état de réception (notée WF675 AR skin) présente un degré de désorientation inférieur a 5,2°.
A cceur, a I'état de réception, cette méme coulée (notée WF65 AR mid-wall) présente un degré de
désorientation inférieur a 6,2°. Le procédé de forgeage produit une microstructure hétérogene. A
l'inverse, que la coulée 78456/337 AR, caractérisée par EBSD a I'état de réception, présente un degré
de désorientation cristallographique inférieur a 0,5°.

Le procédé de forgeage produit donc une microstructure avec un degré de désorientation
cristallographique plus élevé par rapport au procédé de laminage. Par conséquent, il conclut que la
désorientation cristallographique pourrait avoir une influence sur la sensibilité & la CSC.
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Figure 33 — Distribution de la désorientation cumulée des coulées WF675 et 78456/337 a I’état
de réception [LEONARD10]

Il est aussi connu que la présence de carbures intergranulaires peut ralentir le glissement
intergranulaire, donc la vitesse de fissuration [MITHIEUX97]. Le glissement intergranulaire constitue,
en effet, un des premiers signes précurseurs détectables avant la formation de fissures de CSC qui a
été étudié dans le passé. Mithieux a réalisé de nombreux essais de fluage sous I'air a 360°C sur des
tubes en alliage 600 et 690. Les tubes en alliage 600 MA et 690 MA présentaient une microstructure
de types | et Il. Mithieux a interprété le glissement intergranulaire en termes de viscosité
intergranulaire. Il a montré que les carbures intergranulaires augmentaient la viscosité des joints de
grains et que la vitesse de propagation des fissures était une fonction décroissante de la viscosité
intergranulaire du matériau.
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Figure 34 — Corrélation entre la viscosité des joints de grains et la vitesse de propagation des
fissures (Essais de fluage a I’'air a 360°C sur des tubes en alliage 600 et 690) [MITHIEUX97]

4.1.2. Effet de la teneur en chrome

Delabrouille [DELABROUILLEO4] a constaté que lorsque la teneur en chrome dans [lalliage
augmentait, I'épaisseur totale de la couche d’oxyde ainsi que la densité des filaments formés dans la
couche externe diminuaient, tandis que les cristallites de la couche externe s’enrichissaient en chrome
(études réalisées sur des alliages a base nickel avec une teneur en chrome comprise entre 5% et
30% en masse). Il observe aussi une amélioration importante de la résistance a la CSC pour des
alliages a base nickel contenant plus de 15% massique en chrome (Figure 35).
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Figure 35 — Evolution des longueurs équivalentes de fissures intergranulaires pour des
alliages modéles présentant une précipitation intergranulaire : éprouvettes plates en rouge et
éprouvettes cylindriques en noir [DELABROUILLEO4]
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Des essais de traction lente en eau pure hydrogénée a 360°C réalisés sur des matériaux modeéles (Ni-
Cr-Fe-C) pour des teneurs en chrome comprises entre 5 et 30% en masse, confirment linfluence
positive du chrome sur la résistance a la CSC. Le pourcentage de rupture intergranulaire par CSC,
mesuré sur les faciés de rupture, diminue lorsque la teneur en chrome passe de 5 a 30% en masse
[WAS91]. Pour sa part, Yonezawa [YONEZAWAS88] montre qu’'une augmentation significative du
chrome dans l'alliage diminue sa sensibilité a la CSC. Pour des teneurs en chrome supérieures a 17
%, aucune fissuration du matériau n’a été observée (Figure 36).
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Figure 36 — Temps arupture en fonction de la teneur en chrome dans les alliages Ni-Cr-Fe
sollicités en traction dans le milieu primaire a 360°C (la teneur en nickel est donnée entre
parenthéses) [YONEZAWASS]

4.1.3. Influence du type de joints de grains

Une microstructure peut étre caractérisée par les pourcentages de joints de grains spéciaux et
généraux. Les joints de grains généraux peuvent se diviser en deux catégories : joints de grains
faiblement désorientés (LAGB), avec une désorientation < 15° et joints de grains fortement
désorientés avec une désorientation > 15°.

Les joints de coincidences (CSL) sont des joints spéciaux, caractérisés par un plan de joint et un
angle de désorientation bien spécifiques [CRAWFORD92]. lls possédent de meilleures propriétés en
termes de résistance au fluage, a la corrosion intergranulaire et a la fissuration par CSC. Crawford
mentionne que les joints de grains spéciaux ont une meilleure propension a transmettre les
dislocations d’un grain a l'autre, ayant pour résultat de limiter 'empilement des dislocations et donc la
surconcentration de contrainte qui s’applique au niveau du joint. Bruemmer [BRUEMMER94] arrive
aux mémes conclusions et en conclut que les joints de grains spéciaux sont ainsi plus résistants que
les joints de grains généraux a la CSC.
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4.1.4. Effet de I’écrouissage

Les résultats de Cassagne [CASSAGNE92] (Figure 37), menés sur des produits pré-écrouis a
différents niveaux d’écrouissage montrent un effet bénéfique de I'écrouissage lorsque la contrainte
appliquée est inférieure a la nouvelle limite d’élasticité du matériau écroui et un effet défavorable de
I'écrouissage lorsque le matériau est sollicité dans son domaine de plasticité.
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Figure 37 — Etude de I'influence du pré-écrouissage sur le temps d’amorgage de la CSC
[CASSAGNE92]

Des essais de traction lente réalisés par Foct [FOCT99] sur des tubes en alliage 600 testés en milieu
primaire a 360°C pendant 100 h, montrent que la suppression par polissage de la couche écrouie
(d’'une épaisseur totale de 100 pym) en surface retarde l'apparition des fissures aprés 3% de
déformation plastique, alors qu’a I'état de réception le matériau fissure dés I'entrée dans le domaine
plastique. L’effet néfaste de la couche écrouie s’explique par un réle majeur de la contrainte de
surface.

La présence d’une couche écrouie en surface accélere la CSC, aussi bien lors d’essais de traction
lente que lors d’essais a charge imposée (pour des contraintes moyennes proches de 500 MPa)
[FOCT99]. Dans la phase de propagation lente, la présence de I'écrouissage superficiel augmente la
vitesse de propagation des fissures d’un facteur 2 & 6 [GRAS91].

Les études de Boursier [BOURSIER93] sur l'alliage 600 sollicité en traction lente en milieu primaire a
360°C avec une surpression de 4 bar d’hydrogéne a 125°C sur un état non poli (avec couche écrouie)
et sur I'état poli électrolytiquement (épaisseur polie totale de 100 pm) ont permis de montrer le réle
néfaste de la couche écrouie sur 'amorgage de la fissuration par CSC en milieu primaire. La Figure
38 montre que seul le stade de propagation lente est observé sur un état poli alors que les stades de
propagation lente et rapide sont observés sur I'état non poli. La vitesse de propagation lente est plus
faible pour I'état poli que pour I'état non poli, ce qui entraine une transition plus rapide entre les deux
régimes pour I’état non poli.
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Figure 38 — Evolution du nombre de traces de fissures de profondeur supérieure a € en
fonction de € Essais de traction lente (5.10° s™) en milieu primaire hydrogéné (4 bar a 125°C) a
360°C [BOURSIER93]

Boursier [BOURSIER93] a également mis en évidence l'effet de I'écrouissage sur la CSC a partir des
essais sous charge constante (600-690 MPa) en milieu primaire. La rupture sur I'état non poli
intervient aprés 820 heures d’essai alors que sur un état électropoli (50 um) la rupture n’intervient
qu’aprés 3000 heures d’essai (Figure 39).
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Figure 39 — Evolution des profondeurs maximales de fissure en fonction des durées d’essai a
contrainte constante (650 MPa) en milieu primaire (360°C) hydrogéné (4bar a 125°C)
[BOURSIER93]
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Selon l'auteur, la présence d’'une couche écrouie favoriserait la transition entre la phase lente et la
phase rapide. Par contre, I'écrouissage ne serait qu’'un facteur accélérateur de I'amorgage
[BOURSIER93].

4.2. Effet de la sollicitation mécanique

Des essais de traction sous charge constante en eau pure et en milieu primaire simulé a 365°C
conduits jusqu’a rupture, effectués sur des languettes prélevées dans un tube a 0,011% de carbone,
montrent que le temps de fissuration (t) dépend de la contrainte appliquée (o) suivant une loi
puissance [BANDY84]. Plus la contrainte est élevée, plus le temps d’'amorgage sera court :

4 ]
ty = k.o Equation 1

Avec k : constante dépendant de la sensibilité du matériau, de I'environnement et de la température
d’essai. Cette relation est valable dans le cas ou la contrainte o est supérieure a la limite d’élasticité.

o correspond a la contrainte macroscopique. Elle est donc inférieure a celle subie par une partie des
joints de grains qui vont étre amenés a fissurer. Les concentrations de contrainte dans le matériau
sont liées aux incompatibilités et a la localisation de la déformation.

Des études réalisées par EDF ont tenté de corréler cette sensibilité a 'amorgage a la localisation de la
déformation [COUVANT11].

Des éprouvettes en forme de croix ont été pré-déformées sous air a température ambiante suivant
'axe x pour aprés étre déformées en milieu primaire a 360°C suivant 'axe y. Pour mesurer la
localisation de la déformation en surface, une microgrille d’'or a été déposée dans la zone utile de
I'éprouvette.

Aprés la pré-déformation, les branches utilisées pour le premier trajet de chargement ont été
découpées pour ainsi s’assurer que la déformation serait bien localisée au centre de I'éprouvette. Une
cartographie EBSD a été réalisée au centre des éprouvettes avant déformation, puis le niveau de
déformation a été quantifié par corrélation d’images (Figure 40).

// : XAX‘-’ Y \’.XAxe Y

Pré-déformation appliquée

Figure 40 — Schéma de chargement suivi par des éprouvettes en croix avant des essais de CSC

Les résultats montrent un effet néfaste sur la corrosion sous contrainte intergranulaire (IGSCC) de la
localisation de la déformation induite par un changement de trajet de chargement. Ces résultats ont
été interprétés a l'aide de simulations numériques par éléments finis réalisées sur agrégat qui ont
montré que la concentration des contraintes aux joints de grains augmentait lorsque le trajet de
déformation était complexe, ce qui tend a favoriser I'amorgage des fissures le long des joints affaiblis
par I'oxydation (Figure 41) [COUVANT11].
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Figure 41 — Concentration des contraintes aux joints de grains en fonction de la contrainte
appliquée dans le cas trajet de chargement complexe avec un premier chargement a 90° du
second

Il est connu que lorsqu’'un matériau polycristallin est soumis a un chargement mécanique dans son
domaine plastique, certains grains sont plus susceptibles a se déformer plastiguement que leurs
propres voisins. Cette propriété qui est liée a l'anisotropie de comportement et aux barriéres
microstructurales, conduit & une hétérogénéité des champs de déformation [COUVANT12].

Des éprouvettes préalablement oxydées pendant 2000 heures en milieu primaire a 360°C ont été
mises sous tension lors d’'un essai de traction in situ a température ambiante dans un MEB. L’objectif
d'un tel essai est de définir un critére de rupture des joints de grains affaiblis par I'oxydation. La
traction in situ a été arrétée dés qu’une fissuration intergranulaire a pu étre observée.

Méme si les deux matériaux en alliage 600 étudiés présentent des sensibilités a la CSC différentes,
des valeurs trés proches de la contrainte a la rupture ont été trouvées (980 MPa pour la coulée
WF675 et 924 MPa pour la coulée 77879).

Couvant en a donc déduit que si le critére de rupture des joints oxydés était identique pour les deux
alliages, les différences de cinétique de la CSC ne pouvaient dépendre que de la cinétique de
pénétration d’oxyde intergranulaire dés lors que la contrainte subie par les joints de grains sera
supérieure au critere de rupture des joints affaiblis par I'oxydation [COUVANT12].

4.3. Effet de I’environnement

4.3.1. Effet de la température

Amorcage de la fissuration

L’amorgage de la CSC est un phénomene thermiquement activé dont la sensibilit¢ S, qui est
proportionnelle a l'inverse du temps a fissuration t;, peut s’exprimer par une loi d’Arrhenius et varie en
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fonction de la température selon I'équation 2 :

S@/ty) = Aexp(" ) Equation 2

ou Q désigne I'énergie d’activation apparente de 'amorgage a la CSC, T la température absolue et t;
le temps a fissuration.

Les valeurs d’énergie d’activation pour 'amorgage sont assez dispersées et sont comprises entre 90
et 200 kJ.mol™* [THEUS83, ECONOMY87, BANDY85].

Pour des applications industrielles, la valeur de I'’énergie d’activation retenue pour 'amorgage est de

180 kJ.mol™. Cela se traduit par une accélération d’'un facteur 8 du phénomeéne de CSC entre 320°C
et 360°C [GRAS91].

Propagation de la fissuration

Cassagne et al. [CASSAGNE92] ont réalisé une bibliographie sur la propagation des fissures de CSC

dans [lalliage 600. lls observent que les énergies d’activation varient selon les protocoles
expérimentaux :

- des faibles valeurs (80 kJ.mol™) ont été relevées sur éprouvettes fortement pré-déformées par
emboutissage et sur éprouvettes WOL (Wedge Open Loaded), qui sont des éprouvettes utilisées pour

étudier la sensibilité a la CSC a déplacement imposé avec un facteur d’intensité de contrainte K élevé
de 80 MPa.m .

- des valeurs moyennes (165 kJ.mol™) ont été relevées sur éprouvettes pré-déformées et sur
éprouvettes WOL avec un facteur d’intensité de contrainte K élevé de 60 MPa.m ™.

- des fortes valeurs (190-220 kJ.mol™) ont été relevées pour des essais de traction lente sans pré-
déformation des éprouvettes.
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Figure 42 - Influence de la température sur la vitesse de propagation des fissures de corrosion
sous contrai-nte de I'alliage 600 mesurée pour différents types d’essai [CASSAGNE92]

A partir des résultats obtenus sur les mémes coulées (RA737, HB400, WH220 et WF675) par
différents laboratoires, il a été convenu que I'énergie moyenne d’activation de propagation des
fissures retenue sera de 130 kJ.mol™ pour des matériaux en alliage 600.

Cette valeur est en bon accord avec des résultats obtenus par d’autres laboratoires sur d’autres
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matériaux en alliage 600 : 137 kJ.mol™ pour Westinghouse (309°C a 327°C) [BAMFORD97], 100
kJ.mol™* pour Ciemat (290°C a 325°C) [GOMES94],110 kJ.mol™ valeur admise pour la vitesse de
propagation des fissures dans les générateurs de vapeur [SCOTT96] et 130 kJ.mol™ valeur
recommandée par EPRI-MRP [EPRI02].
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Figure 43 — Données de laboratoire concernant la vitesse de propagation moyenne des
fissures de CSC dans I’alliage 600 avec la courbe modifiée par Scott (pointillées bleus) et la
courbe MRP en noir (Materials Reliability Program) [EPRI0Z2]

Le fait d’avoir des énergies d’activation différentes pour 'amorgage et pour la propagation, suggere
que les mécanismes, les plus prépondérants, mis en jeu sont aussi différents pour ces deux
processus.

4.3.2. Effet de la teneur en bore et en lithium

Il est difficile de séparer les effets liés aux concentrations en acide borique ou en lithine de ceux liés
au pH. En effet la modification du rapport de concentration du bore et du lithium fait varier la valeur du
pH de la solution.

Toutefois, des études ont été réalisées pour évaluer I'impact d’'une augmentation de la teneur en
lithium du milieu primaire sur la vitesse de propagation des fissures par CSC. Notons celle effectuée
sur une coulée en alliage 600 trés sensible (WF675) dans un milieu hydrogéné a 325°C
[COUVANTO9] qui montre que lorsque la teneur en lithium augmente de 2,2 & 3,5 ppm, la vitesse de
propagation augmente d'un facteur de 2,6 (essais a 300°C a pHazpe-c= 7 et & 30 cc/kg H,0).

Par contre, une augmentation de la teneur en lithium ne semble pas avoir d’effet sur 'amorcage. En
effet, des essais réalisés jusqu’a 18000h sous charge constante (sur éprouvettes TRC et une
contrainte appliquée comprise entre 585 et 644 MPa) et jusqu’a 2600h a déplacement imposé (sur
éprouvettes RUB) pour la coulée WF675 a pHsg-c=7 et 30 cc/kgH,O n’ont pas mis en évidence d’effet
sur 'amorgage [COUVANTO09].
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4.3.3. Effet de la teneur en hydrogene

Le milieu primaire contient une teneur en hydrogéne dissous compris entre 25 et 50 mL Hy/kg H,O (en
utilisant une sur-pression de 15 kPa) afin de supprimer tous les produits de décomposition provenant
de la radiolyse de l'eau, tels que 'oxygéne ou le peroxyde d’hydrogeéne. Notons que la concentration
optimale en hydrogéne dissous a utiliser dans les centrales nucléaires, en vue de réduire au minimum
la CSC des composants en l'alliage 600, est toujours en débat [SCOTT11, COMBRADE11, FORD11].
Il est su qu'a température fixée, la teneur en hydrogéne dissous dans le milieu primaire a une forte
influence sur le temps d’amorgage et sur la vitesse de propagation des fissures dans l'alliage 600.
Son effet serait lié a I'équilibre thermodynamique Ni/NiO comme illustré par le diagramme de Pourbaix
[CARONOO].

De plus, 'hydrogéne peut étre absorbé par le matériau et le fragiliser (a basse température).
L’hydrogene absorbé peut provenir soit de I'hydrogéne dissous [MORTONO1], soit de I'hnydrogéne
produit par la réaction cathodique [JAMBON12]. Il peut agir localement en pointe de fissure en
synergie avec la déformation plastique [FOCT99] et donc avoir une influence sur la propagation des
fissures.

Il est donc important de regarder linfluence de ces effets de I'hydrogéne sur les cinétiques
d’amorcage et de propagation de la CSC.

4.3.3.1. Cinétique d’amorgage

Influence de la teneur en hydrogéne dissous

Des essais réalisés par Totsuka [TOTSUKAB87] sur des éprouvettes en forme de selles de cheval ont
montré que les fissures apparaissaient plus rapidement avec une surpression en hydrogéne
croissante entre 0 et 3 bar aussi bien dans 'eau a 363°C que dans la vapeur d’eau hydrogénée a
400°C. Par ailleurs, Economy et al [ECONOMY87] ont constaté qu’en vapeur d’eau hydrogénée a
400°C, le maximum de sensibilité a la CSC est atteint pour une surpression de 0,35 bar d’hydrogéne
(Figure 44).
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Figure 44 — Effet de la pression partielle d’hydrogéne sur ’'amorcage de la CSC de I’alliage 600
dans la vapeur a 400°C [MITHIEUX97]

Les essais réalisés par Rios [RIOS93] ont mis en évidence une sensibilité a 'amorgage maximale
pour une concentration en hydrogéne d’environ 3 mLH»/kgH,O a 360°C. Economy [ECONOMY87] et
Norring [NORRING90] observent, quant a eux, une augmentation de la sensibilité¢ a la CSC jusqu’a
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une concentration de 68 mLH,/kgH,O et 20 mL H,/kgH,0, respectivement (Figure 45).
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Figure 45 — Effet de la concentration en hydrogéne sur ’'amorgage de la CSC de I'alliage 600 en
milieu primaire a 360°C [MITHIEUX97]

De plus, des essais effectués a 330°C par Jacko [JACKO91] montrent que le temps a 'amorgage des
fissures diminue lorsque la concentration en hydrogéne augmente de 1 a 25 kPa (soit de 2 a 40

En conclusion, si les teneurs en hydrogene pour lesquelles est observée la sensibilité maximale a
'amorgage de fissures a 360°C sont sujettes a discussion, tous les auteurs s’accordent sur une
diminution de la durée de 'amorgage lorsque la teneur en hydrogéne est comprise entre 3 et 68
cmstlkgHZO. Les essais montrent surtout qu’il existe une teneur (ou une gamme de teneurs) en
hydrogene dissous pour laquelle le temps a I'amorgage est minimal, et nous constatons que cette
teneur se situe dans le domaine de stabilité de NiO. Les essais effectués par Jacko a 330°C semblent
étre en accord avec les résultats a 360°C. La Figure 46 résume I'ensemble de ces résultats.
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Figure 46 — Influence de la pression partielle d’hydrogéne sur le temps a ’'amorgage des
fissures de CSC dans l’alliage 600 [LAGHOUTARIS09]
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D’autre part, des études réalisées par Molander [MOLANDEROS8] montrent que le temps a 'amorgage
des fissures diminue lorsque la concentration en hydrogene dissous augmente de 2 a 32 mL Hy/kg
H,O a 330°C. Cependant, dans la gamme de concentration utilisée en centrale (25 a 50 mL Ha/kg
H,0), l'influence de I'hydrogene dissous sur I'amorgage des fissures n’est pas significative. Par contre,
nous notons que le minimum du temps a 'amorgage ne correspond pas, dans ce cas, a I'équilibre
Ni/NiO (Figure 47).
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Figure 47 - Influence de I’hydrogéne dissous sur I’'amorcgage des fissures. Les données
comprennent des mesures effectuées a différentes températures normalisées pour une
pression partielle d’hydrogéne a 330°C [MOLANDERO08]

Influence de la teneur en hydrogene absorbé

L’hydrogéne qui peut étre absorbé dans la matrice peut provenir de deux sources : de I'hydrogéne
moléculaire dissous dans le milieu et de I'nydrogéne résultant des réactions cathodiques de corrosion.

Rios [RIOS93] a réalisé des mesures d’hydrogéne absorbé sur des éprouvettes de type selles de
cheval et sur des éprouvettes de traction lors des essais de CSC.

La quantité d’hydrogéne absorbé dans le matériau a été déterminée par une méthode de fusion. Les
échantillons ont été prélevés : sur le fOt (depuis de la surface de rupture vers la téte, pour les
éprouvettes de traction lente) et au voisinage des plans A et B pour les selles de cheval (Figure 48).
La masse des échantillons varient de 0,2 g 4 0,5 g.

fissure

longitudinale longitudinale

figsure
circonférentielle

Figure 48 — Fissures par CSC sur éprouvettes selle de cheval et définition des plans de coupe
A et B [RIOS93]
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Il apparait que les teneurs en hydrogéne mesurées dans les deux types d’éprouvettes ne sont pas
proportionnelles a la durée des essais (Figure 49). Ces résultats montrent qu’il n’existe pas de
corrélation entre la quantité d’hydrogéne absorbée et la surpression d’hydrogéne imposée pendant
I'essai. De plus, les fissures les plus longues ne sont pas nécessairement obtenues pour les teneurs
en hydrogéne dissous les plus élevées (Figure 50). Donc, I'effet néfaste de I'hydrogéne sur la CSC ne
peut pas seulement s’expliquer par une teneur en hydrogéne dissous plus importante dans le milieu.

Le trait noir dans la Figure 50b représente une teneur en hydrogéne quasi constante observée sur des
éprouvettes n’ayant pas donné lieu a de la fissuration quelle que soit la contrainte subie, et voisine de
la teneur en hydrogéne mesuré dans les tétes d’éprouvettes qui n'ont pas été contraintes [RIOS93].
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Figure 49 — Absence de corrélation entre la teneur en hydrogéne absorbé par les éprouvettes
au cours de la durée d’essai et temps a I'amorcage [RIOS93]

Pour que I'hydrogene fragilise le matériau, il faut qu’il soit piégé en grand quantité par les défauts du
réseau. Les résultats de Rios montrent que la quantité d’hydrogéne absorbée dans l'alliage 600
augmente avec la contrainte maximale subie par I'éprouvette lors des essais de traction. L’hydrogéne



mesuré pourrait correspondre a I'hnydrogéne piégé par les dislocations du fait de I'écrouissage.

Des mesures effectuées sur des éprouvettes selles de cheval permettent de constater que
I'hydrogéne se localise au voisinage de la fissure, car sur une méme éprouvette la quantité
d’hydrogéne varie d'un facteur 2 suivant que 'on se situe a coté ou dans a l'intérieur d’une fissure
(Figure 49a). Cependant, les teneurs en hydrogéne dans les éprouvettes selles de cheval restent trés
inférieures a celles mesurées sur des éprouvettes de traction lente, ce qui confirme que I'hydrogéne

se piege sur les dislocations (pour les selles de cheval, I'écrouissage se produit avant la mise en
essai) [RIOS93].

Les teneurs en hydrogéne mesurées dans les éprouvettes de traction correspondent bien a
'hydrogéne qui a pénétré dans le matériau, et non a de I'hydrogéne présent dans la couche
d’oxydes/hydroxydes.

Les mesures d’hydrogéne effectuées dans les éprouvettes aprés essai de CSC n’ont pas révélé de
présence d’hydrogéne dans les éprouvettes ou aucune fissure ne s’était amorcée. |l semble donc que
la prise d’hydrogéne n’intervient qu’aprés amorcgage de la fissuration (par dissolution/oxydation), ces
résultats suggérent que la source principale d’hydrogéne est associée a la réaction cathodique pour
des durées d’essai courtes.
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Figure 50 — Teneur en hydrogéne absorbé par les éprouvettes de traction lente [RIOS93].
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4.3.3.2. Propagation

Influence de la teneur en hydrogéne dissous

Pour des températures inférieures a 360°C, les données concernant l'influence de la teneur en
hydrogene dissous sur la vitesse de propagation des fissures dans I'alliage 600 sont peu nhombreuses.
Des essais ont été effectués a 290°C sur les coulées WF675 et HB400. La vitesse de propagation des
fissures semble passer par un maximum comme pour les résultats obtenus a 360°C. La teneur en
hydrogéne pour laquelle la vitesse de propagation serait maximale est voisine de 33kPa (Figure 51)
[ABADIE98]. A 288°C, Andresen [ANDRESEN97] (notée comme référence 54 dans la figure 51),
n‘observe pas de maximum dans I'évolution des vitesses de propagation. Au contraire, il constate une
diminution de la vitesse de propagation lorsque la pression partielle d’hydrogéne augmente. Ces
résultats doivent étre interprétés avec précaution car ils ont été estimés a partir de I'évolution du suivi
de fissure par la méthode du potentiel électrique sur des temps courts et en faisant varier
progressivement la teneur en hydrogéne dissous.
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Figure 51 — Influence de la teneur en hydrogéne dissous sur la vitesse de propagation de
fissures a 288°C et & 290°C en milieu primaire pour les coulées WF675 et HB400 [ABADIE9g].
La référence [54] fait appel a des observations réalisées par Andresen

De plus, pour une température de 325°C, Couvant [COUVANTO09] a montré que pour un pHzggec =7 €t
une teneur en Li=2,2 ppm, la vitesse de propagation maximale augmentait d’'un facteur 2 lorsque la
teneur en hydrogéne dissous passait de 30 & 17 cc/kg H,O (de 2,97.10° m.s™ 4 6,01.10™° m.s™).
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Figure 52 — Effet des teneurs en hydrogene dissous, en lithium et en bore sur la vitesse de
propagation des fissures de CSC pour la coulée WF675 [COUVANTO09]. Les vitesses de
propagation sont données en m.s'lpour chaque teneur en hydrogéne testée

La plupart des études concernant l'effet de la teneur en hydrogéne dissous sur la vitesse de
propagation ont été réalisés a 360°C. Rios [RIOS93] a effectué des essais de traction lente (2,5x10™’
s™) & 360°C en milieu primaire pour des teneurs en hydrogéne comprises entre 1,5 et 180 cm?®
H,/kgH,0. Il constate que la vitesse de fissuration est maximale pour une concentration de 25 cm?®
H,/kgH,O (Figure 53).
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Figure 53 - Effet de la concentration en hydrogéne dans le milieu primaire sur la vitesse de
fissuration d’un tube en alliage 600 MA (essais de traction lente & 2,5x10” s™, 360°C) [RIOS93]

A la température de 360°C, plusieurs auteurs ont constaté cette forme en cloche de la dépendance de
la vitesse de propagation en fonction de la teneur en hydrogéne dissous avec un maximum pour des
concentrations proches de I'équilibre Ni/NiO. La Figure 54 résume les résultats.
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Figure 54 — Influence de la pression partielle d’hydrogéne dissous sur la vitesse de
propagation des fissures de CSC pour I’alliage 600 [LAGHOUTARIS09]

Pour leur part, Morton et al. [MORTONO1] ont testé des éprouvettes de type CT en alliage 600
prélevées suivant l'orientation LT. Ces éprouvettes ont été pré-fissurées par fatigue a I'air ambiant.

Les essais ont été réalisés avec un facteur d’intensité des contraintes (Ki) de 27,5 et 65,9 MPa. \/E .

Les essais a chargement constant ont été réalisés dans de I'eau désoxygénée de haute pureté a
338°C avec différents teneurs en hydrogene dissous.

Les Figure 55a et Figure 55b représentent la vitesse de propagation des fissures en fonction de la
teneur en hydrogéne dissous et en fonction de I'écart entre le potentiel de corrosion de I'alliage (EcP)
et le potentiel de corrosion de la phase de transition Ni/NiO, respectivement. Un maximum dans la
courbe des vitesses de propagation des fissures par CSC en fonction de la teneur en hydrogene
dissous a également été observé [MORTONOL1]. lls ont constaté que le maximum de la vitesse de
propagation des fissures se situe au voisinage du potentiel d’équilibre Ni/NiO (Figure 55).

Etant donné que le potentiel de corrosion des alliages de nickel conduit a ce que ces derniers se
comportent comme des électrodes d'hydrogéne dans I'eau hydrogéné, I'écart AECP entre le potentiel
de corrosion de l'alliage et le potentiel correspondant a I'équilibre Ni/NiO se réduit simplement a la
différence de potentiel entre deux électrodes d’hydrogéne :

EcPy;/nio — ECP = AECP =1000(RT /2F) In([H, |, /[H, Li/nio) enmv  Equation 3

ou R est la constante universelle des gaz parfaits (8,314 J/mol.K), F est la constante de Faraday
(96500 C/mol), T est la température absolue (K), [Hslies: €st la teneur en hydrogéne dissous de I'essai
et [Hao]nimio est la teneur en hydrogéne dissous correspondant a I'équilibre Ni/NiO a une température
donnée.

L’effet de la teneur en hydrogéne dissous sur la propagation des fissures de I'alliage 600 n’est pas

différent pour les deux facteurs d’intensité de contrainte (K) utilisés (27,5 et 65,9 MPa. \/E). Les

essais tendraient a démontrer que l'influence de la teneur en hydrogéne dissous sur la propagation
des fissures par CSC ne se voit pas affectée par le facteur d’intensité des contraintes K.
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Figure 55 — Vitesse de propagation des fissures pour I’alliage 600 en milieu primaire a 338°C
[MORTONO1]

En outre, Morton et al. ont développé une corrélation entre la vitesse de propagation des fissures
observées et la teneur en hydrogéne dissous. Cette corrélation s’exprime en termes de EcPuinio —
EcP =(AEcP) et d’une fonction exponentielle symétrique :

SCCGR/SCCGR,,, =(SCCGR_, /SCCGR . )exp %1/ 2[(AECP + AECPO)M]Z} Equation 4

Ou SCCGR,,/SCCGR,,;, est le rapport entre les vitesses de propagation maximale et minimale
observées pour un matériau donné. Ce rapport décrit I'amplitude de l'influence de la teneur en
hydrogene dissous sur la vitesse de propagation des fissures.

EcPninio est le potentiel d’équilibre Ni/NiO, EcP est le potentiel de corrosion de I'alliage, AEcP, est un
parameétre d’ajustement qui décrit la mesure dans lequel le maximum de vitesse de propagation des
fissures est décalé a AEcP=0.

A est un autre paramétre d’ajustement qui décrit la largeur du domaine de la vitesse de propagation
des fissures (SCCGR) en fonction du pic AEcP. AEcP, et 1 ont été obtenus par régression linéaire a
partir de la version linéarisée de I'équation 3.

Pour I'alliage 600 les paramétres sont les suivants :

Matériau SCCGRya/SCCGRpmin | AECPq A Plage d’applicabilité

A600 338°C 2,81 -8,9 35 -41 mV<AEcP<59mV

45



Si le potentiel de la transition Ni/NiO est connu, I'équation 4 peut étre extrapolée pour des basses
températures en considérant que l'influence de la teneur en hydrogene dissous est indépendant de la
température. Autrement dit, le seul effet de la température est de déplacer I'équilibre Ni/NiO.

En conclusion, il semblerait que I'écart a I'équilibre Ni/NiO, au travers de la teneur en hydrogéne, joue
un role sur 'amorgage et la propagation des fissures. Comme le montre la Figure 56, la propagation
des fissures (a une température de 330°C) présente un maximum de sensibilité pour la teneur en
hydrogéne dissous correspondant a I'équilibre Ni/NiO alors que la sensibilité a 'amorgcage (estimée
comme linverse du temps a I'amorgage) diminue progressivement lorsque la teneur en hydrogéne
dissous augmente.
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Figure 56 - Comparaison de I'influence de la teneur en hydrogéne dissous sur I’'amorcgage et la
propagation de fissures de CSC dans l’alliage 600 MA [MOLANDERO08]

Influence de la teneur en hydrogene absorbé sur la propagation de fissure

Des études menées par FOCT [FOCT99] sur des éprouvettes de traction lente testées en milieu
primaire désaéré a 360°C avec un ajout d’hydrogene de 25 mL H,/kg H,O sous potentiel imposé
montrent qu'une surtension cathodique (de -30 mV a -320 mV) n’a pas deffet sur 'amorgage des
fissures. Par contre, la vitesse de propagation lente augmente d'un facteur 2 a 5 par rapport au
potentiel libre. Ces polarisations produisent un courant cathodique important qui génére une forte
décharge permettant I'adsorption d’hydrogéne a la surface de I'échantillon. L’absorption d’hydrogéne
est donc facilitée. Cette influence de la polarisation cathodique permet d’augmenter la vitesse de
propagation lente des fissures de CSC et également d’atteindre le seuil de facteur d’intensité des
contraintes. Cela conduit a une vitesse de propagation rapide 60 fois plus élevée que la vitesse lente
mesurée sous potentiel libre.

De plus, les auteurs concluent que I'hydrogéne absorbé dans le matériau ne produit pas de
fragilisation généralisée au-dela 200°C méme si les concentrations en hydrogéne sont importantes.

Foct a également montré a partir des résultats de traction lente a potentiel cathodique imposé, qu’il
existe un effet important sur la vitesse de propagation de I’hydrogéne absorbé localement en pointe
de fissure, et ce combiné avec la déformation plastique. A partir de ces résultats, Foct met en
évidence une influence néfaste de I’hydrogéne absorbé sur la propagation des fissures par CSC.
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5. Modeles empiriques de CSC

Pour prévoir le temps a 'amorgage et la vitesse de propagation des fissures par CSC de I'alliage 600
en milieu primaire, il existe aujourd’hui des modeles empiriques établis a I'aide d’essais de CSC. EDF
dispose d'un modéle d’amorcage de fissures prenant en compte la contrainte appliquée, la
température et la microstructure du matériau [BOUDOT92]. En outre, EDF dispose d’'un modele
décrivant la vitesse de propagation en fonction du facteur d’intensité des contraintes appliqué, de la
sensibilité du matériau et de la température [VAILLANTO8].

5.1. Modéle des indices pour I’'amorcage

L’amorgage des fissures par CSC a été étudié en laboratoire au travers d’essais en autoclave. Les
principaux essais sont des essais sous charge constante sur des éprouvettes de traction et des essais
a déformation imposée sur des éprouvettes de type U-bend, selles de cheval, C-ring ou O-ring.

Le modéle d’amorgage d’EDF [BOUDOT92] est un modéle empirique basé sur la connaissance du
matériau (en termes de taux de couverture des joints de grains par des carbures), de la contrainte
appliquée, de la température et optimisé grace au retour d’expérience. Ce modeéle dépend de trois
indices im, ir et i, (équation 5) liés a la microstructure du matériau pour iy, a la température pour iy
(équation 6) et a la contrainte appliquée pour i, (équation 7). Il permet de classer les matériaux par
rapport a leur sensibilité a 'amorgcage. Le modéele a été calibré afin d’obtenir un temps d’amorgage de
10000h dans des zones de transition de dudgeonnage des tubes de générateur de vapeur (i,=1),
exposé au circuit primaire des REP a une température de 325°C (it=1) sous 450 MPa (i,=1). Il est
couramment appelé « modéle des indices » et correspond a I'équation 5 :

10000 )
t=———— Equation 5
D q Jip g
- 15 .. —Q ,
L- =9,49x10~ exp| — i
T Xp( T j Equation 6

OU R= 8.314 J.mol*.K", T est la température en K et Q = 180 kJ.mol™ (énergie d’activation pour
'amorgage),

ia =244x10s* Equation 7

L’indice matériaux i, est identifié a partir des essais d’amorgage en laboratoire et a partir des données
de fabrication.

Les indices matériaux des composants en alliage 600 les plus élevés (pour permettre de rester dans
une approche conservative du temps a I'amorgage) obtenus a partir des données de fabrication
sont [LORHO14] :

- matériaux d’adaptateurs : i,= 2,5
- matériaux de pénétrations de fond de cuve : i, = 0,6
- matériaux d’attentes de plaques et de plaques de partition : i, = 1

- matériaux des supports M : i, =1
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Des exemples d’indices matériaux correspondant a différents composants en Alliage 600 sont
présentés sur la Figure 57.

Ref. Alloy 600 parts Material Stress Temperature Overall Time Observation

index index index index (hours) ¢

1 Hydraulic expansion 02 04 1 0.08 80000 NC

2 Divider plate 05 0.3 09 0.14 80000 NC
3 Haud rolling on cold leg (Ringhals 2) 2 2.2 0.1 044 48000 C
4 Pressurizer nozzle (San Onofre 3) 05 0.1 33 0.17 56000 C
5 Nozzle (San Onofre) 05 09 33 149 8000 C
6 Pressurizer nozzle (ANO1) 05 0.3 33 0.5 84336 C
7 Pressurizer nozzle (Palo Verde 1) 0.5 0.4 33 066 33320 C
8 Nozzle (Palo Verde 2) 03 1.5 1.1 0.83 25000 C
9 Explosive expansion Fessenheim 1 1 0.4 1 04 75000 C
10 Hard rolling on SG hot leg (Gravelines 6) 05 22 1 1.1 30000 C
11 Hydraulic expansion (Doel 2) 2 04 1 08 30000 C
12 Small U-bends Vallourec 2 22 03 132 30000 C
13 Small U-bends Westinghouse 2 10 03 6 6000 C
14 Sensitive hard rolling on SG hot leg 1 22 1 22 20000 C
15 Very sensitive hard rolling on SG hot leg 2 22 1 44 3000 C
16 1300 MW Pressurizer Nozzle 0.3 32 33 528 8000 C
17 Mechanical pluggs 0.5 1 1 0.5 40000 C
18 French CRDM Nozzles 0.5 1.5 0.5 0.4 80000 C
0.5 1.5 0.5 0.4 26800 C
1.1 28 0.08 024 72909 C
1.1 25 0.08 022 48427 C
1.1 2.5 0.08 022 58868 C
1.1 235 0.08 0.2 920777 C

* : NC: non cracked; C : eracked

Figure 57 — Indices matériaux des différents composants en alliage 600 [SCOTTO07]

En outre, Le Hong [LEHONG98] propose une valeur de contrainte (contrainte efficace) a utiliser dans
le modéle des indices pour déterminer le temps minimal de fissuration en présence d’'un état de
surface écroui. Les études de corrosion et modélisation effectuées par Le Hong ont en effet montré
que l'écrouissage de surface diminuait le temps a I'amorcage lorsque la sollicitation mécanique
plastifiait le matériau a cceur. En revanche, lorsque la contrainte restait inférieure a la limite d’élasticité
du matériau a cceur [Re(cceur)], I'écrouissage de surface jouait un rdle plutét favorable en retardant
'apparition de la fissuration.

Il introduit donc une notion de contrainte efficace o qui appliquée au matériau sans écrouissage de
surface, aboutirait au méme temps de fissuration que pour les matériaux avec une surface écrouie.
Elle décrit l'influence sur la CSC de l'écrouissage de la couche de surface sur une certaine
profondeur. Elle est exprimée par :

-1
I a, (ecroui) 3,16
O = X O an® J- Ll(a)™°xda Equation 8
0

2
K“isce

Ou:

a.(écroui)= profondeur critique de transition entre propagation lente et rapide, LI = largeur intégrale
initiale mesurée par diffraction a rayons X caractérisant I'écrouissage de surface du matériau avant le
chargement mécanique (elle s’exprime en degrés et vaut 1 pour un état non écroui).

Donc, pour prendre en compte 'état de surface dans la prévision du temps minimal de fissuration, il
faut considérer que :

Si ogppiiquee <R€(coeur), le temps minimal de fissuration est déterminé par la contrainte appliquée

Si oappiquee >Re(coeur), le temps minimal de fissuration est déterminé par la contrainte efficace en
fonction de la contrainte de surface et de I'épaisseur de la couche écrouie (Figure 58)
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Figure 58 — Abaques donnant la valeur de la contrainte efficace en fonction de la contrainte de
surface, de la contrainte appliquée et de I’épaisseur de la zone écrouie [LEHONG98]

5.2. Approche stochastique du modéle des indices

Une approche probabiliste a été développée en paralléle de I'approche déterministe du modéle des
indices. Cette approche est basée sur une distribution statistique des parametres affectant la
sensibilité a la CSC [SCOTTO01, SCOTTO04]. La distribution utilisée est une distribution de Weibull qui
permet de bien simuler la dispersion des données de CSC obtenues a partir des essais de laboratoire
et du retour d’expérience en service. L’expression de la loi de Weibull est donnée par I'équation 9 :

Ln{Ln(l——Jlé(t)ﬂ =pLn(t-t,)+ ALn(n -t,) Equation 9

ou F(t) est I'estimation du pourcentage cumulé de composants fissurés, [ est le paramétre de forme
de la distribution, n est la durée de vie caractéristique et ty est I'origine de la distribution.

Le principal avantage de cette distribution réside dans la facilité de linéariser I'équation (équation 9) et
son extrapolation a des fissurations courtes afin de donner une estimation fiable de I'évolution de la
profondeur de fissuration avec le temps.

La distribution de Weibull a été utilisée avec succes dans la CSC intergranulaire observée dans des
tubes de GV et des pénétrations de fond de cuve en alliage 600 [BENHAMOUO8, DE CURIERESO08].
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Cependant, cette approche fournit seulement une cinétique moyenne de fissuration des composants
et tend a surestimer la fissuration pour des temps de vie courts et longs [BENHAMOUOQS].

Une amélioration de cette approche stochastique a été effectuée a l'aide de simulations Monte — Carlo
(Figure 59). Cette technique prend en compte les dispersions des données d’entrée liées aux
parametres utilisés (tels que la contrainte, la température, I'énergie d’activation et I'indice matériau).
La distribution du temps de fissuration est obtenue par un choix aléatoire des paramétres d’entrée du
modéle a partir d’'une distribution [DE CURIERESO8].

Cette derniere approche fournit une distribution plus réaliste de la distribution de temps de fissuration
gue la loi de Weibull. De plus, lorsque les simulations de Monte — Carlo sont répétées a plusieurs
reprises, cette technique permet d’obtenir une incertitude associée a la prévision du temps de
fissuration en fonction d’un niveau de confiance donné.
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Figure 59 — Représentation de I’approche de Monte - Carlo [DE CURIERESO08]

Cependant, le modéle des indices actuel, malgré les récentes améliorations, n’est toujours pas
robuste car ni l'effet de la teneur en hydrogéne dissous ni l'effet de I'histoire du chargement
mécanique ne sont considérés et les effets microstructuraux (précipitation) ne le sont que
partiellement. De fagon plus générale, ce modéle n’est pas robuste car il ne repose pas sur des
mécanismes physiques. Ce modele s’avére alors insuffisant pour déterminer de fagon fiable la durée
de vie d’'un composant ou d’'une éprouvette de laboratoire.

Par exemple au laboratoire, ce modéle déterministe prévoit un temps a 'amorcage de 1283 h en
milieu primaire a 325°C (it = 1,8) pour la coulée WF675 (i, = 2) lorsque I'on applique une contrainte
de 545 MPa (ic = 2,16). Cependant, la détermination de I'indice matériau ne semble pas indépendante
de la géométrie de I'éprouvette utilisée pour sa calibration. Pour une barre forgée de la coulée
WF675, in = 2 lorsque la calibration de l'indice matériau a été effectuée en utilisant des éprouvettes
selles de cheval (trajet complexe de déformation) alors que i, = 0,16 lorsque la calibration de l'indice
matériau a été réalisé en utilisant une éprouvette de traction.

5.3. Modele de propagation

Les vitesses de propagation sont déterminées a l'aide d’éprouvettes entaillées soumises a une
sollicitation mécanique et exposées au milieu primaire. Les éprouvettes utilisées sont de type CT (afin
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d’étudier la sensibilité a la CSC sous charge imposée) ou WOL (afin d’étudier la sensibilité a la CSC a
déplacement imposé).

Le changement de régime de propagation lente a rapide peut étre relié a une valeur critique du facteur
d’intensité des contraintes K. Différentes lois-enveloppes de la vitesse de propagation des fissures ont
été proposées dans le passé. Dans cette section, nous allons détailler les différents parameétres pris
en compte dans 'estimation de ces lois-enveloppes.

5.3.1. Effet du facteur d’intensité des contraintes et de Ila
température sur la vitesse de propagation des fissures

La loi de vitesse de propagation en fonction de K et de la température couramment admise par une
partie de la communauté internationale pour I'Alliage 600 [FOSTER95, SCOTT91] est de la forme :

da
pm =a(K-Kgee)"exp(-Q/RT) Equation 10

Ou da/dt est exprimé en um.h™, a et n sont des constantes, K en MPa\/ﬁ, T en Kelvin, Q en J.mol et
R=8,314 J.mol".K ™,

D’aprés la littérature (Figure 60), la valeur seuil de facteur d’intensité des contraintes se situe entre 5
et 10 MPaJ/m [CASSAGNE92, REBAKI1].
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Figure 60 — Effet du facteur d’intensité des contraintes sur la vitesse de propagation des
fissures de CSC dans I’Alliage 600. La partie | représente la propagation des fissures lente
alors que la partie Il représente le plateau de vitesses de propagation [CASSAGNE92]

Pour des barres laminées ou forgées a chaud, différentes valeurs de a, n et Kiscc ont été proposées
pour une température de 290°C a partir des données expérimentales existantes (Tableau 2)
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Tableau 2 — Paramétres a, n et Ksccidentifiés pour les matériaux non écrouis [COUVANTO9]

Coulée a n Kiscc (MPa \/H) Q (kJ.mol)

WF675 1,63x10™ 0,34 8 130
RA737 TT720°C 2,10x10° 0,8 8 130
RA737 TT820°C 3,27x10% 0,8 8 130

Par ailleurs, la Japan Nuclear Energy Safety (JNES) a aussi réalisé des essais de propagation des
fissures en milieu primaire a 360°C, 340°C, 320°C et 290°C sur deux barres forgées (M6BN et M6BO)
représentatives des pénétrations de fond de cuve (PFC) japonaises [YAMAMOTOOQ6]. Elle a défini
une équation afin de quantifier la vitesse moyenne de propagation des fissures de l'alliage 600 en
utilisant des analyses statistiques :

: , . -Q[1 1 B
MaX(a)za (K —Klscc)lle exXp ? ?—ﬂ Equation 11

Ou a est exprimé en m.s?, Q=130 kJmol?, Kiscc=9 MPa+vm, T en Kelvin, T, = 598K,

22<K(MPa\/H)<55 et R=8,314 J.mol".K™. o’ est une constante. A 325°C, I'équation peut s’écrire
comme suit :

Max(a) =253x10"3(K —9)**° Equation 12

EPRI-MRP [EPRIO2] a aussi proposé une loi de propagation. L’'EPRI recommande d’utiliser cette loi
pour évaluer la vitesse de propagation de fissures dans les composants a paroi épaisse fabriqués en
alliage 600 tels que les adaptateurs de couvercle. Cette loi normalisée a 325°C (Courbe MRP ou loi
modifié de Scott) s’exprime comme :

% = exp[(~130000/ R)(1/T —1/598)]x 2,67 x107*?(K —9)™*¢ Equation 13

Par contre cette courbe n’est pas conservative et n’'intégre aucun effet de la gamme de fabrication du
matériau tel que I'’écrouissage.

5.3.2. Effet du pré-écrouissage sur la vitesse de propagation des
fissures

De nombreuses études ont montré que la vitesse de propagation augmente avec le pré-écrouissage.
Par exemple, un écrouissage supérieur a 5%, augmente la vitesse de propagation de fissures
[CASSAGNE91, CASSAGNE93, VAILLANT97]. De plus, EDF R&D [COUVANTO09] a identifié des lois-
enveloppes pour différents composants en Alliage 600 en fonction de I'écrouissage :

- Pour les adaptateurs de couvercle, l'effet d’'un éventuel écrouissage sur la vitesse de
propagation est fourni par les relations :

amx =107°(—0,00862 + 0,40 + 3) Equation 14
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ou a,,, estexprimée en m/s et 0 est I'écrouissage par traction défini par:
Rpé)”225°C —0,821202 + 36,3950 + 430 Equation 15

- Pour les cloisons de GV, la loi-enveloppe proposée pour des tbles laminées s’exprime par :

—130000]

Equation 16
RT

Max (8,p,pp ) = 4,13.10"° £*° (K — 8)°* exp(

oU app,pp est exprimée en pm/h. Aucune propagation notable n’est attendue des lors que la
déformation plastique est inférieure a 0,07.

- Pour les pénétrations de fond de cuve, la loi de propagation radiale sous l'effet d’'une
contrainte circonférentielle pour le matériau RA737 TT820°C non détensionné est :

Max (&) =1,1. 107" (K — 8)°8 exp(%j Equation 17

ou a est exprimée en um/s. Afin d’intégrer I'effet accélérateur de I'écrouissage sur la vitesse de
propagation rapide, la relation suivante est proposée [YAMAMOTOO06] :

4., (€) = = 1,67 exp(44¢) x( K — 9)F+2* Equation 18

avec amaj en mm.an™, K en MPaym, ¢ est la déformation plastique (sans unité), et p = —42,23 &

-3,21 ¢ +1,21.

5.3.3. Prise en compte de I'effet de I’hydrogéne sur la vitesse de
propagation

Comme nous l'avons vu précédemment, I'’hydrogéne dissous dans le milieu primaire conduit a un
maximum de sensibilité a la CSC, en termes de propagation, dans les conditions nominales des REP
(25 — 30 mL Hy/kg H,0), correspondant au potentiel a I'’équilibre Ni/NiO. De plus, il a été constaté
guentre 330°C et 360°C, le KISCC diminue lorsque la teneur en hydrogéne augmente puis
augmenterait a partir d’'une teneur en hydrogene proche a I'équilibre Ni/NiO [SOUSTELLE98].

Une loi-enveloppe a été développée pour intégrer les effets connus de la température et de
I'hydrogéne [MARTIN-CABANAS15]. La loi enveloppe est définie comme le produit de la constante a
liée au matériau, de la fonction f liée au facteur d’intensité de contrainte K, de la fonction g liée a la
déformation plastique €, de la fonction h associée a I'écart au potentiel d’équilibre Ni/NiO (AEcP) et
d’une fonction d’Arrhenius ou T est la température et Q est I'énergie d’activation :

Amax =arx f (K)x g(&)xh(AECP) x exp [%) Equation 19

La valeur de a est un paramétre empiriquement calibré pour chaque coulée et laboratoire et h(AEcP)
est exprimé par I'’équation 20 :
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2
AECP +h .
h(AECP) =1+ h, exp| — 1fAEcP+h Equation 20
2 h,
Les parameétres de h(AEcP) considérés sont ceux identifiés par Young [YOUNGO5]
2
h(AECP) =1+ 3,604 exp| — 1 AEcP +1133 Equation 21
2 43,36

Deux cas de loi de propagation seront considérés : la loi rapide a seuil (équation 22) et la loi de
propagation sigmoide (équation 23)

f (K) = (K - K|scc)n Equation 22
f(K)= K Equation 23
[1+exp(-A(K - K,))]

Ou A et n sont des constantes a identifier K, est la valeur de K de transition entre le régime lent et le
régime rapide de propagation.

Une loi de propagation sigmoide a été considérée afin de décrire le régime de propagation lent atteint
pour des faibles valeurs du facteur dintensité des contraintes. La Figure 61 représente une
comparaison entre les deux types de loi de propagation.
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£
Q=
oM
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N —A600 - Sigmoid
— 1,0 —
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= 00 |

0 10 20 30 40
K (MPa.m1/2)
Figure 61 — Comparaison entre une loi de propagation a seuil et une loi sigmoide
[COUVANT15A]

Le Tableau 3 détaille les différents parametres des lois enveloppes en utilisant une loi a seuil et une
loi sigmoide identifiée par EDF R&D [MARTIN-CABANAS15].

La Figure 62 montre l'effet de la teneur en hydrogéne dissous sur la vitesse de propagation des
fissures en fonction de K pour la coulée RA737TT820°C. Lorsque la teneur en hydrogene dissous
augmente la sensibilité a la CSC tend a diminuer.
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Tableau 3 — Paramétres de la loi de propagation a seuil et sigmoide des divers composants en
Alliage 600 [MARTIN-CABANASL15]

Composant a(€) Kiscc Ko n A
(MPam™?) | (MPam™?)

Pénétration de fond de cuve | 1+31¢ 9 12 05 |08

(RA737 TT820°C)

Cloisons de V e® 8 12 0,34 |08

Adaptateurs de couvercle de cuve | 1-9,417¢°+8,423¢ 8 12 05 |08

4
= 10 ml/k
3 35 e
£ 30 ml/kg
:é- 3 e 5,0 1l /K
o
= 25
©
[=Ts]
8 2
=
(=1
1) 1,5
=
=
L 1
-
B 05
2z
> 0
0 10 20 30 40 50
K (MPa.m2)

Figure 62 — Effet de la teneur en hydrogene dissous sur la vitesse de propagation des fissures
a 290°C pour la coulée RA737 [MARTIN-CABANAS15]

6. Meécanismes supposés de CSC

Plusieurs mécanismes sont proposés pour expliquer la corrosion sous contrainte. On décrira les plus
communément acceptés.

6.1. Mécanisme de I’oxydation interne

Ce mécanisme proposé par Scott [SCOTT93] repose sur la diffusion intergranulaire dans l'alliage 600
d’atomes d’oxygéne produits par la dissociation de I'eau. L’endommagement peut résulter de la
formation d’'une couche d’oxygéne adsorbé a I'état atomique au niveau des joints de grains ou de
'oxydation sélective de certaines espéces présentes au niveau des joints de grains. La fragilisation
des joints de grains peut intervenir de trois manieres différentes :

- Formation d’un oxyde fragile dans les joints de grains : 'oxygéne peut diffuser aux joints de
grains et conduit a la formation d’oxydes.
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- Formation de bulles de gaz (CO/CO,) par oxydation du carbone dissous : localisées aux joints
de grains, ces bulles exerceraient des pressions internes suffisamment élevées pour fragiliser
les joints.

- Adsorption d’'oxygéne atomique : I'adsorption puis la formation de liaisons aux joints de grains
entre les atomes métalliques et I'oxygéne, conduirait & un affaiblissement des liaisons
métalligues des atomes proches voisins di a un transfert de charge entre les atomes
métalliques et 'oxygéne. La rupture intergranulaire se produirait au niveau des liaisons métal-
métal fragilisées.

Scott prévoit également que 'oxygéne diffuse en avant de la pointe de pénétration ou de la fissure
pour réagir selon un des trois modes décrits ci-dessus.

Couche d'oxyde externe

# y W
\ Pénétration doxyde Pénétration doxyde = § Amorgage de fissuration § Propagation par

) d'oxyk fissurationjoxydation
(poreuse) aux joirts intergranulaire \ (fonction de I profonceur Particules uxy“e é'i\ pmgresslve‘

de grans d'oxydation/fragiisation internes

Particules d'oxyde et de la détormation locale ) > /
internes N /s \(J‘ w/ \ /
, A2 )
>( w \( ‘_\ /’ \/ . , Y

Joirts de graing Joints de grains

Jonﬂts de grains

Figure 63 - Modéle d’oxydation proposée par Scott pour la fissuration de I’alliage 600
[SCOTT93]

Le point fort de ce modele est qu’il peut prévoir 'amorgage des fissures ainsi que le processus par
lequel elles se propagent. Le point faible concerne a la diffusion de I'oxygéne. Des résultats ont en
effet montré que les cinétiques de diffusion de I'oxygéne étaient insuffisantes (de plusieurs ordres de
grandeur) pour expliquer la cinétique de croissance de la corrosion intergranulaire.

6.2. Interaction hydrogene-déformation (Hydrogen
assisted creep fracture)

Ce modéle proposé par Hall [HALLO1] suppose que la fissuration intergranulaire se produit lorsqu’une
concentration critique en hydrogéne est atteinte aux joints de grains. L’activité de I'hydrogéne est
donné par la ‘fugacité virtuelle’ qui est équivalente a la cinétique de la fugacité d’équilibre dans
I'équation de Nernst :

=21y 1k, T

sz(v) > sz(a)e Equation 24

ou fy, est la fugacité de I'hydrogéne dans I'eau et ny la surtension associée a la réaction cathodique
(réduction de H").

Ce modele décrit qualitativement l'effet de la pression partielle en hydrogéne sur la vitesse de
propagation des fissures car lorsque ny diminue fy, augmente. En conséquence fy, présente un
maximum lorsque la teneur en hydrogéne augmente, ce qui est qualitativement compatible avec le
maximum observé sur la courbe de la vitesse de propagation des fissures.
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Figure 64 — Fugacité virtuelle de I’hydrogéne en fonction de la teneur en hydrogéne dissous
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Le point faible de ce modéle concerne I'étape d’amorcage. En effet, des activités trés élevées en
hydrogene sont requises a l'interface métal/oxyde pour qu’il y a un amorgage des fissures.

6.3. Corrosion Enhanced Plasticity Model (CEPM)

Ce modeéle proposé par Magnin [MAGNIN96] est basé sur linteraction de I'hydrogéne et des
dislocations en pointe de fissure.

La déformation plastique en pointe de fissure va générer la formation de lignes de glissement le long
des plans {111} qui provoquent une rupture du film passif. L’injection des lacunes formées par la
dissolution anodique et I'absorption accélérée de I'’hydrogéne en pointe de fissure vont favoriser la
mobilité des dislocations. La déformation va donc se localiser sur les plans de glissement {111} en
pointe de fissure. En avant de la fissure, les dislocations vont s’empiler sur des obstacles (impuretés,
joints de grain, etc.) et conduiront a la formation de deux zones : une zone adoucie ou le glissement
est localisé et une zone durcie. La propagation rapide des dislocations va se produire dans la zone
adoucie pendant que dans la zone durcie les dislocations vont s’empiler.

La formation d’empilement provoque une concentration de contraintes. Lorsque la contrainte de
décohésion est atteinte dans la zone durcie (en téte d’'un empilement de dislocations), un embryon de
fissure se forme sur I'obstacle.

L’hydrogéne, qui a été transporté par les dislocations, va diminuer I'énergie de cohésion du plan
{111}. Ceci va provoquer la rupture tout au long du plan entre 'embryon de fissure et la fissure
principale.

Le processus peut se répéter sur le plan symétrique et se propager en zigzags.

La Figure 65 représente les différentes étapes du mécanisme CPEM :
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Figure 65 — Représentation de différentes étapes du modéle CEPM [MAGNIN96]

Le point fort de ce modele concerne le role de I'écrouissage. Il pourrait également expliquer certains
adoucissements parfois observés en pointe de fissure [CARONOQ]. Le point faible de ce modéle
réside dans I'étape d’amorcage, car il est essentiellement adapté pour expliquer la fissuration
intragranulaire.

A partir des nombreuses études réalisées sur les mécanismes de la CSC, il pourrait étre proposé que
les fissures se développent par un procédé d’oxydation sélective aux joints de grains, renforcé par la
plasticité locale (pré-déformation). Il semble que linteraction entre I'oxydation et la plasticité soit
fortement dépendante de la diffusion du Cr en pointe de fissure ce qui pourrait étre un facteur limitant
du processus [LAGHOUTARIS09].

7. Synthése générale de I’étude bibliographique

Différentes études réalisées sur des alliages a base nickel ont été effectuées dans le but de pouvoir
comprendre les mécanismes mis en jeu dans le phénoméne de la CSC. Ces études s’inscrivent dans
la problématique de la durée de vie des installations REP en fonctionnement. Pour cela, des modéles
empiriques pour prédire 'amorcage et la propagation des fissures ont été développés mais
nécessitent d’étre améliorés [BOUDOT92, FOSTER95, SCOTT91].

Différents travaux ont mis en évidence le role de divers facteurs aggravants de la CSC, liés au
matériau, a la sollicitation mécanique ou au milieu. Les modéles développés prennent en compte ces
parameétres mais a I'échelle macroscopique plutét qu’a celles des mécanismes locaux.

Cette synthése bibliographie a été réalisée dans l'objectif de recenser les différentes études
concernant l'influence de la microstructure, du milieu et de la sollicitation mécanique sur la CSC dans
I'alliage 600. Elle permet de constater que :

e les parametres liés aux matériaux tels que la précipitation de carbures de chrome
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[BRUEMMERY94, GRAS 91, RIOS93] et le type de joints de grains [CRAWFORD92,
ALEXANDREANUO5, TANOG6] ont un impact sur la CSC. Par exemple, il est montré qu'un
matériau est plus sensible a la CSC s'il présente peu de carbures de chrome et que les joints
de grains fortement désorientés sont plus sensibles a la CSC que les joints de grains CSL.

e les paramétres liés a la sollicitation mécanique comme I'histoire de chargement mécanique
[BANDY84, COUVANT11, COUVANT12] doivent étre considérés dans les modéles de
prédiction de I'amorgage et de la propagation. Un trajet de déformation complexe peut
provoquer une augmentation de la concentration des contraintes aux joints des grains ce qui
pourrait favoriser la propagation des fissures le long des joints de grains oxydés.

e les paramétres liés au milieu comme le pH, la teneur en bore et en lithium [COUVANTO09] ont
un rdle difficile a discriminer. La teneur en hydrogéne dissous [RIOS93, CARONOO,
MORTONO1] et la température [ECONOMY87, BANDY85] ont également une forte influence
sur la sensibilité a la CSC. Lorsque la température augmente, les sensibilités a 'amorcage et
a la propagation des fissures se voient affectées. Pour sa part, la teneur en hydrogéne
dissous a également un impact sur 'amorcage et la propagation des fissures : la sensibilité de
'amorgage des fissures par CSC augmente pour des faibles teneurs en hydrogéne dissous.
De plus, la vitesse de propagation atteint un maximum pour une teneur en hydrogene dissous
proche de celle correspondant au potentiel d’équilibre Ni/NiO.

Pour contribuer a 'amélioration du modéle d’amorgage, il faudra se baser sur une approche locale
plutét que macroscopique. Il est important que les modéles d’ingénierie développés puissent intégrer
I'histoire des matériaux (depuis leur fabrication), I'histoire de leur chargement mécanique et de la
chimie en service.

Une étape clé dans 'amorgage des fissures par CSC concerne la formation de pénétrations d’oxyde
aux joints de grains. Il est donc nécessaire de connaitre et de quantifier I'impact des différents
paramétres mentionnés précédemment sur la cinétique d’oxydation intergranulaire pour pouvoir
développer la simulation de la corrosion intergranulaire et contribuer ainsi a 'amélioration du modéle
d’amorgage.
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CHAPITRE 2 : ETUDE DE L’'OXYDATION EN MILIEU PRIMAIRE

Le principal objectif de ce chapitre est d’étudier les effets, sur 'oxydation intergranulaire de I'alliage
600, des paramétres liés a la métallurgie tels que la précipitation ou la nature des joints de grains et
au milieu tel que la teneur en hydrogéne dissous ou la température pour développer un modéle de
cinétique d’oxydation intergranulaire.

La méthodologie adoptée consiste a identifier la contribution de chaque paramétre vis-a-vis de
I'oxydation intergranulaire. Pour ce faire, des essais d’oxydation de courtes et de longues durées ont
été réalisés en découplant autant que possible I'influence de chaque paramétre sur les profondeurs
d’oxydation. Ainsi, des essais d’oxydation ont été effectués sur des matériaux ayant différents taux de
couverture des joints de grains par des carbures de chrome (GBC), a différentes températures, pour
différentes teneurs en hydrogéne dissous et durées d’essai.

La finalité de ce chapitre consiste a décrire la phase d’incubation, correspondant a une évolution du
matériau (pénétrations d’oxyde) précédant 'amorgage des fissures de CSC.

1. Présentation générale des matériaux etudiés lors des essais
d’oxydation

Trois coulées d’alliage 600 déclinées en cing produits ayant subi des traitements thermiques différents
et conduisant donc a des GBC différents ont été utilisées pour I'étude de I'oxydation intergranulaire.
Les GBC des matériaux étudiés varient entre 0,04 et 0,58. Le Tableau 4 décrit les caractéristiques de
fabrication de ces matériaux.

Tableau 4 — Fabrication des matériaux utilisées pour les essais d’oxydation

Dimensions Traitement Taille de
Repeére thermique : GBC (%)
(mm) . grain (um)
final
®=110
U589 2 ha820°C 125-11 15
T=25
B369 1has20°C 2-100 33
=50
- R R 14
L=1135 1ha720°C 58
B356 (moyenne)
51
B356SA - 1h a 1100°C 4
(moyenne)
T=65 15
T265 L=2500 46 min a 26
999°C (moyenne)
W=1000

T=épaisseur, L=longueur, W= largeur, ®= diamétre

La barre forgée a chaud U589 est fabriquée de facon a étre représentative des traversées de
couvercle de cuve. Les barres laminées a chaud B356 et B369 sont fabriquées de fagon a étre
représentatives des barres de pénétrations de fond de cuve alors que la téle T265 est fabriquée de
fagcon a étre représentative des toles de cloisons de générateurs de vapeur. Le matériau B356SA est
obtenu aprés traitement thermique de 1h a 1100°C de la barre B356 en vue d’avoir une microstructure
sans carbures de chrome.
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1.1. Composition chimique et propriétés mécaniques des
matériaux

Les compositions chimiques de chaque matériau sont données dans le Tableau 5. Elles sont proches
d’'une coulée a l'autre et sont conformes aux spécifications du code RCC-M 4102.

Tableau 5 — Composition chimique des matériaux utilisés (% massiques)

Mn Sj S P Ni Cr Cu Co Al Ti Fe
Repére | C (%) % by %
) | (%) (%) (%) %) | @) | (% %) | @) | @) | O
U589 0,058 0,81 0,45 <0,001 0,007 73,20 | 16,05 0,02 0,04 0,29 8,80
B369
0,049 0,87 0,30 <0,001 0,0045 72,49 | 16,15 0,02 <0,01 0,41 9,70
B356
T265 0,07 0,17 0,29 <0,010 0,007 73,57 16,3 0,01 - 0,19 9,2
RCC-M 14,0- 6,0-
4102 <0,10 <1,0 <0,5 <0,010 <0,015 | >72,0 17.0 <0,5 - <0,5 <0,5 10,0

Les propriétés mécaniques a température ambiante et & 325°C sont résumées dans le Tableau 6.

Tableau 6 — Propriétés mécaniques des matériaux utilisés

20°C 325°C
e (Ilsl%);) R (MPa) A(f%a' (|l\?/IpF§)§) (MRFr’na) A(t%al
U589 468 729 33 412 688 30
269 536 736 37 484 694 34
B356 541 739 34 495 706 30
T265(sens L) 276 667 22 215 633 43
T265(sensS) 261 668 43 212 626 45
RCC-M-4103 >240 >550 >30 >190 § §

Nous pouvons noter que la téle laminée T265 présente une limite d’élasticité inférieure aux autres
matériaux et un allongement a rupture plus élevé. Les propriétés mécaniques sont identiques quelle
gue soit la direction de sollicitation. De méme, les barres laminées B369 et B356 présentent une limite
d’élasticité bien supérieure a celle de la barre forgée U589. Ceci suggere des niveaux de corroyage
différents pour chaque matériau. Le comportement mécanique des barres laminées (B369/B356)

semble étre indépendant de la température du traitement thermique final.

1.2. Caractérisation microstructurale des matériaux

Cette partie décrit les principales caractéristiques microstructurales des matériaux utilisés. Seuls deux
matériaux (T265 et B356SA) ont été caractérisés pendant la thése. Les autres matériaux ont été
caractérisés au cours d’études préalables a ce travail.
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Pour le matériau U589, la taille de grains a été déterminée a partir de micrographies optiques. La
grosseur de grain apparente (ISO-643) ou taille moyenne de grains est caractérisée par l'indice de
grosseur du grain G calculé a partir du nombre de grains recensés par unité de surface observée
dans une microstructure attaquée chimiquement. La nature des joints de grains a été déterminée par
diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD) a I'aide du calcul de I'angle de désorientation et de I'axe
de désorientation entre deux grains adjacents.

Pour les autres matériaux (B369, B356, B365SA et T265), la taille de grains ainsi que la nature des
joints de grains ont été estimées a partir de cartographies EBSD.

B369/B356 : il s’agit d'une méme barre forée, forgée, laminée a chaud qui a subi deux traitements
thermiques finaux différents. La barre B369 présente une taille moyenne de grains d’environ 40 ym en
surface interne et d’environ 20 um en surface externe [COUVANT10A].

Pour le matériau B356, la taille moyenne de grains est d’environ 14 ym (en excluant les macles).

Cette barre forgée contient des carbures intergranulaires et intragranulaires. Aprés traitement
thermique a 720°C (B356), le matériau présente des zones trés localisées de précipitation
intragranulaire sous forme de bandes qui sont paralléles a la direction de laminage de la barre (Figure
66). Les joints de grains, y compris les parois de macles, sont également décorés de carbures (Figure
67). Aprés traitement thermique a 820°C (B369), la précipitation intragranulaire est fine et homogéne
[VANCONB95] et la précipitation intergranulaire est abondante (Figure 68). Le taux de couverture des
joints de grains par des carbures est égal a 33% pour le matériau B369 et 58% pour le matériau B356
[VANCONB95].

() (b)

Figure 66 - Micrographies optiques de la barre laminée B356 aprés attaque chimique a I’acide
oxalique (2.5 V pendant 40 s) (a) les bandes plus sombres sont caractéristiques d’une forte
précipitation de carbures intragranulaires et (b) image a plus fort grandissement des bandes
sombres
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Figure 67 — Image MEB des joints de grains et parois de macles décorées de carbures de
chrome (matériau B356)

Figure 68 —Image MEB de la précipitation intergranulaire du matériau B369

Les caractérisations par EBSD n’ont révélé aucune texture cristallographique [COUVANT10A]. La
microstructure posséde 75% de joints de grains faiblement désorientés (LAGB, 6 <15°), 15 % de joints
de grains fortement désorientés (HAGB, 6>15°) et 10% de joints de coincidence (CSL). Le calcul du
Kernel Average Misorientation (KAM) au 4°™ ordre réveéle une forte désorientation cristallographique,
conséquence de la déformation de la surface externe de la barre (Figure 69) avec des valeurs
d’autant plus élevées que les points de mesure sont au voisinage des joints de grains. De plus, la
Figure 70 suggére qu’un écrouissage superficiel est présent sur une profondeur de 100 um au niveau
de la surface interne de la barre forée.
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Figure 69 - KAM au 4 éme ordre effectué sur les surfaces (a) interne et (b) externe de la barre
laminée. Pas d’acquisition = 0.9 ym, distance de travail = 18 mm, tension d’accélération = 20kV,
diaphragme = 240 pm [COUVANT10A]

Total
Fraction
0823
0.096
0.041
0.019
0.021

B
S
E 4
)
x

N

wa—‘OI

u::-ww-hl

Boundaries: Grain

Figure 70 - KAM au 4 éme ordre sur une coupe transverse faite a partir de la surface interne de
la barre laminée. La surface interne est a gauche [COUVANT10A]

B356SA (microstructure modeéle) : afin d’obtenir une microstructure modéle sans carbure de
chrome, un traitement thermique de remise en solution a 1100°C pendant 1h suivi par un
refroidissement a I'air ambiant a été effectué sur le matériau B356 (Figure 71). La taille de grains
moyenne de cette microstructure est d’environ 51 ym. La distribution de la nature des joints de grains
est la suivante : 2% LAGB, 71% CSL et 27% HAGB. En comparaison avec le matériau d’origine B356,
les rapports LAGB/CSL sont modifiés. Ce rapport est inférieur a 1 a I'état SA alors qu’il est égal a 7,5

pour le matériau B356. La proportion des joints de grains LAGB diminue d’'un matériau a l'autre.
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Figure 71 —Image MEB de la microstructure modéle (B356SA)

U589 : cette coulée, forgée a une température comprise entre 1100°C et 1200°C, a subi un traitement
thermique final a 820°C pendant 2h. De nombreux carbures intragranulaires sont observés. lls
forment un réseau fantdme qui correspond a I'ancien réseau de joints de grains et macles (Figure 72
et (Figure 73). Cette double structure correspond a la recristallisation statique du matériau pendant le
maintien a une température voisine de 950°C précédant la seconde chaude de forgeage
[RADETZY94].

Cette coulée est considérée trés sensible a la CSC. La taille de grains varie entre 11 pm et 125 pm
[VANCONB95]. La distribution de la nature des joints de grains est la suivante : 56% HAGB, 43% CSL
(dont 28% de =3) et 1% LAGB. Le taux de précipitation intragranulaire varie entre 0 et 2% et le GBC
entre 10 et 20%. Néanmoins, Leonard [LEONARD10] n’observe aucun carbure intergranulaire dans
ce produit (caractérisation réalisée au MEB en utilisant des électrons rétrodiffusés). Ces divergences
sont expliquées par l'auteur comme une conséquence de [utilisation des différents protocoles
expérimentaux utilisés. Dans le passé, les attaques chimiques pour révéler la microstructure utilisaient
le brome-méthanol. Or, le brome-méthanol dissout seulement la matrice, qui dans le cas de matériaux
avec des carbures intragranulaires pourraient rendre l'identification du grain complexe, ce qui conduit
a considérer des carbures intragranulaires comme étant intergranulaires.

65



Figure 73 - Carbures intragranulaires présents dans la barre forgée U589 [LEONARD10]

T265: ce matériau contient de nombreux précipités intragranulaires rassemblés sous forme de
bandes orientées suivant le sens de laminage (Figure 74). Le GBC est de 26% et la taille moyenne
des grains sur la surface de la tole est d’environ 19 um et 28 ym a cceur. La microstructure présente
3% de LAGB, 66% de CSL et 31% de HAGB. La nature de joints de grains est homogéne dans toute
la tble.

66



(a) (b)

Figure 74 - Micrographie optique de la téle laminée aprés attaque électrolytique a I’acide
oxalique (1,6V pendant 1min 30s) (a) les bandes plus sombres traduisent une plus forte densité
des carbures intragranulaires et (b) image a plus fort grandissement des bandes sombres

Ce matériau présente également des tailles de carbures qui varient entre 100 nm et 3500 nm avec
une valeur moyenne de 685 nm. La plupart des carbures intergranulaires de ce matériau présente une
forme allongée (Figure 75).

Figure 75 — Carbures intergranulaires et intragranulaires présents dans le matériau T265

Le Figure 76 résume la répartition de la nature des joints de grains présents dans chaque matériau et
étudiés lors des essais d’oxydation.
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Figure 76 - Nature des joints de grains des matériaux étudiés

1.3. Echantillons utilisés pour les essais d’oxydation

Afin d’étudier l'effet de la microstructure, de la température et de I'hydrogéne dissous sur la
profondeur des pénétrations d’oxyde intergranulaires, des essais d’oxydation en milieu primaire
simulé sans contrainte imposée ont été réalisés. Les échantillons utilisés pour les essais d’oxydation
de courtes et de longues durées sont des plaquettes prélevées dans les matériaux de I'étude (repérés
B369, B356, U589 et T265). Les dimensions des plaquettes sont données sur la Figure 77.

11 mm

Figure 77 — Dimensions des plaquettes utilisées pour les essais d’oxydation

Les plaquettes sont polies miroir avant d’étre oxydées. La gamme de polissage utilisée doit permettre
d’éliminer la couche superficielle d’écrouissage en surface et de réaliser des analyses par EBSD. Les
différentes étapes sont détaillées dans le Tableau 7.
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Tableau 7 - Gamme de polissage utilisée avant essais d’oxydation

Force Durée Vitesse de
Drap de polissage appliquée (min) rotation Lubrifiant
tours/min)
(N) (
Papier SiC 500 20 5 300 Eau
Papier SiC 800 20 25 300 Eau
Papier SiC 1200 20 25 300 Eau
Papier SiC 2400 20 6 150 Eau
Papier SiC 4000 20 6 150 Eau
MD Floc — Drap de DP-Lubrifiant Bleu (base
. 10 7 150 -
polissage de 6um solvants organiques)
MD Mol — Drap de DP- Lubrifiant Bleu (base
. 10 5 130 )
polissage de 3 um solvants organiques)
MD Nap — Drap de DP- Lubrifiant Bleu (base
. 5 5 120 -
polissage de 1 um solvants organiques)
MD Nap — Drap de DP- Lubrifiant Bleu (base
. N 5 5 120 -
polissage de % pm solvants organiques)
MD Chem — Drap de 5 45 80 OPS
polissage

Avant les essais d’oxydation, une zone de I'échantillon est repérée a l'aide d’indentations de
microdureté Vickers (charge 10N). Des cartographies EBSD sont réalisées dans une zone incluant
ces indents. Ces cartographies sont effectuées dans le but d’identifier la nature des joints de grains a
étudier par la suite. La zone cartographiée est de 1 mm x1 mm de c6té avec un pas de 1 um.

2. Oxydation en milieu représentatif du milieu primaire des REP :
démarche expérimentale

Deux durées d’essais ont été testées : temps courts (100 h) et temps longs (1000h). Les essais
d’oxydation bréve ont été réalisés dans une boucle a recirculation en titane alors que les essais
d’'oxydation de longue durée ont été réalisés dans un autoclave a recirculation en acier inoxydable.
Différentes teneurs en hydrogéne dissous et des températures variables ont été utilisées.

2.1. Essais d’oxydation de courte durée

Une boucle a recirculation en titane équipée de résines échangeuses d’ions et associée a un micro-
autoclave (volume de 5 L) permet de réaliser des essais d’oxydation de courte durée tout en
minimisant les phénoménes de redéposition [HERBELINO9, WEHBI14]. Le porte échantillon est
constitué de Zircaloy oxydé afin d’éviter tout couplage électrochimique. Les échantillons sont introduits
dans le micro-autoclave et la chambre d’oxydation est chauffée jusqu’a 300°C sous argon. Le contact
entre I'eau primaire et les échantillons est activé par I'ouverture d’'une vanne. Le débit de l'eau
primaire nécessaire pour les essais d’oxydation est d’environ 2L /h. La fin de I'oxydation est contrélée
par la fermeture de cette vanne et le remplacement de I'’eau primaire par un flux d’argon a 300°C. Le
micro-autoclave permet des transitions rapides entre 'eau de la boucle et le gaz inerte en minimisant
les variations de température.
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Les essais sont réalisés a 325°C en milieu primaire simulé avec 2 ppm de lithium, 1000 ppm de bore
et des teneurs en hydrogene de 3, 20, 30 et 60 mLH,/kg H,O pendant une durée de 100 heures.

Les différents essais d’oxydation de courte durée réalisés sur des plaquettes sont détaillés dans le
tableau ci-dessous :

Tableau 8 — Essais d’oxydation de courte durée

Teneur en . Temps .
Repére | GBC (%) | hydrogéne Tem‘(’oeé;‘t“re d’oxydation Obrsézlrivs ations
(mL/kg H,0) (h)
MEB (surface/
3 coupe transverse)
et MET
MEB (surface/
20
coupe transverse)
B369 33 325 100
MEB (surface/
30 coupe transverse)
et MET
60 MEB (surface) et
MET
B356SA 4 3 325 100 MEB (surface/
coupe transverse)
3 325 100
T265 26 MEB (surface/
20 325 100 coupe transverse)

2.2. Essais d’oxydation de longue durée

Des essais d'oxydation de longue durée ont été réalisés dans une boucle a recirculation en acier
inoxydable 316L (capacité de 5 L) équipée, elle aussi, de résines échangeuses d’ions pour purifier
I'eau. La boucle contient une pompe électrique a haute pression pour assurer un mélange continu de
'eau primaire. Une fois les échantillons introduits dans la boucle, un balayage d’azote est effectué.
Ensuite, 'autoclave est rempli avec de I'eau « primaire » et chauffé. Une fois que la température de
l'autoclave atteint la température du circuit principal, 'eau « primaire » circule dans la boucle. Lorsque
les essais sont terminés, le chauffage de 'autoclave est arrété.

Les essais de longue durée sont réalisés a 290°C, 320°C et 360°C en milieu primaire simulé avec
2 ppm de lithium, 1000 ppm de bore pendant 1000 heures en utilisant 20 mLH./kg H,O.

Le Tableau 9 résume les différents essais d’oxydation effectués a 1000 h.

Tableau 9 — Essais d’oxydation de longue durée

Teneur en Température Temps Observations
Repére GBC (%) hydrogéne ?°C) d’oxydation réalisées
(mL/kg H,0) (h)
290
B356SA 4 20 320 1000 MEB (surface/
360 coupe transverse)
U589 15 360
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Teneur en Température Temps Observations
Repére GBC (%) | hydrogéne ?OC) d’oxydation réalisées
(mL/kg H,0) (h)
320
T265 26
360
290
B356 58
320
MEB (surface/
B356 58 360 coupe transverse) et
MET

2.3. Caractérisation de la couche d’oxyde de surface et
des pénétrations d’oxyde aux joints de grains

Aprés oxydation, les échantillons ont été observés par microscopie électronique a balayage (MEB) et
en transmission (MET). Le MEB utilisé est un modéle MEB ZEISS Sigma équipé d'un dispositif
d’analyse par spectrométrie a dispersion d’énergie (EDS) afin de caractériser la morphologie et la
répartition des oxydes observés en surface et de mesurer les pénétrations d’oxyde intergranulaires en
coupe transverse.

Pour réaliser une caractérisation plus approfondie de ces oxydes, des lames minces sont prélevées
en coupe transverse afin de caractériser les phases en présence (a la surface et au niveau des joints
de grains) et de mesurer la profondeur d’oxydation intergranulaire. Un MET-FEG (Field Emission Gun)
Tecnai F20 équipé d’'un spectrométre GIF (Gatan Imaging Filter), d’'un systtme STEM (Scanning
Transmission Electron Microscopy) avec détecteur HAADF (High-Angle Annular Dark Field)
permettant de faire des cartographies en contraste de Z et d’'un détecteur EDS (Energy Dispersive
Spectroscopy) a été utilisé. Les lames minces sont préparées par FIB (Focus lon Beam) par
I'entreprise SERMA Technologies localisée a Grenoble. Les zones de prélévement sont choisies a
partir des observations MEB et des analyses EBSD de maniére a obtenir deux joints de grains
fortement désorientés dans la méme lame. Ces joints de grains sont privilégiés pour cette étude car ils
sont considérés comme plus sensibles a la CSC. Il est donc plus probable de trouver des pénétrations
d’'oxydes dans ce type de joint. Deux types de dépdt (SiO, ou C) sont utilisés afin de protéger la
surface du matériau et d'éviter toute dégradation de la couche d'oxyde pendant I'étape
d’amincissement des lames minces.

3. Effet des parameétres environnementaux sur [|'oxydation
intergranulaire

3.1. Effet de la teneur en hydrogene dissous

Les essais d’oxydation de courte durée (100 h) ont été réalisés a une température constante (325°C)
pour différentes teneurs en hydrogéne dissous (DH) dans le but de mesurer 'effet de ce paramétre
sur la cinétique d’oxydation intergranulaire. 1l est important de noter que pour les essais d’oxydation
de courte durée a 325°C avec DH=3 mL H,/ kg H,O, I'essai se situe dans le domaine de stabilité de
NiO alors que pour les essais d’oxydation a 325°C avec DH=20, 30 et 60 mL H,/ kg H,O, les essais se
situent en dehors du domaine de stabilité de NiO. Ces conditions expérimentales ont été choisies afin
de tester des valeurs au-dessus et en dessous de la valeur nominale en hydrogene dissous utilisée
dans le circuit primaire des REP (30 mL H,/ kg H,O) et donc pour des écarts au potentiel a I'équilibre
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Ni/NiO (AEcP) différents.

La Figure 78 résume la localisation des essais d’oxydation dans le digramme de phase Ni/NiO
[MORTONO1].

B B369: Oxydation pendant 100h
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Figure 78 — Positionnement des essais de courte durée réalisés sur un diagramme teneur en
hydrogéne dissous — température. La courbe noire représente I’équilibre Ni/NiO

3.1.1. Observations au MEB de la surface oxydée

Les observations au MEB de la surface des échantillons B369, B356SA et T265 ont été réalisées
aprés des essais d’oxydation de courte durée en milieu primaire. Dans tous les cas, la couche d’oxyde
est constituée d’'une couche interne, continue et d’'une couche externe discontinue.

Pour une teneur en hydrogéne dissous (DH) de 3 mL H,/ kg H,0, la surface oxydée présente de
grandes cristallites. Des analyses par EDS (spectrométrie dispersive en énergie) au MEB réveélent
gu’elles sont riches en titane mais du nickel, du chrome et du fer sont également détectés (Figure 79).
Cependant, du fait de la dimension de la poire d’interaction associée a 'EDS, il est difficile de conclure
a ce stade sur la présence de ces derniers éléments dans I'oxyde. Cet oxyde provient pour partie
d’une dissolution de l'autoclave et est formé par un mécanisme de déposition. La couche externe
présente également des filaments. Ces deux types d’oxydes, cristallites et filaments, ont été observés
dans différents grains et ne semblent pas étre associés a une orientation cristallographique
préférentielle du substrat sous-jacent.
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Figure 79 — (a) Image MEB d’une cristallite formée sur la surface oxydée du matériau B369
(repére : 1866- 38) aprés 100h d’exposition au milieu primaire a 325°C en utilisant DH= 3 mL H,/
kg H,O (b) spectre EDS associé

Pour DH=20, 30 et 60 mL H,/ kg H,O, de petites cristallites (d’'une taille d’environ 100nm) sont
réparties de maniére non homogene sur la surface oxydée.

La taille de ces cristallites est trop petite pour décrire précisément leur forme. Néanmoins, la taille et la
forme de ces cristallites semblent différentes de celles observées en surface de I'échantillon oxydé a
DH= 3 mL H,/ kg H,O. Ceci suggere que la teneur en hydrogéne dissous a un effet sur la croissance
de l'oxyde et/ou sur la nature de l'oxyde formé en surface externe. La Figure 80 présente la
morphologie de la surface oxydée a différents DH.

3 mL H,/kg H,0
TR Ry S
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Figure 80 — Matériau B369, observations MEB de la couche d’oxyde formée en surface aprés
100h d’oxydation en milieu primaire pour différentes teneurs en hydrogéne dissous

Les observations MEB de la surface, nous ont également permis dobserver une oxydation
préférentielle des carbures, quelle que soit la teneur en hydrogéne dissous. L'oxydation peut étre
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identifiée par la présence d’'un anneau sombre autour des carbures (Figure 81a et Figure 81b) et dans
certains cas, par la formation de cristallites en surface des carbures (Figure 81c et Figure 81d).

Figure 81 — Matériau B369, observation MEB de la surface oxydée aprés 100 h d’exposition a
325°C (a) DH= 3 mL Hy/ kg H,O (repére : 1816 -28), (b) DH=20 mL H,/ kg H,O (repére : 1816 -21),
(c) DH=30 mL H,/ kg H,O (repére : 1816 -24) et (d) DH=60 mL H,/ kg H,O (repére : 1816 -27)

3.1.2. Observations au MEB de coupes transverses

Des observations MEB ont été également réalisées en coupe transverses pour les matériaux B369
(DH= 3 et 20 mL H,/ kg H,0), T265 (DH=3 et 20 mL H,/ kg H,0O) et B356SA (DH=3 mL H,/ kg H,0)
aprés oxydation en milieu primaire pendant 100 h.

Les profondeurs de pénétration d’oxyde ont été mesurées dans les joints de grains avec et sans
carbures émergeants a la surface oxydée a 3 et 20 mL H,/ kg H,O (Figure 82 et Figure 83). Pour le
matériau T265, 7 pénétrations d’oxyde ont été observées dans des joints de grains avec et sans
carbures émergeants a la surface sur un total de 23 joints de grains inspectés. Pour sa part, le
matériau B369 présente 45 pénétrations d’oxyde localisées dans des joints de grains sans carbure
émergeant et 6 pénétrations d’'oxyde dans des joints de grains avec carbure émergeant a la surface
sur un total de 62 joints de grains inspectés. Enfin, pour le matériau B356SA, 12 pénétrations d’oxyde
localisées dans des joints de grains sans carbures ont été observées sur un total de 39 joints de

grains inspectés.
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Figure 82 - Pénétrations d’oxyde aux joints de grains sans carbure de chrome émergeant a la
surface observées aprés 100 h d’oxydation en milieu primaire a 325°C en utilisant (a) 3 mL Hy/
kg H,O (B356SA —repére : 1866-182) et (b) 20 mL H,/ kg H,O (B369 — repére : 1816-21)
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Figure 83 - Pénétrations d’oxyde aux joints de grains avec un carbure de chrome émergeant a
la surface observées aprés 100 h d’oxydation en milieu primaire a 325°C en utilisant (a) 3 mL
H./ kg H,O (T265- repére : 1866-20) et (b) 20 mL H,/ kg H,O (B369 — repére : 1816-21)

Les profondeurs moyennes de pénétrations d’oxyde a I'interface métal/carbure et aux joints de grains
sont représentées (Figure 84 et Figure 85). Les profondeurs moyennes d’oxydation ont été
représentées ainsi que les profondeurs maximales et minimales observées.

L’incertitude de mesure, sur la détermination de la profondeur de pénétration réalisée au MEB, a été
estimée a +20 nm (& partir de mesures répétitives effectuées sur 6 joints de grains et en réalisant 15
mesures pour chaque joint). D’aprés la Figure 84, lorsque la teneur en hydrogéne dissous augmente,
en I'absence de carbure émergeant en surface, la profondeur de pénétration d’oxyde diminue, ce qui
sera également confirmé par les observations MET en coupe transverse. Les profondeurs maximales
de pénétration sont observées pour un DH= 3 mL H,/ kg H,O. En prenant en compte tous les
matériaux sans distinction pour cette teneur en hydrogéne dissous, la profondeur de pénétration
d’oxyde varie entre 76 et 400 nm avec une valeur moyenne de 170 nm + 102 nm pour B356, une
valeur moyenne de 135 nm =130 nm pour T265 et une valeur moyenne de 219 nm + 142 nm pour
B356SA. La valeur maximale de pénétration d’'oxyde correspond au matériau B356SA (400 nm).

A 20 mL H,/ kg H,0, les valeurs moyennes de la profondeur de pénétration obtenues au MEB
sont égales a 81 nm + 60 nm et 61 nm + 40 nm, pour les alliages B369 et T265 respectivement. La
valeur maximale de profondeur de pénétration d’oxyde correspond au matériau B369 (170 nm).
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Les observations MEB révelent également la présence de carbures intergranulaires émergeant a la
surface. La Figure 85 représente la profondeur de pénétration d’'oxyde a l'interface métal/carbure en
fonction de la teneur en hydrogene dissous. Lorsqu’un carbure de chrome est présent a la surface, les
pénétrations d’oxyde sont observées a l'interface métal/carbure. Pour le cas de DH=3 mL H,/ kg H,O,
ces profondeurs de pénétration restent inférieures a des valeurs moyennes et maximales de
pénétrations d’oxyde observées aux joints de grains sans carbure de chrome émergeant a la surface.

Pour le matériau B369, la profondeur de pénétration d’'oxyde moyenne a l'interface métal/carbure
passe de 93 nm = 87 nm a 78 nm + 68 nm dés que la teneur en hydrogene dissous augmente de 3 a
20 mL H,/ kg H,0.

Elle varie de 81 nm + 40 nm a 57 nm £ 33 nm pour le matériau T265. Dans les deux cas, la
profondeur moyenne varie peu avec la teneur en hydrogéne dissous. La pénétration d’oxyde a
l'interface métal/carbure la plus profonde est d’environ 195 nm. Elle est observée pour une teneur en
hydrogéne dissous de 3 mL H,/ kg H,O sur le matériau B369.

Joint de grains sans carbure émergeant en surface
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Figure 84 — Profondeurs moyennes de pénétrations d’oxyde observées dans les joints de
grains sans carbure émergeant a la surface en fonction de la teneur en hydrogéne dissous. Les
barres d’incertitude associées a chaque essai représentent les profondeurs maximales et
minimales de pénétration d’oxyde
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Joint de grains avec carbure émergeant en surface
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Figure 85 - Profondeurs moyennes de pénétrations d’oxyde observées a I'interface entre la
matrice et un carbure intergranulaire émergeant a la surface en fonction de la teneur en
hydrogéne dissous. Les barres d’incertitude associées a chaque essai représentent les

profondeurs maximales et minimales de pénétration d’oxyde

Ces observations MEB montrent que pour des courtes durées d’oxydation (100 h) et pour une teneur
en hydrogéne dissous donnée, les valeurs moyennes des profondeurs d’oxydation (et des écart-
types) le long de joints de grains sans carbure émergeant a la surface varient peu entre un matériau
présentant une faible précipitation intergranulaire (cas du B356SA avec un GBC de 4%) et des
matériaux présentant une précipitation intergranulaire plus importante (T265 avec un GBC 26% et
B369 avec un GBC de 33%).

Pourtant, plusieurs configurations d’interaction oxyde / carbure sont mises en évidence par les
observations MEB. Par exemple, il existe des cas ou I'oxyde est arrété a la surface du carbure sans
pouvoir continuer sa progression le long du joint (Figure 86a). La distance la plus faible (proche de la
surface) ou la pénétration d’'oxyde se voit arrétée par un carbure est d’environ 140 nm. A linverse,
pour la plus profonde des pénétrations d’'oxyde observée (400 nm), aucun carbure de chrome n’a
empéché la progression de I'oxyde (Figure 86b). De plus, la présence d’'un carbure émergeant a la
surface tend a conduire a des profondeurs d’oxydation plus faibles, en particulier pour DH=3 mL H,/
kg H,O et l'oxydation se produit & l'interface alliage / carbure. Par contre, dans aucun cas, le
contournement total d’'un carbure de chrome par la pénétration d’oxyde n’est observé.
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Figure 86 —Images MEB des pénétrations d’oxydes observées dans des joints de grains avec
carbure représentant deux cas d’interaction oxyde/carbure (a) oxydation arrétée a la surface du
carbure (T265 —repére : 1866-20) et (b) pas d’interaction carbure/oxyde (B369 —repere : 1816-
28) aprés 100 h d’oxydation en milieu primaire a 325°C en utilisant 3 mL H,/ kg H,O

Ces résultats mettent en évidence une interaction entre oxydation et carbure de chrome. Cependant,
pour des temps courts d’oxydation, le taux de couverture des joints de grains ne semble pas jouer un
réle prépondérant.

3.1.3. Observations MET en coupe transverse

Les observations par MET ont été effectuées pour les plaquettes oxydées en utilisant des teneurs en
hydrogene dissous de 3, 30 et 60 mL H,/ kg H,O. Chaque lame mince prélevée contient 2 joints de
grains fortement désorientés (désorientation entre 30° et 60°), I'un avec un carbure émergeant a la
surface, l'autre sans carbure émergeant.

Tous les profils EDX ont été tracés sans prendre en compte I'oxygéne dans la quantification. En effet,
'oxygéne étant un élément léger, sa quantification est moins précise que celle des métaux de
transition. La somme des teneurs des éléments étant égale a 100%, la moindre erreur sur sa
quantification peut entrainer une erreur sur la quantification des éléments métalliques. Cette méthode
permet d’'obtenir des bons résultats sans artéfacts sur la quantification relative des éléments
métalliques.

3.1.3.1. DH=3 mL H,/ kg H,0

La couche d’oxyde de surface présente une structure duplex constituée d’une couche interne d’une
épaisseur d’environ 27 nm continue et qui contient du Ni et du Cr et une couche externe discontinue,
composée de grosses cristallites (d’environ 750 nm) et de filaments (Figure 87).
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Figure 87 — Observation par MET (fond clair) de la couche d’oxyde externe formée a 325°C sur
le matériau B369 (repére : 1816-28) en utilisant 3 mL H,/ kg H,O aprés 100 h en milieu primaire

Des analyses STEM-EDX révelent que les filaments formés a la surface sont riches en Ni et en O
(Figure 88). De plus, un pointé EDX réalisé sur une cristallite formée en surface montre qu’elle
contient 20% at. Ti, 20% at. Ni et 60%at. O (Figure 88). Cet oxyde est identifié par diffraction
électronique comme étant du TiNiO3 (Figure 89).
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Figure 88- (a) Image STEM-HAADF des filaments observés sur la surface oxydée du matériau
B369 (repére: 1816-28) et profil EDX associé aprés 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 3 mL
H./ kg H,O

80



Cristallite

EDX: Ni:20 %at. Ti: 20 %at.,
0:60%at.

Figure 89 — Micrographie en fond clair et cliché de diffraction de la cristallite formée a la
surface oxydée du matériau B369 (repere : 1816-28) aprés 100 h d’oxydation a 325°C en
utilisant 3 mL H,/ kg H,O

La profondeur maximale de pénétration d’oxyde observée au joint de grains sans carbure émergeant
a la surface est d’environ 75 nm. Des analyses en diffraction électronique montrent des anneaux
concentriques qui révélent que I'oxyde est composé de grains de taille nanométrique. Les distances
interplanaires coincident avec un oxyde de type spinelle ayant un paramétre de maille d’environ
8,68 A (Figure 90). En plus, certains grains présentent une relation d’épitaxie cube-cube avec le
métal. Cette pénétration semble étre arrétée (dans le plan d’observation) par la présence d’'un carbure
de chrome intergranulaire, identifi€ comme étant du Cr,3Cq et en relation d’orientation avec I'un des
grains adjacents. Ceci tend a montrer que la présence d’'un carbure de chrome peut ralentir la
progression de la pénétration d’oxyde.

De plus, un profil EDX réalisé dans la pénétration d’'oxyde montre qu’elle est riche en Cr et en Ni
(Figure 91).
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Figure 90 — Micrographie en fond clair d’un joint de grains sans carbure de chrome émergeant
en surface et cliché de diffraction de la pénétration intergranulaire d’oxyde observée sur le
matériau B369 (repére : 1816-28) aprés 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 3 mL H,/ kg H,O.
Un carbure de chrome Cr,3Cg, en relation d’épitaxie avec la matrice, est observé plus loin dans
le joint de grains
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Figure 91 — (a) Micrographie en mode STEM-HADDF de la pénétration intergranulaire d’oxyde
observée sur le matériau B369 (repére: 1816-28) et (b) profil EDX associé aprés 100 h
d’oxydation a 325°C en utilisant 3 mL H,/ kg H,O

Le joint de grains qui contient un carbure de chrome émergeant a la surface présente une pénétration
d’'oxyde a l'interface métal/carbure ainsi qu'une oxydation préférentielle (présence de cristallites) en
surface du carbure. La profondeur de cette pénétration est d’environ 60 nm. Un profil EDX réalisé le
long de cette derniére montre qu’elle est riche en chrome et contient également du nickel (Figure 92).
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Figure 92 — (a) Micrographie en mode STEM-HADDF de la pénétration d’oxyde a I'interface
métal/carbure observée sur le matériau B369 (repére : 1816-28) et (b) son profil EDX associé
aprés 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 3 mL H,/ kg H,O

3.1.3.2. DH=30 mL H,/ kg H,0O

La couche d'oxyde présente une structure duplex avec la couche externe composée de petites
cristallites (d'une taille d’environ 50 nm) reparties de maniére non homogéne sur la surface oxydée
(Figure 93) et une couche interne fine et continue. Des analyses EDX révélent que ces cristallites
contiennent Ni, Cr, O et Ti (Figure 94). Ceci est confirmé par des cartographies en énergie filtrée
(mode EFTEM) (Annexe -Figure 223)

La couche d’oxyde interne contient du nickel et du chrome et son épaisseur est d’environ 10 nm.

4———“"“:/Cristallite : ' 7 /

o ) J

Figure 93 - Micrographie MET en fond clair des oxydes formés sur la surface du matériau B369
(repére : 1816-24) apres 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 30 mL H,/ kg H,O
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Figure 94 — (a) Micrographie en mode STEM-HADDF d’une cristallite en surface du matériau
B369 (repére : 1816-24) et (b) profil EDX associé aprés 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 30

Deux pénétrations d’oxyde ont été observées : une dans un joint de grains présentant un carbure
émergeant a la surface (Figure 95) et la seconde dans un joint de grains sans carbure émergeant a la
surface (Figure 96). Les profondeurs de pénétration d’oxyde sont de 65 nm et 13 nm, respectivement.

Pénétration
d’oxyde

-

Carbure de
chrome

(a) (b)

Figure 95 — (a) Micrographie MET en fond clair d’un joint de grains présentant un carbure de
chrome émergeant a la surface d’un échantillon oxydé (B369 - repére : 1816-24) pendant 100 h
avec une teneur en hydrogéne dissous de 30 mL H,0/kg H,O a 325°C, (b) superposition des
cartographies EFTEM de I'oxygéne en rouge, du chrome en vert et du nickel en bleu
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Figure 96 - (a) Micrographie MET filtrée sur le pic sans perte d’énergie d’un joint de grains sans
carbure de chrome émergeant a la surface d’un échantillon oxydé (B369 - repere : 1816-24)
pendant 100 h avec une teneur en hydrogéene dissous de 30 mL H,0O/kg H,O, (b) cartographie
EFTEM de O en rouge

Un pointé EDX effectué sur la cristallite formée a la surface du carbure de la Figure 95, conduit a une
composition atomique de 33% Ti, 37% Cr, 30% Ni. Des analyses en diffraction électronique (Annexe -
Figure 224) permettent d’identifier la nature du carbure émergeant a la surface comme étant du Cr;,C;
(axe de zone [-1100]).

La Figure 97a et Figure 97b représente un profil EDX réalisé dans la pénétration d’'oxyde. Elle contient
principalement du chrome ce qui confirme les résultats des cartographies EFTEM (Figure 95).

A ==Ni===Fe «Cr em=Tj e==0 B
100 s "1 o
3 | Penetration | <
Métal Loxed o =
0 1 oxyde S5 | ,; &
o Y ~
3 | 1o/ G
g 60 S o 06 €
£ | I 3.
- o Q -
b} (8] o
8 , B 40 04 g
il “\\ Carbure X S.
Pénétration de chrome 20 02 5
d’oxyde E

0 0

50 nm 0 20 40 60 80
Distance (nm)
(@) (b)

Figure 97 —Micrographie STEM-HAADF de la pénétration d’oxyde a I'interface métal/carbure
formée sur le matériau B369 (repére : 1816-24) et (b) profil EDX associé aprés 100 h
d’oxydation a 325°C en utilisant 30 mL H,/ kg H,O

Des images en haute résolution (HRTEM) réalisées pour analyser la structure cristalline de 'oxyde
formé a linterface métal/carbure révélent la présence de Cr,O; (Annexe -Figure 225) De plus, par
rapport a la couche d'oxyde externe, des images en HRTEM combinées avec l'analyse des
transformées de Fourier (FT) montrent que les cristallites formées a la surface ont une structure
hexagonale. En combinant ces résultats avec des analyses EDX, nous identifions ces cristallites
comme étant du (Ni,Ti,Cr),O3 (Annexe - Figure 225).
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3.1.3.3. DH=60 mL H,/ kg H,0

La couche d’oxyde formée en surface aprés oxydation en milieu primaire avec 60 mL H,/kg H,O
présente également une structure duplex avec une couche d'oxyde externe constituée de cristallites
d’'une taille comprise entre 10 et 40 nm et une couche d’oxyde interne continue dont I'épaisseur est
d’environ 4nm et riche en Cr (Figure 98).

Surface

Cristallites

Figure 98 - Micrographies en fond clair des oxydes formés en surface du matériau B369 (repére
: 1816-27) aprés 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 60 mL H,/ kg H,O
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Figure 99 — (a) Micrographie STEM-HAADF d’une cristallite sur la surface du matériau B369
(repere : 1816-27) et (b) profil EDX associé aprés 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 60 mL
H./ kg H,O

Un profil EDX réalisé sur la couché d’oxyde en surface montre que la cristallite est riche en Ni, Cr et Ti
(Figure 99). La couche d’oxyde interne est trés fine (quelques nm) et sa composition ne peut étre
déterminée a partir du profil EDX.

La lame mince contient deux joints de grains, I'un avec un carbure émergeant a la surface et l'autre
sans carbure émergeant a la surface (Figure 100). Seul le joint de grains avec un carbure a la surface
présente une pénétration d’'oxyde a I'interface métal/carbure d’environ 60 nm (Figure 100a) avec une
oxydation préférentielle (présence des cristallites a la surface du carbure). L’autre joint de grains ne
semble pas étre affecté par I'oxydation. Aucune pénétration préférentielle d’'oxyde n'a été détectée
(Figure 100b).

86



/ :
Pénétration d’oxyde

Joint de
Joint de grains grains 3

e’ 50 nm

\
I
\

(@) (b)

Figure 100 — Micrographies en fond clair (a) du joint de grains avec un carbure émergeant a la
surface et (b) du joint de grains sans carbure de chrome émergeant observé sur le matériau
B369 (repére : 1816-27) aprés 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 60 mL H,/ kg H,O

La Figure 101 représente un profil EDX réalisé le long de la pénétration d’oxyde. La composition
chimigue est homogéne sur toute la profondeur de la pénétration. Elle contient trés majoritairement du
chrome ce qui confirme les résultats des cartographies EFTEM (Annexe -Figure 226) et trés peu de
nickel. Une différence trés nette de composition est observée entre la couche interne et la couche
externe (qui se traduit par le pic de Ti).
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Figure 101 — (a) Micrographie STEM-HAADF de la pénétration d’oxyde a I'interface
métal/carbure observée sur le matériau B369 (repére: 1816-27) et (b) son profil EDX associé
aprés 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 60 mL H,/ kg H,O

Les analyses en haute résolution (HRTEM) réalisées pour analyser I'oxyde formé dans la pénétration
a linterface métal/carbure et sur la surface du carbure révélent la présence de Cr,0; (Annexe - Figure
227).
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3.1.4. Discussion

Effet de I’hydrogéne dissous sur la nature de la couche d’oxyde formée en surface de l’alliage
600

Les observations MEB et MET réalisées sur des échantillons qui ont subi une oxydation de courte
durée montrent que la morphologie de la couche d’'oxyde externe varie avec la teneur en hydrogéne
dissous comme lont déja indiqué divers auteurs [CARONO00, DOZAKI10, CASSAGNE97,
SOUSTELLE99, NAKAGAWAO3].

Pour 3 mL Hy/kg H,0, la surface présente de grosses cristallites (de I'ordre du micromeétre) et des
filaments répartis uniformément sur toute la surface. Pour 30 et 60 mL H./kg H,O, des petites
cristallites (d’environ 100 nm) sont réparties de maniére non homogéne sur la surface oxydée ce qui
pourrait suggérer une influence de l'orientation cristalline du substrat. La forme et la taille de ces
cristallites sont différentes de celles observées en surface du coupon oxydé avec 3 mL Hy/kg H,O.

Quelles que soient les conditions d’oxydation, les cristallites contiennent du titane. Par contre les
teneurs en Ni et Cr varient en fonction de la teneur en hydrogene dissous. Les compositions
atomiques sont : 50%Ni et 50%Ti pour un DH= 3 mL H,/kg H,O ; 30%Ni, 33% Ti et 37% Cr pour
DH=30 mL H,/kg H,O et 24%Ni, 19%Ti et 57%Cr pour DH=60 mL H,/kg H,O. Le fait que les
cristallites contiennent du titane suggére qu’elles proviennent pour partie d’un phénoméne de
redéposition/précipitation d’ions dissous dans le milieu primaire et issues a la fois de la boucle en
titane et du matériau. Le fait que le rapport Ni/Cr diminue dans les cristallites lorsque la teneur en
hydrogene dissous augmente peut étre di a des taux variables de dissolution des composants de
I'alliage dans I'eau primaire en fonction des conditions d’oxydation imposées.

Par ailleurs, nous pouvons constater que les cristallites sont riches en Ni et en Cr lorsqu’elles ont été
formées en dehors du domaine de stabilité du NiO tandis que les filaments et cristallites ne
contiennent pas de Cr lorsqu’ils ont été formés dans la région de stabilité du NiO. Ces résultats sont
en accord avec les travaux de Terachi et al [TERACHIO3]. Ces auteurs ont constaté qu’a une
température de 320°C, les oxydes formés dans le domaine de stabilité du NiO sont riches en Ni alors
que les oxydes formés a la surface en dehors du domaine de stabilité de NiO sont de type spinelle et
riches en Fe, Cr et Ni.

De plus, I'épaisseur de la couche interne d’'oxyde diminue lorsque la teneur en hydrogéne dissous
augmente. Terachi et al. [TERACHIO3, NAKAGAWAOQ3], justifient cette affirmation par le fait que
'oxyde de nickel formé a la surface est stable aux faibles quantités d’hydrogéne. Pour sa part, Loucif
[LOUCIF13] a étudié les propriétés semi-conductrices de I'oxyde a partir des essais d’oxydation en
milieu primaire (1200 ppm B et 2 ppm Li) a 325°C pendant 500h en utilisant différentes teneurs en
hydrogene dissous dans un autoclave en titane sans circulation du milieu. Il a constaté que lorsque la
teneur en hydrogéne dissous augmente, la couche interne s’enrichit en chrome et passe d'un
comportement semi-conducteur a un comportement isolant ce qui augmente sa propriété de couche
protectrice. De plus, il montre que la couche interne d’oxyde présente une diminution de sa cinétique
de croissance lorsque la teneur en hydrogéne dissous augmente ce qui contribue a la formation d’'une
couche d’'oxyde trés fine mais trés protectrice. Par contre, quelle que soit la teneur en hydrogéne
dissous, la couche externe d’'oxyde est toujours semi-conductrice donc non protectrice.

Effet de ’hydrogéne sur I’oxydation intergranulaire

L’effet de la teneur en hydrogéne dissous sur I'oxydation intergranulaire a également été regardé.
Deux types de pénétrations d’oxyde ont été observés : 'une formée au niveau des joints de grains et
l'autre a l'interface entre le métal et un carbure intergranulaire émergeant a la surface. Une diminution
des profondeurs de pénétration le long des joints de grains sans carbure de chrome émergeant a la
surface est observée lorsque la teneur en hydrogéne dissous augmente.

D’'aprés la Figure 102, les observations MET et MEB sont cohérentes : lorsque la teneur en
hydrogene dissous augmente, la profondeur de pénétration d’oxyde diminue.

Les profondeurs d’oxydation mesurées au MET pour 3 mL H,/kg H,O semblent étre inférieures a
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celles mesurées au MEB. Ceci est cohérent avec le fait que, la résolution accessible au MEB est telle
qu’il est difficile de dissocier les plus petites pénétrations localisées au joint de grains (< 50 nm) de la
couche interne. Les profondeurs d’oxydation intergranulaire moyennes mesurées au MEB sont donc
probablement sous-estimées par rapport aux mesures effectuées par MET. En effet, des joints
identifiés comme non oxydés au MEB sont susceptibles de présenter, en réalité, des pénétrations
d’oxyde.

Pour une teneur en H, de 3 mL H,/kg H,O, des observations faites au MET montrent que la
pénétration d’oxyde intergranulaire semble étre arrétée par la présence d’un carbure de chrome
intergranulaire.

De plus, les analyses au MEB et au MET (section 3.1 de ce chapitre) révélent le rdle spécifique des
carbures intergranulaires émergeants a la surface. Quelle que soit la teneur en hydrogene dissous,
des pénétrations d’'oxydes sont en effet observées a I'interface alliage/carbure ainsi qu'une oxydation
préférentielle en surface du carbure (présence de cristallites).

La Figure 103 représente la profondeur de pénétrations d’oxyde a l'interface métal/carbure en fonction
de la teneur en hydrogéne dissous. Nous pouvons a nouveau constater que, statistiquement, les
mesures de profondeur réalisées au MEB sont supérieures a celles observées au MET, en particulier
pour 3 mL H,/ kg H,O. Les observations MET montrent que la profondeur de pénétration d’oxyde a
linterface alliage/carbure ne semble pas étre affectée par la teneur en hydrogéne dissous
contrairement aux profondeurs d’oxydation intergranulaire observées aux joints de grains sans
carbure de chrome émergeant a la surface. Une tendance similaire est observée au MEB pour le
matériau repéré B369.

Pour le matériau B369, la profondeur de pénétration d’oxyde moyenne mesurée au MEB varie de
93 nm + 87 nm a 78 nm + 68 nm dés que la teneur en hydrogéne dissous augmente de 3 a
20 mL Hy/kg H,0. Ceci confirme la tendance presque constante observée a partir des analyses MET.
De plus, les pénétrations d’'oxyde a linterface alliage/carbure tout comme la couche d’oxyde en
surface du carbure sont riches en chrome et sont identifiées comme contenant du Cr,O3
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Figure 102 — Profondeurs de pénétration d’oxyde observées dans les joints de grains sans
carbure émergeant a la surface en fonction de la teneur en hydrogene dissous. Les barres
d’erreur associées a chaque essai représentent les profondeurs maximales et minimales de
pénétration d’oxyde.

89



Joint de grains avec carbure émergeant en surface

200
B
£
)
2 150 ©B369 (MET)
= @ B369 (MEB)
5 T265 (MEB)
=]
J
. 100
- ?
%
3 W il o
3
T 50
[=
Lo
o
S
o

0
0 10 20 30 40 50 60 70
Teneur en hydrogéne dissous (mLH,/kg H,0)

Figure 103 — Profondeurs de pénétration d’oxyde observées dans les joints de grains avec un
carbure émergeant a la surface en fonction de la teneur en hydrogene dissous. Les barres
d’erreur associées a chaque essai représentent les profondeurs maximales et minimales de
pénétration d’oxyde.

Réaliser des mesures de pénétrations d’oxydation a partir de ces deux techniques (MEB et MET) a
permis de montrer la cohérence entre les mesures de profondeur d’oxydation réalisées au MEB et au
MET. Les mesures réalisées au MET se trouvent dans la dispersion des mesures réalisées au MEB.
L’intérét de réaliser des mesures au MEB est d’accroitre la base de données (et donc d’augmenter la
statistique) et ainsi de donner de la robustesse aux conclusions tirées de ces analyses. Ceci qui
permet de tendre vers une microscopie quantitative et de fournir les données nécessaires a
I'identification des paramétres d’'un modéle d’oxydation.

Effet de I’écart du potentiel Ni/NiO sur I’oxydation intergranulaire

La teneur en hydrogéne dissous et la température définissent le potentiel électrochimique (EcP) par
I'équation 3, proposée par Morton [MORTONO1] et donnée précédemment dans le chapitre 1 (section
4.3). Elle est rappelée ci-dessous :

AECP= EcP— EcP, , =1000x "1 Ln LMzl
2F [HZ]NiINiO

ou AEcP est I'écart au potentiel d’équilibre Ni/NiO, R est la constante universelle des gaz parfaits =
8,314 J/(mol.K), F est la constante de Faraday = 96500 C/mol, T est la température absolue (K),
[Hz]iest cOrrespond a la teneur en hydrogéne dissous utilisée au cours de I'essai et [Ha]ninio correspond
a la teneur en hydrogéne dissous a I'équilibre Ni/NiO pour une température donnée.

A une température donnée, lorsque la teneur en hydrogéne dissous varie, I'écart au potentiel
d’équilibre Ni/NiO évolue.
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L’équation 3, nous permet donc de présenter les profondeurs de pénétration le long des joints de
grains sans carbure émergeant en fonction du AEcP a 325°C (Figure 104). Les conditions d’essai
ainsi que les profondeurs moyennes, maximales et minimales d’oxyde sont représentées.

Aprés 100 h d’oxydation a 325°C, les profondeurs d’oxydation le long des joints de grains sans
carbure émergeant en surface diminuent lorsque les valeurs du AEcP augmentent.

Les pénétrations intergranulaires sont donc plus profondes pour un AEcP négatif par rapport a un
AECP positif. Des résultats similaires ont été trouvés sur l'alliage 82 pour des conditions d’oxydation
identigues [WEHBI14]. De plus, ces résultats sont en accord avec les travaux de Rios [RIOS93] sur
'amorgage de l'alliage 600 a 360°C. En effet, Rios montre que le temps a 'amorgage de la CSC
augmente lorsque la teneur en hydrogene dissous augmente.
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Figure 104 — Evolution de la profondeur de pénétration d’oxyde intergranulaire le long de joints
de grains sans carbure émergeant en fonction du AEcP. Les barres d’erreur associées a
chaque essai représentent les profondeurs maximales et minimales des pénétrations d’oxyde.

3.2. Effet de la température

L’effet de la température sur la cinétique d’oxydation intergranulaire a été étudié sur des échantillons
oxydés pendant 1000 h en milieu primaire avec une teneur en hydrogéne dissous de 20 mL Hy/ kg
H,O. Trois températures différentes ont été utilisées : 290°C, 320°C et 360°C. Les essais effectués a
290°C et 320°C sont situés en dehors du domaine de stabilité de NiO alors que I'essai a 360°C est
situé proche de I'équilibre Ni/NiO.
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3.2.1. Observations au MEB de la surface oxydée

Des observations au MEB de la surface oxydée des échantillons provenant des matériaux T265,
B356, B356SA et U589 ont été réalisées apres 1000 h d’'oxydation en milieu primaire a 20 mL H,/ kg
H,O pour trois températures différentes : 290°C, 320°C et 360°C.

La Figure 105 présente les différentes morphologies de la couche d’oxyde externe pour les trois
températures étudiées. Dans tous les cas, I'oxyde est constitué d’'une couche d’oxyde interne continue
et d’'une couche externe discontinue. A 290°C, la couche d’oxyde externe est composée de cristallites
facettées avec une taille d’environ 150 nm, réparties de maniére non homogéne sur la surface. Au
contraire, a 320°C, la surface est couverte de batonnets d’environ 450 nm de longueur. A 360°C, deux
types d'oxyde externe sont observés : des filaments riches en nickel et des cristaux facettés riches en
nickel et en fer. Les cristalltes et filaments ont une répartition homogéne sur la surface de
I'échantillon. La taille des cristallites est d’environ 4 pm et la longueur des filaments est d’environ 6
pum. Une analyse EDS effectuée sur une cristallite montre un rapport Ni/Fe de 0,5 qui peut suggérer la
formation de NiFe,O, (Figure 106).

320°C 360°C

Figure 105 - Observations MEB de la couche d’oxyde formée en surface du matériau T265 (a
290°C et 360°C, reperes : 1866-24 et 1866-18, respectivement), U589 (a 320°C, repere : 1866-187)
aprés 1000 h en milieu primaire a 20 mL H,/ kg H,O a trois températures différentes
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(a) (b)
Figure 106 — (a) Image MEB d’une cristallite formée sur la surface oxydée du matériau T265
(repére: 1866-18) aprés 1000 h d’exposition au milieu primaire a 360°C en utilisant DH= 20 mL
H./ kg H,O et (b) spectre EDS associé

3.2.2. Observations MEB en coupe transverse

L’effet de la température sur I'oxydation intergranulaire a été évalué pour le matériau B356 (GBC =
58%) aprés 1000h d’oxydation en milieu primaire en présence de 20 mL H,/ kg H,O et en utilisant
trois températures différentes : 290°C, 320°C et 360°C. Des coupes transverses des coupons oxydés
ont été realisées afin de mesurer au MEB les profondeurs de pénétrations d’oxyde. La Figure 107
représente des exemples de pénétrations d’oxyde intergranulaires formées aprés 1000h d’oxydation
pour les trois températures d’essai.
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Figure 107 — Exemples de pénétrations d’oxyde intergranulaires observées au MEB dans le
matériau B356 a (a) 290°C, (b) 320°C et 360°C aprés 1000 h d’oxydation en milieu primaire en
utilisant une teneur en d’hydrogéne dissous de 20 mL H2/ kg H20

Les profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde ont été évaluées sur 42 joints de grains pour
la température de 290°C, sur 52 joints de grains pour la température de 320°C et sur 57 joints de
grains pour la température de 360°C.

Les distributions des profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde sont représentées sur la
Figure 108 pour chaque température. Les valeurs moyennes de profondeurs d’oxydation
intergranulaire et leurs écarts-types sont donnés sur la méme figure.

Pour une température de 290°C, les profondeurs d’oxydation intergranulaires varient entre 100 et
300 nm avec une profondeur moyenne de 200 + 58 nm. Pour une température de 320°C, les
profondeurs d’oxydation intergranulaires varient entre 100 et 700 nm avec une profondeur moyenne
de 328 * 127 nm. Finalement pour une température de 360°C, les profondeurs d’oxydation
intergranulaires varient entre 200 et 1400 nm avec une profondeur moyenne de 722 + 261 nm. Les
profondeurs maximales de pénétrations d’oxyde intergranulaires sont : 286 nm pour 290°C, 700 nm
pour 320°C et 1395 nm pour 360°C.

Nous pouvons constater que les valeurs des profondeurs de pénétration d’oxyde moyennes et

maximales sont multipliées par 2 lorsque la température passe de 290°C a 320°C et de 320°C a
360°C. De plus, I'amplitude de la distribution augmente avec la température.
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Figure 108 — Distributions des profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde évaluées
au MEB pour le matériau B356 aprés 1000 h d’oxydation en utilisant une teneur d’hydrogéne
dissous de 20 mL H,/ kg H,O et pour trois températures différentes

La méme analyse a été réalisée sur le matériau repéré T265 (GBC = 26%) pour deux températures
différentes (320°C et 360°C).

Les profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde ont été évaluées sur 32 joints de grains pour
la température de 320°C et sur 45 joints de grains pour la température de 360°C.

Les profondeurs maximales des pénétrations d’oxyde intergranulaire sont égales a 870 nm a 320°C et
1700 nm a 360°C. Les distributions des profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde sont
représentées sur la Figure 109. Les valeurs moyennes et les écarts-type sont donnés sur la méme
figure.

Pour une température de 320°C, les profondeurs d’oxydation intergranulaires varient entre 100 et
900 nm tandis que pour une température de 360°C, les profondeurs d’oxydation intergranulaires
varient entre 200 et 1700 nm. Les profondeurs moyennes et maximales de pénétrations
intergranulaires d’oxydation pour le matériau T265 sont légérement plus élevées que pour le matériau
B365 mais restent toutefois dans le méme ordre de grandeur.

De méme que pour le matériau B356, les profondeurs d'oxydation intergranulaires moyennes et
maximales sont multipliées par 2 lorsque la température augmente de 320°C a 360°C.
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Figure 109 - Distributions des profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde évaluées
au MEB pour le matériau T265 aprés 1000 h d’oxydation en utilisant une teneur d’hydrogéne
dissous de 20 mL H,/ kg H,O et pour deux températures différentes

De plus, deux matériaux présentant un faible GBC ont été observés en coupe transverse au MEB
aprés 1000 h d’oxydation en utilisant 20 mL Hy/kg H,O : le matériau B356SA présente un GBC de 4%
et le matériau U589 présente un GBC de 15%. Le matériau B356SA a été testé a trois températures
différentes (290°C, 320°C et 360°C) alors que le matériau U589 a été seulement testé a 360°C.

Pour le matériau B356SA, les profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde ont été évaluées
sur 15 joints de grains pour la température de 290°C, 10 joints de grains pour la température de
320°C et sur 42 joints des grains pour la température de 360°C. Pour le matériau U589, les
profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde ont été évaluées sur 68 joints de grains pour la
température de 360°C.

Les distributions des profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde de chaque matériau sont
représentées sur la Figure 110 pour chaque température. Les valeurs moyennes et leurs écarts-types
sont donnés sur la méme figure. Pour une température de 290°C, les profondeurs d’oxydation
intergranulaires varient entre 200 et 400 nm avec une profondeur moyenne de 321 + 63 nm. Pour une
température de 320°C, les profondeurs d’oxydation intergranulaires varient entre 200 et 900 nm avec
une profondeur moyenne de 635 * 196 nm. Finalement pour une température de 360°C, les
profondeurs d’oxydation intergranulaires varient entre 100 et 2100 nm avec une profondeur moyenne
de 746 £ 330 nm pour le matériau B356SA et entre 200 et 1900 avec une profondeur moyenne de
780 + 343 nm pour le matériau U589.

De méme que pour les autres matériaux étudiés, les profondeurs d’oxydation intergranulaires
moyennes et maximales observées sur le matériau B356SA sont multipliées par 2 lorsque la
température passe de 290°C a 320°C et de 320°C a 360°C.
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Figure 110 - Distributions des profondeurs de pénétrations intergranulaires d’oxyde évaluées
au MEB pour le matériau B356SA et U589 aprés 1000 h d’oxydation en utilisant une teneur
d’hydrogéne dissous de 20 mL H,/ kg H,O pour des températures différentes

Les résultats obtenus montrent que la cinétique d’oxydation intergranulaire de l'alliage 600 est un
phénoméne thermiquement activé. Afin de déterminer I'énergie d’activation associée, la grandeur
Koxyde (mz/s) a été calculée en utilisant I'équation 25 :

K oyae = POX? /1 Equation 25
ou pox est la profondeur d'oxydation intergranulaire élevée a la puissance deux (en m2) ettestle
temps d’oxydation en secondes.

Cette grandeur est homogeéne a une constante cinétique parabolique et repose donc sur I'hypothése
que la cinétique d’oxydation intergranulaire est contrdlée par un processus diffusionnel [LINDSAY14].

La grandeur Kyqe est calculée a partir des profondeurs d’oxydation maximales obtenues pour les
matériaux : B356 et T265. Les profondeurs d’oxydation intergranulaires observées sur les deux
matériaux ayant un faible GBC ne seront pas considérées pour la détermination de I'énergie
d’activation car le nombre de joints de grains inspectés est inférieur a 15 ce qui ne nous permet pas
de disposer d’une statistique suffisante pour ces deux matériaux.

Les données utilisées pour déterminer I'énergie d’activation sont présentées dans le Tableau 10.

Tableau 10 — Données permettant de déterminer I’énergie d’activation

Pénétration
L d’oxyde Température DH Durée 1/T*1000 Koxyde
Materiaux | o ximale (°C) (MLH,/kgH,0) (h) WK™ (m?is)
(nm)
286 290 1,78 2,3x10%°
B356 20 1000 -
700 320 1,69 1,4x10°
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Pénétration
_ d’oxyde Température DH Durée 1/T*1000 Koxyde
Matériaux | aximale (°C) (MLH2/kgH0) (h) (1K) (m°/s)
(nm)
1395 360 1,58 5,4x107"°
870 320 1,69 2,1x10™"°
T265 19
1700 360 1,58 8x10

La Figure 111 montre que Koyyqe Suit une loi d’Arrhénius donnée par I'équation 26 :

Koxyde =axexp (_ Q/ RT) Equation 26

ou Q est I'énergie d’activation (en J.mol™), R est la constante universelle des gaz parfaits égale a
8,314 J.mol*.K™, T est la température en Kelvin et ‘a’ est le facteur pré-exponentiel (en m?/s).

La courbe en rouge de la Figure 111 représente le meilleur ajustement de I'’équation 26. L’énergie
d’activation calculée pour I'alliage 600 est de 139000 J.mol™ avec un écart-type de 1616 J.mol™. Cette
valeur est voisine de I'énergie d’activation pour la propagation (130 000 .J.mol'l) et reste dans le méme
ordre de grandeur que de I'énergie d’activation pour 'amorcage de I'alliage 600 qui est 180000 J.mol™
[SCOTTO1].
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Figure 111 — Evolution de K4 €n fonction de I'inverse de la température
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3.2.3. Observations MET en coupe transverse

Des observations MET ont été réalisées sur le matériau repéré B356 aprés 1000h d’oxydation a
360°C pour un DH égal a 20 mL H,/ kg H,O afin de caractériser les pénétrations d’oxyde aux joints de
grains.

La lame mince contient deux joints de grains fortement désorientés. Aucun joint de grains ne présente
de carbure de chrome émergeant a la surface. Deux pénétrations d’oxyde intergranulaires sont
observées (Figure 112).

@ (b)

Figure 112 - Micrographies STEM-HAADF des deux joints de grains oxydés (a) joint de grains #
1 et (b) joint de grains #2 observés dans le matériau B356 aprés 1000 h d’oxydation a 360°C en
utilisant 20 mL Hy/kg H,O

Des analyses par diffraction électronique de la pénétration d’oxyde observée dans le joint de grains #1
montrent que l'oxyde a une structure de type spinelle avec un paramétre de maille d’environ 8.32 A
(Figure 113).

Des cartographies en imagerie filtrée (EFTEM) réalisées sur les deux pénétrations d’'oxyde montrent
que les filaments formés a la surface contiennent du nickel. Un pointé EDX sur le filament montre que
la composition atomique est de 33%Fe et 67% Ni. Au contraire, 'oxyde intergranulaire et la couche
d’'oxyde interne contiennent essentiellement du Cr. Les cartographies EFTEM de la pénétration
d’oxyde montrent que la composition chimique semble hétérogéne avec des zones trés riches en
chrome au centre et d’autres avec moins de chrome et du nickel a proximité de linterface avec
I'alliage. Le rapport Cr/Ni ne semble donc pas étre homogéne a l'intérieur de la pénétration d’oxyde
(Figure 114a et Figure 114b). La cartographie du Cr révele la présence d’'un carbure de chrome prés
du front d’oxydation. Pour les joints de grains # 1 et # 2, la profondeur des pénétrations
intergranulaires d’oxyde est respectivement d’environ 1 ym et 1,65 ym.

Dans les deux cas, la pénétration d'oxyde est asymétrique. Elle semble se développer
préférentiellement dans I'un des grains, ce qui peut suggérer un effet d’orientation cristallographique
dans la croissance de 'oxyde.

La Figure 115 présente un profil EDX réalisé dans la pénétration d’'oxyde du joint de grains #1. Elle
contient principalement du Cr. Du Fe et du Ni sont également détectés. Le centre de la pénétration
d’oxyde semble étre Iégérement plus riche en Cr que les bords de la pénétration, ce qui confirme les
observations faites sur les cartographies EFTEM.
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Figure 113 - Micrographie MET en fond clair du joint de grains # 1 et cliché de diffraction
correspondant a la pénétration intergranulaire d’oxyde observée dans le matériau B356 aprés
1000h d’oxydation a 360°C en utilisant 20 mL H,/ kg H,O
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Figure 114 - Cartographies en imagerie filtrée (EFTEM) des pénétrations d’oxyde
intergranulaires observées dans le matériau B356 (a) joint de grains # 1 et (b) joint de grains #
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Figure 115 - (a) Micrographie STEM-HAADF de la pénétration d’oxyde dans le joint de grains #
1 (matériau B356) et (b) profil EDX associé aprés 1000h d’oxydation a 360°C en utilisant 20 mL
Ha/ kg H,O

3.2.4. Discussion

Des essais d’oxydation de 1000h ont été réalisés pour trois températures différentes et pour une
teneur en hydrogene dissous de 20 mL H,/ kg H,O sur différents alliages 600. Au cours de notre
étude, nous avons observé une évolution de la morphologie de la couche externe avec la
température. A 290°C, la couche d’'oxyde externe est composée de cristallites facettées réparties de
maniére non homogene sur la surface oxydée. Au contraire, a 320°C, la surface est recouverte de
batonnets et 4 360°C, deux types d’oxyde sont observés : des filaments et des cristaux facettés riches
en Ni.

Des nombreux auteurs ont étudié I'effet de la température sur la morphologie de la couche externe.
Par contre, il n'existe pas d’accord entre eux. Par exemple, Gardey [GARDEY98] a observé la
formation des cristallites riches en fer a 325°C tandis qu'a 350°C, la couche externe est composée de
paillettes. Pour sa part, Carrette [CARRETTEOZ2], observe la présence de plaquettes a 325°C.
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Soustelle et Panter [SOUSTELLE99, PANTERO06] montrent qu’a 360°C des cristallites sont présentes
sur la surface oxydée alors que Delabrouille [DELABROUILLEO4] a observé a 360°C un mélange de
cristallites et de longs filaments. La différence de morphologie de la couche externe observé par les
différents auteurs, peut étre expliqué par des concentrations différentes en hydrogéne dissous
utilisées.

Des observations MEB ont également été réalisées en coupe transverse afin de déterminer I'effet de
la température sur la profondeur de pénétrations intergranulaires. Deux matériaux (B356 et T265) ont
été oxydés a trois températures différentes : 290°C, 320°C et 360°C. Un facteur 2 sur les profondeurs
moyenne et maximale de pénétration d’oxyde est observé lorsque la température passe de 290°C a
320°C et de 320°C a 360°C pour le cas du matériau B356. La méme tendance est observée lorsque la
température passe de 320°C a 360°C pour le cas du matériau T265

Tout comme la teneur en hydrogéne dissous, une variation de la température entraine une
modification du AEcP. Les profondeurs moyennes, maximales et minimales d’oxyde sont
représentées sur la Figure 116 en fonction du AEcP de chaque essai. Dans tous les cas étudiés, les
essais de 1000 h ont été réalisés a DH égal a 20 mL H,/ kg H,O. Nous pouvons observer que les
profondeurs d’oxyde intergranulaire diminuent lorsque les valeurs du AEcP augmentent. La méme
tendance a été observée auparavant avec les essais a température constante mais pour des teneurs
en hydrogene dissous variables (Section 3.1).
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Figure 116 — Evolution de la profondeur de pénétration d’oxyde intergranulaire en fonction du
AEcP aprés 1000 h d’oxydation avec DH =20 mL H./kg H,O. Analyse portant sur 363 joints de
grains.

Une énergie d’activation pour I'oxydation intergranulaire de I'alliage 600 a été déterminée a partir des
profondeurs maximales de pénétration d’'oxyde observées sur les matériaux T265 et B356 aprés
1000 h d’ox%/dation aux trois températures (290°C, 320°C et 360°C). La valeur déterminée est égale a
139 kJ.mol™ avec un écart-type 1,616 kJ.mol™. Cette valeur a été estimée en faisant I'nypothése que
la cinétique d’oxydation intergranulaire était contrdlée par un processus diffusionnel.

Le Figure 117 représente les données concernant la diffusion de l'oxygéne dans [lalliage 600
compilées par Staehle [STAEHLE99]. Les cercles rouge, bleu et vert représentent les résultats
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obtenus a partir des profils SIMS par Laghouratis [LAGHOUTARIS09]. Ces résultats démontrent que
la diffusion de 'oxygéne aux joints de grains (Dgg) est en accord avec I'hypothése proposée par Scott
dans le cadre du modeéle de I'oxydation interne [SCOTT99].

Nous ferons I'hypothése que la constante cinétique Kyqqe Calculée précédemment peut étre
assimilable a un coefficient de diffusion de 'oxygéne dans les joints de grains de I'alliage 600. Si nous
ajoutons nos résultats (cercles violet) a ceux compilés par Staehle [STAEHLE99] et a ceux obtenus
par Laghoutaris [LAGHOUTARIS09], nous trouvons qu’ils sont du méme ordre de grandeur que le
coefficient de diffusion apparent mesuré par Laghoutaris. Ces résultats sont inférieurs a ceux
proposés par Scott mais proches des résultats de Park (ligne 15).
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Figure 117 — Synthese des coefficients de diffusion de ’oxygéne dans le nickel établis par
Staehle [STA99]. Les cercles rouge, bleu et vert représentent les coefficients de diffusion de
I'oxygéne dans I’alliage 600 déterminés par Laughoutaris a partir des profils SIMS (Dgg est le

coefficient de diffusion aux joints de grains, D,y €st le coefficient de diffusion apparent et Dgyk
est le coefficient de diffusion en volume). Les cercles en violet représentent les résultats de
cette étude.

Enfin, I'étude de l'effet de la température sur la cinétique d’oxydation intergranulaire a été menée sur
trois matériaux différents : B356, B356SA et T265. Ces trois matériaux présentent des GBC différents.
Le matériau T265 présente un GBC de 26% alors que les matériaux B356 et B356SA présentent des
taux de GBC de 58% et 4%, respectivement. Des études rapportent qu’une microstructure qui
présente une précipitation intergranulaire abondante a un effet retardateur sur le temps a 'amorgage
car les carbures intergranulaires agissent comme des obstacles a l'oxydation [BRUEMMER94]
[LAGHOUTARIS09]. Ceci est confirmé par les résultats de la Figure 116. En effet, nous pouvons
observer que pour des températures de 290°C et 320°C, les profondeurs maximales d’oxyde sont
observées sur le matériau qui présente le plus faible GBC (B356SA). De la méme fagon, les
profondeurs moyennes et maximales sont Iégérement plus faibles pour le matériau B356 que pour le
matériau T265, moins riche en carbures de chrome intergranulaires. Enfin, la nature du joint de grains
est également susceptible d’avoir un effet sur les profondeurs d’oxydation intergranulaire.

Ces deux paramétres, GBC et nature du joint de grains, seront examinés plus en détail dans le
paragraphe qui suit.
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4.  Effet de la microstructure sur I’oxydation intergranulaire

4.1. Effet de la nature des joints de grains

4.1.1. Observations MEB en coupe transverse

Des observations au MEB en coupe transverse ont été réalisées sur des coupons U589, T265 et
B356 aprés 1000 h d’oxydation en milieu primaire a 360°C en utilisant 20 mLH,/kgH,O dans le but de
mesurer la profondeur d’oxydation intergranulaire et de la corréler avec la nature des joints de grains.
Pour cela, des analyses EBSD ont été également réalisées en section transverse. La surface
analysée par EBSD est de 1350 pm x 100 pm avec un pas de 0,2 um.

La Figure 118 présente les valeurs moyennes, maximales et minimales des profondeurs d’oxyde en
fonction de la nature des joints de grains ainsi que la profondeur moyenne observée pour chaque
matériau, toutes natures de joints confondues. Quel que soit le matériau considéré, nous pouvons
constater que les joints de grains fortement désorientés présentent les pénétrations d’oxyde les plus
profondes en comparaison avec les 23 et les autres CSL. Les joints 23 sont également plus résistants
a l'oxydation par rapport au reste des CSL. Des joints LAGB n’ont pas été observés dans la zone
inspectée.

Les pénétrations d’oxyde les plus profondes (environ 1700 nm) sont mesurées pour le matériau qui
présente le GBC le plus faible. La profondeur maximale diminue avec le GBC. Pour tous les
matériaux, elle est observée dans les joints de grains fortement désorientés.

La Figure 119 montre les distributions des profondeurs d’oxydation intergranulaires le long des joints
de grains 23, CSL autres que 23 et HAGB observées sur tous les matériaux inspectés exposés au
milieu primaire a 360°C pendant 1000 h en utilisant un DH = 20 mLH,/kgH,O. Le maximum de la
distribution est situé dans la gamme 400 — 600 nm pour les 23, 500 — 700 nm pour les CSL autres
que 23 et 900 — 1000 nm pour les HAGB. Les moyennes des joints de grains ¥3, CSL autres que 23
et HAGB pour les trois matériaux (avec des différents GBC) sont également indiquées. La moyenne
des profondeurs des pénétrations intergranulaires, tous joints de grains confondus, est de 657 nm
avec un écart type de 341 nm. Cet écart-type sera utilisé comme un intervalle de dispersion des
données lors de la modélisation de la cinétique d’oxydation intergranulaire.
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Figure 118 — Profondeurs des pénétrations intergranulaires en fonction de la nature des joints

de grains pour trois matériaux différents. Les valeurs moyennes associées a chaque nature de

joints de grains sont indiquées en blanc dans chaque baton. Les valeurs en parenthéses dans

chaque baton correspondent aux pourcentages du type de joint des grains présentes dans le

matériau. Les barres sur chaque baton représentent les profondeurs maximales et minimales
de pénétrations d’oxyde. Analyse portant sur 184 joints de grains au total.
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Figure 119 — Distribution des profondeurs d’oxydation intergranulaires observées en coupe
transverse de 3 matériaux aprés 1000h d’oxydation a 360°C en utilisant 20 mL H,/ kg H,O.
Analyse portant sur 184 joints de grains au total.
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4.1.2. Discussion

D’apreés la littérature, il semble qu’il existe une relation directe entre 'oxydation et la nature des joints
de grains [TANO6]. Tan observe en effet que la résistance a I'oxydation intergranulaire dans les
alliages a base nickel augmente avec la fraction des joints de grains de coincidence. Pour sa part,
Alexandreanu [ALEXANDREANUO5] a constaté que les joints de grains fortement désorientés sont
plus sensibles a la fissuration que les joints de grains de coincidence ou que les joints de grains
faiblement désorientés. Cette tendance est indépendante de la microstructure et des conditions
d’essai. Alexandreanu a également observé que la fraction des joints de grains fissurés diminue
lorsque la proportion des CSL présentes dans le matériau augmente.

En plus, Yamaura et al. [YAMAURA99] montrent que certains joints de coincidence (tels que 3, Z11
et 219) sont plus résistants a I'oxydation que des autres. Ceci est cohérent avec nos résultats.

D’aprés les résultats obtenus sur les trois matériaux en alliage 600, nous pouvons confirmer que les
HAGB sont plus sensibles a I'oxydation intergranulaire que les CSL. Parmi les CSL, les £3 sont les
plus résistants, les seuls joints de grains non oxydés étant observés dans cette famille.

4.2. Effet des carbures de chrome sur [I'oxydation
intergranulaire

4.2.1. Observations MEB en coupe transverse

Les oxydations courtes ont mis en évidence un effet différent de ’hydrogéne dissous vis-a-vis de la
cinétique d’oxydation selon que le joint de grains présente un carbure de chrome émergeant en
surface ou pas. Par ailleurs, les observations effectuées aprés oxydation a différentes températures
de plusieurs matériaux montrent que les pénétrations d’oxyde les plus profondes sont obtenues pour
le matériau présentant le GBC le plus faible. Ces résultats invitent & étudier de plus prés le réle des
carbures de chrome sur la cinétique d’oxydation.

Aprés 1000 h d’oxydation, trois cas d'interactions oxyde/carbure sont observés comme décrit sur la
Figure 120. Le premier cas (Figure 120a) montre une pénétration d’oxyde intergranulaire qui finit sa
progression juste avant la présence d'un carbure de chrome. Dans ce cas, il n’existe pas d’interaction
carbure/oxyde. Dans le deuxiéme cas (Figure 120b), la pénétration d’'oxyde intergranulaire se propage
dans le joint de grains puis a linterface carbure/alliage. Sa progression semble s’arréter a cette
interface. Il y a une interaction oxyde/carbure au joint de grains. Enfin, le troisieme cas montre
comment un carbure de chrome émergeant a la surface est affecté par I'oxydation (Figure 120c). Les
cartographies EDS obtenues au MEB (Figure 121) montrent bien la présence d’un carbure de chrome
émergeant a la surface entouré d’'un oxyde riche en chrome. La pénétration d’'oxyde se poursuit
ensuite en avant du carbure (Figure 120c). De tous les joints de grains avec carbures de chrome
inspectés, 47% sont des joints HAGB, 30% des CSL autres que Y3 et 23% des joints > 3.

La Figure 122 résume les profondeurs d’oxydation moyennes, maximales et minimales mesurées
pour les trois configurations décrites précédemment pour trois alliages 600 avec des GBC différents.
Dans le cas ou la pénétration d’oxyde n’interagit avec aucun carbure, les joints fortement désorientés
sont distingués des joints CSL.

Les profondeurs maximales de pénétration d’'oxyde sont observées dans des joints de grains sans
interaction oxyde/carbure (U589 et B356) et sur des joints de grains qui présentent une interaction
oxyde/carbure (T265). Pour ce dernier cas, le carbure est situé a environ 800 nm de la surface. De
plus, les pénétrations d’'oxyde les plus profondes sont observées pour le matériau présentant 15% de
GBC (U589).

Nous confirmons que parmi les joints de grains oxydés ne présentant pas d’interaction oxyde/carbure,
les CSL sont plus résistants a I'oxydation que les HAGB.
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Enfin, nous pouvons conclure que pour une durée d’oxydation de 1000h, la présence d’un carbure de
chrome émergeant a la surface conduit a des profondeurs d’'oxydation significativement plus faibles
gue celles observées dans des joints de grains pour lequel le premier carbure de chrome rencontré
est situé plus loin sous la surface.

P Carbure de
Pénétration

chrome

d’oxyde LR,

intergranulaire Pénétration
d’oxyde

intergranulaire

1um

€Y (b)

Carbure de
chrome

1 pm

Figure 120 — Observations MEB en coupe transverse réalisées sur le matériau T265 (repére :
1866-20) aprés 1000 h d’oxydation a 360°C en utilisant 20 mL H,/ kg H,O. Trois cas
représentatifs des phénoménes observés sont montrés: (a) pas d’interaction oxyde/carbure,
(b) interaction oxyde/carbure et (c) interaction oxyde/carbure émergeant a la surface
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Figure 121 — Analyses par EDS d’un carbure de chrome intergranulaire émergeant a la surface
observé dans le matériau T265 (repére: 1866-20) aprés 1000 h d’oxydation a 360°C en utilisant
20 mL Hy,/ kg H,O
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Figure 122 — Profondeurs de pénétrations d’oxyde en fonction des trois configurations
observées pour trois matériaux différents. Analyses portant sur 184 joints de grains au total.
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Pour bien identifier le réle des carbures de chrome dans l'oxydation intergranulaire, des essais
d’oxydation (1000 h, 360°C, 20 mL H,/ kg H,O) ont été réalisés sur un matériau dépourvu de carbures
de chrome (B356SA). Il s’agit du matériau B356 qui a subi un traitement thermique de 1100°C
pendant 30 min.

La Figure 123 présente les profondeurs d’oxydation moyennes, maximales et minimales mesurées sur
les matériaux B356 et B356SA. Sur un total de 42 joints de grains inspectés sur le matériau B356SA,
la profondeur de pénétration d’oxyde varie de 100 a 2082 nm. Seulement 3 joints de grains ne
présentent pas d’oxydation intergranulaire. La profondeur moyenne de pénétration intergranulaire est
d’environ 746 + 330 nm. La profondeur maximale de pénétration pour le matériau B356SA est bien
supérieure a celle du matériau B356 (facteur de 1,5). Nous pouvons constater que le matériau
B356SA se montre donc plus sensible a 'oxydation que le matériau B356. Cela confirme le role
protecteur des carbures de chrome vis-a-vis de I'oxydation.
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Figure 123 — Distributions des profondeurs d’oxydation intergranulaires observés en coupe
transverse des matériaux B356SA et B356 observées en coupe transverse aprés 1000h
d’oxydation a 360°C en utilisant 20 mL H,/ kg H,O. Analyse portant sur 99 joints de grains.

4.2.2. Discussion

L’influence des carbures intergranulaires sur 'oxydation a été étudiée par divers auteurs dans le
passé. Néanmoins, leur effet sur 'oxydation n’est pas trés clair contrairement a leur effet sur la
fissuration. Par exemple Bruemmer et al. [BRUEMER88] ont constaté que les carbures de chrome
ralentissent la propagation des fissures car ils sont considérés comme des obstacles & la propagation
de la fissuration. Pour sa part, Was et al. [WAS98] suggerent qu'une dissolution des carbures
intergranulaires peut donner lieu a la formation d’'une couche protectrice riche en chrome en pointe de
fissure qui pourrait ralentir 'oxydation intergranulaire et la propagation des fissures

Dans notre étude, les carbures de chrome semblent étre plus réactifs que le métal. Les oxydations
courtes (100 h) ont montré une oxydation préférentielle a l'interface carbure/métal et en surface de
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carbures de chrome intergranulaires émergeant a la surface. Aprés 1000 h d’oxydation, les joints de
grains présentant des carbures émergeants en surface semblent avoir un impact positif plus important
vis-a-vis de l'oxydation que les carbures de chrome situés plus loin de la surface. Ceci suggére que le
carbure de chrome agit comme une barriére a 'oxydation et que I'oxygéne prend plus de temps pour
le contourner. Cependant, pour bien confirmer cette affirmation, des essais d’oxydation avec des
temps plus longs seraient nécessaires pour établir le role des carbures dans I'oxydation. De plus, il
serait intéressant d’identifier I'influence du type de carbure intergranulaire sur I'oxydation. Des travaux
montrent que les carbures Cr,3Cg sont plus sensibles a I'oxydation que les Cr,C; [PAY87]. Pour sa
part, Laghoutaris [LAGHOUTARIS09] a montré a partir de calculs thermodynamiques que les
carbures Cr,3Cq s’oxydent préférentiellement aux carbures Cr;Cs,

Enfin, un traitement thermique a été effectué sur le matériau B356 pour obtenir une microstructure
modéle dépourvue de carbures intergranulaires. Les pénétrations moyennes et maximales d’oxyde de
la microstructure modéle sont plus profondes que le matériau présentant un GBC de 58%. Ceci
confirme les études réalisées par Norring [NORRING98] qui a montré I'effet des carbures de chrome
sur la CSC. Il a constaté que lorsque le GBC d’'un matériau augmente, la sensibilité a la CSC diminue.
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Chapitre 3 : Modélisation de la cinétique d’oxydation intergranulaire

Le chapitre précédent a concerné I'étude, sur la profondeur des pénétrations intergranulaires d’oxyde,
de l'effet d’'une part, de paramétres métallurgiques (taux de couverture par des carbures de chrome,
émergence ou non des carbures de chrome a la surface, nature des joints de grains) et d’autre part,
des effets environnementaux (température, teneur en hydrogéne dissous). Ce chapitre portera donc
sur la mise en place et la validation d’'un modéle d’oxydation intergranulaire basé sur les paramétres
précités.

1. Choix de la loi cinétique d’oxydation intergranulaire

La modélisation de la cinétique d’oxydation intergranulaire mise en ceuvre pour 'alliage 600 reprend la
démarche expérimentale et les hypothéses développées par Wehbi pour les soudures en alliages 182
et 82 [WEHBI14]. La loi cinétique retenue par Wehbi pour décrire I'évolution de la profondeur de
pénétration en fonction du temps est une loi de type logarithmique. Le choix de cette loi s’inspire du
modeéle des défauts ponctuels (PDM) proposé par MacDonald [MACDONALD11], qui décrit la
croissance d’une couche d’oxyde en surface.

Dans sa deuxieme version [MACDONALD99], le modéle des défauts ponctuels considére un film
passif avec une structure duplex. La cinétique de croissance de la couche interne est reliée au flux de
lacunes anioniques dans la couche. La dissolution de la couche de passivation est prise en
considération pour rendre compte de I'établissement d’'un état stationnaire. La couche externe
provient soit de la dissolution puis de la précipitation des cations métalliques, soit de la réaction de la
couche interne avec I'environnement. Sur la base de ces hypothéses, la loi cinétique obtenue est de
la forme :

X(t) =X, +%In(1+ Ct) Equation 27

Ou x et X désignent respectivement I'épaisseur de la couche d’oxyde a l'instant t et t=0.

b et C sont des paramétres dépendant de grandeurs physiques telles que la température, le champ
électrique, le coefficient de transfert, etc.

Alors que le modéle PDM propose une expression explicite des paramétres b et C en fonction de
grandeurs physiques, l'identification des parameétres b et C par Wehbi est purement empirique et
basée sur le meilleur ajustement des profondeurs de pénétration d'oxyde mesurées
expérimentalement pour différentes conditions.

Néanmoins, le modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire de Wehbi décrit I'influence de
parameétres impactant la pénétration des oxydes aux joints de grains. Ces parametres sont liés au
matériau via la description de la précipitation intergranulaire des carbures de chrome et a
'environnement via la prise en compte des effets de température et de la teneur en hydrogéne
dissous. Par contre ce modeéle d’oxydation intergranulaire ne prend pas en compte l'effet sur la
cinétique d’oxydation de I'état de contrainte ou de déformation.

La modélisation de la cinétique d’oxydation intergranulaire de I'alliage 600 proposée ici reprend donc
la démarche expérimentale et les hypothéses développées par Wehbi.

Les mesures MET et MEB de la profondeur des pénétrations des oxydes réalisées sur coupes
transverses de matériaux préalablement oxydés en milieu primaire ont fourni les données
expérimentales nécessaires a l'identification et a la validation des cinétiques de pénétration.
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2. Description du modele

Expérimentalement, nous avons pu constater que lorsque la pénétration d’oxyde atteignait un carbure
de chrome intergranulaire, elle semblait étre ralentie. Par contre dans un joint de grains sans carbures
intergranulaires, la pénétration d’oxydation est plus profonde, signe d’'une cinétique plus rapide.

Dans le modeéle, développé par Wehbi, le joint de grains est décrit comme un objet a une dimension
constitué d’'une combinaison de trois phases (Figure 124) :

e joint de grains avec une teneur nominale en chrome ;
e carbure de chrome ;
e joint de grains appauvri en chrome (du fait de la précipitation des carbures) ;

Chaque phase suit une cinétique d’oxydation différente et chacune des cinétiques suit une loi
logarithmique en fonction du temps.

Chaque portion du joint de grains présente donc un comportement différent vis-a-vis de I'oxydation.
carbure de chrome

joint de grains

L

N S

Zone appauvrie en chrome

Figure 124 — Description des phases présentes dans le joint de grains [WEHBI14]

Les données d’entrée du modeéle sont liées aux caractéristiques de chaque matériau, a savoir le taux
de couverture des joints de grains par des carbures de chrome (GBC), la taille de carbures de
chrome, la longueur des zones appauvries en chrome, la longueur totale du joint de grains ainsi
gu’aux contions d’essai : la température, le AEcP et la durée d’oxydation.

La loi cinétique utilisée pour chacune des phases est une loi logarithmique de la forme :

p; :%In(1+ Ct) x g(AEcP) x f(T) Equation 28

Ou p; correspond a la profondeur d’oxydation de la phase i, b et C sont des constantes, g(AEcP) décrit
la dépendance a I'écart au potentiel correspondant a I'équilibre Ni/NiO et f(T) décrit la dépendance a
la température.

La cinétique d’oxydation des joints de grains est calculée a partir d’'un tirage aléatoire de plusieurs
joints de grains comportant les trois phases présentées sur la Figure 124 et respectant le GBC
imposé. Le modele calcule le temps nécessaire pour oxyder le joint de grains discrétisé en éléments
de 1 nm et en considérant la cinétique d’oxydation de la phase associée a chaque élément. Autrement
dit, le temps nécessaire pour oxyder une portion de joint de grains dépend de la cinétique d’oxydation
de la phase considérée.

La Figure 125 illustre le processus modélisé pour un joint de grains donné. Un joint de grains tiré
aléatoirement est schématisé a droite de la Figure 125. La courbe en rouge représente la cinétique
d’oxydation de la phase appauvrie en chrome, la courbe en bleu représente la cinétique d’oxydation
du joint de grains présentant une teneur nominale en chrome, la courbe en vert représente la
cinétique d’oxydation des carbures de chrome et enfin la courbe en noir représente la cinétique
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d’oxydation simulée pour le joint de grains considéré. La cinétique d’oxydation simulée suit d’abord la
cinétique d’oxydation du joint ayant une teneur nominale en chrome (courbe bleue). A la profondeur p
=150 nm, le front d’'oxydation atteint la zone appauvrie en chrome. La cinétique d’oxydation suivie est
alors celle correspondant a la courbe rouge, a partir de la profondeur p = 150 nm. Une transition
directe entre les cinétiques des deux phases est appliquée. Le méme processus est adopté lorsque le
front d’'oxydation atteint le carbure de chrome.

Oxidation kinetics
450 : - — : :

— Appauvrissement en Cr
400 — Nominal

—— Carbure de Cr
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300
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Figure 125 — Fonctionnement du modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire.

3. Stratégie d’identification des paramétres du modele
d’oxydation intergranulaire de I’alliage 600

Les différentes analyses réalisées par MEB et par MET sur 'oxydation des joints de grains sont
utilisées pour identifier le modéle de cinétique de I'oxydation intergranulaire de l'alliage 600.

Effet de la microstructure sur I’oxydation intergranulaire: un traitement thermique a été effectué
sur le matériau B356 pour disposer d’'une microstructure modéle (GBC=4%). Cette microstructure
modéle servira a déterminer la cinétique d’oxydation des joints de grains ayant une teneur nominale
en chrome. Les profondeurs moyennes et maximales des pénétrations d’'oxyde de la microstructure
modéele sont en effet plus élevées que celles mesurées sur le matériau B356 qui présente un GBC de
58% aprés 1000h d’essai.

De plus, il a été constaté que les carbures de chrome jouent un réle important dans I'oxydation. Dans
notre étude, les carbures de chrome semblent toutefois étre plus réactifs que le métal, car une
oxydation préférentielle a I'interface métal/carbure est observée. A partir de ces observations, nous
avons constaté que les pénétrations d’oxyde sont moins profondes en présence des carbures. Donc,
la cinétique d’oxydation des carbures de chrome sera considérée comme moins rapide que la
cinétique d’oxydation des joints de grains ayant une teneur nominale en chrome.
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Effet des zones appauvries en chrome aux joints de grains sur I'oxydation intergranulaire:
Dans notre cas, aucune des analyses MET réalisées sur lames minces n’a révélé la présence d’'une
zone appauvrie en chrome le long des joints de grains au voisinage des carbures (Figure 126 et
Figure 127). La fraction de phase dite « appauvrie en chrome » sera donc considérée comme nulle
dans cette étude.
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Figure 126 — Images MET en fond claire et profil EDX associé au niveau d’un joint de grains du
matériau B369 aprés 100h d’exposition au milieu primaire & 325°C en utilisant 3 mL H,/ kg H,O
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Figure 127 - Images MET et profil EDX associé au niveau d’un joint de grains du matériau B356
aprés 1000h d’exposition au milieu primaire a 360°C en utilisant 20 mL H,/ kg H,O

Effet de la température sur I’oxydation intergranulaire: des observations MEB ont été réalisées en
coupe transverse afin de déterminer l'effet de la température sur la profondeur de pénétration
intergranulaire. Un facteur 2 sur la profondeur moyenne et maximale de pénétration d’'oxyde est
observé lorsque la température passe de 290°C a 320°C et de 320°C a 360°C. De plus, une énergie
d’activaltion de l'oxydation intergranulaire de I'alliage 600 a été estimée et elle est égale a 139 + 1,6
kJ.mol™.

Effet de la teneur en hydrogéne dissous sur I'oxydation intergranulaire: la teneur en hydrogéne
a également un impact sur l'oxydation intergranulaire. A température fixée, lorsque la teneur en
hydrogéne dissous augmente, la profondeur de pénétration d’oxyde diminue. Dans le modéle, I'effet
de la teneur en hydrogéne dissous est pris en compte via I'écart au potentiel AEcCP.

L’identification des parameétres associés au formalisme de la loi cinétique retenue s’appuiera sur les
données expérimentales préalablement obtenues dans le Chapitre 2, ceci pour différentes conditions
d’oxydation (durée, température, teneur en hydrogene dissous).

La pré-identification des parametres b et C pour chaque phase sera déterminée a partir des essais
d’oxydation a 20 mL Hy/kg H,O a des températures comprises entre 320 et 325°C (AEcP= 25 et 22
mV, respectivement). Pour simplifier la pré-identification des parameétres, un paramétre b’, prenant en
compte l'effet de la teneur en hydrogéne dissous via AEcCP et de la température, est défini de la
maniére suivante :

b'= b Equation 29
g(DH = 20) x f (T =320/325°C)
Donc, I'’équation 28 prend la forme suivante :
p, = bl In(1+Ct) Equation 30

Cette équation 30 sera utilisée pour ajuster la courbe logarithmique aux points expérimentaux.

Nous pouvons alors résumer la stratégie d’identification du jeu de paramétres optimisés en deux
étapes :

1. Re-identification des paramétres b’ et C, de g(AEcP) et de f(T) sur des sous-groupes de la
base de données

2. Optimisation des paramétres sur l'intégralité de la base de données pour minimiser I'écart
entre profondeur observée et profondeur simulée, pour une durée d’oxydation donnée.
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4. ldentification des paramétres du modele

4.1. Cinétique d’oxydation des joints de grains avec
teneur nominale en chrome

La cinétigue d’oxydation des joints de grains présentant une teneur nominale en chrome est
déterminée a partir des profondeurs maximales d’oxydation intergranulaire mesurées sur des joints de
grains sans carbure de chrome apparents. Des mesures de profondeur ont été réalisées sur des
coulées différentes pour trois durées d’oxydation différentes a une température de 320/325°C pour
une teneur en hydrogene dissous de 20 mL H,/kg H,O. Les profondeurs maximales d’oxyde
intergranulaire (pmax), toutes coulées confondues, sont données dans le Tableau 11 pour ces
conditions d’essai.

Tableau 11 — Données utilisées pour la calibration de la cinétique d’oxydation des joints de
grains présentant une teneur nominale en chrome a 320/325°C

Repére échantillon p(r:nn?)x température (°C) temps (h)
(TT 1E3X576:’20° o) 1816-22 10 325 0,16
T265 1866-20 307 325 100
B356SA 1866-187 847 320 1000

Sur la Figure 128, les points en rouge correspondent aux profondeurs de pénétration d’oxyde
mesurées expérimentalement. Les parameétres b’ et C sont obtenus a partir du meilleur ajustement de
la courbe de type logarithmique. Les valeurs obtenues sont : 0,01049 nm™ pour b’ et 3,3519 h™ pour
C.
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Figure 128 — Identification des parameétres b’ et C de la loi cinétique pour les joints de grains
présentant une teneur nominale en chrome pour une température de 320/325°C et une teneur
en hydrogene dissous de 20 mL / kg H,O
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4.2. Cinétique d’oxydation des carbures de chrome

La cinétique d’oxydation des carbures de chrome est, quant a elle, déterminée a partir des
profondeurs minimales d’oxydation intergranulaires mesurées sur des joints de grains oxydés et qui
présentent une interaction oxyde/carbure. Ces mesures ont été réalisées sur deux coulées différentes,
pour trois durées d’oxydation différentes a une température de 320/325°C et pour une teneur en
hydrogéne dissous de 20 mL H,/kg H,O

Le Tableau 12 détaille les profondeurs de pénétration d’oxyde mesurée pour différentes durées

d’oxydation en utilisant 20 mL H,/kg H,O.

Tableau 12 - Données utilisées pour la calibration de la cinétique d’oxydation des carbures de

chrome
Repere échantillon | p min(nm) [température (°C) temps (h)

B356

(TT 1h x720°C) 1866-28 0 325 0,16
B369

(TT 1h x820°C) 1866-21 106 325 100
T265 1866-23 117 320 1000
B356

(TT 1h x720°C) 1866-191 156 320 1000
T265 1866-23 125 320 1000

Sur la figure ci-dessous, la courbe en vert a été ajustée de maniére a maximiser I'effet des carbures

de chrome dans I'oxydation. Les paramétres b’ et C sont respectivement 0,0708 nm™et7,58 h.
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Figure 129 - Identification des parameétres b’ et C de la loi cinétique pour les carbures de
chrome pour une température de 320/325°C et une teneur en hydrogene dissous de 20 mL / kg
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4.3. Effet de la teneur en hydrogéne dissous via le AEcP

Il a été constaté que la teneur en hydrogene dissous avait un effet sur les profondeurs d’oxydation
intergranulaires. Les analyses MET et MEB réveélent que lorsque la teneur en hydrogéne dissous
augmente, la profondeur de pénétration d’oxyde au joint de grains diminue en I'absence de carbures
de chrome. Ces résultats sont cohérents avec les résultats de Rios [RIOS93] qui a montré que le
temps a I'amorgage de l'alliage 600 a 360°C augmentait lorsque la teneur en hydrogéne dissous
augmentait. La teneur en hydrogéne dissous est directement liée a I'écart au potentiel d’équilibre
Ni/NiO, une dépendance exponentielle entre temps a 'amorgage et AECP a été proposée par Couvant
[COUVANT14] sur la base des résultats de Rios [RIOS93].

Par conséquent, il a été choisi d'utiliser la méme dépendance pour décrire I'effet de AEcCP sur les
profondeurs d’oxydation [WEHBI14]. Cet effet est porté par le parameétre b. La loi cinétique
d’oxydation est alors décrite par I'équation 31 :

p(t =100h) = {bi}x In(L+Ct)x f(T) Equation 31
avec
. b . .
b =—— Equation 32
g(AECP)
et
g(AECP) = g, + g, xexp(-g, x AECP) Equation 33

oU, g; (en nm), g, (en nm) et g; (en mV™*) sont des constantes et AECP (en mV) correspond a I'écart au
potentiel de I'équilibre Ni/NiO.

Les valeurs gy, g, et g; ont été déterminées a partir des mesures au MEB et MET de la profondeur
d’oxydation intergranulaire sur le matériau B369 aprés 100h d’oxydation en milieu primaire et pour
une température de 325°C en utilisant 4 teneurs en hydrogene dissous : 3, 20, 30 et 60 mL H,/kg
H,O. Lorsque des analyses MEB et MET ont été effectuées pour des mémes conditions d’essais, les
valeurs de profondeur d’oxydation mesurées au MEB ont été prises en compte au détriment de celles
du MET car elles représentent une valeur moyenne (et un écart type) ce qui permet d’avoir une
approche statistique plus représentative de la profondeur d’oxydation observée selon les conditions
d’essai utilisées.

Les 4 profondeurs d’'oxydation considérées sont : 170 (pi1), 81 (p2), 13 (p3) et 0 nm (p4) évaluées a 3,
20, 30 et 60 mL H,/kg H,0, respectivement. Les deux premiéres valeurs ont été mesurées au MEB et
les deux derniéres au MET. Ces valeurs correspondent a des profondeurs moyennes d’oxydation
observées dans des joints de grains ne présentant pas d’interaction carbure /oxyde.

Des facteurs multiplicateurs ont été calculés a partir de ces profondeurs d’oxydation afin de prendre
en compte le fait que la valeur du paramétre b a été déterminée pour une teneur en hydrogéne
dissous de 20 H,/kg H,O. p, a donc été considérée comme la valeur de référence. Les facteurs
multiplicateurs ont été calculés comme les rapports pi/p,: pi/p. lorsqu’on passe de 3 a 20 mL H,/kg
H,O, pa/p, de 20 & 30 mL H,/kg H,O et p4/p, de 20 a 60 mL H,/kg H,O. Ces facteurs multiplicateurs
sont représentés sur la Figure 130 en fonction du AEcP a 325°C. La courbe rouge représente
I'ajustement effectué en utilisant 'équation 33.
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Figure 130 — Evolution du facteur multiplicateur en fonction du AEcP a 325°C. Les points en
bleu correspondent aux profondeurs moyennes mesurées sur le matériau B369 aprés 100h
d’oxydation en milieu primaire a 325°C pour quatre teneurs en hydrogéne dissous

Les valeurs de g1, g, et gz identifiées sont données dans le Tableau 13.

Tableau 13 — Valeurs des coefficients identifiés pour la dépendance des profondeurs d’oxyde

au AEcP
g1(nm) 0,33
g2(nm) 0,85
gz(m/V) 0,04

Pour valider ces coefficients, des simulations effectuées sur 100 joints de grains tirés aléatoirement
ont été réalisées en respectant les conditions suivantes : température d’essai de 325°C, longueur de
joint de 3500 nm, taux de couverture des joints de grains par des carbures de 0,33 (ce qui correspond
au matériau B369), taille de carbures de chrome de 100 nm pour des teneurs en hydrogéne dissous
de 3, 20 et 60 mL H,/kg H,O. Les résultats obtenus sont donnés dans le Tableau 14.

Tableau 14 — Comparaison des valeurs de profondeurs d’oxydation moyennes simulées et

observées pour des essais réalisés a 325°C pendant 100h

Valeur moyenne des p

p moyenne

|Ecart entre p

Echantillon AEcP (mV) simulées sur 100 joints . simulée et p
observée (nm) .
(nm) observée| (nm)
1816-26 -26,7 20427 170+102 34
1866-21 22,2 117+4 81162 36
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Valeur moyenne des p movenne |Ecart entre p
Echantillon AEcP (mV) simulées sur 100 joints b moy simulée et p
observée (nm) X
(nm) observée| (nm)
1816-24 32,7 1060 13 93
1816-27 50,5 92+0 0 92

Ces résultats montrent que les profondeurs d’'oxyde simulées sont en accord avec les profondeurs
observées au MEB et au MET. En effet, pour un essai d’'oxydation a 325°C d’une durée de 100 h
réalisé sur un matériau dépourvu des carbures de chrome (B356SA) et en utilisant 3 mL Hy/kg, la
dispersion des profondeurs d’oxydation est de 142 nm. L’écart maximal entre profondeurs simulées et
mesurées, égal a 93 nm, est donc acceptable au vu de cette dispersion.

Comme AEcP dépend de la teneur en hydrogéne dissous et de la température, des vérifications
doivent étre effectuées pour déterminer si I'effet de la température a déja été pris en compte dans la
dépendance de la cinétique d’oxydation au AEcP. Pour ce faire, des simulations ont été réalisées pour
déterminer la profondeur d’oxydation atteinte apres 1000h pour des températures de 290°C, 320°C et
360°C dans les conditions suivantes : longueur de joint de 3500 nm, taux de couverture de joints de
grains par des carbures de 58% (ce qui correspond au matériau B356), taille de carbures de chrome
de 100 nm pour une teneur en hydrogéne dissous de 20 mL H,/kg H,O.

Tableau 15 - Comparaison des valeurs de profondeurs d’oxydation moyennes simulées et
observées pour des essais réalisés a 20 mL H,/kg H,O pendant 1000h

Valeur moyenne |Ecart entre p
Echantillon Température (°C) des p S'”?“.'ees p moyenne simulée et p
sur 100 joints observée (nm) X
observée| (nm)
(nm)

1866-192 290 171+0 200+58 29
1866-191 320 189+55 328+127 139
1866-185 360 227+92 7224261 495

Les résultats du Tableau 15 montrent que les profondeurs d’oxydation simulées sont bien en dessous
des valeurs de profondeurs d’oxydation observées a 360°C. Ceci suggeéere que la dépendance a la
température via le AEcP ne suffit pas pour reproduire correctement I'effet de ce parametre sur la
profondeur d’oxydation. Un effet d’activation thermique doit donc étre inclus dans le modéle.

4.4. Intégration de I'effet de la température via I’énergie

d’activation

Une loi d’Arrhenius est utilisée pour rendre compte de 'activation thermique. Elle s’exprime comme :

f(l'):Axexp( ‘EaJ

Equation 34

RxT

Ou, A est une constante, E, correspond a I'énergie d’activation qui est d’environ 139 kJ.mol™ et
déterminée a partir des essais d’oxydation réalisés a trois températures différentes aprés 1000h en
utilisant 20 mL H,/kg H,O, T est la température en Kelvin et R est la constante universelle des gaz
parfaits (8,314 J.mol™*.K™).
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Pour les mémes raisons que précédemment, des facteurs multiplicateurs ont été calculés a partir des
profondeurs d’oxydation lorsque I'on passe de 290°C a 320°C (p./p,) et de 320°C a 360°C (pa/p.) et
en considérant la valeur de la profondeur d’oxydation mesurée a 320°C comme une valeur de
référence (p,). Le paramétre A a été identifié a partir de la Figure 131.11 est égal a 3x10™.
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Facteur multiplicateur

0.5 ~

0.0

0.00155 0.0016 0.00165 0.0018

1/T (K

0.0017 0.00175

Figure 131 — Evolution du facteur multiplicateur en fonction de I'inverse de la température. Les
losanges en bleu correspondent aux profondeurs maximales observées sur le matériau B356
apres 1000h d’oxydation en milieu primaire en utilisant 20 mL H,/kg H,O

Pour valider ce nouveau jeu de paramétres, des simulations ont été effectuées sur 100 joints de
grains tirés aléatoirement en utilisant les conditions suivantes : longueur de joint de 3500 nm, taux de
couverture de joints de grains par des carbures de 58% (B356), taille de carbures de chrome de
100 nm pour une teneur en hydrogene dissous de 20 mL H,/kg H,O.

Tableau 16 - Comparaison des valeurs de profondeurs d’oxydation moyennes simulées et
observées pour des essais réalisés a 20 mL H,/kg H,O pendant 1000h avec la contribution de
I’énergie d’activation

Valeur moyenne |Ecart entre p
Echantillon Température (°C) des p S'”?”.'ees p moyenne simulée et p
sur 100 joints observée (nm) -
observée| (nm)
(nm)
1866-192 290 96+0 200458 104
1866-191 320 217+83 328+127 11
1866-185 360 719464 7221261 3

Avec la prise en

compte de I'énergie d’activation, nous constatons que les profondeurs d’oxydation
simulées sont en bon accord avec les profondeurs d’oxydation observées.
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L’étape suivante sera donc la ré-identification du paramétre b pour chaque phase en tenant compte
de la dépendance au AECP et a la température via I'énergie d’activation. Le paramétre b de la phase
nominale et des carbures de chrome est ré-identifié pour une température de 320°C en utilisant

20 mL Hy/kg H,O. Par la suite, des extrapolations seront faites pour les températures 290°C et 360°C
(Figure 132).

Le nouveau jeu de parametres issu de cette premiére identification est détaillé dans le Tableau 17.
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Figure 132 — Lois cinétiques identifiées pour chaque phase et pour chaque température : (a)
ajustement a 290°C, (b) ajustement a 320°C et (c) ajustement a 360°C. Les points bleus a 320°C
représentent les valeurs des profondeurs maximales observés.

Tableau 17 — Ré-identification des parameétres du modéle d’oxydation intergranulaire a 320°C

Paramétre Valeur
b nominal (nm™) 0,0037
C nominal (h™) 3,3519
b carbures de chrome (nm™) 0,0542
C carbures de chrome (h™) 7,58
o1 0,33
92 0,85
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Parameétre Valeur
gs(mV™) 0,04
Ea (J.mol™) 139000

5.  Optimisation des parametres du modéle

Pour optimiser le modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire, une base de données
expérimentales a donc été batie au cours de la these pour confronter les résultats expérimentaux a
ceux simulés. Cette optimisation sera effectuée pour minimiser I'écart entre profondeur observée et
profondeur simulée pour une durée d’oxydation donnée.

Les résultats des essais d’oxydation de courte et longue durée sont détaillés dans le Tableau 18. Le
type de matériau, la température, la teneur en hydrogéne dissous, la durée d’essai, la longueur de
joint de grains, le taux de couverture des joints de grains par des carbures (GBC), la profondeur de
pénétration intergranulaire maximale et la technique d’observation sont précisés.

Tableau 18 — Base de données expérimentale obtenue a partir des essais d’oxydation

4 p
. - H Durée | Ljoint | GBC| p max .
Echantillon | Matériau | T (°C) 2 ot | moyenne | Technique
(cc/kgH0)| (h) | (hm) | (%) (nm) (m)
1816-28 B369 325 3 100 |1500| 33 75 MET
1866-20 T265 325 3 100 |3500| 25 397 141 MEB
1866-22 T265 325 20 100 |3500| 25 122 58 MEB
1816-24 B369 325 30 100 |1500| 33 13 MET
1816-27 B369 325 60 100 |1500| 33 0 MET
1866-23 T265 320 20 1000 |3500( 25 870 395 MEB
1866-187 | B365SA | 320 20 1000 |7000| 4 847 635 MEB
1866-181 | B365SA | 360 20 1000 |7500| 4 2082 746 MEB
1866-185 B356 360 20 1000 |4000| 58 1395 722 MEB
1866-195 U589 360 20 1000 |3450| 15 1813 780 MEB
1816-28 B369 325 3 100 |3500| 33 363 163 MEB
1866-188 | B365SA | 290 20 1000 |1700| 4 391 321 MEB
1866-192 B365 290 20 1000 | 2300 | 58 286 200 MEB
1866-182 | B365SA | 325 3 100 |[4100| 4 400 219 MEB

Comme déja évoqué, la simulation de la profondeur d’oxydation ne prend pas en compte la présence
de zones appauvries en chrome, car ces zones n’ont pas été observées dans nos échantillons. La
fraction de zone appauvrie en chrome sera donc supposée nulle. La taille de carbure utilisée pour la
simulation est de 100 nm. Wehbi [WEHBI14] a montré que la profondeur d’oxydation intergranulaire
moyenne prévue par le modéle est stable a partir de 100 joints de grains tirés aléatoirement et
qu’augmenter le nombre de tirages n’affecte pas les résultats.

Pour confirmer cette affirmation dans le cas de lalliage 600, nous avons effectué cing tirages
aléatoires différents du nombre de joints de grains : 10, 50, 100, 200 et 300 (Figure 133). Les résultats
obtenus confirment ceux de Wehbi [WEHBI14]: les profondeurs d’oxydation intergranulaires
moyennes simulées et les écarts-types correspondant semblent étre stables a partir de 100 tirages.
Nous utiliserons alors un tirage aléatoire de 100 joints de grains pour simuler les données du Tableau
18.
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Figure 133 — Profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne calculée en fonction du nombre

de joints des grains tirés aléatoirement. Calculs réalisés pour une température de 320°C, durée

d’oxydation de 1000h, teneur en hydrogéne dissous de 20 mL/kg H,O, GBC de 2%, longueur de
joint de 3500 nm, taille de carbures de chrome de 100 nm

La Figure 134 compare les profondeurs intergranulaires moyennes issues de la simulation avec celles
obtenues par I'expérimentation en utilisant le jeu de paramétres présenté dans le Tableau 17 (jeu de
paramétres issus de la ré-identification sans optimisation).

La ligne en rouge correspond a la bissectrice du graphique et représente l'égalité entre les
profondeurs d’oxydation calculées par les simulations et celles observées expérimentalement pour
une durée imposée.

Les valeurs de profondeurs d’oxydation obtenues par simulation montrent un bon accord avec celles
observées expérimentalement pour les essais de courte durée (100h). Ces essais de courte durée
correspondent aux points entourés en bleu sur la Figure 134. Les écarts entre profondeurs
d’'oxydation simulées et observées varient entre 56 nm (B365SA, 325°C, 3 mL/kg H,0) et 197 nm
(pour B369, 325C, 3 mL/kg H,O) ce qui reste acceptable si 'on prend en compte le fait que la
dispersion constatée pour un essai de courte durée est d’environ 142 nm. De plus, les profondeurs
d’oxydation simulées sont supérieures aux profondeurs d’oxydation observées ce qui donne une
approche conservative pour tous les cas étudiés.

De plus, les points correspondant aux essais de longue durée montrent globalement une bonne
prévision a I'exception de deux cas (B356SA, 360°C, 20 mL/kg H,O et U589, 360°C, 20 mL/kg H,0).
Ces points correspondent a des matériaux présentant un GBC compris entre 4% et 15% exposés a
des températures de 360°C. Les écarts entre profondeurs d’oxydation simulées et observées varient
entre 37 et 1058 nm. Par contre, les points qui correspondent a des matériaux dont les GBC sont
entre 25% et 58% montrent un écart inférieur @ 90 nm quelle que soit la température d’essai.
Cependant, nous constatons dans certains cas des prédictions inférieures au retour d’expérience, ce
qui n’est pas conservatif.

Cette comparaison entre les profondeurs d’oxydation simulées et observées montre que les
parameétres associés a la cinétique d’oxydation intergranulaire restent encore a optimiser. De plus, la
démarche d’optimisation doit déboucher sur une procédure conservative, c'est-a-dire que les
profondeurs d’oxydation simulées doivent toujours étre supérieures aux profondeurs d’oxydation
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observées, en particulier pour les profondeurs élevées.
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Figure 134 - Profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne observée expérimentalement

A présent, si nous comparons les valeurs des profondeurs d’oxydation intergranulaires maximales
obtenues par la simulation a celles obtenues par I'expérimentation, nous pouvons remarquer qu’il
existe un bon accord entre les valeurs simulées et observées quelles que soient les durées des essais
(Figure 135).

Les essais de courte durée correspondent aux points entourés en bleu sur la Figure 135. Les écarts
entre profondeurs d’oxydation simulées et observées varient entre - 61 nm (B365, 325°C, 3 mL/kg
H,O) et 211 nm (B369, 325°C, 30 mL/kg H,0). Dans 4 cas sur 7, les profondeurs d’oxydation
simulées sont supérieures aux profondeurs d’oxydation observées ce qui donne une approche
conservative. Dans ce cas, les écarts entre les valeurs expérimentales et simulées varient entre 61
nm et 98 nm ce qui reste au demeurant acceptable.

Les points correspondant aux essais de longue durée montrent également une bonne prévision sauf
pour un cas (U589, 360°C, 20 mL/kg H,0) ou I'écart entre les valeurs simulée et expérimentale est de
427 nm. Pour les autres cas, I'écart entre les profondeurs d’oxydation simulées et observées varie
entre -190 et 158 nm. Dans six configurations sur sept, les profondeurs d’oxydation simulées sont
inférieures aux profondeurs d’oxydation observées avec un écart compris entre de 15 nm et 331 nm,
ce qui reste la encore acceptable.

Enfin, lorsque nous comparons les graphiques représentant les profondeurs moyennes d’oxydation
(Figure 134) et les profondeurs maximales d’oxydation (Figure 135), nous remarquons que la
représentation des profondeurs maximales est mieux ajustée, car les valeurs simulées restent plus
proches de celles observées.

Malgré tout, il semble possible d’optimiser a nouveau les parameétres afin de se rapprocher de la
bissectrice du graphique.
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Figure 135 — Profondeur d’oxydation intergranulaire maximale calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire maximale observée expérimentalement

Les paramétres de la cinétique d’oxydation intergranulaire conduisant a un meilleur ajustement entre
profondeurs intergranulaires moyennes simulées et expérimentales ainsi qu’entre les profondeurs
intergranulaires maximales simulées et expérimentales sont donnés dans le Tableau 19. Les
ajustements ont été effectués sur les paramétres b de deux phases et sur les paramétres liés a la
dépendance a la teneur en hydrogéne dissous via le AECP.

Tableau 19 — Paramétres identifiés pour la cinétique d’oxydation intergranulaire qui conduisent

au meilleur ajustement entre profondeurs simulées et expérimentales

La Figure 136 représente, en fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne observée,
les profondeurs d’oxydation intergranulaires moyennes issues de 100 simulations avec les écarts-
types correspondant en utilisant le jeu de parametres détaillés dans le Tableau 19 (parameétres

optimisés).

Paramétre Valeur
b nominal (hm™) 0,0041
C nominal (h™) 3,3519
b carbures de chrome (nm™) 0,0515
C carbures de chrome (h™) 7,58
O1 0,5
92 0,65
gs(mV™) 0,02
Ea (J.mol™) 139000
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Avec ce nouveau jeu de parametres, pour les essais de courte durée (100h), la démarche est rendue
conservative avec des profondeurs d’oxydation simulées supérieures aux profondeurs d’oxydation
observées. Cet écart entre les profondeurs simulées et observées varie entre 51 nm (B369, 325°C, 3
mL/kg H,0O) et 212 nm (B369, 325°C, 60 mL/kg H,0).

Pour les essais de longue durée (1000 h), les profondeurs d’oxydation moyennes simulées et
observées sont en bon accord a I'exception de deux matériaux oxydés a 360°C. Ces deux matériaux
présentent un GBC de 4% et 15% (B356SA, 360°C, 20 mL/kg H,O et U589, 360°C, 20 mL/kg H,O,
respectivement). L'écart entre les profondeurs d’oxydation simulées et observées (pour ces deux
points) est de 991 nm (B356SA) et 451 nm (U589). Ces deux mémes matériaux présentaient
également une mauvaise prévision en utilisant le jeu de parametres initiaux (Tableau 17). Par contre,
les écarts entre les profondeurs moyennes simulées et observées ont été réduits puisqu’initialement
ces derniers étaient de 513 nm pour U589, 360°C, 20 mL/kg H,O et de 1058 nm pour B356SA,
360°C, 20 mL/kg H,0.
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Figure 136 - Profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne observée expérimentalement
(parametres tableau 19 pris en compte)

La Figure 137 représente les profondeurs d’oxydation intergranulaires maximales obtenues sur 100
simulations en fonction de la profondeur intergranulaire maximale observée en utilisant le jeu de
paramétres détaillé dans le Tableau 19.

Avec ce nouveau jeu de parameétres, les profondeurs d’'oxydation maximales simulées et observées
sont en bon accord avec un écart inférieur & 329 nm entre les deux résultats quelles que soient les
conditions d’oxydation.

Pour les essais de courte durée (100h), I'écart entre les profondeurs d’oxydation simulées et
observées varie entre -122 nm et 236 nm. De plus, les profondeurs d’oxydation simulées sont
supérieures aux profondeurs d’oxydation observées ce qui donne une approche la aussi conservative
sauf pour 2 cas sur 7 qui correspondent aux essais effectués a 3 mL Hy/kg H,O avec observations au
MEB (avec un écart maximal entre la profondeur d’oxydation observée et calculée de 122 nm).
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Pour les essais de longue durée effectués aux températures de 290°C, 320°C et 360°C et pour des
matériaux présentant un GBC compris entre 4% et 58% les résultats sont satisfaisants. Notons que
dans 30% des cas, l'approche reste conservative avec des profondeurs d’oxydation simulées
supérieures a celles observées expérimentalement. Ces points correspondent aux essais de longue
durée a 360°C et pour des GBC compris entre 4% et 25%.

La prédiction de la profondeur d’oxydation intergranulaire est meilleure pour des profondeurs
d’oxydation maximales dans le cas des faibles GBC, ceci peut étre di a I'effet statistique associé au
faible nombre de carbures a générer le long du joint de grains. L’avance du front d’oxydation
dépendra de la position du premier carbure le long du joint de grain.
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Figure 137 - Profondeur d’oxydation intergranulaire maximale calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire maximale observée expérimentalement
(parameétres du tableau 19 pris en compte)

Optimisation des parametres de la phase « carbure des chrome »

L’optimisation et la validation réalisées au cours de la thése ne prennent en compte d'une part, que
les profondeurs moyennes d’oxydation observées sur des joints de grains sans carbure de chrome
émergeant a la surface pour déterminer I'effet de 'hydrogéne dissous sur I'oxydation et d’autre part,
des profondeurs expérimentales maximales pour déterminer I'énergie d’activation ce qui semble
correspondre a I'énergie d’activation pour I'oxydation des joints de grains avec une teneur en chrome
nominale. L’effet de I'hnydrogéne comme I'effet de I'énergie d’activation sur la cinétique d’oxydation de
la phase carbures pourraient ainsi étre déterminés a partir des joints de grains présentant des
carbures émergeants a la surface. Les résultats de cette premiere approche complémentaire sont
donnés dans les graphiques ci-dessous et la détermination des paramétres est détaillée dans
I'’Annexe B.

Pour la phase « joints de grains ayant une teneur nominale en chrome », les parametres utilisés pour
la détermination des profondeurs simulées sont ceux du Tableau 19. Pour la phase « carbures de
chrome », les parameétres de la cinétique d’oxydation intergranulaire conduisant & un meilleur
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ajustement entre profondeurs intergranulaires moyennes simulées et expérimentales ainsi qu’entre
profondeurs intergranulaires maximales simulées et expérimentales sont donnés dans le Tableau 20.

Tableau 20 - Paramétres identifiés pour la cinétique d’oxydation intergranulaire de la phase de
carbure de chrome qui conduisent au meilleur ajustement entre profondeurs simulées et
expérimentales

Parameétre Valeur
b carbures de chrome (nm™) 0,052
C carbures de chrome (h™) 7,58
Jicarb 0,04
O2carb 0,93
Gscar(MV™) -0,003
Eacan(J.mol™) 158000

La Figure 138 représente les profondeurs d’oxydation intergranulaire moyenne issues de 100
simulations en fonction de la profondeur intergranulaire moyenne observée représentée avec leurs
écarts-types en utilisant les jeux de paramétres détaillés dans les Tableau 19 et Tableau 20.

Avec ce nouveau jeu de parameétres, pour les essais de courte durée (100h), les profondeurs
d’'oxydation simulées sont supérieures aux profondeurs d’oxydation observées ce qui confére au
modéle une valeur conservative dans tous les cas. L'écart entre les profondeurs simulées et
observées varie entre 47 nm (B369SA, 325°C, 3 mL/kg H,0) et 208 nm (B369, 325°C, 60 mL/kg H,0).

Pour les essais de longue durée (1000 h), les profondeurs moyennes d’oxydation simulées et
observées sont en bon accord a I'exception de deux matériaux oxydés a 360°C. Ces sont les deux
matériaux qui présentent un GBC de 4% et 58% (B356SA, 360°C, 20 mL/kg H,O et B356, 360°C, 20
mL/kg H,O, respectivement). Pour ces deux points, I'écart entre la profondeur d’oxydation simulée et
observée s’éléve a 723 nm (B356SA) et -397 nm (B356). Malgré I'identification et la prise en compte
de nouveaux parametres pour la phase nominale et pour la phase de carbures de chrome, le matériau
B356SA présente un écart qui reste notable (d’environ un facteur multiplicateur 2 entre les
profondeurs moyennes simulées et expérimentales) entre les profondeurs moyennes simulées et
observées. Toutefois, cet écart reste conservatif. Cela pourrait étre di a la prise en compte d’un seul
GBC moyen pour tous les joints de grains et non d’une distribution du GBC autour de sa valeur
moyenne dans I'analyse expérimentale.

D’autre part, en considérant des paramétres différents pour la phase nominale et pour les carbures de
chrome, I'écart entre les profondeurs moyennes simulées et observées pour le matériau B3656SA est
inférieur & celui obtenu avec un seul jeu de paramétres commun aux deux phases. Aprés
I'optimisation d’un seul jeu de parameétres utilisés pour chaque phase, cet écart était de 125 nm pour
B356, 360°C, 20 mL/kg H,O et de 991 nm pour B356SA, 360°C, 20 mL/kg H,O. En considérant deux
jeux de parametres, cet écart atteint -397 nm pour B356, 360°C, 20 mL/kg H,O et 723 nm pour
B356SA, 360°C, 20 mL/kg H,O. Le jeu de paramétres considéré pour la phase de carbures de chrome
a conduit a descendre I'écart entre la profondeur moyenne simulée et observée du matériau B356SA
tout en restant encore trop important.
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Figure 138 - Profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne observée expérimentalement

La Figure 139 représente les profondeurs d’oxydation intergranulaires maximales sur 100 simulations
en fonction de la profondeur intergranulaire maximale observée en utilisant les jeux de paramétres
détaillés dans le Tableau 19 et Tableau 20.

Avec ce nouveau jeu pour la phase « carbures de chrome », les profondeurs d’oxydation maximales
simulées et observées sont en bon accord avec un écart inférieur a 348 nm sauf pour un cas, pour le
matériau B356 (360°C, 20 mL/kg H,O) présentant un GBC de 58%. Cet écart entre la profondeur
d’oxydation simulée et observé est de 771 nm.

Pour les essais de courte durée (100 h), I'écart entre la profondeur d’oxydation simulée et observée
varie entre 85 nm et 236 nm. Les mémes valeurs de profondeurs d’oxydation maximales simulées ont
été retrouvées dans le cas d’'un seul jeu de parametres pour les deux phases et un jeu de paramétres
différents pour chaque phase. |l n’existe donc pas d'effet de paramétres liés a linfluence de
I'hydrogéne pour les essais de courte durée. Cela peut étre di au fait que la profondeur de la
pénétration a I'interface métal/carbure est indépendante de la teneur en hydrogéne.

Pour les essais de longue durée aux températures de 290°C, 320°C et 360°C pour des matériaux
ayant un GBC compris entre 4% et 58%, les résultats présentent une bonne dépendance a la
température sauf pour un cas (B356, GBC = 58%). Dans 2 cas sur 9, 'approche reste conservative
avec des profondeurs d’oxydation simulées supérieures a celles observées expérimentalement. Ces
points correspondent aux essais de longue durée a 360°C avec des GBC compris entre 4% et 15%.
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Figure 139 - Profondeur d’oxydation intergranulaire maximale calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire maximale observée expérimentalement

Les deux cas d’optimisation réalisés (a un ou deux jeux de paramétres) permettent de reproduire les
essais expérimentaux sauf pour les valeurs moyennes simulées sur les matériaux ayant des faibles
GBC (4% et 15%) exposés a 360°C pendant 1000h. En prenant en compte I'utilisation de deux jeux
de paramétres, une approche conservative est observée dans 8 cas sur 17 pour les valeurs
moyennes et dans 11 cas sur 17, pour les valeurs maximales respectivement. Au contraire, en
utilisant seulement un jeu de parameétres, une approche conservative est observée dans 8 cas sur 17
pour les valeurs moyennes et dans 14 cas sur 17 pour les valeurs maximales. A I'égard de ces
résultats, il sera donc cette optimisation qui sera prise en compte pour la cinétique d’oxydation
intergranulaire.

Pour bien étayer cette conclusion, il serait nécessaire de travailler avec des matériaux modéles de la
phase « carbures de chrome » et de la phase « nominale ». De plus, dans un méme matériau, les
joints de grains n’ont pas tous le méme GBC. Pour améliorer le modéle, il pourrait étre important de
considérer un tirage aléatoire des carbures de chrome intergranulaires dans une distribution
représentative du matériau étudié.

6. Validation des paramétres du modele

Trois essais d’oxydation qui n'ont pas été utilisés ni pour la procédure d’indentification ni pour
I'optimisation des paramétres seront simulés en utilisant les parameétres optimisés. Cette procédure va
permettre de valider la détermination des paramétres du modéle.
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Tableau 21 - Base des données expérimentales des essais d’oxydation utilisées pour la
validation du modeéle

. . . H Durée | Ly | GBC| p max P .
Echantillon | Matériau | T (°C) (cc/kngZO) ) (r{(;qus (%) p(nm) m%ﬁ]n)ne Technique
1816-21 B369 325 20 100 |5000| 33 170 117 MEB
1866-191 B365 320 20 1000 [5000| 58 700 327 MEB
1866-18 T265 360 20 1000 [3500| 25 1700 802 MEB

La Figure 140 compare les profondeurs intergranulaires moyennes issues des simulations avec celles
obtenues par I'expérimentation

Sur la Figure 140, les profondeurs d’oxydation intergranulaires moyennes sur 100 joints simulés sont
représentées avec les écarts-types en fonction des profondeurs intergranulaires moyennes
observées.

Les valeurs de profondeurs d’oxydation obtenues par simulation montrent un bon accord avec celles
observées expérimentalement pour les essais de courte et longue durée. Les écarts entre
profondeurs d’oxydation simulée et observée varient entre -84 nm (B365, 320°C, 20 mL/kg H,O, 1000
h) et 233 nm (T265, 320C, 20 mL/kg H,O, 1000 h) ce qui reste acceptable si 'on prend en compte le
fait que la dispersion constatée pour un essai de longue durée est d’environ 341 nm. De plus, dans 2
cas sur 3, les profondeurs d’oxydation simulées sont supérieures aux profondeurs d’oxydation
observées ce qui donne une approche conservative.

Cette comparaison entre les profondeurs d’oxydation simulées et observées montre que les
parameétres associés a la cinétique d’oxydation intergranulaire répondent bien aux observations.
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Figure 140 - Profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne observée expérimentalement
(parameétres du tableau 19 pris en compte)
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La Figure 141 représente les profondeurs d’oxydation intergranulaires maximales obtenues sur 100
simulations en fonction de la profondeur intergranulaire maximale observée. Nous pouvons remarquer
qu’il existe un bon accord entre les valeurs simulées et observées quelles que soient les durées des
essais. Pour les trois essais, I'écart entre les profondeurs d’oxydation simulée et observée varie entre
-123 nm et 108 nm, ce qui reste acceptable.

Lorsque nous comparons les graphiques représentant les profondeurs moyennes d’oxydation (Figure
140) et les profondeurs maximales d’oxydation (Figure 141), nous pouvons remarquer que la
représentation des profondeurs moyennes et maximales est bien ajustée, car les valeurs simulées
restent proches de celles observées.

Cette procédure nous permet de valider les paramétres identifiés lors de I'optimisation du modéle de
cinétique d’oxydation intergranulaire. Les écarts des profondeurs d’oxydation simulées et observées
sont dans les limites d’acceptabilité (a savoir 142 nm pour les essais de courte durée et 341 nm pour
les essais de longue durée)
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Figure 141 - Profondeur d’oxydation intergranulaire maximale calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire maximale observée expérimentalement
(parameétres du tableau 19 pris en compte)

Sur la Figure 142, la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne simulée est représentée en
fonction du AEcP. Les simulations reproduisent la tendance observée expérimentalement: des
pénétrations d’oxyde plus profondes sont observées pour des AEcP plus faibles.
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Figure 142 — Effet de I’écart du potentiel électrochimique en fonction de la profondeur
intergranulaire moyenne calculée. Essais réalisés & 325°C en utilisant 4 teneurs en hydrogéne
dissous différentes : 3, 20, 30, 60 mL H,/kg H,O pendant 100 h

A ce stade, de développement des paramétres du modéle de cinétique d’oxydation, I'optimisation
devrait porter a 360°C sur les cas de faibles GBC (4% et 15%) et pour les durées d’exposition longues
(1000 h).

De plus, la base de données doit étre enrichie afin d’obtenir une bonne identification des parameétres
de départ et travailler avec des matériaux modéles pour la détermination des cinétiques dans le cas
de joints de grains présentant une teneur nominale en chrome. Des premiéres expériences ont été
réalisées dans ce sens, mais pour une seule durée d’oxydation et a une seule température (pour 1000
h a 320°C). Il serait est également nécessaire de mieux connaitre la cinétique d’oxydation des
carbures de chrome en utilisant des matériaux modéles avec carbures de chrome quasi-continus. Une
premiére approche d’amélioration du modéle consisterait a considérer, pour chaque phase, un effet
différent de '’hydrogéne ainsi que des énergies d’activation différentes.

7.  Analyse de sensibilité aux parameétres et voie d’amélioration

Le modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire de l'alliage 600 développé au cours de la thése a
pour objectif de prévoir I'évolution de la profondeur d’oxydation intergranulaire en fonction du temps et
des conditions aux limites fixées par I'environnement et/ou la microstructure de l'alliage de nickel
considéré. Les données d’entrée du modele liées aux matériaux sont donc le GBC, la taille des
carbures de chrome, la longueur de joint de grains et éventuellement la taille des zones appauvries en
chrome, non prises en compte dans cette étude car non observées. L’optimisation du modéle passe
donc par I'enrichissement de la base de données avec en priorité I'étude des effets des parameétres
matériaux, tels que la taille de carbures de chrome, la nature de ces carbures et le GBC des joints de
grains. Cependant il nous est déja possible d’étudier les tendances d’évolution de la cinétique
d’oxydation intergranulaire en fonction de la température et de la teneur en hydrogéne dissous.
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Une étude paramétrique a donc été réalisée pour estimer l'effet de la taille des carbures de chrome
sur la prédiction de la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne. Sur la Figure 143 nous
pouvons constater que l'effet du GBC est d’autant plus fort que la taille des carbures est faible
(comprise entre quelques nanomeétres et 200 nm). A partir d’'une certaine taille de précipités, qui
dépend du GBC, nous constatons que la profondeur de pénétration tend vers la méme asymptote.
Cela se manifeste par un resserrement des écarts entre les différentes profondeurs de pénétration :
12,5% pour une taille de 700 nm, alors gu’initialement I'écart était de 60%. En effet, nous constatons
que, pour un GBC donné, la profondeur d’oxydation moyenne minimale est atteinte pour les plus
petites tailles des carbures de chrome, ce qui signifie un fort effet de la position du premier carbure et
du nombre de carbures et pas seulement de leur proportion (plusieurs petits carbures répartis de
fagcon homogéne sont plus résistants a I'oxydation qu’'un gros carbure pour une longueur de joint
donnée).

La Figure 144 présente quant a elle, l'effet de la taille des carbures de chrome sur la profondeur
d’oxydation intergranulaire maximale. Cette figure traduit en fait I'effet de la position du premier
carbure de chrome vis-a-vis de la surface pour un GBC donné. En effet, la probabilité de rencontre du
carbure sera d’autant plus faible que la taille de carbure sera élevée a GBC constant, ou que le GBC
sera faible a taille constante. Cela se traduira par une profondeur de pénétration d’oxyde maximale.
Dans notre exemple, nous tendons vers une asymptote qui vaut 814 nm pour les conditions
d’oxydation testées (a savoir, tirage sur 100 joints de grains, avec une longueur de joint de 3500 nm,
pour des conditions d’oxydation de 320°C, 20 mL H,/kg H,O et 1000 h). Cette valeur est en accord
avec la profondeur maximale de 847 nm mesurée pour ces conditions expérimentales sur la coulée
B356SA (Tableau 11).

Ces résultats de l'effet de la taille des carbures de chrome sur la profondeur d’oxydation montrent qu'’il
est nécessaire de caractériser les carbures de chrome (taille, morphologie) et pas seulement de se
contenter de l'indicateur GBC.
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Figure 143 — Effet de la taille des carbures de chrome sur la profondeur d’oxydation
intergranulaire moyenne calculée. Simulations effectuées sur 100 joints de grains, avec une
longueur de joint de 3500nm, pour des conditions d’oxydation de 320°C, 20 mL H,/kg H,O et
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Figure 144 - Effet de la taille des carbures de chrome sur la profondeur d’oxydation
intergranulaire maximale calculée. Simulations effectuées sur 100 joints de grains, avec une
longueur de joint de 3500nm, pour des conditions d’oxydation de 320°C, 20 mL H,/kg H,O et

1000 h

Un autre paramétre d’entrée du modele lié au matériau concerne la longueur de joint de grains. Une
étude paramétrique a été également réalisée en faisant varier la longueur du joint pour des matériaux
présentant différents GBC.

La Figure 145 montre l'effet de la longueur du joint sur la profondeur intergranulaire moyenne
calculée. Nous pouvons observer que la longueur du joint ne semble pas avoir un effet important sur
les différences de profondeurs d’oxydation moyennes calculées par les simulations. L’écart le plus
grand est observé pour un GBC de 2% qui est de 60 nm ce qui reste bien acceptable en tenant
compte de la dispersion considérée qui est de 341 nm entre les profondeurs d’oxydation calculées et
observées. C’est a partir d'un GBC supérieur a 2% que, quelle que soit la longueur du joint, les
profondeurs d’oxydation calculées commencent a converger.

Nous pouvons conclure que la longueur des joints n’est pas un parameétre influant sur la profondeur
d’oxydation comme peut I'étre la taille des carbures de chrome. Par contre, nous avons vu un effet de
la nature des joints de grains sur le taux de couverture de ces mémes joints. Méme si, I'identification
finale du jeu de paramétres de la cinétique d’oxydation intergranulaire a été ajustée avec les valeurs
maximales observées expérimentalement, il n’existe pas de corrélation quantifiée entre la nature de
joint de grains et des précipités de carbures de chrome. Cependant, il est connu que les carbures de
chrome précipitent préférentiellement sur les joints de grains fortement désorientés en excluant les
macles.
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Figure 145 — Effet de la longueur de joint sur la profondeur d’oxydation intergranulaire
moyenne calculée. Simulations effectuées sur 100 joints de grains, avec une taille de carbures
de 100 nm, pour des conditions d’oxydation de 320°C, 20 mL H,/kg H,O et 1000 h

Aprés nous étre intéressés aux parameétres liés au matériau, nous allons nous intéresser aux
parametres liés aux conditions d’environnement telles que la température et la teneur en hydrogéne
dissous.

La teneur en hydrogéne dissous est introduite dans le modéle via le AEcP alors que l'effet de la
température est pris en compte dans le modele par une loi d’Arrhenius.

Le modele va nous permettre d’extrapoler les profondeurs d’oxydation intergranulaires pour
différentes températures et pour différentes durées. Les Figure 146 et Figure 147 présentent les
résultats en termes, respectivement, de profondeurs moyennes et profondeurs maximales atteintes. Si
la dépendance de la profondeur de pénétration en fonction de la température était attendue, c’est
surtout I'effet accélérateur de la cinétique de pénétration pour la température de 360°C qui est mis en
évidence et ce, dés les premiéres centaines d’heures d’oxydation. Ce phénoméne est d’autant plus
exacerbé sur les réponses moyennes alors que sur les profondeurs maximales, I'évolution en fonction
de la température est plus progressive (toute chose égale par ailleurs, méme condition métallurgique,
méme teneur en hydrogéne dissous).
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Figure 147 - Effet de la température sur la profondeur d’oxydation intergranulaire maximale
calculée. Simulations effectuées sur 100 joints de grains, longueur de joint de 3500 nm, taille
de carbures de 100 nm pour un GBC de 50% en utilisant 20 mL H,/kg H,O
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Enfin, nous nous intéressons a l'effet de la teneur en hydrogéne dissous qui est un autre parameétre
d’entrée du modéle. La Figure 148 présente les résultats des simulations effectuées a 320°C. A cette
température, la teneur en hydrogéne dissous a I'équilibre Ni/NiO est d’environ 8 mL H,/kg H,O. Le
modéle permet de bien transcrire I'effet de « seuil » de la teneur en hydrogéne dissous sur la
cinétique d’oxydation intergranulaire. En effet, pour des teneurs en hydrogéne en dessous de 8 mL
H./kg H,O, les pénétrations d’oxyde aux joints de grains sont beaucoup plus profondes quelle que soit
la durée d’oxydation et dépendent de la concentration en hydrogéne, alors que pour une
concentration supérieure a 8 mL Hy/kg H,O, nous constatons une certaine indépendance de la
profondeur d’oxydation vis-a-vis de ce paramétre et une évolution beaucoup plus modérée passées
les premieres centaines dheures. Ceci est en bon accord avec les résultats obtenus
expérimentalement a température constante en faisant varier la teneur en hydrogene (Chapitre 3,
Section 3.2).
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Figure 148 - Effet de la teneur en hydrogéne dissous sur la profondeur d’oxydation
intergranulaire calculée. Simulations effectuées sur 100 joints de grains, longueur de joint de
3500 nm, taille de carbures de 100 nm pour un GBC de 50% pour des conditions d’oxydation de
320°C

Finalement, si le modéle prend en compte des effets de métallurgie et d’environnement, il ne prend
pas en compte un éventuel effet du chargement mécanique. Or Lozano-Perez [LOZANO12] a mis en
évidence un effet d'une pré-déformation et/ou d'une contrainte appliquée sur la profondeur
d’oxydation aux joints de grains ou le long des bandes de glissement dans un acier inoxydable. Ce
phénoméne est amplifié par la présence d’une contrainte appliquée. De plus Wehbi [WEHBI14] a
montré qu’une incompatibilité de déformation entre grains adjacents pouvait provoquer des attaques
intergranulaires plus profondes par rapport a une déformation homogéne entre grains adjacents. Cette
incompatibilité de déformation ne semble pas influencer la profondeur d’oxydation méme si le niveau
de pré-écrouissage a proximité du joint de grains augmente.
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8. Prévisions et perspectives pour le modele de cinétique
d’oxydation intergranulaire

Le modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire présenté dans ce chapitre nous permet de
représenter I'évolution des profondeurs d’oxydation des différents tirages aléatoires réalisés pendant
la simulation. La Figure 149 représente les différentes cinétiques d’oxydation intergranulaire. La
courbe en bleu représente la cinétique d’oxydation des joints de grains avec une teneur nominale en
chrome et la courbe en vert, la cinétique d’oxydation des carbures de chrome. Les courbes en noir
représentent quant a elles, les cinétiques d’oxydation de chacun des 100 joints de grains tirés
aléatoirement pour les conditions et paramétres d’entrée utilisés (longueur de joint de 3500 nm, taille
de carbures de 100 nm, 320°C, 20 mL Hy/kg H,O et 1000h). L’intérét de ce type de représentation est
d’avoir accés a une distribution des profondeurs d’oxydation.

La profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne et son écart-type sont représentés sur la Figure
149 pour deux matériaux présentant des GBC différents.

900

©
o
=]

GBC = 0,04 GBC=0,5
pox =672+ 216 nm | [ pox=188%55nm’

v o ~ @
=3 =3 =] o
S S =] S
T T T T

e = ~ =3}
=3 = o =3
=3 =3 =3 S

N
o
o

Profondeur (nm)
Profondeur (nm)

w
o
o

N
[}
=)

=

o

=]
T
=
o
=)

o
o

L P H i L H i
0 200 400 600 800 1000 200 400 600 800 1000
Temps (h) Temps (h)

o

m——— Cr nominal
= Carbure de Cr

Figure 149 — Représentation des tirages aléatoires réalisés sur deux matériaux avec GBC
différents : 4% et 50%. Simulations effectuées sur 100 joints de grains, longueur de joint de
3500 nm, une taille de carbures de 100nm pour des conditions d’oxydation de 320°C, 20 mL

Hz/kg H,O

De plus, le modéele va nous permettre de prévoir ce qui peut se passer pour des conditions
d’'oxydation non encore testées expérimentalement. Le recours a l'utilisation de ce modéle s’est
avérée utile pour 'étudie de la sensibilité aux parameétres et définir les conditions expérimentales
pertinentes a tester dans un futur proche. Le modéle pourrait ainsi prévoir I'effet de la température
pour un AEcP constant et I'effet du AECP pour une température constante.

Sur la Figure 150, les valeurs moyennes de profondeurs d’oxydation intergranulaire ainsi que les
valeurs maximales et minimales sont représentées. Nous pouvons ainsi observer que pour un AEcP
constant, lorsque la température augmente, les profondeurs d’oxydation moyenne et maximale
augmentent, ce qui est tout a fait attendu. Par contre, nous constatons que la valeur de la profondeur
de pénétration intergranulaire augmente d'un facteur 2,5 lorsque la température passe de 290°C a
360°C et que la valeur de la profondeur d’oxydation intergranulaire maximale augmente quant a elle
d'un facteur 4 sur la méme plage de température. L'utilisation du modéle permet donc de mieux
guantifier ces effets pour une métallurgie donnée
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Figure 150 - Effet de la température sur la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne
calculée lorsque AEcP est maintenu constant. Simulations effectuées sur 100 joints de grains,
longueur de joint de 3500 nm, une taille de carbures de 100 nm, GBC de 50% et 1000 h
d’oxydation

Sur la Figure 151, leffet du AEcP sur les valeurs moyennes de profondeurs d’oxydation
intergranulaire ainsi que leurs valeurs maximales et minimales est étudié & température constante.
Nous pouvons observer que les pénétrations d’'oxyde moyennes et maximales sont plus profondes
pour les AEcP négatifs, ce qui est en accord avec les résultats obtenus expérimentalement. Pour des
AEcP positifs, la valeur maximale de profondeur d’oxydation augmente légérement lorsque AEcP
augmente.

Dans le but de rapprocher les valeurs de profondeurs simulées aux valeurs expérimentales et valider
ainsi un modéle d'oxydation intergranulaire pour l'alliage 600, différents paramétres ont pu étre
identifiés, caractérisés et optimisés. Pour continuer l'optimisation du modéle, il serait toutefois
nécessaire de considérer une base de données enrichie et travailler avec des matériaux modéles pour
la phase carbure de chrome et pour la phase nominale. En effet, la robustesse du modéle dépend
d'une bonne identification des paramétres associés a ces deux phases. De plus, dans un méme
matériau, nous avons vu que les joints de grains ne présentaient pas tous le méme GBC. Or, nous
avons observé la sensibilité de la réponse du modéle au GBC et a la taille des carbures. Il serait donc
important de pouvoir intégrer cette variabilitt du GBC (et de la taille de carbure) dans le tirage
aléatoire des carbures de chrome intergranulaires.

L'effet de I'hydrogéne (via AEcP) sur la profondeur d'oxydation a été déterminé en considérant trois
teneurs en hydrogene dissous différentes a une température constante et une durée d'oxydation de
100 h. Il serait indispensable de réaliser également des essais de longue durée pour valider cette
détermination des parametres.

Enfin, le développement du modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire de I'alliage 600 couplé a
un critere de rupture des joints de grains affaiblis par I'oxydation pourrait permettre de prévoir
I'amorgage des fissures par CSC. Ce sera I'objectif des chapitres suivants.
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Figure 151 - Effet du AEcP sur la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne calculée
lorsque la température est constante. Simulations effectuées sur 100 joints de grains, longueur
de joint de 3500 nm, une taille de carbures de 100 nm, GBC de 50% et 1000 h d’oxydation
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Chapitre 4 : Critere de rupture des joints de grains affaiblis par
I’oxydation

Ce chapitre a pour but d’identifier un critére de rupture des joints de grains affaiblis par I'oxydation.
Nous avons vu dans le chapitre précédent que la profondeur d’oxydation intergranulaire dépendait de
différents paramétres environnementaux et microstructuraux. Il s’agit maintenant de déterminer les
conditions pour lesquelles la formation de cet oxyde va conduire a une fissuration du joint de grains.
Ce critére s’exprimera par la détermination d’une profondeur d’oxydation critique et d’'une contrainte
critique qui pourront conduire a la fissuration des joints de grains. Pour ce faire, des essais
d’'oxydation de longue durée (1000h) sont réalisés sur des éprouvettes plates de traction. Ces
éprouvettes sont ensuite sollicitées in situ dans un MEB sous vide a une température de 360°C.
L’essai de traction in situ est arrété lorsque les premiers signes de fissuration (ouverture) des joints de
grains sont observés. Les profondeurs des pénétrations intergranulaires et celles des fissures seront
ensuite examinées au MEB a partir de coupes transverses.

Le critére de rupture de joints de grains sera indispensable pour maitriser 'amorgage des fissures au
niveau de joints de grains oxydés lors de la simulation numérique et sera aussi nécessaire pour le
modele local de la CSC

1. Démarche expérimentale

1.1. Préparation des éprouvettes avant essai in-situ au
MEB

Les essais de rupture des joints de grains affaiblis par I'oxydation sont réalisés sur trois matériaux
différents : T265, U589 et B356. Le prélevement des éprouvettes a été réalisé dans le plan LS pour la
tble T265 et dans le plan LR pour les barres U589 et B356. La Figure 152 donne les dimensions (en
mm) des éprouvettes utilisées. La section utile de I'éprouvette est de 2 mm?.
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Figure 152 — Dimensions de I’éprouvette utilisée pour les essais de traction in situ au MEB a
360°C apres pré-oxydation en milieu primaire



Les éprouvettes de traction ont subi la méme gamme de polissage que les plaquettes utilisées pour
les essais d’oxydation, détaillée dans le chapitre 2 (Section 1.3). Avant la pré-oxydation, des plots d’or
ont été déposés sur des zones de 1mm? a la surface de I'éprouvette dans le but de suivre la
déformation macroscopique et de tenter d’établir une corrélation entre I'oxydation intergranulaire et la
déformation locale. Le cadre (Figure 153) a donc été utilisé comme extensométre. La déformation
locale n’a pas été déterminée dans cette étude. Le procédé de dépdt de marqueurs consiste en :

e un dépbdt sur la partie utile de I'éprouvette d’un film de résine sensible aux électrons. Ce film
est déposé a 'aide d’un appareil appelé « spin coater » ;

e une pré-cuisson du film de résine pour éliminer les solvants et assurer I'adhérence entre la
résine et le métal ;

e [impression de la résine par le faisceau électronique pour I'obtention des mouchetis ;
e la dissolution de la résine irradiée ;

e la métallisation des zones mises a nu par pulvérisation cathodique d’or. L’épaisseur d’or visée
estde 20 nm ;

¢ ladissolution de la résine restante en plongeant I'éprouvette dans un solvant.

Au centre de I'éprouvette, huit carrés de 400 um x 400 um ont été déposés. L’épaisseur du cadre est
de 5 um. Chaque carré contient un mouchetis aléatoire. La Figure 153 montre I'un des motifs
lithographiques déposés au centre d’une éprouvette.

Figure 153 — Mouchetis déposé par lithographie électronique dans la zone utile de I’éprouvette

Des cartographies EBSD ont également été réalisées sur la surface lithographiée de I'éprouvette (pas
d’acquisition = 1 uym, distance de travail = 14 mm, tension d’accélération = 20 kV, diaphragme = 240
pum) afin d’obtenir des informations sur la nature des joints de grains et la désorientation entre les
grains. Sur la Figure 154, les joints de grains en vert représentent les joints de grains de coincidence,
ceux en rouge représentent les joints de grains fortement désorientés. Pour le matériau U589, dans la
zone cartographiée, 68% des joints de grains sont des HAGB alors que 32% sont des CSL. La nature
des joints de grains a été également déterminée pour les matériaux T265 et B356. La zone
cartographiée du matériau B356 contient 6% de LAGB, 29% de CSL et 65% de HAGB.
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Figure 154 — Superposition des images EBSD (Angle d’Euler + nature de joint de grains) d’une
zone lithographiée suivie pendant I’essai de traction in situ au MEB (matériau U589). Les joints
CSL sont en vert et les joints HAGB en rouge. Pas d’acquisition = 1 um, distance de travail = 14

mm, tension d’accélération = 20 kV, diaphragme = 240 pm

Une fois les mouchetis déposés et les analyses EBSD réalisées, les éprouvettes de traction sont pré-
oxydées sans contrainte appliquée dans un autoclave a recirculation en acier inoxydable. La
description de l'autoclave est détaillée dans le chapitre 2 section 2. Les conditions d’oxydation sont
similaires a celles utilisées pour les oxydations de longue durée sur plaquettes, a savoir 1000h, 360°C
et 20 mL H,/kg H,O. Ces conditions ont été choisies afin de maximiser la profondeur d’oxydation.

Compte tenu que les conditions d’oxydation sont trés proches de I'équilibre Ni/NiO, la surface oxydée
des éprouvettes présente une couche externe épaisse, constituée de filaments et de cristallites. La
taille des cristallites est d’environ 4 ym et la longueur des filaments est d’environ 6 ym. Ces
observations de surface sont concordantes avec les résultats présentés au Chapitre 2 sur des
coupons oxydés dans des conditions similaires. La Figure 155 montre des images de la surface
oxydée de I'éprouvette. Ces images sont prises en utilisant le détecteur d’électrons secondaire (SE)
du MEB. Nous pouvons constater que I'épaisseur de la couche d’oxyde ne permet plus de voir les
mouchetis déposés auparavant.
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Figure 155 - Images en électrons secondaires de la surface oxydée de I’éprouvette de traction
apres 1000 h de pré-oxydation a 360°C en utilisant 20 mL Hy/kg H,O

1.2. Essais de traction in situ au MEB a 360°C

Apres oxydation, les éprouvettes de traction subissent une déformation suivant le sens L du matériau.
La platine de traction in situ utilisée est équipée d’'une cellule de force de 5KN et peut appliquer un
déplacement maximal de 6 mm. La température est contrdlée par un thermocouple soudé sur la partie
utile de I'éprouvette. Ces essais de traction ont été réalisés au MAI chez EDF R&D par Michel Mahé.

Le dispositif utilisé pour réaliser les essais de traction a 360°C au MEB est représenté sur la Figure
156.

»

Figure 156 — Platine de traction in situ utilisée lors des essais de rupture des joints de grains
oxydés (vue de dessus)
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Une fois le dispositif installé dans la chambre du MEB, I'éprouvette est chauffée jusqu'a 360°C.
L’essai de traction est réalisé de maniére séquencée. L’éprouvette est sollicitée en traction (avec une
vitesse de déplacement imposée de 1,67 x 10 > mm/s) puis le déplacement de la platine est arrété
apres 5% d’allongement puis tous les 2% de déformation pour observer la surface de I'éprouvette et
prendre des images MEB. Les images MEB sont réalisées sur un seul champ lithographié a chaque
incrément de déformation subi par I'éprouvette (dimensions de la zone observée au MEB : 550 um x
550 pum).

Si aucune ouverture des joints de grains n’est constatée, I'essai de traction est poursuivi. L'essai est
arrété lorsque les premiers signes d’ouverture des joints de grains sont détectés. L’allongement final
moyen de I'éprouvette est estimé a partir de I'écartement entre les deux bords du cadre d’une des
zones lithographiées.

Les essais de traction in situ au MEB ont été réalisés sur 3 matériaux : T265, U589 et B356. Les
courbes force-déplacement pour ces trois matériaux sont présentées dans I'’Annexe C -Figure 233.

Pour le matériau T265, I'essai a été interrompu 6 fois au total pour des valeurs de contraintes égales a
416 MPa (5% d’allongement), 476 MPa (7,4% d’allongement), 515 MPa (9% d’allongement), 545 MPa
(11% d’allongement) 575 MPa (13,7% d’allongement) et 604 MPa (15,8 d’allongement).

Pour le matériau U589, I'essai a été interrompu 6 fois pour des valeurs de contraintes égales a 584
MPa (1,4% d’allongement), 622 MPa (4,2% d’allongement), 650 MPa (7,3% d’allongement), 663 MPa
(8,4% d’allongement), 673 MPa (12,5% d’allongement) et 704 MPa (15% d’allongement).

Enfin pour le matériau B356, I'essai a été interrompu 4 fois pour des valeurs de contrainte de 629
MPa (7% d’allongement), 665 MPa (8,5% d’allongement), 683 MPa (8,8% d’allongement) et 734 MPa
(10% d’allongement).

La Figure 157 représente les courbes contrainte-déformation vraie (€) obtenus par traction in situ a
360°C sur les trois matériaux testés. Les courbes de traction ex-situ obtenues a 360°C sur les mémes
matériaux et en utilisant des éprouvettes normées sont superposées. Elles sont représentées par la
courbe en rouge sur la Figure 157.
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Du fait de la formation d’une couche d’oxyde épaisse sur la surface de I'éprouvette, les joints de
grains sont difficilement visibles au MEB. Les images MEB en électrons rétrodiffusés sont prises avec
une tension d’accélération de 30 kV pour pouvoir pénétrer dans la couche d’oxyde et observer les
grains de l'alliage. Malgré la haute tension utilisée, I'ouverture des joints de grains n’est pas évidente
a identifier. Par conséquent, le niveau de contrainte et/ou de déformation pour lequel les premieres
ouvertures de joints de grains se produisent réellement est difficile & déterminer (Figure 158). Ceci a
été confirmé par un décapage de la surface oxydée réalisé aprés 15% d’allongement et une contrainte
appliguée macroscopique de 704 MPa (matériau U589). Nous pouvons voir que, pour ces conditions,
une grande quantité de joint des grains a été rompue, y compris des parois de macles (Figure 159).

Axe de sollicitation [

Figure 158- Images MEB (a) avant traction a 360°C et (b) aprés 15% d’allongement de la méme
zone du matériau U589. Les joints de grains rompus observables pendant I’essai sont entourés
en rouge
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Figure 159 — Images MEB en électrons rétrodiffusés avant décapage (a, d) et aprés décapage
(b, c) de la surface oxydée du matériau U589

A partir des images MEB prises en surface, la fraction linéique de fissuration est déterminée par le
rapport entre la longueur totale de joints de grains fissurés (Lgssuree) €t la longueur totale de joints de
grains (Ljqq) Observés sur une surface déterminée. Elle est donnée par I'équation 35 :

F| _ Z L fissurée

inaire —
Z Ljdg

Equation 35

La fraction linéique de fissuration a été mesurée aprés décapage de la couche d’oxyde de surface
pour chacune des trois éprouvettes. Les résultats sont rassemblés dans le Tableau 22.
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Tableau 22 — Fraction linéique mesurée en surface des éprouvettes déformées par traction
sous vide & 360°C

Contrainte Allongement 2L fissurée ZLjqg Fraction
finale (MPa) (%) (um) (um) linéique des
joints rompus
(%)
T265 (1866-39) 604 15,8 419 928 45
U589 (1866-90) 704 15 711 1205 59
B356 (1866-98) 734 10 234 616 38

D’aprés les résultats du Tableau 22, les trois essais menés conduisent a la fissuration de 40 a 60%
de la longueur totale de joints de grains. Les essais ont donc été arrétés au-dela des premiers stades
de fissuration recherchés. Pour cette raison, la méthodologie a été Iégérement revue.

Afin d’éviter que la couche d’'oxyde externe n'empéche de détecter correctement l'apparition des
premieres fissures, celle-ci a été retirée par polissage avant de réaliser I'essai de traction in-situ au
MEB.

Le retrait de la couche d’oxyde externe a été effectué en polissant a la main avec de la pate
diamantée 9 ym pendant 5 minutes trés doucement pour n’enlever ni les mouchetis ni la couche
interne de l'oxyde. Le matériau utilisé pour cet essai est la barre U589. La Figure 160 montre la
surface oxydée décapée. Nous pouvons observer qu’'une grande partie des oxydes externes (surtout
des filaments) a été enlevée sans que les mouchetis n’aient été abimés.

b)

Figure 160 — Images MEB en (a) électrons rétrodiffusés et (b) en électrons secondaires de la
surface décapée avant essai de traction (tension utilisée = 10 kV).

L’essai a été interrompu a 3 reprises pour des allongements de 1,5%, 2% et 2,5%. Les premiéres
ouvertures de joints de grains ont été constatées a 2,5% d’allongement pour une contrainte de 530
MPa (Figure 161). Cette déformation et ce niveau de contrainte sont plus faibles que ceux appliqués
au cours des essais précédents sur des éprouvettes sans décapage de la surface oxydée. Ceci
indique que, pour ces trois essais, le niveau de contrainte et donc la déformation appliquée a
I'éprouvette étaient largement supérieurs aux valeurs nécessaires pour pouvoir observer les
premieres ouvertures de joints de grains.
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Figure 161 - Courbe de traction in situ a 360°C pour le matériau U589 (1866-91) aprés décapage
de la couche d’oxyde externe

Les joints de grains fissurés sont entourés en rouge sur la Figure 162. lls présentent un contraste plus
sombre par rapport aux autres joints de grains.

Axe de sollicitation ‘

Figure 162 — Image MEB en électrons rétrodiffusés des premiers signes de fissuration des
joints de grains oxydés (entourés en rouge) aprés 2,5% d’allongement a 360°C pour le matériau
U589 (1866-91)
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Sur un total de 24 joints de grains inspectés dans cette zone, seulement 11 joints de grains présentent
des fissures visibles en surface.

La longueur totale de joints de grains fissurés est de 51 um alors que la longueur totale de joints de
grains inspectés est de 397 um. La fraction linéique de fissuration est donc égale a 13% sur la surface
analysée.

Cette fraction linéique est plus faible que celle observée dans les trois matériaux testés sans un
décapage de la couche d’oxyde externe. Les premiers signes d’ouverture des joints de grains oxydés
sont observés aprées un allongement en traction de 2,5% tandis que les autres matériaux ont suivi des
essais de traction avec un allongement compris entre 10 et 15,8%. Pour ces matériaux, il a été
constaté que la fissuration des joints de grains ne correspond pas a des premiéres ouvertures de
joints de grains. Pour cette raison, nous pouvons considérer que l'essai de traction a 2,5%
d’allongement correspond bien a des premiéres ouvertures de joints de grains oxydés.

De plus, d’aprés les cartographies EBSD acquises en surface, 60% des joints fissurés sont des joints
généraux et 40% sont de type CSL. La Figure 163a montre une image MEB avec des joints de grains
fissurés et la Figure 163b représente la cartographie EBSD associée. Sur la Figure 163, les joints de
grains en rouge représentent les joints de grains généraux alors que les joints de grains en verts,
correspondent aux joints de grains CSL. Les joints entourés en jaune sont les joints fissurés au cours
de I'essai de traction.

Axe de sollicitation

Figure 163 — (a) Image MEB en électrons rétrodiffusés d’une zone qui présente des joints de

grains fissurés observés sur le matériau U589 (1866-91) aprés un allongement de 2,5% et (b)

cartographie EBSD associée. Les joints de grains en vert représentent les joints CSL et les

joints de grain en rouge les joints généraux. Les cercles jaunes représentent des joints de
grains fissurés

Les résultats obtenus au cours de ces essais montrent que les premiéeres fissures apparaissent pour
une contrainte macroscopique appliquée comprise entre 515 MPa et 530 MPa. Ces données seront
utilisées par la suite pour déterminer une contrainte critique de rupture d’un joint de grains oxydé.
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2. Examens des fissures intergranulaires en coupe transverse

Les examens suivants visent a identifier le critére de rupture des joints de grains oxydés en termes de
profondeur d’oxydation critique. Dans cette partie, nous avons cherché a savoir a partir de quelle
profondeur de pénétration d’oxyde un joint de grains peut fissurer. Pour établir ce lien entre oxydation
et fissuration, des coupes transverses ont été préparées pour tous les matériaux sollicités au MEB.
Aprés les essais de traction in situ, les tétes des éprouvettes sont coupées a la scie a fil pour les
séparer de la partie utile de I'éprouvette. Ensuite un dépét d’or suivi d’un nickelage sont effectués sur
la partie utile pour éviter les effets de bords lors du polissage et faciliter les observations en coupe
transverse a proximité de la surface a analyser.

Les échantillons sont enrobés a chaud et la gamme de polissage effectuée est celle détaillée dans le
chapitre 2 (Section 1.3).

2.1. Observations MEB en coupe transverse

2.1.1. Localisation de la rupture intergranulaire

Les fissures intergranulaires observées en coupe transverse s’amorcent soit au sein de I'oxyde
intergranulaire (Figure 164a) soit a I'interface métal/oxyde (Figure 164b).

A partir des observations MEB en coupe transverse, 65% des 90 joints fissurés inspectés issus des
matériaux T265, B356 et U589 présentent une fissuration a l'interface métal/oxyde contre 35% qui
présentent une fissuration passant au sein de I'oxyde. Par contre, les observations MEB ne nous
permettent pas de garantir que le front apparent de fissuration s’arréte au niveau de la pointe de
pénétration d’oxyde. A partir des observations MEB, nous pouvons supposer que la fissuration
s’arréte au-deld de la pénétration. Cependant, la résolution du MEB ne permet pas de visualiser la
présence d’'une éventuelle fine couche d’oxyde dans le front de fissuration.

surface

\‘

Jme graih
N\

Joint de grain

(a) (b)
Figure 164 — Fissures intergranulaires (a) passant a travers I'oxyde et (b) a I’'interface
métal/oxyde, observées sur le matériau U589 (1866-91) aprées un allongement de 2,5% in situ au
MEB & 360°C

Une analyse slice-and-view par FIB/MEB a été entreprise le long d'un joint de grains fissuré (image et
reconstruction 3D réalisées par SERMA Technologies, Grenoble). Cette technique consiste a acquérir
une série d'images MEB avec un pas d’acquisition constant (10 nm dans notre cas). Les images ainsi
obtenues sont ensuite traitées et segmentées de fagon a extraire les différentes phases en présence.
Le volume imagé est alors reconstruit en 3D (taille du volume analysé dans notre cas : 5x5x6 um3).
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Les images MEB ainsi que la reconstruction 3D obtenue a partir de ces images montrent que, sur un
méme joint de grains, la fissure intergranulaire passe soit au sein de I'oxyde (Figure 165a) soit a
l'interface métal/oxyde (Figure 165b). Cette derniére configuration est observée sur environ 90% des
images. De plus, il a été observé que linterface métal/oxyde fissurée peut changer le long du méme
joint de grains.

La reconstruction 3D (Figure 165c) tend a montrer que la fissure s’arréte au-dela de la pénétration
d’'oxyde. Cependant, ce résultat est a prendre avec précaution. En effet, la résolution des images
MEB rend difficile I'observation d’un potentiel film mince d’'oxyde en pointe de fissure. De plus, I'étape
de seuillage, nécessaire pour bien différencier et visualiser les différentes phases présentes sur la
reconstruction 3D (pénétration d’oxyde, couche d’oxyde, fissure et carbures de chrome), est elle aussi
délicate.

(b)

-

Fissure

Oxyde

Figure 165 — Images MEB en électrons secondaires (mode InLess) d’un joint de grains oxydé
puis fissuré. La fissure est localisée (a) soit au sein de I’oxyde intergranulaire, (b) soit a
I'interface métal/oxyde. (c) Reconstruction 3D obtenue a partir des images MEB prises lors de
I'analyse au FIB de la fissure observée en coupe du matériau B356 (1866-98)

Pour les essais arrétés a 10% (B356), 15% (U589) et 15,8% (T265) d’allongement, les coupes
transverses présentent également des joints de grains oxydés et fissurés. Les fissures, dans certains
cas, présentent des ramifications (Figure 166a). Certaines ruptures de l'oxyde intergranulaire se
produisent en dehors du plan du joint de grains (Figure 166b et Figure 166c). Enfin, la sollicitation
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appliquée est telle que certaines cristallites en surface sont également fissurées (Figure 166c).

fissures

fissuré

<— Jointdegrain

métal k

(a) (b)

Joint de grain

Rl

fissures

(c)

Figure 166 — Cas de fissuration de I’oxyde intergranulaire observés aprés essais de traction a
360°C jusqu’a un allongement supérieur a 10% : (a) T265 (1866-39), (b) et (c) B356 (1866-98)

2.1.2. Présence de carbures de chrome aux joints de grains

La présence de carbures de chrome est également observée le long des joints de grains fissurés
(Figure 167). Dans certains cas, les fissures s’arrétent avant un carbure de chrome (Figure 167a)
alors que dans d’autres cas, la fissure contourne les carbures présents prés de la surface et continue
sa propagation (Figure 167b). La fissure semble suivre le trajet de la pénétration d’oxyde. A partir des
observations MEB, nous pouvons constater que, si la pénétration d’oxyde contourne le carbure de
chrome, la fissure le contourne également. Dans les autres cas, si la pénétration d’'oxyde s’arréte
avant le carbure, la fissure s’arréte également avant ce carbure.

De plus, aucune observation de fissure se propageant a travers un carbure n’a été détectée et aucun
carbure de chrome émergeant n’a été fissuré dans ces conditions de sollicitation en traction (entre
2,5% et 15,8 % d’allongement).

155



surface

surface
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(b)

Figure 167 — Images MEB en électrons rétrodiffusés des carbures intergranulaires présents le
long du chemin de propagation des fissures (coupe transverse du matériau T265 repére 1866-
39 aprés avec un allongement de 15,8%)

2.1.3. Corrélation entre oxydation et fissuration intergranulaire

Pour étudier la corrélation entre oxydation et fissuration intergranulaire, les profondeurs de pénétration
d’'oxyde intergranulaire et les profondeurs des fissures observées sont mesurées sur 40 joints de
grains pour le matériau T265 (15,8% d’allongement), sur 44 joints de grains pour le matériau U589
(15% d’allongement), sur 52 joints de grains pour le matériau B356 (10% d’allongement) et enfin sur
148 joints de grains pour le matériau U589 (2,5% d’allongement).

Les distributions des profondeurs de pénétration d’oxyde intergranulaire et de fissuration pour chaque
matériau sont représentées sur les Figure 168 a Figure 171. Les valeurs moyennes de profondeurs
d’oxydation intergranulaire et leurs écarts-types sont donnés sur chacune de ces figures.
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Figure 168 — Distribution des profondeurs de pénétration d’oxyde intergranulaire et de
fissuration observées sur le matériau T265 (1866-39) aprés une contrainte moyenne appliquée
de 604 MPa a 360°C in situ au MEB
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Figure 169 - Distribution des profondeurs de pénétration d’oxyde intergranulaire et de
fissuration observées sur le matériau B356 (1899-98) aprés une contrainte moyenne appliquée
de 734 MPa a 360°C in situ au MEB
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Figure 170 - Distribution des profondeurs de pénétration d’oxyde intergranulaire et de
fissuration observées sur le matériau U589 (1866-90) aprés une contrainte moyenne appliquée
de 704 MPa a 360°C in situ au MEB
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Figure 171 - Distribution des profondeurs de pénétration d’oxyde intergranulaire et de
fissuration observées sur le matériau U589 (1866-91) aprés une contrainte moyenne appliquée
de 531 MPa a 360°C in situ au MEB
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Les joints de grains fissurés sont observés dans un intervalle de 250 a 1500 nm de profondeur
d’oxydation pour le matériau T265 qui a subi une contrainte de 604 MPa a 360°C in situ au MEB. Pour
le matériau U589 avec une contrainte imposée de 704 MPa, les joints de grains fissurés sont
observés dans un intervalle de profondeur d’oxydation de 300 a 2100 nm. De méme, pour le matériau
B356 avec une contrainte appliquée de 734 MPa, les joints de grains fissurés sont observés dans un
intervalle de profondeur d’oxydation allant de 400 a 1800 nm. Enfin pour le matériau U589 sollicité a
531 MPa, les joints de grains fissurés sont observés dans un intervalle de profondeur d’oxydation de
300 a 2700 nm. Les profondeurs maximales d’oxydation sont observées sur les joints fissurés dans
tous les cas.

Nous pouvons observer que les matériaux ayant subi une contrainte supérieure a 600 MPa,
présentent des joints de grains fissurés a partir d’'une profondeur d’environ 250 nm. Si nous faisons
une comparaison entre le matériau U589 qui a été sollicité en utilisant deux contraintes appliquées
différentes (704 MPa et 531 MPa), la fissuration est possible a partir de 300 nm pour une contrainte
appliquée de 704 MPa et a partir de 400 nm pour une contrainte appliquée de 531 MPa.

Bien que les profondeurs moyennes et maximales d’oxydation observées sur le matériau qui a subi
une contrainte appliquée de 531 MPa soient supérieures a celles du matériau ayant eu une contrainte
appliquée de 704 MPa, une grande majorité des joints de grains fissurés est observée lorsqu’une
contrainte de 704 MPa est appliquée. Presque 73% des joints observés sur le matériau avec une
contrainte appliquée égale a 704 MPa fissurent.

Pour le matériau U589 avec une contrainte appliquée égale a 531 MPa, seuls des joints de grains
fissurés seront observés au-dela d’une profondeur de 2400 nm. La pénétration d’oxyde observée sur
le joint de grains qui présente la fissuration la plus profonde (2700 nm) est d’environ 2126 nm. Cette
valeur estimée doit étre prise avec précaution car la résolution du MEB ne nous permet pas de
distinguer si le front de fissuration progresse au-dela de la pénétration d’oxyde. La fissuration des
joints de grains devrait étre déterminée par un couplage entre la profondeur d’oxydation et la
contrainte locale.

Le Tableau 23 compile les résultats obtenus lors d’observations en coupe transverse des quatre
matériaux sollicités en traction in situ au MEB a 360°C.

De plus, nous pouvons constater a partir des Figure 168 a Figure 171 et du Tableau 23, que I'écart
entre la profondeur moyenne de fissuration et la profondeur moyenne d’oxydation sur 'ensemble des
joints de grains diminue lorsque la contrainte augmente.

Pour le matériau U589 qui a été testé en appliquant deux niveaux de contraintes différents, nous
pouvons observer que la profondeur minimale de fissuration diminue lorsque la contrainte appliquée
augmente.

Tableau 23 — Résultats obtenus en coupe transverse des quatre matériaux déformés in situ au
MEB a 360°C

% des Profondeur | Profondeur | Profondeur
ioints de moyenne de de de
Contrainte | 12IM'S pénétration | penétration | peénétration
Allongement finale grains (jdg) (jdg fissurés de non de
(%) fissurés . . . .
(MPa) observés et non fissuration | fissuration
en coupe fissurés) en observée | systématique
P nm (nm) (nm)
T265
(1866-39) 15,8 604 59 775 £ 401 200 1200
U589
(1866-90) 15 704 73 786 + 405 200 1400
U589
(1866-91) 2,5 531 35 999 + 412 300 2400
B356
(1866-98) 10 734 42 954 + 393 400 1700
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2.2. Observations d’un joint fissuré au MET en coupe
transverse

Une lame mince a été prélevée par FIB sur un joint de grains fissuré du matériau B356 pré-oxydé en
milieu primaire pendant 1000h a 360°C en utilisant 20 mL H,/kg H,O puis ayant subi une déformation
de 10% in situ au MEB a 360°C. |l s’agit d’un joint de grains fortement désorienté (désorientation entre
30° et 60°).

Une vue en surface du joint de grains fissuré analysé au MET est présentée sur la Figure 172.

S

Axe de sollicitation ‘

.. AT . S Y IR

Figure 172 — Image MEB de la surface de I’éprouvette pré-oxydée (matériau B356 repéré 1866-
98) en milieu primaire pendant 1000h a 360°C en utilisant 20 mL H./kg H,O puis ayant subi une
déformation de 10% in situ au MEB a 360°C. Le carré rouge représente la zone prélevée par FIB

La Figure 174 est une image MET de la fissure intergranulaire. Cette fissure a une profondeur
d’environ 1,1 ym alors que la méme fissure mesurée au MEB est d’environ 1,4 ym (Figure 173). Les
deux valeurs sont du méme ordre de grandeur, avec une Iégére surestimation de la valeur mesurée
au MEB par rapport a celle du MET. Le rapport entre mesures MET/MEB est de 0,78.
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Figure 173 — Observation par MET de la fissure intergranulaire. Essai de traction in situ au MEB
a 360°C avec un allongement de 10% du matériau B356 (1866-98)

Surface & - \

Oxyde
intergranulaire

A Fissure

Metal

Figure 174 - Observation par MET de lafissure intergranulaire. Essais de traction in situ au
MEB a 360°C avec un allongement de 10% du matériau B356 (1866-98)

Au niveau de la surface, I'ouverture de la fissure est d’environ 350 nm. En surface, la couche d’oxyde
externe est composée de cristallites et de filaments. De petites cristallites sont également observées
sur les parois de la fissure. La Figure 175 montre les cartographies en imagerie filtrée du matériau a
proximité de la fissure. La cristallite formée en surface, a 'aplomb de la fissure, est riche en Ni et Fe.
La pénétration d’oxyde intergranulaire contient du chrome et du nickel. A partir des cartographies en
imagerie filtrée de 'oxygéne, nous pouvons constater que la fissure intergranulaire s’arréte bien en
pointe de pénétration.

161



Figure 175 - Cartographies en imagerie filtrée EFTEM de la pénétration d’oxyde intergranulaire
fissurée aprés essai de traction in situ au MEB a 360°C avec un allongement de 10% du
matériau B356 (1866-98)

L’analyse STEM-EDX (Figure 176) confirme que les cristallites en surface sont riches en fer et nickel
(comme déja montré par la cartographie EFTEM). Le rapport Ni/Fe est d’environ 0,6 ce qui peut
suggeérer la formation d’'un oxyde de type spinelle NiFe,O,. La couche d’oxyde interne est riche en
chrome et nickel avec une épaisseur d’environ 30 nm. La pénétration d’oxyde contient également du
chrome et du nickel mais elle est plus riche en chrome que la couche interne.
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Figure 176 - (a) Image STEM-HAADF de la pénétration d’oxyde intergranulaire fissurée et (b)
profil EDX associé
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3.  Critére de rupture des joints de grains oxydés

Les essais de traction réalisés sur des éprouvettes préalablement oxydées ont permis de mettre en
évidence que sur un méme matériau, la profondeur minimale de fissuration diminue lorsque la
contrainte appliquée augmente. Ces résultats suggérent I'existence d’'une profondeur critique
d’oxydation intergranulaire et d’'une contrainte critique associée a partir de laquelle une fissure peut
s’amorcer. L'objectif de ce paragraphe est de déterminer ces deux grandeurs.

3.1. Estimation de la contrainte critique de rupture

D’aprés les travaux d’Alexandreanu [ALEXANDREANUOQS5], les joints de grains généraux orientés en
mode 1 (perpendiculaires a I'axe de traction) ont une grande sensibilité a la fissuration. Cependant,
tous les joints de grains sollicités en mode | ne fissurent pas [WEHBI14]. La fissuration d’un joint de
grains oxydé dépend donc de la profondeur de pénétration d’oxyde mais aussi du chargement
meécanique local qui doit étre suffisant pour rompre ce joint.

Pour estimer la contrainte critique de rupture d’un joint de grains, nous ferons I’hypothése que tous les
joints de grains oxydés ne sont pas sensibles a la fissuration. Les joints de grains qui fissurent sont
ceux pour lesquels la contrainte d’ouverture atteint une valeur seuil. Une simulation numérique par
éléments finis sera réalisée afin de déterminer la distribution des contraintes d’ouverture au sein d’un
agrégat polycristallin représentatif du matériau utilisé.

La distribution de I'état de contrainte au sein d'un agrégat polycristallin de 172 grains, jugé
représentatif des microstructures étudiées (en termes de texture et de morphologie), est estimée a
laide de simulations numériques par éléments finis en utilisant une loi de comportement
élastoviscoplastique identifiée par EDF R&D sur un essai de traction monotone [COUVANT15A].
Puisque nous avons pu observer sur I'éprouvette 1866-91 (U589) des ouvertures de fissures lors des
essais de traction in situ pour un taux de déformation de 2,5%, ce sera donc cette valeur qui sera
retenue comme condition aux limites a imposer a la simulation de I'essai de traction. La contrainte
moyenne estimée aux points de Gauss est égale a 467 MPa. La distribution des contraintes est
supposée gaussienne. Un écart-type peut étre représenté a partir de I'équation :

SD(O-) =Sx Gmoyenne estimée Equation 36

Ou SD est l'écart-type calculé a partir de la distribution gaussienne et S sera une variable a
déterminer. S permet d'estimer I'écart-type de la gaussienne des contraintes dans I'agrégat
correspondant a la contrainte de traction moyenne. Pour cette estimation réalisée sur 172 grains, S
est égal a 0,68

La distribution des contraintes obtenues par éléments finis est représentée sur la Figure 177.
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Figure 177 — Distribution des contraintes de traction aux points de Gauss de I’agrégat

A partir de I'estimation de la distribution des contraintes au sein de I'agrégat, nous allons pouvoir
proposer un critére de rupture associé a la fraction linéique des joints de grains fissurés en surface.
En effet, nous rappelons que pour un allongement de 2,5%, la fraction linéique des joints de grains
fissurés est égale a 13%.

La valeur de S (obtenue a partir des calculs par éléments finis) et la contrainte macroscopique
appliquée au cours de 'essai nous permet d’estimer une distribution des contraintes avec 531 MPa
comme pic de la courbe de Gauss et un écart-type déterminé a partir de I'équation 36. La Figure 178
représente la distribution des contraintes a la surface de I'éprouvette pour une contrainte moyenne
macroscopique appliquée de 531 MPa et un écart-type de 361 MPa. La contrainte a rupture est
supposée étre la contrainte pour laquelle I'aire sous la gaussienne est égale a 87% (100% - 13%) de
I'aire totale. Ceci repose sur I'hypothése que les joints de grains qui rompent sont ceux qui sont les
plus contraints.
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Figure 178 — Distribution des contraintes principales a la surface de I’éprouvette testée et
critére de rupture des joints des grains oxydés a 360°C pour une contrainte macroscopique
appliquée de 531 MPa. Le critére de rupture a été estimé a partir d’'une fraction linéique des

joints de grains oxydés de 13%

3.2. Détermination de la profondeur d’oxydation
intergranulaire critique

Le but est de déterminer la profondeur d’oxydation requise pour que la rupture soit possible. Pour la
détermination de la profondeur d’oxydation intergranulaire critique, nous avons utilisé les données des
profondeurs d’oxydation observées en coupe transverse sur I'éprouvette sollicitée en traction jusqu’a
une contrainte de 531 MPa (2,5% d’allongement). Sur la Figure 179, les distributions des profondeurs
d’'oxydation intergranulaire observées sur des joints des grains fissurés et non fissurés sont
représentées. Les lignes noires en pointillés représentent les profondeurs d’oxydation retenues
comme seuil de non fissuration et de fissuration systématique des joints de grains oxydés.

Nous pouvons constater que pour une profondeur d’oxydation inférieure @ 300 nm aucun joint de
grains n’a fissuré. A l'inverse, pour une profondeur d’oxydation supérieure a 2400 nm, le seul joint de
grains observé a fissuré.

Sur la base de ces résultats, une profondeur d’oxydation intergranulaire critique a été estimée égale a
300 nm. Cela signifie que pour les profondeurs d’oxydation supérieures a 300 nm, la fissuration est
possible.
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Figure 179 — Distribution de la profondeur d’oxydation intergranulaire observée sur des joints
de grains fissurés et non fissurés pour une contrainte moyenne de 531 MPa

A partir de ces résultats, le double critéere de rupture des joints des grains affaiblis par I'oxydation
choisi est une profondeur d’oxydation intergranulaire supérieure ou égale a 300 nm et un niveau de
contrainte locale supérieur ou égal a 825 MPa.

4. Discussion

L’objectif de ce chapitre a consisté a étudier expérimentalement la résistance a la rupture des joints
de grains affaiblis par I'oxydation en vue d’estimer un critére de rupture. Différents essais de traction
in situ a 360°C au MEB ont été réalisés pour des contraintes macroscopiques appliquées allant de
531 MPa a 734 MPa. Les premiers essais, réalisés sans décapage de la surface oxydée, ne nous ont
pas permis de détecter les premiéres ouvertures de joints de grains du fait de I'épaisseur de la couche
externe. Par conséquent, une procédure de retrait de cette couche a été mise au point afin de faciliter
'observation des premiéres fissures

Sur le matériau U589 pour une contrainte appliquée de 531 MPa et un allongement de 12,5%, la
fraction linéique de fissuration mesurée en surface est de 13%. De plus, sur ce méme matériau,
lorsque le niveau de contrainte et de déformation augmente, le nombre et la fraction linéique des
joints de grains fissurés augmentent. De plus, les analyses EBSD réalises sur une surface de 400 pm
x 400 pm montrent que 60% des joints de grains fissurés sont des HAGB. Des résultats similaires
sont obtenus sur les autres matériaux testés. Ceci confirme les résultats d’Alexandreanu
[ALAXANDREANUO5] qui montrent que les joints de grains fortement désorientés d’'un alliage 600
sont plus sensibles a la fissuration par CSC que les joints de grains de coincidence et les joints de
grains faiblement désorientés. Ceci est cohérent avec les résultats obtenus sur I'oxydation
intergranulaire de 3 matériaux en alliage 600: les HAGB sont plus sensibles a l'oxydation
intergranulaire que les CSL (Chapitre 2).

Des observations MEB en coupe transverse montrent que les fissures s’amorcent préférentiellement a
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l'interface métal/oxyde (65% des 90 joints fissurés inspectés issus des matériaux T265, B356 et
U589). Cette observation est cohérente avec les résultats de Dohr [DOHR15] et Wehbi [WEHBI14].
Pour des contraintes supérieures a 600 MPa, les cristallites observées a la surface peuvent fissurer et
dans certains cas, la couche d’oxyde interne de surface fissure également.

L’étude des profondeurs d’oxydation intergranulaire en coupe transverse nous a permis de mettre en
évidence une profondeur d’oxydation en-deca de laquelle aucune fissure n’est observée. La
profondeur seuil de non fissuration des joints de grains oxydés retenue est égale ou inférieure a 300
nm. A l'inverse, pour des profondeurs supérieures a 2400 nm, la fissuration est systématique dans les
conditions d’essai testées (matériau U539, 531MPa, 2,5% de déformation).

Afin de déterminer la contrainte conduisant a la rupture des joints de grains oxydés, la distribution des
contraintes calculée par éléments finis sur un agrégat polycristallin soumis a un essai de traction
jusqu'a 2,5% de déformation a 360°C a été analysée. Connaissant la fraction linéique des joints de
grains fissurés pour ces conditions de chargement (13%), la contrainte critique de rupture est estimée
a 825 MPa.

Pour conclure, les essais de traction in-situ a 360°C sur un matériau pré-oxydé ont permis de mettre
en évidence que la fissuration est possible si la profondeur d’oxydation intergranulaire est supérieure
a 300 nm et la contrainte locale supérieure a 825 MPa.

Le critére de rupture des joints de grains ainsi établi sera indispensable pour maitriser 'amorcage des
fissures au niveau de joints de grains oxydés dans le modéle local de la CSC qui sera présenté au
chapitre 6.
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Chapitre 5 : Essais de corrosion sous contrainte en milieu primaire

Si dans les chapitres 3 et 4, nous avons vu le modéle et le critere mis en place pour définir les étapes
d’incubation et d’'amorgage de la CSC, une des étapes du modéle local de la CSC concerne aussi la
propagation des fissures.

Les différentes étapes du modéle local sont définies sur la Figure 180.

A
Profondeur LZT#;?CE'LTS
de CSC d’oxydation 1G):
Propagation
lente  /Propagation
1 rapide
i .
Amorgage — Temps

Figure 180 — Etapes de fissuration par CSC prises en compte dans le modéle local

Le modele de cinétique d’oxydation intergranulaire nous a permis d’établir un temps nécessaire pour
atteindre une profondeur d’oxydation critique. Cette cinétique d’affaiblissement des joints de grains
nous a permis de décrire I'étape d’incubation des fissures, la formation des pénétrations d’oxyde aux
joints de grains étant considérée comme le point de départ du modéle.

Ensuite, un critere d’amorgage a été déterminé en couplant contrainte locale et profondeur
d’oxydation intergranulaire critique pour provoquer la rupture de 'oxyde intergranulaire et donner suite
a la formation des amorces.

L’objectif principal de ce chapitre consiste alors a réaliser des essais de CSC pour étudier la phase de
propagation des fissures a considérer dans le modéle local de CSC et valider les parametres de la
cinétique de propagation. Pour cela, nous allons évaluer la sensibilité a la corrosion sous contrainte
de l'alliage 600 en fonction de différents paramétres liés au matériau (mode de fabrication, traitements
thermiques), au chargement mécanique et aux conditions du milieu.

Ces essais de CSC vont permettre de batir une base de données contenant la contrainte finale
d'essai (aprés relaxation des contraintes), la profondeur de fissuration maximale et le temps
nécessaire pour l'atteindre. Cette base de données servira a valider le modéle local de la CSC. La
méthodologie consistera @ mesurer la profondeur maximale de fissuration sur chaque éprouvette pour
un temps d’essai donné. Les éprouvettes seront retirées du milieu primaire dés que la surface interne
de I'éprouvette présentera des indications de fissuration.

1. Présentation générale des matériaux étudiés pour les essais
de CSC

Cing matériaux en alliage 600 avec différents GBC ont été utilisés pour les essais de CSC. Il s’agit
des matériaux U509, U510, U511, U589, B369. Les GBC de ces matériaux varient entre 15% et 58%.
Les matériaux U589 et B369 ont déja été présentés dans le Chapitre 2 (Section 1.2). Dans cette
partie, seuls les matériaux U509, U510 et U511 seront détaillés. Il s’agit de trois barres laminées a
chaud représentatives des pénétrations de fond de cuve.

Le Tableau 24 décrit les caractéristiques associées aux matériaux étudiés.
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Tableau 24 — Caractéristiques des matériaux utilisés pendant les essais de CSC

Dimensions Traitement Taille de
Repére thermique . GBC (%)
(mm) . grain (um)
final

»=45

U509 - 44 — 22 46
T=15

U510 ®=45 1 ha820°C 31 40
®=45 20 min a

U511 T=15 825°C 44 - 31 48

T=épaisseur, ®= diamétre

Les compositions chimiques de chaque matériau sont données dans le Tableau 25 et sont comparées
aux spécifications RCC-M 4102.

Tableau 25 — Compositions chimiques des matériaux utilisés (% en masse)

C Mn Si S P Ni Cr Cu Co Al Ti Fe

Repére %) | ©) | (@) %) %) @) | @) | @) | (%) (%) (%) (%)

U509 0,021 | 0,81 | 0,43 | <0,001 0,012 | 71,70 | 16,05 | 0,02 | 0,07 0,19 0,22 10,5

U510 0,033 | 0,65 | 0,27 | <0,001 0,008 | 74,31 | 14,40 | 0,04 | 0,02 0,13 0,17 10

U511 0,024 | 0,81 | 0,43 | <0,001 0,013 | 73,06 | 16,15 | 0,01 | 0,01 0,09 0,25 9,2

RCC-M 14,0- 6,0-

4102 <0,10 | <1,0 | <0,5 | <0,010 | <0,015 | >72,0 17.0 <0,5 - <0,5 <0,5 10,0

Les principales caractéristiques microstructurales de ces matériaux sont les suivantes :

U509 : ce matériau n’a pas été traité thermiquement. Il présente une forte précipitation intergranulaire
ainsi qu’une absence de précipitation intragranulaire. Aucune macle n'est observée dans sa
microstructure. Le GBC est égal a 46% [BUISINE94].

U510 : cette barre laminée a chaud a subi un traitement thermique final a 820°C pendant 1 h. La
microstructure présente une forte précipitation intergranulaire y compris sur les parois de macles ainsi
que des précipités intragranulaires répartis de facon homogene. Son GBC s’éleve a 40% et la taille
moyenne de grains est d’environ 31 um [BUISINE94].

U511: ce matériau présente une trés forte précipitation intergranulaire et une précipitation
intragranulaire dans les macles uniqguement. Le GBC est égal a 48% et la taille de grains varie entre
31um et 44um [BUISINE94].

Les propriétés mécaniques a température ambiante et a 325°C sont résumées dans le Tableau 26.

Tableau 26 — Propriétés mécaniques des matériaux utilisés

20°C
Repere
Rpo.2 (MPa) Rm (MPa) A (%)
U509 270 666 51
U510 474 684 35,6
U511 459 719 37,55
RCC-M-4103 >240 >550 >30
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2.

Une cinquantaine d’éprouvettes de type C-ring ouverts (OCR pour open C-Ring) a été prélevée dans
des maquettes de barres forées et laminées a chaud. 36 éprouvettes ont été prélevées dans la barre
B369, 5 dans la barre U510, 4 dans chacune des barres U509 et U511 et seulement une éprouvette

Démarche expérimentale

2.1. Eprouvettes de CSC : C-ring ouverts

correspond a la barre U589.

La plupart des éprouvettes a été prélevée de maniére a tester la surface percée des barres, en
conservant I'état de surface issu de l'usinage (Figure 181a). Cependant, quelques OCR ont

également été prélevés au cceur de la barre (Figure 181b).

Ces types d’éprouvettes ont été utilisés dans le but de déformer en compression puis en traction le
matériau avant la mise en essai dans le milieu primaire et ainsi accélérer le processus de fissuration
par CSC. De plus, ce type d’éprouvettes nous permet de tester en essai la paroi interne forée. Les

dimensions des éprouvettes sont données sur la Figure 182.

(@) (b)

Figure 181 — Prélévement des éprouvettes O-Cring utilisées pour les essais de CSC

vl 0"
Srunces génmbrales sp.a2

Figure 182 — Dimensions des éprouvettes OCR (en mm)
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2.2. Etape de chargement des éprouvettes OCR

2.2.1. Mise en compression des éprouvettes a I’air ambiant

Le chargement des éprouvettes consiste en un chargement par déformation imposée ce qui est
souvent le cas dans des composants en service.

Les échantillons ont d’abord subi une pré-déformation a I'air ambiant de maniére a générer une
contrainte de compression au niveau de l'apex. Cette pré-déformation est appliquée via le
déplacement négatif d’'une des branches de I'éprouvette. L'écart négatif entre les branches est
mesuré a l'aide d’'un laser (Figure 183), ce qui permet de remonter a la déformation appliquée a I'apex
de I'éprouvette.

Eprouvette
&,

(@) (b)

Figure 183 - (a) Dispositif développé pour calibrer la déformation des éprouvettes OCR en
fonction de I’écartement des branches et (b) laser pour mesurer I’écartement des branches
pendant le chargement des OCR [COUVANT10]

Une courbe de calibration contrainte/déplacement a été construite a partir d'une mesure de
déformation par des jauges placées a la surface des éprouvettes et par la mesure des contraintes
circonférentielles par DRX au niveau de I'apex de I'éprouvette aprés la fin de I'étape de compression
mais toujours en charge (Figure 184). Par exemple, une contrainte de -400 MPa est atteinte lorsque
I'écartement est de -0,72 mm.
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Figure 184 — Courbe de calibration contrainte/déplacement imposé pour la phase de
compression. La contrainte reportée correspond a la contrainte moyenne mesurée par DRX en
surface interne de I’éprouvettes OCR [COUVANT10]

2.2.2. Mise en tension des éprouvettes a I’air ambiant

Aprés la déformation par compression de I'éprouvette, un déplacement positif a I'air ambiant est
appliqué afin de mettre en tension la surface interne de I'apex. Le niveau de contrainte a été ajusté en
utilisant une courbe de calibration qui prend en compte la contrainte macroscopique appliquée en
fonction de I'écartement des branches de I'éprouvette (Figure 185). La Figure 185 représente la
courbe de calibration en considérant la phase de compression et de tension. D’aprés la Figure 185,
une contrainte macroscopique de 600 MPa est atteinte a la fin de la phase de tension pour un
déplacement positif de 0,4 mm.
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Figure 185 — Courbe de calibration contrainte/déplacement imposé pour la phase de tension.
La contrainte moyenne est mesurée par DRX en surface interne de I’éprouvette OCR
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Des mesures par DRX réalisées dans le passé sur vingt éprouvettes OCR prélevées dans la barre
B369 ont montré une variabilité de la contrainte résiduelle entre -275 MPa et -359 MPa due au forage
réalisé sur les éprouvettes|[LEHONG96]. La valeur moyenne est de -317 MPa avec un écart-type de
32 MPa. Sur la Figure 186, les contraintes résiduelles sont représentées par les carrés verts. Ce sont
les contraintes initiales des éprouvettes avant chargement.

De plus, il a été constaté, dans cette méme étude, qu’aprés un chargement monotone de I'éprouvette,
il existait une forte dispersion de la contrainte effective mesurée par DRX a l'apex de I'éprouvette
(Figure 186). L'incertitude de mesure par DRX a été estimée a £ 50 MPa. Les losanges en bleu
représentent les contraintes effectives mesurées par DRX a l'apex de I'éprouvette. Nous pouvons
constater une forte dispersion des valeurs pour un trajet de chargement supposé identique.

Compte-tenu de la mauvaise prévision de la contrainte mesurée par DRX, due a la dispersion des
valeurs et a la géométrie complexe de I'éprouvette qui rend difficile la mesure des contraintes par
DRX, la valeur de la contrainte effective des éprouvettes OCR sera déterminée a partir de calculs par
éléments finis réalisés en utilisant le Code_Aster et en reproduisant les déplacements imposés aux
éprouvettes. Une bonne maitrise de la contrainte appliquée est importante pour calculer le temps de
fissuration des éprouvettes.
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Figure 186 — Mesures de contrainte par DRX en fonction de I’écartement des branches de
I’éprouvette

Les chargements subis par les éprouvettes pendant les phases de compression et de tension ainsi
que les valeurs des diamétres a I'état initial et aprés la mise en tension sont regroupés dans I'’Annexe
D (Tableau 40). Certaines éprouvettes ont suivi deux cycles de chargement. Ceci est di au fait que
I'éprouvette n’a pas atteint la contrainte visée au cours du premier cycle de chargement. Cette
contrainte est de -400 MPa aprés I'étape de compression et 800 MPa aprés la traction.

3. Estimation des contraintes appliquées sur les éprouvettes
OCR avant essai de CSC

Afin d’avoir une meilleure estimation des contraintes appliquées aux éprouvettes OCR, celles-ci
seront modélisées a I'aide de la plateforme de simulation Salome_Meca disponible a EDF R&D.

Un quart de I'éprouvette O-Cring ainsi que la vis de chargement seront modélisés en 3D. Cette
modeélisation des éprouvettes a été réalisée avec la collaboration de Takaharu MAEGUCHI (MHI/EDF
R&D)
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3.1. Maillage

La géométrie des éprouvettes OCR et le maillage ont été créés en 3D a laide du logiciel
Salome_Meca en utilisant des éléments quadratiques type TETRA10 (tétraédres a 10 nceuds). Il
existe 44000 éléments tetralO dans le maillage.

3.2. Lois de comportement

Compte-tenu du fait que les éprouvettes ont subi un trajet de déformation complexe (dans certains
cas deux cycles ont été réalisés sur une méme éprouvette), une loi de comportement élasto-visco-
plastique de type Mises a écrouissage cinématique ‘VMIS_CIN2_MEMO’ [PROIX11] a été utilisée
dans Code_ Aster. Les paramétres de la loi de comportement mécanique de l'alliage 600 sont
rassemblés dans le Tableau 27 et ont été identifiés par EDF R&D sur une nuance d’alliage 600
[LATOURTEZ14]. Toutefois, pour les matériaux étudiés lors des essais de CSC, certaines valeurs de la
loi seront ré-attribuées a partir d’'un simple recalage de paramétres di a la similarité des propriétés
meécaniques entre matériaux.

Tableau 27 — Paramétres de la loi de comportement mécanique utilisée a 20°C

- E RO R_I C1_| c2 1 1/K
Matériau (GPa) NU (MI_Da) M |5a) G Pa ) | G Pa ) Gl10 | G20 MU QM QO N (MP a-l)
B369 202 | 0,3 | 250 | 250 | 105 10 518 | 100 15 400 0 20 0,1
U510 208 | 0,3 | 430 | 300 3,9 2,4 100 4 15 400 0 20 0,1

La loi VMIS_CIN2_MEMO comporte un terme d’élasticité, d’écrouissage isotrope, de mémoire
d’écrouissage maximal, d’écrouissage cinématique et de viscosité. Le systéme d’équations s’écrit :

Elasticité: o = 2,u(<::—5p) Equation 37
Ecrouissage isotrope : R(p) =R, + (R, — R;s) exp(-bp) Equation 38

Mémoire d’écrouissage maximal : Q =Q, +(Q,, —Q,)(1—e ) Equation 39

: P 2 N
Ecrouissage cinématique : X, = gCiOti Equation 40
N
o [(F) .
Viscosite: p= ? Equation 41

La loi sélectionnée fait intervenir 20 paramétres : E est le module de Young, v représente le coefficient
de Poisson, £” la déformation plastique et p est la déformation plastique cumulée. Les paramétres N,
K et u sont les coefficients matériau, Ry, b, Q et C; sont respectivement la limite d’écoulement
plastique, la vitesse, la capacité d’écrouissage isotrope et le coefficient cinématique.

3.3. Conditions aux limites imposées

Pour des raisons de symétries, certaines composantes du champ de déplacement sur les faces de
symétrie seront nulles a savoir :

e dZ =0 surles faces avant et arriere d’'un quart de I'éprouvette
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e dX =0 sur la ligne de symétrie.

Les éprouvettes OCR (Figure 187) sont chargées a partir d'un mouvement de translation de la vis
suivant la direction X, et conduisant suivant le sens du mouvement, soit a de la compression soit a de
la traction. Dans une premiére approche, nous ne prenons pas en compte le jeu potentiellement
présent. La vis sera donc modélisée en interdisant un déplacement en Y (Figure 187).

Pour les chargements en compression et traction, nous avons donc :

o dX =A(t) etdY = 0 sur la vis de I'éprouvette avec t décrit comme un instant du temps

Figure 187 — Conditions aux limites imposées aux éprouvettes OCR

Un cycle de déplacement est imposé a la vis pour reproduire les champs de contrainte et de
déformation observés expérimentalement :

e t=0:le déplacement vaut 0 dans toute le modéle.
e t=10: étape de fin de compression.

e t=20: étape de fin de traction.

Concernant les éprouvettes qui ont suivi un deuxieme cycle de chargement, deux instants ont été
ajoutés au modeéle :
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e t =20 a 30: relachement de la déformation sans contrainte mécanique ce qui reflete la
procédure expérimentale.

e t=40: étape de fin de la deuxiéme compression.

e t=50: étape de fin de la deuxiéme traction.

Une dépendance linéaire du déplacement en fonction du temps a été supposée pour la modélisation.

3.4. Contraintes simulées

Les contraintes et déformations imposées aux éprouvettes sont extraites via les options SIEF_NOEU
et EPSI_NOEU de l'opérateur CALC_CHAMP, respectivement. Les Figure 188 et Figure 189illustrent
les champs de déformation et de contraintes circonférentielles simulés dans une éprouvette a la fin de
chaque cycle de chargement. Le centre de I'éprouvette est considéré comme l'origine du repére. Les
Figure 190 et Figure 191 représentent les contraintes circonférentielles et la déformation plastique
cumulée, respectivement, observées a la surface interne des éprouvettes aprés un cycle de
chargement. Sur la Figure 190, nous pouvons observer que la distribution des contraintes a la surface
interne des éprouvettes présente une méme tendance bien que le matériau et le chargement
appliqués a I'éprouvette (compression puis traction) soient différents. De plus, la surface interne des
éprouvettes est chargée en traction jusqu’a un angle égal a 37° (en considérant un angle égal a 0° a
I'apex de I'éprouvette). A partir de 37° de 'apex, I'éprouvette est chargée en compression.

Par contre, la Figure 191 montre que la déformation plastique cumulée varie le long de la surface
interne de I'éprouvette. Le niveau de déformation varie en fonction du chargement subi par
I'éprouvette lors des étapes de compression et de traction. Le profil de déformation cumulée montre
une différence notable a I'apex de I'éprouvette en fonction des conditions de chargement de cette
derniére.

Strain EPXX
1.200e-01
0.1

i

=0.05

o

o
o
a

-0.1
-1.200e-01

m‘llllllllllllhlllll

Phase de compression (t = 10) Phase de traction (t = 20)

Figure 188 — Champs de déformation ala fin des phases de compression et traction
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Figure 189 — Champs de contraintes a la fin des phases de compression et traction
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Figure 191 — Profil de la déformation plastique cumulée a la surface interne des éprouvettes
OCR

3.5. Comparaison entre les contraintes calculées par
elements finis et les contraintes mesurées par DRX

Les contraintes axiales (zz) et circonférentielles (66) ont été mesurées par DRX a la surface interne de
I'éprouvette (Annexe D -Tableau 41). L'estimation de l'incertitude est de l'ordre de 50 MPa. Des
mesures de contrainte par DRX ont été réalisées avant les essais de CSC sur dix-sept éprouvettes
ainsi qu’aprés 1000h en milieu primaire a 360°C.

zz = contrainte axia

nférentielle

Figure 192 — Dispositif de mise en charge et définition des contraintes axiale et
circonférentielle mesurées dans I’éprouvette O-Cring sur la surface interne
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Les contraintes calculées par éléments finis a 'apex de I'éprouvette sont confrontées aux contraintes
mesurées par DRX. Le Tableau 28 montre que les deux méthodes de détermination de la contrainte
circonférentielle donnent une dispersion des résultats qui varie entre 6 MPa et 165 MPa. De plus, les
mesures par DRX sur un méme matériau ayant subi le méme trajet de déformation (éprouvettes 1650-
42 a 45 et éprouvettes 1650-57 et 58, respectivement) montrent une dispersion des résultats bien que
la mesure soit supposée étre faite a 'apex de I'éprouvette a chaque fois.

Nous pouvons observer que, pour un chargement en compression de -1,50 mm puis en traction de
1,20 mm sur le matériau U510, I'écart entre les deux mesures de contraintes par DRX est de 198
MPa. Cependant, pour ce méme matériau avec ce méme chargement, les contraintes calculées par
éléments finis a 'apex de I'éprouvette présentent un écart de seulement de 1 MPa.

De plus, pour un matériau donné, les contraintes calculées par éléments finis augmentent lorsque le
chargement augmente. Cette tendance n’est pas observée sur les mesures des contraintes par DRX.

A la lumiére de ces remarques et de la dispersion des mesures des contraintes par DRX sur un méme
matériau qui a subi un méme chargement, nous allons prendre en compte la contrainte calculée par
éléments finis comme étant la contrainte appliquée avant essai de CSC.

Tableau 28 — Comparaison entre les contraintes calculées par éléments finis et les contraintes
mesurées par DRX a I’'apex de I’éprouvette

Déplacement (mm) Ogp |n|t|§1le Ges initiale
- mesuree calculée par
Matériaux | Eprouvette . . avant essai s L
Compression | Traction éléments finis
par DRX (MPa)
(MPa)
1650-42 -1,50 1,00 658 604
B369 1650-43 -1,50 1,00 524 604
1650-44 -1,50 1,10 621 627
1650-45 -1,50 1,10 569 626
1650-57 -1,50 1,20 615 561
1650-58 -1,50 1,20 417 560
U510 1650-59 -1,50 1,10 533 540
1650-60 -1,50 1,34 519 581
1650-61 -1,50 0,50 673 508

4. Evaluation expérimentale de [I’état de contrainte aprés
relaxation a 360°C

Une fois le cycle compression — traction réalisé, les éprouvettes sont ensuite mise en autoclave en
milieu primaire a 360°C.

Deux types de relaxation peuvent avoir lieu dans l'alliage 600 :

e une relaxation anisotherme due a la montée en température. Elle est de I'ordre de 18 — 20%
pour une déformation appliquée correspondant & Rpg

e une relaxation isotherme vers 350°C, qui est voisine de 1 et 2% sous une déformation
correspondant a Rpy, [LEHONG98A]. Elle est due au maintien de la température pendant
I'essai,

Il est donc important de corriger le niveau de contrainte lors des essais de déformation imposée, de
maniére a prendre en compte la relaxation des contraintes.

Le Tableau 29 donne les valeurs des contraintes circonférentielles mesurées par DRX a température
ambiante a 'apex des éprouvettes O-Cring avant essai et aprés 1000 h en autoclave a 360°C. Nous
pouvons observer une relaxation de toutes les éprouvettes ayant séjourné 1000 h en milieu primaire.

179



De plus, il semble que la relaxation de la contrainte soit d’autant plus importante que la contrainte
initiale est élevée (Figure 193). Une diminution de prés de 30% de la valeur de la contrainte initiale a
été constatée apres 1000 h d’essai.

Tableau 29 — Evolution de la contrainte circonférentielle (ogg) mesurée par DRX a température
ambiante avant et aprés essai de CSC

Ogo init[alg Gea MESUrée & Aogg aprées .
N mesurée a 20°C aprés 1000h 1000h d’essai
Matériaux Eprouvette 20°C avant e P! de CSC
) essai de CSC
essai (MPa) (MPa)
(MPa)

1650-42 658 + 50 564 + 50 -94 + 50

B369 1650-43 524 + 50 463 + 50 -61 + 50
1650-44 621 + 50 386 + 50 -235+ 50

1650-45 569 + 50 435+ 50 -134 + 50

1650-53 631 + 50 530 + 50 -101 + 50

U509 1650-54 469 + 50 433 + 50 -36 £ 50
1650-55 586 + 50 462 + 50 -124 + 50

1650-56 522 + 50 442 + 50 -80 £ 50

1650-57 615 + 50 435+ 50 -180 + 50

1650-58 417 + 50 323+ 50 -94 + 50

U510 1650-59 533 + 50 416 + 50 -117 + 50
1650-60 519 + 50 421 + 50 -98 + 50

1650-61 673 + 50 447 £ 50 -226 + 50

1650-62 549 + 50 444 + 50 -105 + 50

U511 1650-63 584 + 50 452 + 50 -132 + 50
1650-64 579 + 50 449 + 50 -130+ 50

1650-65 562 + 50 394 + 50 -168 + 50

La valeur moyenne apparente de relaxation aprés 1000 h d’essai est donnée par I'équation 43. Elle
est déterminée a partir de la Figure 193 :

Pagc () = O 20 t)- O 2ec 0) Equation 42

P (1000) = -0, 55 (0) +417 Equation 43

Ou p est la variation de contrainte aprés relaxation, t est le temps d’essai a 360°C, 0, x:-c, (t) est la
contrainte mesurée a 20°C aprés un temps t et o,,c, (0) est la contrainte mesurée a 20°C avant
essai.
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Figure 193 — Variation de la contrainte aprés relaxation, mesurée a 20°C en surface des
éprouvettes O-Cring aprés 1000h en milieu primaire a 360°C

Pour prendre en compte I'effet de la relaxation en milieu primaire a 360°C, des mesures par DRX a
température ambiante ont été réalisées sur des éprouvettes de type selle de cheval avant essai, ainsi
que sur des éprouvettes non fissurées ayant séjourné en autoclave afin de suivre I'évolution des
contraintes au cours du temps [VANCONB95]. Sur la Figure 194, a un temps égal a 0, le rapport entre
la contrainte finale et la contrainte initiale est d’environ 0,87. Cette chute de contrainte d’environ 15%
est due a la relaxation anisotherme de l'alliage 600 entre la mise en forme a température ambiante et
la mise en autoclave a 360°C. La Figure 194 montre également que la diminution de la contrainte du
fait de la relaxation isotherme évolue proportionnellement au temps d’essai (pour un temps inférieur a
10000 h). Elle peut étre représentée par I'équation suivante :

oc (L
r20c (1) = 3x10°xt+0,87 Equation 44
O oc (0)

Sur la Figure 194, le rapport moyen entre la contrainte mesurée aprés 1000 h d’essai en milieu
primaire & 360°C et la contrainte initiale avant essai mesurée sur les éprouvettes OCR est représenté
par un carré rouge. Cette valeur est inférieure au rapport mesuré sur des éprouvettes selles de cheval
pour un temps de 1000 h. Cette différence traduit la difficulté de transcrire un chargement qualifié sur
une géométrie d’éprouvette a une autre géométrie d’éprouvette.

En premiere approximation, I'effet de la relaxation anisotherme entre 20°C et 360°C sera pris en
compte via une diminution de 20% de la contrainte mesurée a 20°C. Cette valeur est par ailleurs en
accord avec les résultats de Vaillant [VAILLANTO8].

L’estimation de la contrainte finale d’essai a 360°C sera donc déterminée par I'équation 45 :

0, ss0c (1) =0.8% 0, 5 (1) Equation 45
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Nous utiliserons les équations 44 et 45 pour évaluer la contrainte effective ggq a la surface des
éprouvettes en fonction du temps de séjour dans le milieu primaire. Cette valeur de contrainte finale
servira de donnée d’entrée au modeéle local de CSC.
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Figure 194 — Rapport mesuré par DRX a 20°C en fonction de la durée d’essai a 360°C

5. Résultats des essais de fissuration par CSC

Les essais de CSC ont été effectués a 360°C dans une boucle a recirculation en acier inoxydable
détaillée dans le Chapitre 2 (Section 2.2). Le milieu simulant le milieu primaire des REP contient 1000
ppm de bore, 2 ppm de lithium et une teneur en hydrogene dissous de 30 mL H./kg H,O. La teneur en
hydrogéne a été contrélée pendant I'essai en utilisant une sonde en Ag-Pd. La chimie de 'eau a été
analysée avant et aprés chaque essai (B, Li, Cl-, S0.%, F). Au total, 50 éprouvettes OCR ont été
testées. Toutes les 1000 h, la surface interne de I'éprouvette a été observée au MEB afin de détecter
les premiers signes de fissuration. Lorsqu’une éprouvette est fissurée, elle n'est pas remise en
autoclave et des examens destructifs sont réalisés afin de déterminer la profondeur de fissuration
maximale en coupe transverse. Si I'éprouvette ne présente pas de fissuration visible en surface, elle
est remise dans l'autoclave.

5.1. Observation en surface interne des éprouvettes
testées en milieu primaire

Le Tableau 30 montre le nombre d’éprouvettes non fissurées, fissurées et rompues pour chaque
coulée testée en milieu primaire a 360°C. Des fissures intergranulaires ont été observées dés 1000 h
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d’essai sur des éprouvettes avec des faibles GBC. Le Tableau 30 nous permet, également, de
constater que la sensibilité a la CSC augmentait quand le GBC diminuait.

Tableau 30 — Sensibilité a la CSC des éprouvettes OCR

Taux de couverture des joints de grains par des carbures de chrome (GBC) en %

15 33 40 46 48
(U589) (B369) (U510) (U509) (511)
6/36 éprouvettes 0/ 4 éprouvette
1/1 éprouvette fissurées 2/ 5 éprouvettes 0/4 éprouvette fissuree
fissuree 5/36 éprouvettes fissurees fissuree 1/4 éprouvette
rompues rompue

Les Figure 195 au Figure 197 représentent le nombre d’éprouvettes non fissurées, fissurées et
rompues apres essais de CSC en fonction du temps et pour chague coulée testée. Le Tableau 42
(Annexe D) détaille les résultats obtenus lors des essais de CSC.

A partir de ces résultats, nous pouvons observer que :

e Sur le matériau U511 (48% GBC), aucun signe de fissuration n’a été constaté en surface
interne. Par contre une éprouvette a rompue aprés 4010 h d’exposition

e Le matériau B369 (33% GBC) présente 6 éprouvettes rompues (durée d’essai entre 2000h et
9000 h) et 6 éprouvettes fissurées (durée d’essai entre 1000 h et 8705 h) sur un total de 36
éprouvettes testées.

e La seule éprouvette du matériau U589 testée en milieu primaire a fissuré apres 1000 h
d’essai.

e Le matériau U510 (40% GBC) présente 2 éprouvettes fissurées apres 4010 h d’essai sur un
total de 5 éprouvettes testées.

e Pour le matériau U511 (48%GBC), une seule éprouvette a rompu sur un total de 4 aprés
4010h d’essai

e Les éprouvettes a faible GBC sont fissurées ou rompues aux temps courts d’essai (< 4000 h),
sauf pour une éprouvette (33%GBC)

e Les éprouvettes a GBC élevé fissurent a des temps supérieurs a 4000 h.

e La sensibilité a la fissuration augmente lorsque le GBC diminue
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Figure 195 — Nombre d’éprouvettes non fissurées en fonction du temps pour chaque matériau
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Figure 196 - Nombre d’éprouvettes fissurées en fonction du temps pour chaque matériau testé

en milieu primaire & 360°C
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Figure 197 - Nombre d’éprouvettes rompues en fonction du temps pour chaque matériau testé
en milieu primaire & 360°C

Dans le Tableau 31 sont détaillés le GBC, le temps de fissuration, le nombre de fissures observées et
la longueur maximale observée en surface interne des éprouvettes fissurées. Dans certains cas, la
formation d’une couche d’oxyde épaisse rendait difficile I'observation de fissures a la surface interne
des éprouvettes (Figure 198). La Figure 199 représente une des fissures les plus longues observées
a la surface interne des éprouvettes. Ces éprouvettes sont ensuite coupées pour évaluer la
profondeur de fissuration dans leur épaisseur. On remarque que le nombre de fissures observées
augmentent lorsque le GBC diminue.

Tableau 31 — Eprouvettes fissurées aprés essai de CSC a 360°C en milieu primaire

Nombre de
- Temps fissures . Longueur_de
Eprouvette Matériaux GBC (%) X . fissure maximale
cumulé (h) observées en (um)
surface H
1650-08 3000 2 308
1650-20 8705 5 229
1650-42 2005 3 4015
B369 33
1650-43 2005 2 8867
1650-44 2005 1 10000
1650-46 1000 5 1166
1650-49 U589 15 1000 9 256
1650-59 4010 1 2367
U510 40
1650-61 4010 1 847
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Figure 198 — Fissure observée a la surface interne de I’éprouvette 1650-08 aprés 3000 h en
milieu primaire

Figure 99 - Fissure observée éla surface interne de I’éprouvette 165044 aprés 2005 h en
milieu primaire

5.2. Observations des facies de rupture

Lorsque les éprouvettes sont rompues, leur facies de rupture est observé au MEB. Des 50
éprouvettes testées en milieu primaire, sept ont rompu. Parmi les éprouvettes du matériau B369, cing
sont rompues. Trois éprouvettes ont rompu apres 2000h essai et deux éprouvettes apres 6010 h et
une seule éprouvette aprés 8705 h. Une seule éprouvette du matériau U511 a rompu aprés 4010h
d’essai en milieu primaire. La Figure 200 représente deux éprouvettes du matériau B369 aprées 2000 h
d’essai. La morphologie du faciés de rupture est principalement intergranulaire (Figure 201).
Cependant, certaines éprouvettes présentent de zones de fissuration intragranulaires (Figure 202).
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Figure 200 — Eprouvettes OCR rompues aprés 2000h en milieu primaire a 360°C et 30 mL H,/kg
H,O (B369)

Figure 201 - Facies de rupture intergranulaire observé sur I’éprouvette OCR 1650-09 (B359)
apres 2000h en milieu primaire a 360°C et 30 mL H,/kg H,O

Figure 202 - Fissuration intragranulaire observée sur le faciés de rupture de I'éprouvette OCR
1650-09 (B359) aprés 2000h en milieu primaire a 360°C et 30 mL H./kg H,O
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5.3. Observations en coupe transverse des éprouvettes
fissurées

5.3.1. Préparation des coupes transverses

Des coupes transverses sont préparées a partir des éprouvettes OCR fissurées. Avant de découper
les éprouvettes, une résine thermodurcissable est déposée a la surface afin de ne pas abimer les
fissures pendant I'étape de découpe. Cette résine a pour but de pénétrer dans les fissures.
L’éprouvette est découpée en deux morceaux a l'aide de la scie a fil diamantée perpendiculairement a
la fissure qui présente la longueur maximale observée en surface (Figure 203).

La fissure observée au MEB en coupe transverse correspond alors a la fissure présentant la longueur
maximale observée en surface.

Eprouvette
O-Cring

Figure 203 — Découpage a la scie afil diamantée des éprouvettes OCR

Aprés la découpe transverse de I'éprouvette OCR, la tranche avec la fissure de longueur maximale
observée en surface est enrobée a chaud et polie en utilisant la gamme de polissage détaillée au
Chapitre 2 (Section 1.3).

5.3.2. Profondeur des fissures de CSC

La préparation des échantillons en coupe transverse décrite précédemment a pour objectif la
détermination de la profondeur de la fissure principale. Cependant, d’autres fissures peuvent étre
également observées en coupe transverse. L’'observation au MEB des fissures les plus courtes
(quelques micrométres de profondeur) est facilitée par la présence d’'oxyde le long et en avant du
défaut.

L’'ouverture des fissures sera également un facteur a prendre en compte. Lorsque les fissures
atteignent quelques micromeétres de profondeur, elles doivent étre peu ouvertes. Tous les défauts
observés en surface ayant une profondeur de quelques micrometres et présentant une ouverture trés
importante ne seront pas considérés comme des amorces de CSC mais comme des défauts de
surface (usinage).
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En plus, la localisation d’'un défaut sur le joint de grains est une validation de la présence d’une fissure
de CSC. Pour cela, un polissage jusqu’a la silice colloidale est effectué afin d’'observer correctement
les joints de grains.

A partir des observations réalisées au MEB, la profondeur de fissure minimale identifiée est de 1 um.
Des exemples de petites amorces observées en coupe transverse sont montrés sur la Figure 204.

Surface

(@) | (b)

Figure 204 — Profondeur minimale de fissuration observée en coupe transverse sur les
matériaux (a) 1650-49 (U589) aprés 1000h en milieu primaire et (b) 1650-08 (B369) aprés 3000h
en milieu primaire

Aprés avoir défini les criteres d’identification des fissures, nous pouvons déterminer la densité réelle
de fissures et la profondeur maximale de fissuration. La détermination de la profondeur maximale de
fissuration nous intéresse car elle sera utilisée comme une donnée d’entrée dans le modeéle local de la
CSC.

La densité linéique de fissuration damorce, €XPrimé en pm'l, a été calculée par I'équation suivante :

n

amorce = L
arc

d Equation 46

ou, n est le nombre de fissures de profondeur supérieure a 1 um observées en coupe transverse et
Lac est la longueur d’arc observée en uym. L, est déterminée par I'équation 47 :

L, =IIxr Equation 47

ou, r est le rayon de courbure de I'éprouvette en um.

Le Tableau 32 montre les résultats obtenus a partir des coupes transverses des éprouvettes OCR
fissurées en milieu primaire. Deux éprouvettes ont une profondeur maximale de fissure supérieure a
1000 pm (1650-43 et 1650-44). Ces fissures ont presque traversé I'éprouvette, I'épaisseur de celle-ci
étant d’environ 1,25 mm.
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Tableau 32 — Densité linéique, nombre et profondeur des fissures observées en coupe
transverse des éprouvettes OCR

Eprouvettes
U589 B369 | B369 | B369 | B369 | B369 | B369 | U510 U510

1650-49 | 1650-46 | 1650-08 | 1650-42 | 1650-43 | 1650-44 | 1650-20 | 1650-61 | 1650-59
Eﬁ]‘s')te linéique 0,0015 | 0,0004 | 0,0005 | 0,0011 | 0,0005 | 0,0009 | 0,0007 | 0,0003 | 0,0010
Nombre de fissures 40 8 12 30 14 23 16 8 32
Temps (h) 1000 1000 | 3000 | 2005 | 2005 | 2005 | 8705 | 4010 4010
'(DJr‘T’]f)O”de“r moyenne | 44 46 16 2 125 56 5 67 43
Profondeur 63 323 140 0913 1226 | 1187 13 466 720
maximale (um)
Profondeur minimale 1 1 > 3 2 2 2 4 3
(um)

La Figure 205 présente la distribution de la profondeur de fissuration maximale et moyenne de
fissuration en fonction de la densité linéique. La densité linéique de fissuration ne semble pas étre
affectée ni par la profondeur moyenne ni par la profondeur maximale de fissuration. Elle va dépendre
seulement du nombre de fissures observées en coupe. Cependant, la sensibilité a la fissuration d’un
matériau peut étre quantifiée a partir de la densité de fissuration, de la profondeur de fissuration
maximale et moyenne.

Trois éprouvettes du matériau B369 ayant fissuré apres 2005 h présentent des densités linéiques
élevés. De plus, ces éprouvettes ont les profondeurs de fissures maximales et moyennes les plus
élevées par rapport aux autres éprouvettes. Ceci peut suggérer qu'il existe une durée critique de
fissuration pour ce matériau qui serait égal a 2000 h, une durée de fissuration optimal couplé avec un
niveau de contrainte suffisant pour fissurer le matériau.
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Figure 205 — Profondeur de fissuration moyenne et maximale en fonction de la densité de
fissuration
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La Figure 206 montre la distribution des profondeurs mesurées pour chacune des éprouvettes. Nous
pouvons constater que toutes les éprouvettes exceptée I'éprouvette 1650-20 (B369), présentent des
profondeurs de fissuration maximales supérieures a 60 um. De plus, chacune de ces éprouvettes
présente une fissure principale (celle qui a la profondeur de fissuration maximale) qui se propage. Les
autres fissures évoluent peu et sont toutes inférieures a 50 um. A partir des études réalisées par
Boursier, la profondeur critique de fissuration de I'alliage 600, dans I'étape de propagation lente, varie
entre 50 et 80 um avant de passer a un régime rapide de fissuration [BOURSIER93]. Nous pouvons
alors déduire que les fissures, les plus profondes, ont atteint le régime de propagation rapide des
fissures.

01650-49 W 1650-46 @1650-08 W1650-42 [W1650-43 ©1650-44 [@D1650-20 ©1650-61 [O1650-59
18

16

14

12 H
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Z [ | [ 1 1 HHIIIIHH

2-5 5-10 10-20 20-30 30-40 40-50 50-60 >60

Nombre des fissures observées en coupe transeverse
00
1

Profondeur de fissuration (um)

Figure 206 — Distribution des profondeurs de fissures des éprouvettes OCR fissurées

5.4. Détermination de la contrainte d’amorgage de la CSC
dans les éprouvettes

La contrainte appliquée en fin d’essai de CSC a I'apex et en surface interne des éprouvettes fissurées
par CSC en milieu primaire a été estimée a partir de la contrainte initiale avant essai calculée par
éléments finis et en considérant (en post-traitement) la relaxation anisotherme induite par la montée
de température entre 20°C et 360°C (équation 39) puis la relaxation isotherme a 360°C (équation 38).
Ces équations sont rappelées ci-dessous :

O 360C (t)=0,8x O, 20oc (t)

Grave® _ 3,105+ 087

O, 20oc
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Les contraintes circonférentielles ont été extraites a partir d’'une position repérée par I'angle o qui
représente I'endroit ou la fissure, la plus longue a été observée en surface des éprouvettes OCR
(Figure 207). Cet angle varie entre 1° et 11° selon les éprouvettes. Si nous prenons les profils de
niveaux de contraintes initiales calculés par éléments finis (Figure 190), nous pouvons observer que le
niveau des contraintes évolue trés peu dans cette gamme d’angles dans laquelle se trouve toutes les
fissures principales (Annexe D- Tableau 43) alors que la valeur de la déformation varie beaucoup sur
cette méme plage d’angles (Figure 191). Ceci suggére que c’est la contrainte et non la déformation
qui pilote la fissuration des éprouvettes.

Sur les éprouvettes non fissurées, I'angle a est pris égal a 0 puisque cela correspond a I’endroit ou la
contrainte est maximale. Dans I'’Annexe D, les Tableau 43 et Tableau 44 montrent les contraintes
initiales avant essai déterminées par éléments finis.

a=0°

Figure 207 — Représentation de I'angle a dans I’éprouvette OCR

Le Tableau 33 et Tableau 34 donnent les valeurs des contraintes circonférentielles obtenues apres
essais de CSC a 360°C. Le Tableau 33 correspond a la contrainte circonférentielle prélevée dans la
zone de la fissure principale (a non nul) et le Tableau 34 donne la contrainte circonférentielle prise a
I'apex des éprouvettes non fissurées (a = 0). Ces contraintes seront utilisées pour valider le modéle
local de la CSC.

Tableau 33 — Contrainte d’ouverture des éprouvettes fissurées

Ciin o/ Oiin o
aeriawe | Epowete | Pz | (0% | e | v | 0P8
1650-08 518 3000 414 0,78 323
1650-20 556 8705 445 0,61 271
1650-43 583 2005 466 0,81 378
B369
1650-42 557 2005 446 0,81 361
1650-44 599 2005 479 0,81 388
1650-46 644 1000 515 0,84 433
U589 1650-49 538 1000 430 0,84 362
U510 1650-61 463 4010 370 0,75 278
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Tableau 34 - Contrainte circonférentielle maximale a I'apex et en surface interne des
éprouvettes non fissurées

Ofinale,360°c/ Oifinale,360°C
Matériaux | Eprouvette | © i(”,{;igzz)m d‘::i;neﬁs(h) °i”(‘;\7§;§°°c oin&t,i\zlle:;?g)o"c (MPa)
1650-01 466 6010 322 0,69 258
1650-03 463 6010 320 0,69 256
1650-04 531 6010 367 0,69 293
1650-05 511 6010 353 0,69 282
1650-07 513 6010 354 0,69 284
1650-15 457 9710 265 0,58 212
B369 1650-16 444 9710 257 0,58 206
1650-17 504 9710 292 0,58 234
1650-21 522 9710 303 0,58 242
1650-22 500 8710 305 0,61 244
1650-23 501 8705 306 0,61 244
1650-34 684 6010 473 0,69 378
1650-35 658 6010 455 0,69 364

La Figure 208 montre la contrainte finale a 360°C en fonction du temps d’exposition en milieu primaire
calculée sur les éprouvettes fissurées et non fissurées du matériau B369. Dans le cas des
éprouvettes fissurées (cercles en couleur bleu), la contrainte finale diminue lorsque le temps
d’exposition augmente. Cette tendance reflete bien I'effet de relaxation des contraintes avec le temps
d’essai. A partir de ces résultats, nous pouvons déduire qu’une éprouvette peut fissurer lorsque la
contrainte relaxée est égale ou supérieure a 270 MPa, sauf que cette éprouvette a une seule fissure
de 13 pm de profondeur. Par contre, les éprouvettes non fissurées (cercles en couleur rouge)
présentes des contraintes relaxées qui vont de 206 MPa a 378 MPa. Si nous prenons en compte la
conclusion obtenue a partir des éprouvettes fissurées, il devrait avoir alors certaines éprouvettes non
fissurées (surtout les éprouvettes avec un temps d’essai cumulé égal a 6000 h) qui auraient da
fissurer. Il faut noter également que I'observation des fissures a la surface interne des éprouvettes est
rendue difficile par la présence d’'une couche épaisse d’oxyde en surface. Cette couche d’oxyde
empéche d’observer les fissures présentes en surface. Pour bien confirmer la présence de fissures,
les éprouvettes non fissurées devront étre découpées pour les observer en coupe transverse. Une
autre alternative peut étre de réaliser un décapage de la surface oxydée des éprouvettes. Par contre,
cette démarche peut s’avérer compliquée due a la géométrie de I'éprouvette.

Un point a retenir est que toutes les éprouvettes rompues, de cette nuance, I'ont été entre 2000 h et
8705 h d'essai De plus, nous pouvons supposer que les éprouvettes non fissurées avec une
contrainte relaxée inférieure a 270 MPa ne fissureront ni ne rompront jamais car le niveau de
contrainte est assez trop faible pour provoquer la ruine de I'éprouvette.
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Figure 208 — Contrainte finale a 360°C en fonction du temps pour le matériau B369

La Figure 209 montre l'effet de la durée des essais et de la contrainte sur la densité linéique des
fissures observées en coupe transverse sur le matériau B356. Sur la Figure 209, I'évolution de la
densité linéique de fissures est évaluée pour quatre durées différentes d’essai de CSC. Nous pouvons
constater que la quantité des fissures observées en coupe augmente avec la durée d’essai, sauf pour
I'essai a 8705 h ou la profondeur maximale de fissuration est de 13 ym (fissuration la moins profonde
observée dans ce matériau). Pour une durée d’essai de 2005 h, la densité linéique des fissures
augmente avec une augmentation du niveau de la contrainte. Ceci suggéere qu’a une méme durée
d’essai, lorsque la contrainte appliquée augmente, le matériau est plus sensible a la fissuration. Pour
sa part, la Figure 210 montre I'évolution de la profondeur maximale de fissuration en fonction de la
contrainte finale a 360°C pour quatre durées différentes d’essai. A partir de la Figure 210, nous
pouvons constater que la profondeur maximale de fissuration augmente avec le niveau de contrainte,
sauf pour le cas d’'une durée d’essai de 1000 h ou la profondeur de fissuration (323 ym) est inférieure
a la profondeur de fissuration observée a 2005 h (environ 1000 um). Pour une durée d’essai de 2005
h, la profondeur de fissuration semble augmenter avec le niveau de contrainte.

Nous pouvons retenir que la durée d’essai a un effet sur la densité linéique de fissuration (quantité de
fissures observée en coupe transverse) et que le niveau de contrainte a un effet sur la densité linéique
des fissures et sur la profondeur maximale de fissuration.
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Figure 210 — Profondeur maximale de fissuration en fonction de la contrainte finale d’essai a
360°C pour quatre durées différentes d’essai
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6. Discussion

Afin de mieux prévoir la fissuration qui affecte les barres laminées a chaud représentatives des
pénétrations de fond de cuve et d’aider la maintenance des réacteurs, des essais de CSC ont été
réalisés a 360°C sur des éprouvettes OCR, en suivant un chargement complexe de déformation.

Des inspections de la surface interne de ces éprouvettes ont été réalisées toutes les 1000 h
d’exposition en milieu primaire. Dés qu'une amorce de fissure est observée a la surface interne,
I'éprouvette est retirée pour réaliser des examens destructifs. Des fissures intergranulaires ont été
observées dés 1000 h d’essai sur des éprouvettes avec des faibles GBC. Nous avons constaté que la
sensibilité a la CSC augmentait quand le GBC diminuait.

Pour bien modéliser le phénomeéne de la CSC, il est nécessaire d’avoir une bonne connaissance de
tous les parameétres qui ont une influence sur la fissuration. Pour bien déterminer les contraintes
appliquées a I'éprouvette lors des étapes compression et traction, un quart de I'éprouvette a été
modélisée par éléments finis (Salome_Meca pour le maillage et Code_Aster pour le calcul). Cette
modélisation nous a permis d’avoir une meilleure estimation des contraintes en tenant compte des
cycles de chargement suivis par I'éprouvette avant essai car les analyses par DRX sont peu
reproductibles du fait de la géométrie complexe de I'éprouvette. De plus, la relaxation thermique des
contraintes a été prise en compte en utilisant une étude réalisée a EDF [BOUDOT92] sur des
éprouvettes de type selles de cheval. A l'avenir, pour avoir une approximation de la valeur de la
contrainte, la relaxation des contraintes devrait étre introduite au comportement.

Nous avons constaté I'effet de la durée d’essai et de la contrainte finale sur la fissuration par CSC. La
durée d’essai a un effet sur 'augmentation de la densité des fissures. Pour sa part, la contrainte a un
effet sur la densité de fissures et sur la profondeur maximale de fissuration. Ces résultats sont en
accord avec les observations réalisées par Huguenin [HUGUENIN12] sur I'amorgage de fissures de
CSC sur les aciers inoxydables.

La profondeur de fissuration des éprouvettes a été observée en coupe transverse au MEB. Sur la
Figure 211, les profondeurs de fissuration maximales sont représentées en fonction de la longueur
maximale observée en surface des éprouvettes. Les résultats montrent que les fissures les plus
longues observées en surface sont aussi les fissures les plus profondes observées en coupe
transverse. Le but de ces observations en coupe transverse est de mesurer les profondeurs de fissure
car elles seront utilisées pour valider le modéle local de la CSC (voire ajuster les parametres).
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Figure 211 — Profondeur de fissuration en fonction de la longueur de fissure observée en
surface

Un modéle local de la CSC sera alors établi en tenant compte des parameétres locaux plutdt que
macroscopiques. Ce modele enchainera les étapes de fissuration en s’appuyant sur ces parametres
locaux. En effet, ce modele va permettre de déterminer le temps nécessaire pour atteindre une
profondeur de fissuration donnée. Ceci ouvre de nouvelles perspectives car actuellement le modéle
utilisé pour prévoir le temps & la fissuration (modéle des indices) se limite a fournir un temps a
'amorgage sans donner d’information sur la profondeur de fissuration. Ce modele local de la CSC
sera expliqué dans le chapitre suivant.
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Chapitre 6 : Modéle local de la CSC

L’objectif de ce chapitre est de proposer un modéle local de la CSC basé sur des mécanismes et
grandeurs physiques associées et en enchainant les différentes étapes de la fissuration (incubation,
amorcage et propagation).

Pour construire ce modele, nous avons considéré la formation de pénétrations d’oxyde aux joints de
grains comme une étape-clé dans I'amorgage des fissures de CSC. Pour cela, une cinétique
d’oxydation intergranulaire pour l'alliage 600 a été identifiée en fonction des paramétres liés au
matériau et a 'environnement (Chapitre 3). De plus, des observations MEB effectuées sur des coupes
transverses d’éprouvettes ayant subi une oxydation puis un essai de traction a 360°C, nous ont
permis de constater que la fissuration intergranulaire est possible si la profondeur d’oxydation atteint
une profondeur critique et si la contrainte locale aux joints de grains est supérieure a une valeur
critique. Le couplage profondeur/contrainte critiques sera considéré comme un critére de rupture des
joints de grains oxydés (Chapitre 4).

Lorsqu’une fissure s’amorce, elle est susceptible de se propager. Les essais de CSC (Chapitre 5),
nous ont permis de constituer une base de données rassemblant les profondeurs de fissuration
atteintes en fonction du temps d’essai pour différentes conditions expérimentales (matériau,
environnement et chargement). Cette base de données va nous servir a valider le modéle local de la
CSC.

Dans ce chapitre, nous allons présenter le modéle local de la CSC. Ce modéle prend en compte les
différentes étapes de la fissuration mentionnées ci-dessus, a savoir : l'incubation, 'amorcgage et la
propagation des fissures. Le modéle local lui-méme ainsi que les étapes utilisées pour sa validation
seront détaillés dans ce chapitre.

1. Présentation du modele

Le modele local est un modéle qui permet de calculer le temps au bout duquel une fissure d’'une
profondeur donnée est observée. Ce modéle est basé sur I'’hypothése que les joints de grains
s’oxydent lorsque l'alliage 600 est exposé au milieu primaire. Cette premiére étape est considérée
comme I'étape d’incubation. Au cours de cette étape, I'oxydation intergranulaire suit une cinétique
donnée qui dépend de différents facteurs microstructuraux, environnementaux et mécaniques. Les
parametres pris en compte dans le modéle sont le taux de couverture des joints de grains par des
carbures de chrome, la teneur en hydrogene dissous et la température. Elle détermine le temps
nécessaire pour atteindre une profondeur d’oxydation critique.

Lorsque la profondeur d’oxydation atteint une profondeur critique (déterminée expérimentalement) et
lorsque la contrainte locale au voisinage de ce méme joint de grains est supérieure a une valeur
critique (déterminée a partir d’essais mécaniques et de simulations numériques effectuées sur un
agrégat pollycristallin), la fissure s’amorce. Cette deuxiéme étape est considérée comme I'étape
d’amorcgage. Le temps d’amorgage sera déterminé comme le temps minimal nécessaire pour rompre
un joint de grains oxydé parmi une population de joints de grains jugée représentative.

Des que la fissuration se produit, elle est susceptible de se propager au sein du matériau. La
propagation de la fissure va se faire selon deux étapes qui correspondent a deux vitesses de
propagation différentes : un régime de propagation lente puis un régime de propagation rapide.

L’étape de propagation de fissures sera modélisée par une fonction sigmoide [COUVANT15A].
Cette fonction permet de bien décrire les deux régimes de propagation des fissures ainsi que leur
continuité. La loi de propagation sera validée a partir des essais de CSC réalisés sur des éprouvettes
OCR et présentées au chapitre précédent.

La Figure 212 détaille les différentes étapes du modele local de la CSC intergranulaire.
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Matériaux (GBC) Milieu (T.H)  Contrainte appliquée

Incubation
Cinétique d’affaiblissement des
joints de grains définie par un
couple {temps, profondeur}

Oxydation / affaiblissement des
JdG

Rupture de I’oxyde

Amorgage ) \ .
Défini comme un couple _lntergranul.a.lre Sl
{temps, profondeur} Si pox 2Pox Critique, et

Si O5cale2Ocritique

Propagation
Cinétique de propagation de forme
sigmoide (passage d'un régime
lent & un régime rapide)

Propagation des fissures
intergranulaires

Figure 212 — Schéma du fonctionnement du modéle local de la CSC intergranulaire

2.  Algorithme du modele

L’algorithme du modéle local de la CSC intergranulaire développé par EDF [COUVANT15] prend en
compte 4 étapes : la collecte d’'une base de données, I'étape d’incubation, I'étape d’amorcage et
I'étape de propagation.

Les données d’entrées sont : le nombre de joints de grains simulés, le taux de couverture des joints
de grains par des carbures de chrome (GBC), la température d’essai (°C), la teneur en hydrogéne
dissous (mLH,/kgH,0), la contrainte macroscopique appliquée a I'éprouvette aprés relaxation a 360°C
(MPa), la durée d’'essai (h) et la profondeur maximale de fissuration (um). Cette base de données est
obtenue a partir des essais de CSC.

La premiére étape consiste a déterminer le temps d’incubation défini comme le temps nécessaire pour
atteindre une profondeur d’oxydation critique pour chaque joint de grains. Le temps d’incubation est
déterminé a partir du modéle décrivant la cinétique d’oxydation intergranulaire présenté au Chapitre 3.

Concernant 'amorgage des fissures, une distribution des contraintes est générée a partir de la
contrainte finale d’essai de CSC en utilisant I'écart-type (sd) déterminé par la simulation du critére de
rupture des joints de grains. Un tirage aléatoire est réalisé a partir d’'une distribution gaussienne. Une
valeur de contrainte est assignée a chaque joint de grains puis une évaluation du critére d’amorgage
est réalisée : lorsque, pour un méme joint de grains, la profondeur d’oxydation atteint la profondeur
d’oxydation critique (pox= 300 nm) et si la contrainte est supérieure ou égale a la contrainte critique (=
825 MPa), 'amorcage d’une fissure a lieu. Le modéle local détermine le temps a 'amorgage comme
le temps minimal pour rompre un joint de grains.

Une fois la fissure amorcée, elle se propage suivant un régime lent puis rapide. A chaque extension
de fissure correspond ainsi un incrément de temps.

Pour chaque profondeur de fissure, la valeur du facteur d’intensité des contraintes (K en MPavm) est
déterminée a partir de I'équation 48 :
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K=axox [ p Equation 48
1000

ou o est la contrainte macroscopique (en MPa), p est la profondeur de fissure (mm) calculée a un
temps donné par le modéle, a est une constante égale a 1,3 et recalée a partir des calculs par
éléments finis sur éprouvettes OCR avec fissure. K (en MPa.m”Z) a été déduit du calcul du taux de
restitution de I'énergie en pointe de fissure.

A linstant initial, o et p sont respectivement la contrainte macroscopique et la profondeur d’oxydation
critique (égale a 300 nm) eta =1,3.

La Figure 213 présente I'évolution de K_ocr (déterminé a partir des calculs par éléments finis et des
équations de la mécanique linéaire de la rupture) et de K_simple (déterminé a partir de I'équation 53)
en fonction de la profondeur de fissuration. Pour une valeur de a = 1,3 ; I'estimation de K_simple
reproduit bien I'évolution de K_ocr jusqu’a une profondeur de fissure égale a 0,6 mm.
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Figure 213 - Evolution de K en fonction de la profondeur de fissure pour une valeur de o égale
als

La loi de vitesse de propagation (cgr) des fissures utilisée a été développée par EDF R&D. Elle est
déterminée par I'équation 49 :

cgr(pm/h) = AxK" /(1+exp(—Ax (K —K,)) x (exp(—Q/ Rx (T +273))) Equation 49

ou A, A et n sont des paramétres a identifier, Q est I'énergie d’activation choisie égale a 130 kJ/mol, R
est la constante des gaz parfaits égale a 8,314 K.mol*.K™, T est la température en °C, K est le facteur

d’intensité des contraintes en MPa\/Het Ko= 9 MPa\/H, valeur seuil retenue pour les alliages a
base nickel [SCOTT91].

Le modéle local prévoit le temps nécessaire pour atteindre une profondeur de fissure donnée. Tant
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que la profondeur de fissure calculée est inférieure a la profondeur de fissure critique, I'incrément de
temps (dt) nécessaire pour étendre la fissure de 1 pm (dscc) est calculé.

Les incréments de temps (dt) sont obtenus a partir des longueurs d’extension de fissure (dscc) en
utilisant I'équation 50 :

dt(h) = dscc(pum)/cgr(pum/h) Equation 50

La simulation s’arréte lorsque la profondeur de fissure simulée est égale a la profondeur de fissure
observée (ou si le temps simulé est supérieur a un temps limite imposé).

3. Evaluation du modeéle

Au cours de I'étude, nous avons identifié les divers parameétres correspondant a chaque étape du
modéle local de la CSC. Les parametres du modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire utilisés
ont été donnés dans le Chapitre 3. Le critere de rupture a été identifié dans le Chapitre 4. lls sont
rappelés dans le Tableau 35.

Pour cette premiére prévision, les parametres utilisés dans la loi de propagation sigmoide tels que a et
n sont les parametres identifiés pour le matériau B369 par EDF R&D [CABANAS15]. Le parameétre A
est une valeur ajustée pour une premiére prévision. La valeur du facteur d’intensité des contraintes
(Ko) est la valeur retenue par EDF R&D [SCOTT91] pour les alliages a base nickel. L’ensemble des
parametres retenus est détaillé dans Tableau 35.

Tableau 35 — Paramétres retenus pour le modeéle local de la CSC

Stade Paramétre Valeur
b nominal (hm™) 0,0041
C nominal (h™) 3,3519
b carbures de chrome (nm™) 0,0515
Incubation C carbures de chrome (h™) 7,58
(Cinétique d’oxydation 05
intergranulaire) 91 :
92 0,65
gs(mVY) 0,02
Ea (J.mol™) 139000
Profondeur critique (nm) = 300
Amorgage . —
. Contrainte critique (MPa) 2825
(Critére de rupture)
sd 0,68
Q (J.mol-1) 130000
Ko (MPavm) 9
Propagation A (um/h) %10
(Loi sigmoide de propagation des
) n 0,5
fissures)
A 1
R (J.mol-1.K-1) 8,314
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Les essais de CSC effectués concernant les éprouvettes OCR et présentés dans le Chapitre 5 vont
servir comme données d’entrée du modele. Compte-tenu du fait que les surfaces des éprouvettes ont
été inspectées toutes les 1000 h, le temps de fissuration ne peut pas étre rigoureusement maitrisé.
Par conséquent, deux niveaux de contraintes seront déterminés pour chaque essai, I'un pour un
temps égal au temps (t) pour lequel les fissures ont été observées expérimentalement et 'autre pour
un temps t; =t -1000 h. Ceci permettra d’encadrer le temps a fissuration calculé par le modéle local.

Le Tableau 36 détaillé les données d’entrée pris en compte dans le modéle local.

Tableau 36 — Données d’entrée du modéle local de CSC. (*) Eprouvette rompue lors de la
derniére séquence d’essai

Ginale & o 3 Profondeur
o finale
- GBC DH 360°C 1 360ec _de
Matériaux Eprouvette o (mLHykg | pourt— fissuration
(/0) pour tfinal H
H,0) 1000h (MPa) maximale
(MPa) (um)
1650-08 336 323 140
1650-20 284 271 13
1650-43 392 378 1226
B369 33
1650-46 30 448 433 323
1650-42 374 361 913
1650-44 402 388 1187 (*)
U589 1650-49 15 374 362 63
U510 1650-61 40 289 278 466

Les données retenues pour la calibration du modéle sont celles obtenues pour le matériau B369 car
nous n’avons pas suffisamment de données pour identifier les paramétres de la loi de propagation (a
savoir A, A et n) pour les deux autres matériaux.

La contrainte macroscopique finale a 360°C considérée dans la base de données est celle calculée
par éléments finis selon la méthodologie décrite au Chapitre 5 en prenant en compte la relaxation de
contraintes sur des éprouvettes selles de cheval testées a 360°C.

Le modele local sera validé lorsque le temps de fissuration calculé reproduira bien les temps de
fissuration observés expérimentalement.

4. Prévisions du modele local

Une premiére validation du modéle local a été réalisée en utilisant un nombre de joints de grains
simulés égal a 10000 et un GBC de 33%, correspondant au matériau B369.

Sur la Figure 214, les temps de fissuration simulés par le modeéle local de CSC sont confrontés aux
temps de fissuration observés expérimentalement. Nous rappelons que le temps simulé correspond
au temps nécessaire pour atteindre la profondeur de fissuration observée expérimentalement. Les
croix en rouge représentent les temps simulés et observés a un temps égal a t;,, correspondant au
temps pour lequel les fissures ont été observées expérimentalement. La ligne jaune en pointillés
représente la bissectrice du graphique et correspond a I'équivalence entre les temps calculés et
observés.

A partir de la Figure 214, nous pouvons constater que les temps de fissuration maximaux simulés sont
supérieurs aux temps maximaux de fissuration observés sauf pour un cas. Ce cas représente le
temps de fissuration le plus long observé expérimentalement (8705 h) et correspond également a la
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fissure la moins profonde (Figure 215). Dans ce cas, nous constations une augmentation d’un facteur
1,5 entre le temps observé et temps simulée.

Lorsque le temps de fissuration maximal simulé est supérieur au temps de fissuration observé, I'écart
entre les deux varie entre 1775 h et 2689 h. L’écart maximal est constaté pour le temps de fissuration
de 3000 h qui correspond a une profondeur de 140 um (Figure 215).

La Figure 216 montre que les temps de fissuration maximaux simulés et observés diminuent avec
'augmentation de la contrainte macroscopique a 360°C. Cet effet de la contrainte sur la fissuration est
cohérent avec une plus grande probabilité d’atteindre le critere de rupture lorsque les contraintes
appliquées sont plus élevées.

Ces résultats sont issus d’'une premiére prévision du modéle sans ajustement ni optimisation des
parametres. Pour réduire les écarts entre les temps simulés et observés, une optimisation des
parameétres doit donc étre réalisée, en particulier les paramétres contrdlant la cinétique de propagation
lente (identification actuellement peu robuste compte-tenu de la base expérimentale disponible qui est
inadaptée).
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pour t; simus ~1000 h pour tg,,
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Figure 214 — Comparaison des temps de fissuration maximaux simulés et observés en utilisant
le jeu de parametres du tableau 35

203



9500

— 8500

=

w

S 7500

E

wv

— 6500

[{*]

£ 4

= 5500 A

£

c

2 4500 A

© % Al3pum | |

§ 3500 A140 pm [

“%', x A323um [

2 2500 A913pum | |

£ A1187 pm| |

Kkm

@ 1500 -

A1226 pm ||
500 '

500 1500 2500 3500 4500 5500 6500 7500 8500 9500
Temps de fissuration maximal observé (h)

Figure 215 - Comparaison des temps de fissuration maximaux simulés et observés

10000

9000

|

8000

7000
_— A
i =
~ 6000
a A
£
2 5000

A
4000 A
A
3000 = 7y
A modele local
2000 - = e
B observé experimentalement
1000 | | | =
250 270 290 310 330 350 370 390 410 430 450

Contrainte finale a 360°C (MPa)

Figure 216 - Temps de fissuration maximaux simulés et observés en fonction de la contrainte
macroscopique appliquée apres la prise en compte de I'effet de la relaxation a 360°C

204




5.  Apports du modele local

Le modéle local décrit un scenario de fissuration en chainant des étapes-clés : lincubation,
'amorgage et la propagation des fissures avec passage d'un régime lent a un régime rapide. Ce
modéle s’appuie sur des phénoménes physiques observés a I'échelle du joint de grains : oxydation
intergranulaire, rupture de l'oxyde intergranulaire puis propagation de la fissure. Cependant, ce
modeéle est également statistique : la prévision du temps de fissuration est établie a partir de la
simulation de 10 000 joints de grains ou les carbures de chrome sont tirés aléatoirement en
respectant le taux de couverture moyen des joints de grains mesuré expérimentalement. De la méme
maniére, le niveau de contrainte vu par chaque joint de grains est tiré aléatoirement parmi une
distribution gaussienne centrée sur la contrainte macroscopique appliquée.

L’étape d’incubation est simulée via une cinétique d’oxydation intergranulaire du matériau prenant en
compte divers paramétres qui ont une influence sur la formation des pénétrations d’oxydes. Cette
étape est considérée comme une étape-clé dans 'amorgage des fissures. Un critéere d’'amorgage des
fissures a été défini par la donnée d’'un couple profondeur/contrainte. Dans cette étape, le temps
d’amorgage correspond au temps nécessaire pour que la pénétration d’'oxyde intergranulaire atteigne
une profondeur critique dans un joint de grains pour lequel la contrainte locale est supérieure a la
contrainte critique. Le critére de rupture des joints de grains affaiblis par I'oxydation déterminé dans le
Chapitre 4, nous permet d’établir le critere d’amorgage (profondeur et contrainte critiques). Ce critére
d’amorgage a été identifié a partir des observations expérimentales et par simulation. Ensuite, lorsque
les fissures sont amorcées, leur vitesse de propagation suit une loi sigmoide, loi qui permet de décrire
le régime lent puis rapide ce qui traduit le passage des fissures courtes (quelques centaines de
nanomeétres de profondeur) & des fissures longues (profondeur supérieure a 1 pum). La détermination
de la valeur de K a été ajustée a partir des calculs par éléments finis et reproduisant les essais de
CSC réalisés sur des éprouvettes OCR [MAEGUCHI16].

A partir de l'intégration des différentes étapes de fissuration, le modéle permet de prévoir un temps de
fissuration pour une profondeur de fissuration donnée. Malgré les écarts constatés entre simulations
et observations, ce point constitue le grand apport du modéle local en comparaison au modele des
indices qui permet simplement de calculer un temps d’amorgage mais sans aucune notion de
profondeur de fissure.

0. Voies d’amélioration du modeéle local

Le modele local décrit ici permet de coupler le temps de fissuration d’'un matériau en alliage 600 a une
profondeur de fissuration. Bien que ce modele puisse étre encore optimisé en considérant une base
de données des essais de CSC plus large et en faisant varier les paramétres de la loi de propagation,
il nous permet déja de prendre en compte I'aspect non déterministe de la CSC.

Parmi les améliorations a effectuer sur la détermination de la cinétique d’oxydation intergranulaire,
nous pouvons citer la prise en compte de I'effet de la contrainte/déformation sur I'oxydation et de la
nature des joints de grains. Bien que I'étude de la nature des joints de grains sur I'oxydation
intergranulaire ait été entreprise au cours de la thése, son effet n’a pas été considéré dans le modéle
de cinétique d’oxydation intergranulaire. L’étude de la nature des joints de grains a mis en évidence
un effet défavorable des joints HAGB vis-a-vis de I'oxydation. Cette étude a également montré que les
joints CSL, en particulier les joints 23, sont plus résistants a I'oxydation. De plus, un tirage aléatoire du
taux de couverture des joints de grains par des carbures de chrome réalisé dans une distribution
représentative du matériau étudié permettrait de mieux rendre compte de la microstructure réelle du
matériau considéré.

Une amélioration pourrait étre effectuée dans la détermination du critére de rupture. La contrainte
critique a été estimée a partir de calculs par éléments finis réalisés sur un agrégat pollycristallin en
pilotant en déformation. Pour ne pas sur-estimer les distributions des contraintes calculées, il serait
préférable de piloter I'essai de traction en contrainte plutét qu’en déformation.

Pour bien valider le modéle local, il est toutefois nécessaire de disposer d’'une base de données
expérimentales plus large pour chaque matériau. De plus, lorsqu’'un chargement est appliqué a une
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éprouvette et qu'ensuite elle est mise dans un milieu a haute température, les contraintes sont
relaxées. Dans notre cas, nous avons utilisé une estimation de la relaxation des contraintes (estimée
par DRX) sur des éprouvettes selles de cheval. Dans I'avenir, pour avoir une bonne estimation des
contraintes relaxées sur des éprouvettes avec une géométrie complexe, elles devront étre calculée
par éléments finis en ajoutant I'effet d’'une relaxation anisotherme.

Enfin, I'effet de I'hnydrogéne dissous est seulement considéré dans la modélisation de la cinétique
d’oxydation intergranulaire et non dans I'estimation de la vitesse de propagation des fissures. Or, des
résultats expérimentaux montrent la dépendance de la vitesse de propagation des fissures avec
'écart au potentiel d’équilibre Ni/NiO et donc avec I'hydrogéne dissous. Actuellement, EDF R&D
dispose d’une loi sigmoide de propagation des fissures dépendant de l'effet de I'hydrogéne et
associée au AEcP [COUVANT15A]. Les parameétres liés a la dépendance a I'hydrogéne dissous sont
intégrés aux parameétres proposés par Young [YOUNGO5]. Young [YOUNGO5] considere que le
mécanisme de propagation de fissures peut dépendre de la fragilisation par '’hydrogéne et peut étre
limité par un taux d’alimentation de I'’hydrogéne en pointe de fissure. Il propose une équation basée
sur des paramétres mécaniques qui font intervenir le AEcP. Ces paramétres pourront étre intégrés a
la loi sigmoide de I'alliage 600 afin d’améliorer le modéle local de la CSC.

7. Discussion

Le principal objectif de la thése était de proposer un modéle alternatif au modéle existant (modéle des
indices) en se basant sur des paramétres physiques locaux (associés aux joints de grains) et des
conditions environnementales (température, AEcP) influencant la CSC. Ce modeéle appelé modéle
local de la CSC a été construit en chainant les différentes étapes de fissuration par CSC.

Cette discussion présentera un retour sur des observations en accord ou en contradiction avec la
modélisation adoptée pour prévoir le temps de fissuration des matériaux en alliage 600.

7.1. Mécanisme de CSC prise en compte dans le modele
local de la CSC

Le développement du modeéle local de la CSC consiste a proposer un scénario de dégradation et
d’enchainer les différentes étapes du processus de fissuration telles que l'incubation des fissures via
l'identification d’'une cinétique d’oxydation intergranulaire, 'amorcage des fissures en établissant un
critére de rupture des joints de grains affaiblis par I'oxydation, et la propagation des fissures a deux
régimes, donc suivant une dépendance au K de type sigmoide. Ce modeéle va permettre de couvrir
aisément une large gamme de tailles de fissures allant de quelques centaines de nanométres a
quelques millimétres de profondeur.

Le mécanisme de CSC pris en compte est basé sur une oxydation sélective des joints de grains
comme prérequis a 'amorgage de la CSC.

Ce scénario postule que lorsqu’un alliage a base nickel est soumis a un environnement simulant le
milieu primaire des REP (Figure 217a), 'oxygéne diffuse préférentiellement le long des joints de
grains donnant lieu a la formation d’oxyde (Figure 217b). La profondeur de ces pénétrations dépendra
des conditions d’essai, de la nature de joints de grains et de la précipitation intergranulaire. Ceci
produit I'affaiblissement mécanique des joints des grains (diminution de la résistance a la rupture) par
I'oxydation (Figure 217c).

L’amorgcage des microfissures est donc a fortiori intergranulaire. Le temps d’amorcage est le temps
minimal a rupture d’'une population de joints de grains dont la répartition des phases (nominale et
carbures de chrome) est tirée aléatoirement et dont la contrainte normale au joint de grains est
également tirée aléatoirement dans une distribution gaussienne centrée sur la contrainte moyenne. La
Figure 217 schématise le mécanisme d’oxydation pris en compte pour le modele local de la CSC.
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Figure 217 — Scénario d’amorcage de la CSC [WEHBI14]

Ce scénario d’amorgage intergranulaire est en accord avec les études de Rios [RIOS93], Abadie
[ABADIE98] et Foct [FOCT99], qui ont constaté, a partir des essais de traction lente en milieu
primaire, que les éprouvettes présentent des amorces de fissures aux joints de grains alors qu’aucune
amorce intragranulaire n’est observée. Des études réalisées par Foct [FOCT99] sur des monocristaux
et polycristaux en alliage 600 montrent d’ailleurs que 'amorgage est probablement impossible sur les
monocristaux.

Divers mécanismes de la CSC ont été proposés dans la littérature. Seulement deux décrivent
qualitativement les étapes d’amorcage et de propagation des fissures : le mécanisme d’oxydation
interne [SCOTT93] basé sur la fragilisation des joints de grains par I'oxydation et le mécanisme de
Magnin basé sur les interactions corrosion — plasticité localisée [MAGNIN96].

Le mécanisme d’oxydation interne présente comme étape clé de 'amorgage de la CSC la diffusion
d’oxygéne aux joints de grains. La fragilisation du joint de grains résulterait soit de la formation d’un
oxyde intergranulaire, soit de la formation de bulles de gaz par oxydation du carbone dissous, soit de
I'adsorption d’'oxygéne atomique dans le joint. Des pénétrations aux joints de grains ont été observées
par plusieurs auteurs [PANTERO2, DELABROUILLEO4, DELEUMEOQ7, WEBHI14]. Par contre, a ce
jour aucune bulle de gaz (due a l'oxydation du carbone) n’a été observée en avant de pointes de
fissures [GENDRONQ98]. De plus, si le potentiel du milieu est trés cathodique, 'oxydation interne et
sélective est possible mais l'activité de I'oxygéne est fortement réduite, ce qui réduit les
concentrations d’oxygéne qui pourraient diffuser vers les joints de grains ainsi que la quantité
d’oxydes formés.

Pour sa part, le mécanisme de Magnin a été initialement congu pour décrire la propagation
intragranulaire. Il est basé sur les interactions entre corrosion et déformation localisée en fond de
fissure et sur I'effet des lacunes et de I'hydrogene sur la plasticité [FOCT99].

Des travaux réalisés par Foct [FOCT99] n'ont pas permis d’écarter un effet de 'hydrogéne absorbé
sur la fragilisation des joints de grains. Il a constaté que pour une teneur en hydrogéne dissous de
25 mL H,/ kg de H,0, il n’existe pas d’effet du potentiel cathodique sur I'amor¢gage méme si une
quantité importante d’hydrogéne est produite en surface. |l suggére donc qu’'une concentration seuil
en hydrogéne absorbé est nécessaire pour I'amorgcage. Pour lui, deux origines peuvent étre
envisagées pour 'amorgage : une fragilisation des joints de grains par I'oxydation ou par 'hydrogéne.
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Pour sa part, Jambon [JAMBON12] considére qu’aux temps courts d’oxydation, '’hydrogéne absorbé
proviendrait principalement de la dissociation de la molécule d’eau au cours du processus de
croissance de la couche d'oxyde. Morton [MORTONO1], quant a lui, montre qu'aux temps longs
d’oxydation, I'hydrogene absorbé dans le métal provient principalement de I'’hydrogéne gazeux en
surpression dans 'eau.

Des études récentes réalisées par Hurley [HURLEY15] montrent que pendant le processus
d’oxydation, I'hydrogene absorbé (a partir de I'hnydrogéne dissous ou par dissociation de I'eau) peut
diffuser dans le métal. L'interaction entre I'hydrogéne absorbé et I'alliage peut étre ralentie par la
diffusion de I'hydrogéne dans les sites interstitiels du réseau cristallin et par le piégeage par des
défauts locaux tels que dislocations et précipités. Ceci peut provoquer une accumulation de
I'hydrogene dans le métal. Cette accumulation pourrait modifier les propriétés mécaniques du métal et
contribuer a sa dégradation. Hurley a quantifié les parameétres intervenant dans le piégeage et
dépiégeage de I'hydrogéne par des précipités (carbures de chrome inter et intragranulaires) et les
dislocations pour l'alliage 600.

Tous les auteurs cités précédemment [FOCT09, JAMBON12, MORTONO1, HURLEY15] s’accordent
sur le fait qu'il existe un lien fort entre I'oxydation et I'absorption de 'hydrogéne dans le métal. Lorsque
le film d’'oxyde est rompu une absorption importante d’hydrogéne peut avoir lieu en pointe de fissure.

Le mécanisme d’amorgcage proposé dans le cadre du modéle local de la CSC est un mécanisme
d’oxydation sélective aux joints de grains. Nous considérons que la phase fragile formée est continue
contrairement au modéle de Scott [SCOTT93] qui considére une formation de nodules d’oxyde
discontinus.

Lorsqu’'un matériau est exposé au milieu primaire, une pénétration d’oxyde est observée aux joints de
grains. La profondeur de pénétration dépend fortement des parametres retenus dans le modele
d’oxydation intergranulaire tels que : la précipitation intergranulaire, la température et la teneur en
hydrogéne dissous. De plus, un argument favorable a I'utilisation de ce mécanisme local est le fait que
lorsque le potentiel de I'alliage 600 devient inférieur au potentiel d’équilibre Ni/NiO, les joints de grains
sont plus susceptibles de s’oxyder.

Lorsqu’une éprouvette en alliage 600 oxydée est soumise a une sollicitation mécanique, 'amorgage
peut se produire par rupture de I'oxyde intergranulaire. Les paramétres qui ont une influence sur la
rupture de la couche d’oxyde sont la profondeur de pénétration d’oxyde et la contrainte appliquée.
Nous avons observé que les premiéres ouvertures de joints de grains ont lieu des le début du
domaine de déformation plastique. De plus, nous avons constaté que la fraction linéique des joints de
grains rompus dépendait de la contrainte appliquée et de la nature des joints de grains. Dans notre
cas, les premiéres ouvertures de joints de grains oxydés sont observées apres 2,5% de déformation
et pour une contrainte macroscopique applique de I'ordre de 520 MPa.

Des observations en coupe transverse des matériaux oxydés et sollicitts mécaniquement montrent
une gamme de profondeurs de pénétrations d’oxyde intergranulaires pour lesquelles un joint de grains
est susceptible de fissurer. Des domaines de fissuration ont été déterminés en associant le niveau de
contraintes aux joints de grains (identifiées a partir de calculs par éléments finis effectués sur un
agrégat polycristallin) et la profondeur d’oxydation intergranulaire.

Une fois les amorces formées, la propagation des fissures se produit. Dans le mécanisme de la CSC,
une fissure se propage par l'alternance des phases oxydation/fragilisation des joints de grains et par
la rupture de I'oxyde. Cette rupture dépend du facteur d’intensité des contraintes. Le mécanisme local
de CSC utilise une valeur de Kscc égale @ 9 MPavm pour la transition d’un régime lent & rapide de
propagation des fissures. Cette valeur a été déterminée sur plusieurs coulées d’alliage 600 en milieu
primaire sur des éprouvettes entaillées [SCOTT91]. Le Kscc serait défini comme la valeur minimale
pour laquelle une fissure peut engendrer elle-méme un état de contrainte nécessaire pour sa
propagation [FOCT99]. Dans le modele local de CSC, Kscc est le seuil correspondant a la transition
d'un régime de propagation lente a un régime de propagation rapide. La valeur de profondeur de
fissure pour laquelle cette transition est observée dépend de la contrainte. Le passage d’'un régime de
propagation lente a rapide a donc une forme sigmoide. Cette loi dépend du facteur d’intensité des
contraintes mais aussi de la température via I'’énergie d’activation et de la teneur en hydrogéne
dissous.

Nous avons observé que la nature de joints de grains a une influence sur 'oxydation. Cet effet n’est
pas pris en compte dans le scénario de la CSC. De plus, la diffusion intergranulaire est plus facile
dans des joints des grains généraux [PRIESTERS89] ce qui favoriserait une diffusion de 'oxygéne
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dans ce type de joints de grains.

Un parameétre qui n’est pas pris en compte dans la globalité du scénario de fissuration est I'influence
d’'une couche écrouie en surface. Divers auteurs [BOURSIER95, CASSAGNE91] ont constaté que la
couche écrouie facilitait 'amorcage des fissures du fait de I'existence de contraintes résiduelles en
surface. En effet, la couche écrouie de surface multiplie par 5 la vitesse de propagation lente
[BOURSIER95]. Cette augmentation de la vitesse de propagation peut permettre aux fissures les plus
longues d’atteindre le Kscc et de dégrader plus rapidement le matériau. De plus, dans une premiere
approche, l'effet de la teneur en hydrogene dissous n’est pas pris en compte dans la propagation des
fissures. Foct [FOCT99] a constaté qu’aprés la rupture du film d’oxyde, la cinétique de repassivation
diminuait lorsque la teneur en hydrogéne augmentait.

Pour la phase d’incubation et d’'amorgage des fissures, il serait important de quantifier I'effet de la
contrainte sur I'oxydation et d’inclure I'effet de la nature des joints de grains et de ’hydrogéne absorbé
dans le modele. Pour la phase de propagation des fissures, des améliorations peuvent étre effectuées
en considérant l'effet de I'écrouissage et la teneur en hydrogéne sur la propagation de fissures.
Récemment, une loi sigmoide de propagation des fissures intégrant I'effet de la teneur en hydrogéne
dissous a été calibrée par EDF en prenant en compte des parameétres identifiées par Young
[YOUNGO5].

7.2. Modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire

L’oxydation intergranulaire étant considérée comme un facteur clé dans la formation des fissures de
CSC, un modéele de cinétique d’oxydation intergranulaire de I'alliage 600 a été identifié en découplant
I'effet des paramétres influengant la CSC tels que ceux liés au matériau et au milieu. Deux phases ont
été définies dans le modele de cinétique d’oxydation intergranulaire : une phase correspondant au
joint de grains avec une composition nominale et une phase associée a la présence des carbures de
chrome.

La phase « carbures de chrome » a une cinétique d’oxydation plus lente que la phase « hominale en
chrome ». Laghoutaris [LAGHOUTARIS09] a réalisé des calculs thermodynamiques montrant d’'une
part que les carbures Cry3Cg peuvent étre plus facilement oxydés que les carbures de type Cr,Cs. De
plus, Laghoutaris a montré a partir d’analyses par nano-SIMS réalisées sur des plaguettes avec une
forte précipitation intergranulaire, que les carbures s’oxydent et freinent la progression de I'oxyde le
long du joint de grains. Cette observation est en accord avec nos résultats. Nous avons constaté que
lorsque la pénétration intergranulaire d’oxyde atteint un carbure de chrome, de l'oxyde Cr,O; est
formé autour du carbure. De plus, a partir des essais d'oxydation de longue durée, nous avons
constaté que lorsque des carbures de chrome sont présents a la surface de I'alliage, la profondeur
des pénétrations d’oxyde a linterface métal/carbure est inférieure a celles des pénétrations d’oxyde
observées dans des joints de grains sans présence de carbures.

Des observations réalisées par Sahlaoui [SAHLAOUIO2] montrent que la formation des carbures
Crp3Ce peut conduire a la formation de zones appauvries en chrome ce qui pourrait augmenter la
sensibilité a la CSC. De plus, Tang [TANG13] a observé que les carbures C,3Cg sont
préférentiellement formés dans les joints de grains généraux. Dans notre étude, aucune zone
appauvrie en chrome n’a été constatée prés des carbures de chrome.

De plus, Garriga-Majo [GARRIGA-MAJO93] propose, sur la base d’observations réalisées par MET,
que les carbures de chrome facilitent I'émission des dislocations ce qui rend plus difficile la rupture
des joints de grains. Ce phénoméne pourrait provoquer une relaxation des contraintes dans le joint et
ralentir la fissuration intergranulaire [BRUEMMERSS].

Au vu de ces résultats, il est important de réaliser d’autres essais pour identifier le réle des carbures
de chrome sur la résistance a l'oxydation. En particulier, il conviendra d’étudier la stabilité des
carbures lorsque le front de pénétration d’oxyde intergranulaire est en contact avec ces derniers. De
plus, afin de bien identifier la cinétique d’oxydation de la phase « carbures de chrome », des
microstructures modeéles avec une précipitation quasi-continue de carbures de chrome
intergranulaires (et sans formation de zones appauvries en chrome) doivent étre testées.

Le modéle d’oxydation a été identifié sans prendre en compte I'effet de la contrainte sur la croissance

209



de l'oxyde intergranulaire. En effet, dans un processus de CSC, I'oxydation se produit sous contrainte.
Des études ont été réalisées sur des aciers inoxydables écrouis et mis en tension dans un milieu
simulant le milieu primaire pendant 1500 h a 360°C. Ces études montrent qu’'un pré-écrouissage
favorise I'oxydation le long des joints des grains et des bandes de glissement du fait d’'une diffusion de
'oxygéne accélérée par la présence de dislocations. De plus, la contrainte appliquée lors de I'essai
amplifie I'effet de I'écrouissage et accélére la cinétique d’oxydation. A partir de ces essais, Lozano-
Perez [LOZANO12] a constaté que les pénétrations d’oxyde, les plus profondes sont observées a
l'intersection de bandes de glissement (sur des matériaux non pré-écrouis et mis en tension en milieu
primaire) et le long des joints de grains (pour les matériaux écrouis et mis en tension en milieu
primaire). De plus, une étude récente réalisée par Wehbi [WEHBI14] sur des soudures en alliage 182,
montre que lorsque la déformation est homogéne de part et d’autre d’un joint des grains, aucun effet
accélérateur de la déformation n’est observé sur la cinétique d’oxydation. Par contre, la profondeur
des pénétrations d’oxyde intergranulaires augmente d’'un facteur 2 au niveau des joints de grains qui
présentent une forte hétérogénéité de déformation entre grains. Ces observations suggérent que la
concentration des contraintes associée a des incompatibilités de déformation aux joints de grains peut
promouvoir I'oxydation intergranulaire. Une étude plus récente réalisée par Poulain [POULAIN15] sur
une plaquette en alliage 600 mise en compression dans une cellule de charge dans la chambre d’un
ToF-SIMS a 300°C sous une atmosphére oxygénée, montre que la vitesse de croissance de la
couche d’oxyde de surface observée sur l'alliage 600 serait trois fois supérieure a celle observée sur
un matériau sans contrainte imposée. L’action de la contrainte se traduirait également par la formation
de pénétrations d’oxyde ou tout du moins, d’'une couche d’oxyde discontinue, sous cette couche de
surface. Ces études montrent que contrainte et/ou déformation plastique ont une influence sur
I'oxydation en surface et sur 'oxydation intergranulaire.

Dans le modéle de cinétique d’oxydation intergranulaire, nous avons fait le choix d’utiliser une loi de
type logarithmique pour rendre compte de la cinétique de chacune des phases. Ce choix repose sur la
cinétiqgue de croissance des couches d’oxyde duplex en milieu aqueux proposée par MacDonald
[MACDONALD99] qui permet de transcrire I'état stationnaire. Elle permet de décrire une vitesse de
croissance des oxydes trés rapide aux premiers instants puis plus faible aux temps longs.

Pour modéliser I'effet des paramétres liés a la microstructure et au milieu, le type de loi retenu doit
rendre compte des résultats expérimentaux. Seyeux [SEYEUX09] a comparé des modeles de
croissance des couches d’oxyde sur les données de cinétique d’oxydation en surface obtenues sur
I'alliage 600. Il a constaté qu’une loi parabolique (Modéle de Cabrera-Mott) et une loi logarithmique
(Modele des défauts ponctuels de MacDonald) reproduisent bien les données expérimentales aux
temps courts d’oxydation et les coefficients ajustés ont des valeurs physiquement acceptables. Dans
le cas, d’une loi parabolique, les coefficients sont du méme ordre de grandeur que le coefficient de
diffusion du chrome dans la couche d’oxyde formée sur 'alliage 600 dans I'eau a 300°C.

Par contre, pour des temps longs d’oxydation, la loi parabolique reproduit moins bien les données
expérimentales, car elle tend a sur estimer I'épaisseur des couches d’oxyde. Les travaux de Seyeux
[SEYEUXO09] concluent qu’une loi de type logarithmique permet de mieux décrire 'ensemble des
données expérimentales. Bien que la loi logarithmique décrive bien la croissance des oxydes en
surface, nous avons utilisé le méme type de loi pour décrire I'oxydation intergranulaire.

La Figure 218 présente I'ensemble des données expérimentales des profondeurs de pénétration
d’oxyde intergranulaire a 320°C/325°C ainsi que les meilleurs ajustements obtenus en utilisant une loi
logarithmique et parabolique. Sur la Figure 218, nous pouvons constater que [I'ajustement
logarithmique et parabolique peuvent reproduire convenablement les données expérimentales
d’oxydation jusqu’a un temps de 100 h. Pour des temps plus longs (t = 1000 h), une loi logarithmique
décrit mieux la dispersion des résultats. Ceci suggére que les lois applicables en surface sont
également valables aux joints de grains. Toutefois, des essais d’oxydation avec des durées plus
longues seraient nécessaires pour valider ces résultats.
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Figure 218 - Ajustement parabolique et logarithmique des données expérimentales de
cinétique d’oxydation intergranulaire

7.3. Limites du modele local

Le modéle local de CSC développé au cours de la thése permet d’enchainer les étapes d’amorcage et
de propagation des fissures. Chaque étape du modéle s’appuie sur des mécanismes physiques
observés a I'échelle du joint de grains.

Des choix de comportements et des hypothéses simplificatrices ont été réalisés pour les différentes
étapes du modéle tels que les choix d’'une loi d’'oxydation, d’une cinétique d’oxydation des carbures de
chrome plus lente par rapport a la phase nominale, d’'un critére de rupture résultant d’'un couplage
profondeur/contrainte locale et le choix d'une loi sigmoide pour le passage d'un régime de
propagation lent a rapide. Le choix de la loi d’oxydation et 'hypothése d’'une cinétique d’oxydation
lente dans la phase carbure de chrome a été détaillé dans la Section 7.2 de cette discussion.

A I'heure actuelle, la détermination du critére de rupture de joints affaiblis par I'oxydation présentée
dans le Chapitre 4 Section 3 dépend de la bonne détection des premiéres ouvertures des joints de
grains au MEB lors d’essai de traction in-situ et de la bonne prévision des contraintes intergranulaires.

La contrainte de rupture des joints de grains oxydés a été étudiée par différentes auteurs. Des études
réalisées par EDF [COUVANT11] montrent que les contraintes a rupture déterminées a partir des
essais de traction dans un MEB a 20°C restent trés proches pour des matériaux présentant différentes
sensibilités a la CSC. Par exemple, pour un matériau avec un GBC de 15 %, la contrainte a rupture
des joints de grains oxydés est de 980 MPa et pour un matériau avec un GBC de 60%, la contrainte a
rupture est de 924 MPa. Ceci suggére que la rupture de I'oxyde est indépendante de la microstructure
du matériau. L'effet de la microstructure (précipitation) sera donc important pour prévoir la cinétique
d’oxydation mais pas vis-a-vis du critére de rupture. Les résultats de cette thése montrent que la
contrainte a rupture déterminée lors des essais in situ & 360°C sur des matériaux ayant des GBC
différents est de I'ordre de 825MPa (déterminée pour un matériau avec GBC de 15%).

Fuji [FUJI11] a réalisé des essais de traction in situ dans un FIB (Focused lon Beam) sur des
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échantillons oxydés en milieu primaire. Il a constaté que la contrainte a rupture des joints de grains
affaiblis par I'oxydation est d’environ 180 MPa pour un matériau oxydé pendant 1500 h et 300 MPa
pour un matériau oxydé pendant 2700 h, tandis que pour un joint de grains non oxydé, la contrainte a
rupture peut atteindre un niveau de contrainte supérieur a 1000 MPa. De plus, la rupture du joint de
grains se fait a I'interface métal/oxyde. Pour sa part, Dohr [DOHR15] a déterminé la contrainte a
rupture des joints de grains oxydés sur le méme matériau (U589) et pour les mémes conditions
d’oxydation utilisées au cours de la thése. A partir des essais mécaniques effectués sur des micro-
échantillons préparés au FIB et des calculs par éléments finis, Dohr a déterminé que la contrainte a
rupture des joints de grains (sans l'influence de la couche épaisse d’oxyde formée en surface) est
comprise entre 300 et 500 MPa.

La contrainte a rupture déterminée au cours de la these est de 825 MPa pour ce méme matériau. En
comparaison avec les travaux de Dohr, notre contrainte a rupture est presque deux fois plus
importante. Méme si Dohr a identifié la contrainte a rupture sur un matériau avec la surface oxydée
décapée, ses essais sont réalisés a température ambiante. La différence entre les contraintes a
rupture évalués sur ce méme matériau peut étre due au mode de sollicitation utilisé. La contrainte a
rupture déterminé au cours de la thése a été évaluée a partir d’'un essai de traction dans un MEB et a
partir de I'observation d’environ 40 joints de grains oxydés. Au contraire, Dohr a utilisé la technique
des cantilevers pour provoquer la fissure d’'un seul joint de grains sur lequel une contrainte a rupture a
été estimé par simulation numérique. Le critére a rupture estimé au cours de la thése a une approche
statistique alors que celui estimé par Dohr est estimé a partir d’un seul joint de grains.

Le critére de rupture établi dans la thése peut étre remis en question car il ne prend compte qu’une
seule profondeur d’oxydation associée a une seule contrainte locale. Nous avons constaté a partir des
observations expérimentales réalisées en coupe transverse des éprouvettes, qu’il existe une
multiplicité de couples profondeur/contrainte pouvant conduire a la fissuration. De plus, des
observations en coupe transverse des échantillons montrent que la probabilité d’observer un joint de
grains fissuré augmente lorsque la profondeur d’oxydation intergranulaire augmente (Figure 219). Par
conséquent, dans la démarche adoptée pour la détermination de la contrainte a rupture des joints de
grains affaiblis par l'oxydation, la contrainte critique de rupture diminue lorsque la profondeur
d’oxydation augmente [COUVANT15]. Nous avons déterminé que pour une profondeur d’oxydation
comprise entre 300 a 600 nm, la contrainte a rupture était égale a 825 MPa. A partir de la Figure 219,
une fraction cumulée des joints de grains fissurés de 20% atteint une profondeur d’oxydation de 1 pm
tandis qu’une fraction cumulée de 100% atteint 2,7 ym. Ceci suggére que la ténacité des joints de
grains pourrait étre plus pertinent pour prévoir 'amorgage.

Une perspective d’amélioration du modeéle local consisterait a définir une plage de valeurs de ténacité
a partir des couples contrainte/profondeur d’oxydation observés sur les joints de grains fissurés.
Ensuite, 'amorgage aurait lieu lorsque la profondeur d’oxydation atteindrait une valeur définie par la
ténacité et la contrainte locale.

Un autre point a améliorer dans le modéle local de CSC concerne la pertinence des valeurs des
parameétres décrivant la cinétique de propagation lente. A I'heure actuelle ces parameétres (a, Ag et n)
sont identifiés manuellement a partir de la base de données des essais de CSC. Pour sa part, Wehbi
[WEHBI14] a constaté une augmentation du temps de fissuration prévu lorsque la valeur de n
diminuait et la valeur de a augmentait. La propagation lente des fissures n’est pas bien connue, donc
des efforts doivent étre faits pour réaliser des essais a faibles valeurs de K sur I'alliage 600.
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Figure 219 — Corrélation entre la fraction des joints de grains fissurés et la profondeur
maximale d’oxydation intergranulaire observée en coupe transverse aprés essais de traction in
situ au MEB a 360°C du matériau U589 oxydé en milieu primaire a 20 mLH»/kg H,0 pendant
1000 h

7.4. Comparaison entre le modele local et le modele des
indices

Actuellement, 'évaluation du temps d’amorgage de la CSC repose sur le modéle des indices. Ce
modele prend en compte I'effet de la contrainte macroscopique (mais les relaxations anisotherme et
isotherme sont généralement trés mal prises en compte), la température et le matériau. L’indice
matériau est identifié a partir des essais de CSC mais I'expérience montre que sa valeur dépend
fortement de la géométrie de I'éprouvette et du chemin de chargement mécanique appliqué. Le
modele des indices est un modéle qui doit étre utilisé en deux fois pour déterminer le temps a
fissuration des matériaux. La premiére fois, il est utilisé pour identifier I'indice matériau a partir du
temps a fissuration obtenu sur une série d’essais de laboratoire. Ensuite, il est utilisé pour évaluer le
temps a fissuration a partir d’'un indice matériau moyen. Le critere d’amorcage est défini comme le
temps nécessaire pour atteindre une profondeur arbitraire de fissuration imposée & 100 um. Bien que
le critere d’amorgage ne soit pas défini, 'énergie d’activation utilisée pour le modeéle des indices est
d’environ 185 kJ.mol™ soit I'énergie d’activation identifiée pour 'amorgage.

Le grand avantage du modéle des indices est d’étre opérationnel. Il permet de classer les matériaux
par rapport a leur sensibilité a la CSC.

Dans cette partie, nous allons confronter le modeéle local au modéle des indices en tenant compte des
résultats obtenus lors des essais de CSC au cours de la thése. Les indices matériau et contrainte a
utiliser seront alors identifiés a partir des essais de CSC sur des éprouvettes OCR. La démarche
d’identification des indices pour le modele empirique est détaillée dans 'Annexe E — Modéle des
indices.

De plus, dans 'Annexe E - Section 2, nous avons déterminé le temps de fissuration en utilisant I'indice
matériau déterminé dans le passé sur le méme matériau utilisé lors de la thése (im=0,36) et 'indice
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matériau ajusté a partir des essais de CSC sur les éprouvettes OCR (im=0,14). Cette comparaison
nous a permis de constater que [lutilisation d'un indice matériau ajusté sur un type différent
d’éprouvettes de CSC peut entrainer une surestimation du temps a I'amorgage sur des éprouvettes
OCR. Un facteur multiplicateur de 3,3 sur le temps de fissuration observé expérimentalement (Figure
234) est constaté. Le fait d’avoir identifié des indices matériaux avec une meilleure évaluation de la
contrainte nous permet certainement de mieux prévoir le temps a 'amorgage (Figure 234). Compte-
tenu qu’'une bonne détermination de I'indice matériau est indispensable pour une bonne maitrise du
temps de fissuration, le modéle des indices est difficile a utiliser car il faudra compter avec les bons
indices matériaux associés a la géométrie des éprouvettes testées. Ceci est un des points faibles du
modele des indices : la connaissance de l'indice matériau, ce qui rend difficile une extrapolation des
sensibilités a la CSC a partir de ce modéle.

Maintenant, si nous faisons une comparaison entre le temps moyen de fissuration simulé par le
modele local et celui obtenu par le modéle des indices sans ajustement des parameétres, a savoir en
utilisant im=0,36 (Figure 220), nous constatons que le temps de fissuration estimé par le modele des
indices et par le modéle local tendent a étre supérieurs aux temps observés expérimentalement. Pour
un temps observé de 8700 h, le temps moyen de fissuration calculé par le modéle des indices est
presque 3 fois supérieur au temps observé. Au contraire, dans le modeéle local, pour ce méme cas, le
temps de fissuration moyen simulé est 0,7 fois inférieur au temps observé.

Le modéle local semble mieux reproduire les temps de fissuration observés par rapport au modéle
des indices. L’écart entre le temps obtenu par le modéle des indices et celui obtenu par le modele
local varie entre 2422 h et 18715 h.

Alors qu'une bonne détermination de lindice matériau dépend fortement de la géométrie des
éprouvettes testées, le modeéle local ne fait pas intervenir cette notion de géométrie des éprouvettes et
aucun parametre n’en dépend. De plus, l'identification de I'indice matériau n’est pas simple, tant il
dépend de la relaxation des contraintes au cours du temps et de la géométrie de I'éprouvette (donc
probablement de la concentration des contraintes dans I'éprouvette).
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Figure 220 — Comparaison des temps de fissuration obtenus par le modéle local et par le
modele des indices
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Les profondeurs de fissuration observées en coupe transverse des OCR varient entre 10 ym et
1,2 mm (pour le matériau B369) pour des temps de fissuration variant entre 1000 h et 8705 h.

Nous avons constaté que lorsque nous utilisons la valeur de im déterminée dans le passé (im = 0,36)
pour le matériau B369, le temps de fissuration calculé est 3 fois plus long que le temps de fissuration
observé expérimentalement. Cet écart entre les temps de fissuration peut étre di a des paramétres
que ne sont pas pris en compte par le modéle des indices tels que la déformation plastique et les
contraintes résiduelles existantes en surface des éprouvettes avant le chargement. Un autre
parameétre qui n’est pas pris en compte dans le modeéle concerne la relaxation des contraintes due a la
montée en température (relaxation anisotherme) et au maintien de la température d’essai en milieu
primaire (relaxation isotherme). Pour quantifier la contribution de ces paramétres, d’une part, il serait
nécessaire de modéliser I'état de surface des éprouvettes avant le chargement des éprouvettes et
d’autre part, de mieux modéliser le comportement mécanique de l'alliage 600 pour calculer la
contrainte relaxée finale. De plus, les contraintes appliguées au matériau ont été déterminées par
calcul par éléments finis en considérant le cycle de chargement imposé. Méme si l'effet de
chargement macroscopique a été pris en compte, la concentration des contraintes aux joints de grains
n'a pas été explicitement calculée (impossible a I'échelle d’'une éprouvette). Dans le passé, des
études réalisés par Couvant a partir des calculs par éléments finis sur un agrégat d’acier inoxydable
ont montré que la concentration des contraintes aux joints de grains augmentait lorsque le trajet de
déformation était complexe, ce qui favorise la propagation des fissures le long des joints affaiblis par
I'oxydation [COUVANT11]. Donc, pour bien prévoir le temps de fissuration des composants, une
approche locale devrait étre développée pour mieux appréhender ce phénoméne.

A partir des essais de CSC reéalisés au cours de la thése sur des éprouvettes OCR, nous avons
constaté que lindice matériau dépendait fortement du type d’éprouvette utilisé. Ceci affaiblit la
prédictibilité du modéle et montre qu’'une extrapolation des sensibilités a la CSC sera difficile en
utilisant ce modele.

Dans le modeéle des indices le critére d’'amorgage est défini comme le temps nécessaire pour atteindre
une profondeur de fissure imposée et égale a 100 um alors que le modéle local permet de prédire le
temps nécessaire pour atteindre une profondeur de fissure donnée. Ceci est le principal apport du
modéle local en comparaison du modéle des indices : prévoir un temps de fissuration pour une
profondeur de fissuration donnée et relier les différentes étapes de fissuration. La Figure 221
représente le critére d’amorcage utilisé par le modéle des indices confronté a la représentation
schématique du modeéle local.
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Amorgage
100 |rm e e e e e e e e e -
Pas d’amorgage
Temps (h)

Figure 221 — Représentation schématique du modeéle des indices et du modéle local
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Conclusion finale et perspectives

L’objectif principal de la these était de développer un modéle local d’'amorgage de la CSC alternatif au
modele existant, le modele des indices. Le modéle des indices est un modéle déterministe qui intégre
des effets liés a la microstructure, a la température et a la contrainte macroscopique et qui permet
principalement de classer les matériaux en fonction de leur sensibilité a la CSC. Le modéle local
s’appui, quant a lui, d’'avantage sur des mécanismes physiques identifiés ainsi que sur des propriétés
«locales » du matériau, du chargement mécanique et du milieu (température, potentiel
électrochimique). De plus, il enchaine les différents scenarios de fissuration tels que l'incubation,
'amorcage et la propagation des fissures.

L’étape d’incubation correspond a I'étape d’oxydation des joints de grains. Pour la prendre en compte
dans le modéle, il est nécessaire de déterminer une cinétique d’oxydation intergranulaire. Pour cela,
des observations en coupe transverse au MEB et MET ont été réalisées sur des échantillons oxydés.
Elles nous ont permis de montrer que la présence des carbures de chrome aux joints de grains
ralentissait la cinétique d’oxydation. Pour sa part, la teneur en hydrogéne dissous a un effet sur I'écart
au potentiel a I'équilibre Ni/NiO (AEcP). Des observations réalisées en faisant varier la teneur en
hydrogéne dissous et a température constante, montrent qu’'une augmentation du AEcP réduit la
cinétique d’oxydation observée aux joints. A l'inverse, pour une teneur en hydrogéne constante, la
température a un fort effet sur la profondeur d’'oxydation : des pénétrations intergranulaires deux fois
plus profondes (en moyenne et maximales) sont constatées lorsque la température passe de 290°C a
320°C et de 320°C a 360°C. Une énergie d’activation pour la cinétique d’oxydation intergranulaire a
été estimée égale a 139000 J.mol™.

Un modéle d’oxydation intergranulaire pour lalliage 600 a été développé en se basant sur des
résultats obtenus lors des essais d’oxydation. Ce modéle prend en compte la précipitation
intergranulaire, de la teneur en hydrogéne dissous et la température sur la cinétique d’oxydation
intergranulaire. |l sera considéré comme la phase d’'incubation de la CSC (point de départ du modéle
de CSC). Ce modele de cinétique d’oxydation intergranulaire nous permet de présenter I'évolution des
profondeurs d’oxydation a partir des tirages aléatoires réalisés pendant la simulation. L'effet de
’hydrogéne dissous a été intégré au modele via le AEcP. Les pénétrations d’oxyde les plus
importantes sont observées pour les AEcP négatifs, ce qui traduit bien les résultats expérimentaux
obtenus. De plus, le modéle inclut une dépendance a la température via I'énergie d’activation. La
valeur de I'énergie d’activation est de l'ordre de grandeur de I'énergie d’activation estimée pour
'amorgcage (180000 J.mol"l) et trés proche de [Iénergie dactivation pour la propagation
(130000 J.mol™).

Des améliorations au modéle de cinétique d’oxydation ont été proposées. La base de données doit
étre enrichie afin d’obtenir une bonne identification des paramétres de départ et des matériaux
modéles devraient étre utilisés pour la détermination des cinétiques dans le cas de joints de grains
présentant une teneur nominale en chrome. Il serait également nécessaire de mieux connaitre la
cinétique d’oxydation des carbures de chrome en utilisant des matériaux modeéles avec carbures de
chrome quasi-continus (sans la formation des zones appauvries en chrome). De plus, dans un méme
matériau, les joints de grains ne présentaient pas tous le méme GBC. |l serait donc important de
pouvoir intégrer cette variabilité du GBC dans le tirage aléatoire des carbures de chrome
intergranulaires dans une distribution représentative du matériau étudié. De plus, pour bien prévoir le
temps d’oxydation d’'un matériau, il serait nécessaire d’améliorer le modéle de cinétique d’oxydation
intergranulaire en prenant en compte des parameétres liés a la sollicitation mécanique. Dans ce but, il
serait nécessaire de réaliser des essais d’oxydation sur un milieu simulant le milieu primaire en
imposant une contrainte sur le matériau lors de I'essai. Par contre, la contribution de I'effet de la
contrainte et de la déformation sur l'oxydation devra étre bien quantifié¢e a I'aide d’une loi
élastoplastique.

Une analyse en coupe transverse des éprouvettes oxydées puis sollicitées en traction sous MEB
couplée a des simulations par calculs par éléments finis sur un agrégat polycristallin représentatif du
matériau, nous a permis d’identifier un critére de rupture des joints de grains affaiblis par I'oxydation.
Ce critere de rupture résulte d’'un couplage profondeur/contrainte locale critique. Lorsque les
pénétrations d’oxydes sont formées aux joints de grains, les fissures seront amorcées si et seulement
si la profondeur d’oxydation intergranulaire et la contrainte locale sont respectivement supérieures a
300 nm et 825 MPa. Ce critere de rupture constitue I'étape d’amorgage dans le modele local de la
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CSC. L’étape d’amorgage dans le modéle local de la CSC est définie comme un processus physique
et non comme un seuil de détection. Cette étape d’amorgage pourrait étre améliorée en considérant
un critére de ténacité des joints de grains ce qui ferait gagner en temps de calcul et permettrait enfin
de réaliser des simulations a I'échelle du composant.

Au cours de la these, apres I'observation de 90 joints de grains oxydés, il a été constaté que 65% des
joints de grains présentaient une fissuration a I'interface métal/oxyde contre 35% qui présentaient une
fissuration passant au sein de I'oxyde. Le modéle d’oxydation interne suppose que la fissure se
propage au sein de l'oxyde et non a linterface métal/oxyde. Les observations de divers auteurs
[DUGDALE13, FUJI11, DOHR15, STRATULAT16] ne montrent pas d’accord sur le chemin de rupture
des joints de grains affaiblis par 'oxydation. Alors que Dugdale, Fuji et Dohr ont observé un chemin de
fissuration a l'interface métal/oxyde, Stratulat a observé que la fissuration avait lieu au sein de I'oxyde.

Finalement, le passage d’un régime lent a un régime rapide de propagation des fissures par CSC est
intégré via une loi sigmoide alors que dans le modéle des indices, la notion d’extension des fissures
était implicite. Le principal apport de ce modeéle est de prévoir le temps nécessaire pour atteindre une
profondeur de fissuration donnée sans prendre en compte la géométrie de I'éprouvette car chaque
étape du modéle est basée sur des mécanismes physiques. Par contre, les paramétres de la loi de
propagation ont été déterminés manuellement. Cette identification des paramétres dispose a I'heure
actuelle que de peu de données expérimentales pertinentes pour valider d’'une maniére robuste tous
les paramétres. Dans l'avenir des essais de propagation lente devraient étre réalisés pour bien
maitriser I'effet des parametres pour des faibles valeurs de K.

Une comparaison des résultats fournis par le modéle local et le modéle des indices montre que le
modele local est plus fidéle aux observations expérimentales. Des améliorations du modéle des
indices pourraient étre réalisées en ajoutant de nouveaux termes dans le modéle tels que I'effet du
chemin de déformation et I'effet de I'hydrogene dissous sur 'amorcage. Il est su qu’'un chargement
compression-traction ou complexe favorise les incompatibilités de déformations aux joints de grains et
augmente la vitesse de propagation [COUVANT11]. Pour sa part, un indice hydrogene devrait
permettre de reproduire la sensibilité a 'amorcage par CSC observée en laboratoire : constatation
d’'une augmentation du temps a l'amorgage lorsque la teneur en hydrogéne dissous diminue
[RIOS93]. Le modéle des indices pourrait étre représenté comme suit :

10000 ,
Tf = . . . . Equation 51
I, X1 xlaxlﬂle

Ou ig représente l'indice lié au chemin de déformation et i,; associé a I'effet de la teneur en hydrogéne
dissous sur 'amorgage.

Couvant [COUVANT15A] propose de prendre en compte l'indice hydrogéne comme suit :

_ 20
" T F(AEcP) % g(AECP)

FIAEcF) = (AEcP + 90)%7

g(AECcP) = 20 +7 x 107% x exp (—0.2 x AECP)

DH
AECP =43 %107 T x In (—]
DH yijwin
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DH yimio = 2 % 10 %exp (0.0256T)

Ou AEcP dépend de la température (en K) et de la teneur en hydrogéne dissous d’essai et a
I'équilibre Ni/NiO (mIH,/kg H,0).

La Figure 222 représente I'évolution du temps a 'amorgage de I'alliage 600 qui peut étre prise en
compte pour déterminer l'indice hydrogéne. La courbe en rouge est le meilleur ajustement prenant en
compte les paramétres de l'indice hydrogéne.
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Figure 222 — Evolution du temps a I’'amorgage sur I’alliage 600 a 360°C. Les points en bleu
représentent les données déterminées par Rios [RIOS93] et la courbe en rouge est le meilleur
ajustement des données expérimentales en utilisant les parameétres identifiés par Couvant
[COUVANT14]
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ANNEXES

Annexe A : Caractérisation complémentaires des joints de grains
inspectés au MET

Des caractérisations complémentaires réalisées au MET sur des joints de grains oxydés pendant
100h en milieu primaire a 325°C et pour différentes teneurs en hydrogéne dissous sont présentées
sur les Figure 223 a Figure 227.

Les cartographies EFTEM montrent que I'oxyde formé a linterface alliage / carbure est riche en
chrome et les images en haute résolution mettent en évidence la présence de Cr,0s;.

Surface Cri

Figure 223 - Cartographies EFTEM de I'oxyde formé en surface du matériau B369 aprés 100 h
d’oxydation a 325°C en utilisant 30 mL H,/ kg H,O
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Cr,C, AZ [-1100]

carbure

Figure 224 - Micrographie en fond clair et cliché de diffraction du carbure intergranulaire
observée sur le matériau B369 a 325°C et pour une teneur en hydrogéene dissous de 30 mL
H,/kg H,O. Le carbure de chrome Cr;C; est proche d’un axe de zone [-1100]
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Ti(Cr),0; axezone [10-10]

Figure 225 — Images haute résolution et transformées de Fourier associées obtenues dans
différentes zones de I'oxyde formé au voisinage du carbure sur le matériau B369 aprés 100 h
d’oxydation a 325°C en utilisant 30 mL H,/ kg H,O
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EFTEM
image

Figure 226 — Cartographies EFTEM de la pénétration d’oxyde observée a I'interface
métal/carbure sur le matériau B369 aprés 100h d’oxydation a 325°C en utilisant 60 mL H,/ kg
H,O
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X

Pénétration
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Figure 227 — Images haute résolution et transformées de Fourier associées obtenues dans
différentes zones de I'oxyde formé au voisinage du carbure observées sur le matériau B369
aprés 100 h d’oxydation a 325°C en utilisant 60 mL H,/kg H,O
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Annexe B : Détermination de la cinétique d’oxydation des carbures
de chrome

En premiére approximation, la dépendance de la cinétique d’oxydation de la phase « carbures de
chrome » au AECP et a la température a été prise identique a celle de la phase « nominale ». Dans un
souci d’'amélioration du modéle, nous avons tenté d’identifer, a partir de nos résultats expérimentaux,
les paramétres g;, g> et gz de la fonction g(AEcP) et A et E, de la fonction f(T) pour la phase
« carbures de chrome ».

1. Effet de la teneur en hydrogene dissous via le AEcP

Il a été constaté que la teneur en hydrogene dissous a un effet sur I'oxydation. Les analyses MET et
MEB révélent que la profondeur d'oxydation a l'interface métal/carbure ne semble pas étre affectée
par la teneur en hydrogéne dissous, du moins pour des temps courts d’oxydation.

Les valeurs Qicarb, O2carb €t Jacarp ONt €t€ déterminées a partir des observations MEB et MET de la
profondeur d’oxydation observée a l'interface entre I'alliage et des carbures de chrome émergeants en
surface sur le matériau B369 aprés 100h d’oxydation en milieu primaire & une température de 325°C
en utilisant 4 teneurs en hydrogene dissous : 3, 20, 30 et 60 mL H,/kg H,O. Lorsqu’'a la fois des
observations MEB et MET ont été réalisées, les valeurs de profondeur d’oxydation mesurées par MEB
ont été considérées au détriment de celles du MET. En effet, elles permettront d’obtenir une valeur
moyenne sur plus qu’un joint de grains inspecté ce qui donne une approche plus représentative de la
profondeur d’oxydation observée selon les conditions d’essai utilisés.

Les 4 profondeurs d’oxydation considérées sont : 149, 114, 65 et 75 nm évaluées pour 3, 20, 30 et 60
mL Hy/kg H,O, respectivement. Les deux premieres valeurs ont été mesurées au MEB et les deux
derniéres au MET. Ces valeurs correspondent a des profondeurs moyennes d’oxydation observées
dans des joints de grains présentant une interaction carbure /oxyde.

Des facteurs multiplicateurs ont été calculés a partir des profondeurs d’oxydation lorsqu’on passe de 3
a 20 mL Hy/kg H,O, de 20 & 30 mL H,/kg H,O et de 30 a 60 mL H,/kg H,O. Ces facteurs
multiplicateurs sont représentés sur la Figure 228 en fonction du AEcP a 325°C. La courbe rouge
représente 'ajustement effectué en utilisant I'équation 33.

232



3
2,5
N
5 \
2
S \
= .
=]
=
£ 15
5 \
e *
0,5
0
60 -40 20 0 20 40 60
AEcCP (mV)

Figure 228 — Evolution du facteur multiplicateur en fonction du AEcP & 325°C. Les cercles en
bleu correspondent aux profondeurs moyennes observées sur le matériau B369 aprés 100h
d’oxydation en milieu primaire & 325°C en utilisant quatre teneurs en hydrogéne dissous

Les valeurs de Qicarb, O2carb €t Jacarp identifiées sont données dans le Tableau 37.

Tableau 37 — Valeurs des coefficients identifiés pour la dépendance au AEcP des profondeurs
d’oxyde a l'interface métal/carbure

glcarb(nm) 0,04
charb(nm) 1,79
O3carb(M/V) 0,0097

2. Intégration de [I'effet de la température via I’énergie
d’activation

Une énergie d’activation a été déterminée pour 'oxydation a l'interface métal/carbure. La vitesse
d’oxydation est calculée a partir des profondeurs d’oxydation minimales a l'interface métal/carbure
obtenues pour les matériaux : B356, T265 et U589. Les données utilisées pour déterminer I'énergie
d’activation sont celles présentées dans le Tableau 38.
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Tableau 38 — Données pour la détermination de I’énergie d’activation

Pénétration
L. d’oxyde Température DH Durée 1/T*1000 Koxyde
Matériaux | iimale C) (MLH,/kgH,0) (h) W/KY (mls)
(nm)
200 320 1,69 1,1x107%°
B356 70
500 360 1,58 6,9x10
20 1000 -
T265 100 320 1,69 2,8x10
U589 337 360 1,58 3,5 x10%°

La courbe en rouge de la Figure 229 représente le meilleur ajustement de I'équation 26. L’énergie
d’activation pour la cinétique d’oxydation des carbures de chrome pour I'alliage 600 est de 165000
J.mol™ avec un écart-type 3266 J.mol ™.

1.56 1.58 1.60 1.62 1.64 1.66 1.68 1.70
1E-19
*
*
w
S
E
o 1E-20 ¢
-]
X
5]
¥
*
1E-21
1/Tx1000 (1/K)

Figure 229 — Evolution de Koxyde pour les pénétrations formées a I'interface métal/carbure en
fonction de l'inverse de la température

Le paramétre A a été identifié & partir de la Figure 230. Il est égal & 7x10". Il reproduit le facteur 2,5
entre les profondeurs minimales d’oxydation lorsqu’on passe de 320°C a 360°C.
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Figure 230 — Evolution du facteur multiplicateur en fonction de I'inverse de la température. Les
losanges en bleu correspondent aux profondeurs minimales observées a l'interface
métal/carbure émergeant en surface sur le matériau B356 aprés 1000h d’oxydation en milieu

primaire en utilisant 20 mL H,/kg H,O

3. Optimisation du modéle

de

cinétique

d’oxydation

intergranulaire : prise en compte des parametres liees a la

\

teneur en hydrogene dissous et a la température sur la

cinétique d’oxydation des carbures de chrome

La base de données utilisée sera celle détaillée dans le Tableau 18. Les parameétres de la cinétique
d’oxydation intergranulaire de la phase nominale et de la phase de carbures de chrome sont donnés

dans le Tableau 39.

Tableau 39 — Paramétres identifiés pour la cinétique d’oxydation intergranulaire pour la phase
nominale et la phase de carbures de chrome

Paramétre Valeur
b nominal (hm™) 0,0041
C nominal (h™) 3,3519
b carbures de chrome (nm™) 0,052
C carbures de chrome (h™) 7,58
J1nominal 0,5
G2nominal 0,65
Gsnominal (MV") 0,02
Ea nominal (J.mol™) 139000
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Paramétre Valeur
A nominal 3x10™
J1carb 0,01
O2carb 1,79
Jscart (MV7) 0,0097
Ea carb (J.mol™) 165000
A carb 7x10™

Les Figure 231 et Figure 232 comparent les profondeurs de pénétrations intergranulaires maximales
et moyennes issues de la simulation avec celles obtenues par I'expérimentation en utilisant le jeu de
parameétres présenté dans le Tableau 39.

Sur la Figure 231, les profondeurs de pénétrations intergranulaires moyennes sur 100 joints simulés
sont représentées avec les écarts-types en fonction de la profondeur intergranulaire moyenne
observée.

Les valeurs de profondeurs d’oxydation obtenues par simulation montrent un bon accord avec celles
observées expérimentalement pour les essais de courte durée (100h). De plus, les profondeurs
d’oxydation simulées sont supérieures aux profondeurs d’oxydation observées ce qui donne une
approche conservative pour tous les cas.

Les points correspondant aux essais de longue durée montrent une mauvaise calibration pour quatre
cas sur 9. Ces points correspondent a des matériaux ayant un GBC compris entre 0,04 et 0,25
exposés a des températures de 320°C et 360°C. Cette comparaison entre les profondeurs d’oxydation
simulées et expérimentales montrent que les paramétres de la cinétique d’oxydation intergranulaire
restent encore a optimiser.

A présent, si nous comparons les valeurs des profondeurs d’oxydation intergranulaires maximales
obtenues par simulation a ceux obtenus par expérimentation, nous remarquons que les essais de
longue durée présentent un bon accord entre les valeurs simulées et observées (Figure 231).

Pour les essais de courte durée, les profondeurs d’oxydation simulées sont supérieures aux
profondeurs d’oxydation observées ce qui donne un approche conservative (6 cas sur 8). Les points
correspondant aux essais de longue durée montrent également une bonne calibration sauf pour deux
cas (pour B356 et U589 a 360°C, 20 mL/kg H,O ou I'écart entre la valeur simulée et la valeur
expérimentale est de 630 nm et 478 nm, respectivement). Pour les autres cas, I'écart entre la
profondeur d’oxydation simulée et observée varie entre 60 et 374 nm. Dans 6 cas sur 9, les
profondeurs d’oxydation simulées sont supérieures aux profondeurs d’oxydation observées.

Lorsque nous comparons les graphiques représentant les profondeurs moyennes d’oxydation (Figure
231) et les profondeurs maximales d’oxydation obtenues par I'observation en fonction de la simulation
(Figure 232), nous remarquons que la représentation des profondeurs maximales est mieux ajustée
car les valeurs simulées restent plus proches de celles observées.

Malgré ces résultats (optimaux pour les valeurs maximales), les parameétres de la cinétique
d’'oxydation intergranulaire restent encore a optimiser pour essayer de rapprocher les valeurs
moyennes et maximales de la bissectrice du graphique

Cette optimisation des paramétres de la cinétique d’oxydation des carbures de chrome est présentée
dans la Section 5 du Chapitre 3.
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Figure 231 - Profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire moyenne observée expérimentalement
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Figure 232 - Profondeur d’oxydation intergranulaire maximale calculée par la simulation en
fonction de la profondeur d’oxydation intergranulaire maximale observée expérimentalement
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Annexe C : Courbes de traction

La Figure 233 présente les courbes force-déplacement obtenues lors des essais de traction in situ

dans le MEB a 360°C.

T265

Figure 233 - Courbes force en fonction du déplacement de la platine pour I’essai de traction in

Déplacement de la platine (mm)

c)

situ au MEB a 360°C sur les matériaux (a) T265, (b) U589 et (c) B356
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Annexe D : Mesure des contraintes axiales et circonférentielles par
DRX

Tableau 40 — Chargement imposé aux éprouvettes a I’air ambiant

X Epaisseur ¢’ d- d*
Repere | “mmy | mm) | 9 | @mm) | mm) | (mm)
15,52 1 -0,65 0,25 15,756
1650-01 1,26 15,494 2 -1,50 0,68 14,950
15,518 1 -0,65 0,25 15,785
1650-02 1,28 15,41 2 -1,50 0,86 15,505
15,425 1 -0,65 0,26 15,720
1650-03 1,26 15,435 2 -1.50 0,67 15,420
15,455 1 -0,65 0,26 15,720
1650-04 1.3 15,472 2 -1,50 0,67 15,473
15,496 1 -0,65 0,27 15,770
1650-05 121 15,665 2 -1,50 0,83 15,680
15,302 1 -0,65 0,27 15,582
1650-06 1,29 15.434 2 11,50 0.79 15.304
15,445 1 -0,65 0,29 15,770
1650-07 1,22 15,486 2 -1,50 0,90 1,11436
15,435 1 -0,65 0,29 15,858
1650-08 1.28 15,486 2 -1,50 0,90 15,156
15,552 1 -0,65 0,30 15,858
1650-09 1,22 15,641 2 -1,50 1,02 16,017
1650-10 1,11 15,540 1 -1,50 1,114 15,324
15,418 1 -0,65 0,25 15,668
1650-14 1.15 15,507 2 -1,50 0,55 15,213
15,438 1 -0,65 0,26 15,697
1650-15 1,23 15.454 2 71,50 0.65 15,500
15,253 1 -0,65 0,26 15,512
1650-16 124 15,314 2 -1,50 0,61 15,547
15,346 1 -0,65 0,27 15,615
1650-17 1.21 15.457 2 11,50 0.76 15.563
15,400 1 -0,65 0,27 15,670
1650-18 124 15,446 2 -1,50 0,63 15,768
15,442 1 -0,65 0,29 15,73
1650-19 121 15,570 2 -1,50 0,81 15,405
15,325 1 -0,65 0,29 15,615
1650-20 123 15,442 2 -1,50 1,21 15,703
15,200 1 -0,65 0,30 15,503
1650-21 124 15,321 2 -1,50 0,87 15,092
15,394 1 -0,65 0,25 15,642
1650-22 124 15.508 2 71,50 0.80 15.872
15,755 1 -0,65 0,25 16,003
1650-23 1.27 15,752 2 -1,50 0,80 15,959
1650-30 1,27 15,392 1 -1,50 0,66 15,485
1650-31 - 15,383 1 -1,50 0,69 15,245
1650-32 1,27 15,373 1 -1,50 0,78 15,3
1650-33 1,28 15,337 1 -1,50 0,97 15,525
1650-34 1,25 15,334 1 -1,50 1,38 15,984
1650-35 1,26 15,372 1 -1,50 1,25 15,630
1650-36 1,27 15,444 1 -1,50 1,18 15,760
1650-37 1,28 15,333 1 -1,50 1,19 15,718
1650-38 1,26 15,417 1 -1,50 1,05 15,675
1650-39 1,27 15,416 1 -1,50 1,05 15,551
1650-40 1,29 15,345 1 -1,50 1,11 15,681
1650-42 1,24 15,274 1 -1,50 1,00 15,271
1650-43 1,25 15,298 1 -1,50 1,00 14,966
1650-44 1,24 15,305 1 -1,50 1,10 15,220
1650-45 1,25 15,352 1 -1,50 1,10 15,220
1650-46 1,29 15,266 1 -1,50 1,20 15,148
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R Epaisseur d- d*
Repere | “mm) | mm) | <Y | mm) | mm) | (mm)
1650-49 1,25 15,214 1 -1,50 1,10 15,291
1650-53 1,16 15,119 1 -1,50 1,00 15,513
1650-54 1,20 15,301 1 -1,50 1,20 15,779
1650-55 1,16 15,340 1 -1,50 1,00 15,513
1650-56 1,17 15,354 1 -1,50 0,90 15,195
1650-57 1,19 15,244 1 -1,50 1,20 15,576
1650-58 1,18 15,303 1 -1,50 1,20 15,810
1650-59 1,26 15,312 1 -1,50 1,10 15,810
1650-60 1,12 15,519 1 -1,50 1,34 16,259
1650-61 1,24 15,341 1 -1,50 0,90 15,655
1650-62 1,19 15,407 1 -1,50 1,20 16,052
1650-63 1,14 15,461 1 -1,50 1,00 15,951
1650-64 1,20 15,390 1 -1,50 1,10 15,793
1650-65 1,17 15,384 1 -1,50 0,90 15,655

®° diamétre initial (mm), d” =déplacement négatif imposé (mm), d* = déplacement positif imposé (mm), ® = diamétre final (mm)

Tableau 41 — Mesure des contraintes a température ambiante par DRX avant et apres essais de

CSC a 360°C
Aprés 1000h Apreés 3000h Aprés 5700h Aprés 6700h
Materiaux Eprouvette (l\jlyé;) (I\;Irlg’;) Ozz (o1} Ozz Oge Ozz Oge Ozz Oge
(MPa) | (MPa) | (MPa) (MPa) (MPa) | (MPa) | (MPa) | (MPa)
1650-01 - - - - 41 104 - - - -
1650-02 - - - - 74 246 - - - -
1650-03 - - - - 52 213 - - - B
1650-04 - - - - 53 192 - - - B
1650-05 - - - - 42 207 - - - -
1650-06 - - - - 28 231 - - - -
1650-07 - - - - 63 274 - - - -
1650-08 - - - - 176 498 - - - -
1650-14 - - - - - - - - 62 262
1650-15 - - - - - - - - 54 306
1650-16 - - - - - - - - 74 279
1650-17 - - - - - - - - 48 269
B369
1650-18 - - - - - - - - 10 265
1650-19 - - - - - - - - 35 296
1650-20 - - - - - - - - 57 250
1650-21 - - - - - - - - 15 220
1650-22 - - - - - - 43 230 43 230
1650-23 - - - - - - - - 13 189
1650-30 - - - - 11 254 - - - -
1650-32 - - - - -8 250 - - - -
1650-33 - - - - 23 284 - - - -
1650-34 - - - - 24 207 - - - -
1650-35 - - - - 30 303 - - - -
1650-36 - - - - 45 293 - - - _
1650-37 - - - - 19 263 - - - -
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Apres 1000h Apres 3000h Apres 5700h Apres 6700h
Matériaux | Eprouvette | 0% Tee
(MPa) | (MPa) Ozz o] Ozz o] Ozz (o] Ozz Ooo
(MPa) | (MPa) | (MPa) (MPa) (MPa) | (MPa) | (MPa) | (MPa)
1650-38 - - - - -2 271 - - - -
1650-39 - - - - -33 261 - - - -
1650-40 - - - - 29 289 - - - -
1650-42 140 658 157 564 - - - - - -
1650-43 169 524 145 463 - - - - - B
1650-44 165 621 126 386 - - - - - B
1650-45 134 569 145 435 - - - - - -
1650-46 157 616 - - - - - - - -
U589 1650-49 254 714 - - - - - - - -
1650-53 155 631 166 530 - - - - - B
1650-54 155 469 70 433 - - - - - B
U509
1650-55 58 586 110 462 - - - - - B
1650-56 139 522 56 442 - - - - - _
1650-57 61 615 156 435 - - - - - _
1650-58 223 417 96 323 - - - - - B
U510 1650-59 104 533 103 416 - - - - - B
1650-60 77 519 139 421 - - - - - B
1650-61 123 673 114 447 - - - - - -
1650-62 179 549 91 444 - - - - - _
1650-63 135 584 70 452 - - - - - _
U511
1650-64 93 579 91 449 - - - - - B
1650-65 108 562 114 394 - - - - - B

Tableau 42 — Résultats des essais de CSC en

Eprouvette Matériaux GBC (%) cuTrr?mgs(h) Résultat
1650-01 6010 Pas de fissuration
1650-02 6010 Pas de fissuration
1650-03 6010 Pas de fissuration
1650-04 6010 Pas de fissuration
1650-05 6010 Pas de fissuration
1650-06 6010 Rompue
1650-07 B369 33 6010 Pas de fissuration
1650-08 3000 Fissurée
1650-09 2000 Rompue
1650-10 2000 Rompue
1650-14 8705 Rompue
1650-15 9710 Pas de fissuration
1650-16 9710 Pas de fissuration
1650-17 9710 Pas de fissuration
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Temps

Eprouvette Matériaux GBC (%) cumulé (h) Résultat
1650-18 9710 Pas de fissuration
1650-19 9710 Pas de fissuration
1650-20 8705 Fissurée
1650-21 9710 Pas de fissuration
1650-22 8710 Pas de fissuration
1650-23 8705 Pas de fissuration
1650-30 6010 Pas de fissuration
1650-31 3000 Pas de fissuration
1650-31 6010 Pas de fissuration
1650-33 6010 Pas de fissuration
1650-34 6010 Pas de fissuration
1650-35 6010 Pas de fissuration
1650-36 6010 Pas de fissuration
1650-37 6010 Pas de fissuration
1650-38 6010 Rompue
1650-39 6010 Pas de fissuration
1650-40 6010 Pas de fissuration
1650-42 2005 Fissurée
1650-43 2005 Fissurée
1650-44 2005 Fissurée
1650-45 2005 Rompue
1650-46 1000 Fissurée
1650-49 U589 15 1000 Fissurée
1650-53 5015 Pas de fissuration
1650-54 5015 Pas de fissuration

U509 46
1650-55 4010 Pas de fissuration
1650-56 5015 Fissure
1650-57 5015 Pas de fissuration
1650-58 5015 Pas de fissuration
1650-59 U510 40 4010 Fissurée
1650-60 5015 Pas de fissuration
1650-61 4010 Fissurée
1650-62 5015 Pas de fissuration
1650-63 4010 Rompue

U511 48
1650-64 5015 Pas de fissuration
1650-65 5015 Pas de fissuration
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Tableau 43 — Contraintes circonférentielles avant essai calculées par éléments finis sur des
éprouvettes fissurées. a est I'angle entre I’apex et la zone ou la fissure la plus longue est

observée
Contrainte
Déplacement o circonférentielle & 20°C
Matériaux | Eprouvette | Cycle . (MPa)
Compression | Traction ) Fin Fin
(mm) (mm) compression | traction
1 -0,5 +0,29 -752 +507
1650-08 4
2 -1,5 +0,9 -939 +518
1 -0,65 +0,29 -677 +544
B369 1650-20 11
2 -1,5 +0,65 -814 +556
1650-43 1 -1,5 +1 7 -858 +583
1650-46 1 -1,5 +1,2 1 -903 +644
U589 1650-49 1 -1,5 -1,1 1,3 -797 +538
U510 1650-61 1 -1,5 -0,9 11 -694 +463

Tableau 44 - Contraintes circonférentielles avant essai calculées par éléments finis sur des
éprouvettes non fissurées

Contrainte
Déplacement circonférentielle (MPa) a
o o
Matériaux Eprouvette | Cycle 5 20°C
Compression | Traction ©) Fin Fin
(mm) (mm) compression | traction
1 -0,65 +0,25 -765 +479
1650-01 0
2 -1,5 +0,68 -953 +466
1 -0,65 0,26 -768 +484
1650-03 0
2 -1,5 0,67 -957 +463
1 -0,65 +0,26 -765 +499
1650-04 0
2 -1,50 +0,67 -950 +531
1 -0,65 0,27 -764 +490
1650-05 0
B369 2 -1,5 0,83 -950 +511
1 -0,65 +0,29 -765 +499
1650-07 0
2 -1,5 +0,9 -950 +513
1 -0,65 +0,26 -766 +479
1650-15 0
2 -1,50 +0,65 -955 +457
-0,65 +0,26 -771 +485
1650-16 0
2 -1,50 +0,61 -963 +444
1650-17 1 -0,65 +0,27 0 -768 +484
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Contrainte
Déplacement circonférentielle (MPa) a
[ o
Matériaux | Eprouvette | Cycle . 20°C
Compression | Traction ©) Fin Fin
(mm) (mm) compression | traction
2 -1,50 +0,76 -959 +444
1 -0,65 +0,30 -773 +504
1650-21 0
2 -1,50 +0,87 -964 +522
1 -0,65 +0,25 -767 +480
1650-22 0
2 -1,50 +0,80 -959 +500
1 -0,65 +0,25 -759 +479
1650-23 0
2 -1,50 +0,80 -942 +501
1650-34 1 -1,50 +1,38 0 -903 +684
1650-35 1 -1,50 +1,25 0 -903 +658
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Annexe E : Modéle des indices

Le modele des indices est un modéle empirique basé sur la connaissance du matériau, de la
contrainte appliquée, de la température et affiné par le retour d’expérience. Ce modéle dépend de
trois indices liés a la microstructure du matériau i, la température i+ et a la contrainte applique i, .
L’indice matériau et I'indice contrainte seront calculés a partir des essais de CSC sur des éprouvettes
OCR en considérant la contrainte finale d’essai a 360°C.

Le modéele des indices est un modeéle qui doit étre utilisé en deux fois pour déterminer le temps a
fissuration des matériaux. Une premiere fois, il est utilisé pour identifier I'indice matériau a partir du
temps a fissuration (par des essais de laboratoire). Ensuite, il est utilisé pour évaluer le temps a
fissuration a partir d’'un indice matériau moyen.

1. Calcul des indices matériaux

L’indice matériau sera déterminé a partir des essais de CSC sur des éprouvettes OCR. Il sera
déterminé a partir des équations ci-dessous :

i ~ 10000
Matériaux temps d'amorgagexic, . ante X iTemperatule
i =2,44x10"c"*

contrainte

ou ¢ (en MPa) est la contrainte appliquée

itempératune = 9’491015 exp (%j

Ou Q=182930 J.mol ™", T est la température en Kelvin et R = 8,314 J.mol™* K™

Pour calculer I'indice matériau, tout d’abord, nous allons déterminer les indices contrainte et
température. Le temps a I'amorgage considéré est le temps au bout duquel la fissuration est observée
lors des essais de CSC sur des éprouvettes OCR. Nous rappelons que les éprouvettes sont
observées environ toutes les 1000 h. L’incertitude sur le temps a 'amorgage est donc de plusieurs
centaines d’heures. Sur chaque éprouvette, nous avons déduit une fourchette pour I'indice matériau.
Dans le cas ou des éprouvettes sont issus d’'un méme matériau, un indice matériau moyen sera
déterminé prenant en compte 'ensemble de ces résultats.

Pour l'évaluation de l'indice contrainte, la valeur de o tient compte de l'effet de relaxation des
contraintes survenant lors de l'essai, considéré comme la contrainte permettant la fissuration par
CSC. A linverse, I'indice matériau déterminé par le modéle des indices est calculé pour un indice
contrainte calculé a partir de la valeur initiale de la contrainte.

Pour les essais sur des éprouvettes non fissurées, la valeur de lindice matériaux est une borne
supérieure car les essais sont encore en cours.

Les valeurs des indices matériau obtenues sont détaillées dans les Tableau 45 et Tableau 46.
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Tableau 45 — Evaluation des indices matériau i, a partir des essais de CSC a 360°C en milieu

primaire déterminés sur des éprouvettes fissurées

. . temps |contrainte . . im par im
Matériau | Eprouvette (h) (MPa) [ IT éprouvette| moyen
1650-08 3000 324 0,3 1,6
1650-20 8705 271 0,1 1,1
1650-42 2005 361 0,4 1,6
B369 1650-43 2005 378 0,5 77 1,3 1.4
1650-44 2005 389 0,6 ’ 1,2
1650-46 1000 433 0,9 1,5
U589 1650-49 1000 362 0,4 3,1 3,1
U510 1650-61 4010 278 0,1 2,2 2,2

Tableau 46 - Evaluation des indices matériau a partir des essais de CSC a 360°C en milieu

primaire déterminés sur des éprouvettes non fissurées

Matériau | Eprouvette teg:;)s co(nl\';lrsl;r)lte io iT éplrrgurz/aertte im moyen
1650-01 6010 258 0,1 2,0
1650-03 6010 256 0,1 2,1
1650-04 6010 294 0,2 1,2
1650-05 6010 282 0,2 14
1650-06 6010 276 0,1 15
1650-07 6010 283 0,2 1,4
1650-15 9710 212 0,05 2,7
B369 1650-16 9710 206 0,04 [ 3,1 0.7
1650-17 9710 234 0,1 1,8
1650-21 9710 242 0,1 1,6
1650-22 8710 244 0,1 1,7
1650-23 8705 245 0,1 1,7
1650-34 6010 378 0,5 0,4
1650-35 6010 364 0,4 0,5

Ces valeurs sont a comparer aux indices matériau déterminés sur des éprouvettes de type selles de
cheval avec un trajet complexe de déformation sans prendre en compte la relaxation de contraintes a
360°C sur des mémes coulées étudiées lors de la thése. Ces valeurs sont :

Pour B369, im= 0,36 [COUVANT13]:

Pour U589, im = 2 [COUVANT13]:

Pour U510, im =0,5 (im évalué par EDF) et im = 0,4 (im évalué par Framatome) [BUISINE94]
Pour U511, im = 0,3 (im évalué par EDF) et im= 0,25 (im évalué par Framatome) [BUISINE94]

Détermination du temps de fissuration pour des indices
matériau déterminés dans le passé et dans les essais de CSC
sur OCR

Pour sa part, le modele des indices sera confronté aux résultats expérimentaux. Dans les études
précédentes, un indice matériau de im = 0,36 a été identifié par le matériau B369 [COUVANT13] sans
prise en compte de la relaxation des contraintes. A partir des essais de CSC sur des éprouvettes
OCR, nous avons calculé des indices matériaux en prenant en compte la relaxation des contraintes a
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360°C (im ajusté pour des OCR= 1,4).

En utilisant les contraintes finales a 360°C et les indices matériaux déterminés dans le passé et au
cours de la thése pour le matériau B369, des temps de fissuration seront déterminées par le modéle
des indices et comparées aux temps de fissuration observés pendant les essais de CSC. Cela
constitue une amélioration des indices matériaux car auparavant, I'indice contrainte était basé sur une
simple mesure de DRX (température ambiante avant essai) et ne tenait pas compte de la relaxation
en cours d’essai.

Les Tableau 47 et Tableau 48 détaillent la détermination du temps de fissuration pour des indices
matériaux déterminés dans le passé et au cours de la thése prenant en compte des contraintes a
360°C.

Tableau 47 - Détermination du temps de fissuration par le modéle des indices en utilisant
I'indice matériau identifiée dans le passé sur des éprouvettes RUB et une contrainte
macroscopique sans prise en compte de I’effet de relaxation

Contrainte Temps a
Matériaux | Eprouvette | a 360°C i iT im ’'amorcage
(MPa) (h)
1650-08 324 0,3 13461
1650-20 271 0,1 27502
1650-42 361 0,4 8734
B369 1650-43 378 0,5 27 0.36 7266
1650-44 389 0,6 ' 6478
1650-46 433 0,9 4220
U589 1650-49 362 0,5 2,0 1555
U510 1650-61 278 0,1 0,5 4470

Tableau 48 - Détermination du temps de fissuration par le modéle des indices en utilisant
I'indice matériaux ajusté au cours de la thése pour chaque éprouvette

Contrainte Temps a
Matériaux | Eprouvette | a 360°C ig iT im Famorcage
(MPa) (h)
1650-08 324 0,3 3500
1650-20 271 0,1 7151
1650-42 361 0,4 2271
B369 1650-43 378 0,5 27 L4 1889
1650-44 389 0,6 ' 1684
1650-46 433 0,9 1097
U589 1650-49 362 0,5 3,1 1000
U510 1650-61 278 0,1 2,2 4010

Si nous utilisons les valeurs des indices matériau conventionnelles (calibrées dans le passé sur des
éprouvettes RUB avec un trajet de déformation complexe) pour calculer le temps de fissuration, nous
pouvons observer que le temps de fissuration est surestimé par rapport au temps de fissuration
identifié lors des essais de CSC.

A linverse, si nous utilisons les valeurs d’indices matériau identifiées au cours de la thése sur des
éprouvettes OCR avec également un trajet de déformation complexe, les temps de fissuration
calculés et observés expérimentalement sont en bon accord. Ceci confirme que, pour une bonne
estimation du temps de fissuration a partir des modéles des indices, les indices matériau doivent étre
bien maitrisés et ils dépendent fortement de la géométrie des éprouvettes testées.

Sur la Figure 234, les cercles en couleur orange représentent les temps de fissuration calculés pour
un indice matériau constant et égal 0,36 (déterminé sur des RUB) et pour un indice contrainte qui
prend en compte la contrainte a 360°C tandis que les cercle en couleur bleu représentent les temps
de fissuration calculés par le modéle des indices pour un indice matériau identifié au cours de la thése
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(im = 1,4) et un indice contrainte a 360°C. La ligne rouge en pointillée représente la bissectrice du
graphique qui est la correspondance entre les temps calculés et observés.

Avec un indice matériau constant et égal a 0,36, le temps de fissuration calculé est supérieur au
temps de fissuration observé. L’écart entre le temps calculé et le temps observé varie entre 460 h et
18797 h. L’écart maximal de temps est constaté pour le temps de fissuration le plus long (8700 h). Le
temps de fissuration maximal calculé est presque 3,3 fois supérieur au temps observé.

Au contraire, pour les indices matériaux ajustés au cours de la thése sur une base expérimentale
différente (éprouvettes de types différentes) de celle utilisée dans le passé, l'approche est
globalement beaucoup plus conservative ce qui constitue une nette amélioration. Ceci est di au fait
que l'indice matériau a été ajusté en prenant en compte la relaxation de la contrainte calculée par
éléments finis a 360°C. Par contre, I'écart entre le temps de fissuration calculé et le temps observé
varie entre 500 et 1554 h. L’écart de temps le plus grand est observé pour le temps de fissuration le
plus long (8705 h) et I'écart de temps le plus petit est observé pour le temps de fissuration le plus
court (1000 h). Par contre, dans les deux cas, il n’est pas possible d’associer une profondeur de
fissure au temps de fissuration.
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Figure 234 - Temps de fissuration des OCR calculé par le modéle des indices en fonction du
temps observé expérimentalement en utilisant deux indices matériaux différents

A partir de ces résultats, nous pouvons constater qu’il n’est pas trivial de bien identifier l'indice
matériau, indépendamment de la géométrie de I'éprouvette utilisée.

Si les indices matériau obtenus au cours de la thése ne tenaient pas compte de la relaxation des
contraintes, la valeur de I'indice matériau aurait diminué car I'indice contrainte serait devenu supérieur
et des temps de fissuration 5 a 22 fois plus élevés auraient été obtenus par rapport a ceux obtenus
avec la prise en compte de la relaxation des contraintes (entre 4 et 8 fois supérieurs pour des temps
de fissuration qui varient entre 1000 h et 4000 h et 22 fois supérieurs pour des temps de fissuration de
8700 h).

Ceci met en évidence que le modéle des indices n’est pas un modéle robuste. Lorsque lindice
matériau varie soit du fait de la géométrie de I'éprouvette soit du fait de la prise en compte ou non de
la relaxation des contraintes, la prévision du temps de fissuration n’est pas correctement identifiée ce
qui peut avoir une influence sur les périodes de maintenance des réacteurs.
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Résumé

Plusieurs composants présents dans les
réacteurs a eau sous pression (REP) ont été
fabriqués en alliage 600, un alliage base nickel
contenant environ 16% de chrome. Le retour
d’expérience, comme les études de laboratoire,
montrent une sensibilité a la corrosion sous
contrainte (CSC) de cet alliage en milieu
primaire.

Des études antérieures ont permis de
développer un modele d’amorcage basé sur
une approche macroscopique et dépendant de
différents parametres tels que : la température,
la contrainte et la microstructure du matériau.
Cependant, ce modéle manque de robustesse
car l'effet de la teneur en hydrogéne dissous et
I'effet de I'histoire de chargement mécanique ne
sont pas considérés et les effets
microstructuraux ne le sont que partiellement.

Ces ftravaux de thése ont comme objectif
principal de développer un modéle local
prévoyant le temps d’amorcage des fissures de
CSC en fonction de parametres locaux liés a la
microstructure  du  matériau  (précipitation
intergranulaire), a I'environnement
(température, et teneur en hydrogéne dissous)
et aux contraintes locales aux joints des grains.
Cette étude comprend donc la caractérisation
des matériaux (analyse chimique,
microstructure et comportement mécanique) et
la réalisation des essais d'oxydation et de
corrosion sous contrainte, ainsi que leur
interprétation.

Le modele local développé est basé sur des
grandeurs physiques et enchaine les différentes
étapes de CSC a savoir I'incubation, 'amorcage
et la propagation des fissures. Pour construire
ce modeéle, nous avons considéré la formation
de pénétrations d’oxyde aux joints de grains
comme une étape-clé dans I'amorgage des
fissures de CSC. Pour cela, une cinétique
d’oxydation intergranulaire pour l'alliage 600 a
été identifiée. De plus, un critere d’amorgage
des fissures de CSC a été déterminé en
couplant contrainte locale et profondeur
d’'oxydation intergranulaire critique. Enfin,
'étape de propagation des fissures a été
modélisée a partir d'une base de données
rassemblant les profondeurs de fissure atteintes
en fonction du temps d’essai pour différentes
conditions expérimentales.

Mots Clés

Corrosion sous contrainte,
oxydation, amorgage.

alliage 600,

Abstract

Several components present in the primary
circuit of Pressurized Water Reactors (PWR) of
nuclear power plants were manufactured with
Alloy 600, a nickel base alloy containing 16
wt.% chromium. Operating experience of PWRs
and laboratory tests showed that Alloy 600 is
susceptible to stress corrosion cracking (SCC).

Previous studies have allowed developing an
initiation model based on a macroscopic
approach and depending on several parameters
such as temperature, applied stress and
material microstructure. However, this model
suffers from a lack of accuracy: dissolved
hydrogen content and mechanical loading
history effects are not considered and the
microstructure effects (such as intergranular
precipitation) are only partially taken into
account.

The aim of this study is to develop a ‘local
model predicting stress corrosion cracking
initiation time, based on physical mechanisms
and local parameters related to the material
microstructure (intergranular precipitation), the
environment chemistry (temperature and
dissolved hydrogen content) and stress
concentration at grain boundaries. The local
model relies on a cracking scenario with three
main steps: incubation, initiation and crack
extension.

The formation of intergranular oxide penetration
was assumed to be a key step in SCC initiation.
For this purpose, oxidation tests were
performed in simulated primary water. The
intergranular oxidation kinetics of Alloy 600 was
studied and the effects of intergranular carbide
precipitation, dissolved hydrogen content and
temperature were investigated. In addition, a
cracking criterion coupling a critical local stress
and a critical intergranular oxide depth was
estimated. Finally, a sigmoid crack growth law
was used to simulate both the slow and fast
propagation steps. The local model was
validated using a database built from the results
of SCC tests performed on Alloy 600 and
gathering the crack depths reached as a

function of test duration for different
experimental conditions (material
microstructure, loading conditions).
Keywords

Stress  corrosion  cracking, Alloy 600,

oxidation, initiation.




