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INTRODUCTION

En France, le parc nucléaire, qui fournit la majeure partie de I'électricité consommée, est constitué
de Réacteurs a Eau Pressurisée, ou REP. Ces réacteurs fonctionnent via trois circuits comme le
montre la Figure 1 : le circuit primaire permet, grace a un fluide caloporteur, d’extraire la chaleur
produite par la réaction nucléaire de fission vers I'extérieur du coeur du réacteur. Elle est transmise
au fluide du circuit secondaire via le générateur de vapeur dans lequel I'eau du circuit secondaire se
transforme en vapeur et va alors entrainer les turbines de l'alternateur permettant de produire
I’électricité. Le dernier circuit est celui du refroidissement, il permet de condenser le milieu
secondaire a la sortie de I'alternateur et d’évacuer la chaleur restante.

FONCTIONNEMENT D’UNE CENTRALE NUCLEAIRE
DE TYPE REP

Circuit primaire Circuit secondaire L Circuit de refroidissement

(© Corinne Beurtey / CEA

Figure 1 : Schéma de fonctionnement d'une centrale nucléaire de type REP (Source : CEA)

Pour assurer le bon fonctionnement des installations et leur tenue dans le temps, les matériaux
utilisés dans ces circuits sont choisis avec soin. On trouve dans le circuit primaire différents matériaux
tels que des alliages de zirconium, des alliages a base nickel ou des alliages a base fer comme des
aciers inoxydables. Ces derniers sont utilisés pour des pieces appelées internes de cuve, schématisés
en Figure 2 et constitués d’une structure de plaques d’acier et de vis servant a les fixer. lls sont situés
autour des crayons combustibles dans la cuve du réacteur et permettent de contenir et supporter les
assemblages de combustibles mais aussi d’assurer le passage du milieu primaire pour optimiser
I’extraction de la chaleur du cceur.
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Figure 2 : a) Schéma en coupe de la cuve d’un réacteur (source : IRSN) avec au niveau du cceur, entourant le combustible, b)
les internes de cuves faits de plaques et de vis d’aciers inoxydables austénitiques [1]
Ces piéces sont donc en contact avec le milieu primaire, un milieu réducteur, a haute température et
haute pression (les caractéristiques détaillées du milieu primaire sont données dans le Tableau 1).
Les internes de cuve sont également soumis a des contraintes résiduelles, conséquences des
opérations de mise en forme, d’assemblage, ou dues au gonflement du combustible résultant de
Iirradiation aux neutrons. Ce gonflement provient des réactions de fission donnant naissance a deux
noyaux a partir d’'un seul noyau lourd dans le combustible mais peut également étre la conséquence
de l'oxydation de la gaine en zirconium entourant les crayons de combustible (environ 8 um
d’épaisseur d’oxyde formé en tout a partir du moment ol le combustible est en contact avec la gaine

(2]).

Tableau 1 : Conditions nominales de fonctionnement d'un REP

Température 285 -340°C

Pression 155 bar

Bore® 10-1200 ppm

Lithium? 0,7-2,2 ppm

pH =7

Pression d’hydrogene 25 - 50 cc/kg (CNPT)
0,17 - 0,34 bar

! Le milieu primaire est un milieu aqueux sous haute pression et haute température qui contient du bore
comme absorbeur de neutrons et de la lithine pour réguler le pH autour de 7 dans les conditions de
fonctionnement du réacteur (autour de 300 °C).
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Ces contraintes, couplées a l|’environnement milieu primaire, peuvent étre a l'origine de
I’endommagement des internes de cuve et autres pieces des réacteurs par le phénomene de
Corrosion Sous Contrainte (CSC). Il tire son origine de I'action conjointe d’un état de contrainte en
traction (appliquées ou résiduelles) et d’'un environnement « corrosif » (température, pression,
chimie du milieu,...) appliquée a un matériau donné (microstructure, composition chimique,
précipités,...) induisant la formation de fissures pouvant conduire a une rupture de type fragile,
intergranulaire et parfois intragranulaire, suivant le couple matériau/milieu, dans un matériau ductile
[3-5]. Ce mode d’endommagement est souvent séparé en au moins 2 étapes [6,7] : (1) une période
d’initiation, durée jusqu’a ce qu’une premiére fissure s’amorce, et (2) la propagation de fissure
jusqu’a potentiellement la rupture du matériau.

Depuis le début des recherches sur la CSC, de nombreux mécanismes ont été proposés mais aucun
ne semble capable d’expliquer ou de prévoir la CSC dans son ensemble. Voici deux mécanismes
proposés dans la littérature : (1) I'oxydation interne [8] et (2) la dissolution et la rupture du film
d’oxyde protecteur [9,10].

Dans le cas des internes de cuve présents dans les REP, un facteur supplémentaire est a prendre en
considération dans les mécanismes d’endommagement : I'irradiation par les neutrons. En effet, les
internes de cuve sont potentiellement proches des crayons combustibles et subissent donc le
bombardement des neutrons et ses effets. La Figure 3 présente les doses d’irradiation, exprimées en
déplacement par atome (dpa’), subies par ces piéces suivant leur localisation et aprés 40 ans
d’exposition en service.
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Figure 3 : Schéma détaillant les matériaux utilisés pour les composants internes ainsi que leur température en service et leur
dose d'irradiation maximale aprés 40 ans en service [1]

%10 dpa signifie que chaque atome de la structure aura été déplacé 10 fois pendant sa durée de vie.
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La combinaison entre le milieu primaire a haute température et haute pression, la présence de
contraintes et les effets de I'irradiation neutronique peut mener a un endommagement du matériau
par le phénomeéne de corrosion sous contrainte assistée par l'irradiation ou Irradiation-Assisted
Stress Corrosion Cracking (IASCC) [11]. Des contrdles sur des vis en centrale nucléaire ont permis de
détecter des fissures sur certaines d’entre elles dans une zone irradiée (environ 10 dpa) et trés
contrainte entre la téte et le corps des vis (Figure 4). La fissuration de ces pieces a été attribuée a
I"lASCC [1,12].

Figure 4 : Photographies d'une vis de réacteur ayant fissuré en service : a) vue globale, b) vue en coupe [1]

Lors de l'irradiation aux neutrons, ces derniers entrent en collision avec les atomes de la matrice ce
qui mene a la formation de défauts ponctuels que sont les lacunes et les interstitiels. Ceux-ci peuvent
se réorganiser ensuite sous forme de défauts de plus grandes dimensions comme les boucles de
dislocation, les cavités ou les nanoprécipités. lls peuvent également étre a I'origine de modifications
chimiques (ségrégations) dans le matériau. Les effets de I'irradiation neutronique pouvant avoir un
role dans le phénomene d’IASCC sont de plusieurs natures [13,14] :

- La radiolyse de I'eau du milieu primaire qui produit différents radicaux et espéces pouvant
modifier le potentiel du milieu,

- La ségrégation induite par l'irradiation (RIS) qui provoque des changements de composition
chimique au niveau des joints de grains par exemple (appauvrissement en chrome,
enrichissement en nickel) pouvant permettre une oxydation intergranulaire plus importante,

- L’augmentation de la limite d’élasticité et la localisation de la déformation dues a la présence
en grande quantité de défauts d’implantation (boucles de dislocation),

- Les réactions de transmutation qui produisent de I’'hélium et de I’'hydrogéne dans I'alliage.

L'IASCC est un phénomene tres complexe et il est malaisé de séparer les contributions de chacun de
ces parameétres dans les mécanismes d’endommagement.

Par ailleurs, de nombreuses études portent sur les facteurs environnementaux qui ont une influence
sur 'amorcage et/ou la propagation de fissures de CSC ou d’IASCC. C’est le cas de I’hydrogéne qui
peut avoir un effet délétére sur la sensibilité a la CSC, sur la propagation de fissures et sur la ductilité
des aciers irradiés [11,15-17]. De plus, les travaux de Dumerval et al. [18,19] portant sur |'oxydation
d’un acier inoxydable 316L recuit en milieu primaire d’'un REP simulé a mis en avant une
accumulation d’hydrogene dans I'alliage sous la couche d’oxyde. Cela a été attribué a un piégeage de
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I’hydrogéne au niveau de lacunes de fer produites par le processus d’oxydation cationique. Cette
présence d’hydrogéne en sub-surface ne peut pas influencer les propriétés mécaniques
macroscopiques de l|’acier mais pourrait étre a l'origine de modifications du comportement
mécanique local (pointes de fissures, de pénétrations d’oxyde) ayant un effet sur 'amorcage et/ou la
propagation des fissures de CSC. Il est donc intéressant d’étudier plus en détail les interactions de cet
élément avec les défauts, et principalement ceux induits par l'irradiation, qui pourraient constituer
des sites supplémentaires de piégeage dans I'acier inoxydable 316L au cours de son oxydation. Dans
cette idée, les travaux de Hurley et al. [20,21] peuvent servir de point de départ a I'étude en
permettant une étude fondamentale des interactions hydrogéne - défauts grace a un modele de
simulation de la diffusion et du piégeage de cet élément dans les matériaux, basé sur les équations
de McNabb et Foster [22].

Ainsi, I'objectif de ce travail est d’étudier la prise d’hydrogene de I'acier inoxydable austénitique
316L, présentant des défauts d’irradiation, au cours de son oxydation en milieu primaire des REP, et
de caractériser le piégeage de I’hydrogéne par ces défauts d’irradiation.

La démarche a consisté dans un premier temps a élaborer et caractériser des matériaux modeles afin
de simplifier I'étude du point de vue matériau. Pour cela, la quantité de défauts dans I'acier
inoxydable 316L brut a d’abord été minimisée afin d’obtenir un matériau de référence « sans
défaut » servant de base pour les matériaux suivants. Pour cela, une série de traitements thermiques
a été réalisée, permettant de limiter les défauts présents dans le matériau (dislocations, carbures,...).
Ensuite, a partir de ce matériau de référence, nous avons cherché a simuler les effets de l'irradiation
neutronique en termes de défauts créés afin d’obtenir un matériau comparable a ceux présents dans
le cceur des réacteurs. Des implantations d’ions fer ont ainsi été réalisées sachant que cette
technique permet d’atteindre cet objectif sans activer la matiére et en modifiant peu la composition
chimique du matériau. Enfin, 'ensemble des matériaux de I'étude a été caractérisé (microscopies
optique et électronique a balayage, attaque électrochimique,...) et les défauts induits par
I'implantation ionique ont été caractérisés par microscopie électronique en transmission
principalement (chap. II).

L'étape suivante a consisté, a partir de ces matériaux, a mettre en évidence le piégeage de
I’hydrogéne par les défauts induits par implantation ionique et a caractériser les interactions
hydrogene - défauts d’implantation. Pour cela, des chargements cathodiques en deutérium, traceur
isotopique de I’hydrogene, ont été réalisés afin d’introduire cet élément dans les différents
matériaux de I'étude. Tout d’abord, grace a la simulation, les conditions de chargement et de
vieillissement des échantillons ont été définies afin de bien pouvoir mettre en évidence le deutérium
piégé par rapport a celui non piégé, en interstitiel. Ensuite, des profils de concentration du deutérium
par Spectrométrie de Masse des lons Secondaires (SIMS) ont été réalisés sur les échantillons chargés
de matériaux de référence et implantés. Cette technique a été choisie car sa résolution en
profondeur est importante (de I'ordre du nanometre) et qu’elle permet la séparation des isotopes et
donc d’analyser uniquement le deutérium. Enfin, a partir de ces profils SIMS et d’autres résultats
expérimentaux, la diffusion et le piégeage du deutérium dans les matériaux étudiés ont été simulés
grace au modele de résolution numérique des équations de McNabb et Foster développé par Hurley
et al. [20,21] afin de déterminer les constantes de diffusion du deutérium dans 'acier étudié et
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d’étudier les constantes liées au piégeage et dépiégeage de cet élément au niveau des défauts
induits par I'implantation ionique (chap. Il1).

Enfin la derniére partie de ce travail a consisté a étudier la prise d’hydrogéne au cours de |'oxydation
de chacun des matériaux étudiés. Pour cela, des essais d’oxydation de différentes durées regroupant
plusieurs échantillons ont été réalisés en autoclave en milieu primaire nominal deutéré a 320 °C afin
de simuler I'exposition au milieu primaire en réacteur. Les couches d’oxyde ont ensuite été
caractérisées par microscopies électroniques a balayage et en transmission afin de déterminer
I'influence des défauts d’'implantation sur I’oxydation, puis la prise d’hydrogéne a proprement parlé a
été étudiée. Pour cela, des profils de concentration du deutérium ont été réalisés par Spectrométrie
a Décharge Luminescente (SDL) afin de mettre en évidence I'accumulation de deutérium sous la
couche d’oxyde car cette technique n’est pas dépendante de la matrice comme le SIMS. Cette
derniere technique a tout de méme été utilisée pour caractériser les couches d’oxyde et déterminer
si le deutérium qui pénétre dans le matériau au cours de I'oxydation peut se piéger au niveau des
défauts induits par I'implantation ionique (chap. IV).
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REVUE BIBLIOGRAPHIQUE

Cette premiére partie constitue une revue bibliographique qui portera tout d’abord sur les effets de
I'irradiation aux neutrons et aux ions sur les matériaux métalliques principalement. Ensuite
I’oxydation des aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire sera décrite, ainsi que |'effet de
I'irradiation sur I'oxyde formé. Enfin, la derniére partie sera consacrée a I'étude des interactions
hydrogene-matériau.

.1. Effets de I'irradiation

Dans les réacteurs nucléaires, les composants proches du combustible subissent I'irradiation par les
neutrons produits lors de la réaction de fission de I"'uranium. Ces neutrons couvrent un large spectre
d’énergie comme le présente la Figure 5 [23]. Une énergie inférieure a un eV correspond aux
neutrons thermiques ; au-dessus de 0,1 MeV environ, il s’agit de neutrons rapides et entre les deux
on trouve les neutrons épithermiques. Dans les REP, des neutrons faisant partie de chaque catégorie
sont présents.
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Figure 5 : Spectre énergétique des neutrons provenant de la fission dans un réacteur a eau pressurisée (REP) en bleu, et dans
un réacteur a neutrons rapides en rouge [23]

Concernant le vocabulaire employé dans le cadre de l'irradiation neutronique (et de I'implantation
ionique), on parle de dose d’irradiation pour définir la quantité totale de neutrons (ou autres
particules) recus par unité de surface du matériau considéré (neutrons.cm™). Celle-ci est associée a
un flux correspondant a la quantité de neutrons incidents par unité de surface et par seconde
(neutrons.cm™.s™). On peut également parler de dose d’irradiation comme une mesure de
I’endommagement provoqué par les particules incidentes. Dans ce cas, I'unité est le dpa, ou
déplacements par atome, qui correspond au nombre de déplacements effectués par chacun des
atomes du matériau au cours de I'irradiation. On parle de débit de dose (dpa.s™) pour illustrer la
vitesse d’endommagement des matériaux sous irradiation.
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Les neutrons énergétiques produits par la réaction de fission entrent en collision avec les atomes
gu’ils rencontrent et entrainent des modifications des milieux qu’ils traversent. Dans les REP, la
température d’irradiation des aciers inoxydables austénitiques est en général comprise entre 285 et
340 °C. En dessous de 300 °C, les modifications microstructurales induites par irradiation sont
dominées par la formation de nombreux petits amas de défauts et de petites boucles de dislocation.
Lorsque la température augmente, d’autres défauts entrent en jeu: de plus grandes boucles de
dislocation se forment, ainsi que des cavités, et de la ségrégation intergranulaire induite par
I'irradiation est observée [14]. L'ensemble de ces défauts sera présenté plus loin dans ce chapitre.

I.1.a. Impact de l'irradiation neutronique sur le milieu primaire : radiolyse

Le premier milieu traversé par les neutrons est I'eau du milieu primaire. L'interaction des neutrons
avec l'eau du milieu primaire entraine la radiolyse de celle-ci et participe a la formation de
différentes espéces : des radicaux (e,q, He, OHe, HO,*) et des molécules (H,0,, H,, O,) pouvant étre
oxydants ou réducteurs.

Ce phénomene peut induire une variation du potentiel électrochimique du milieu. En effet, I'apport
d’especes oxydantes dans le milieu peut mener a une élévation du potentiel de corrosion et ainsi
accroitre la sensibilité a la Corrosion Sous Contrainte (CSC) des composants internes de cuve [10].
Dans les REP, la présence d’hydrogéne dissous dans le milieu primaire favorise la formation par
radiolyse d’espéces réductrices, contrairement aux Réacteurs a Eau Bouillante (REB), dans lesquels ce
probléeme est de plus grande importance [11].

I.1.b.  Impact sur le matériau
I.1.b.i. Interactions particule/particule

Au cours du fonctionnement d’'un REP, dans les piéces en acier inoxydable proches du cceur du
réacteur, les neutrons produits par la réaction de fission de |'uranium entrent en collision avec les
atomes de I'alliage via différents types d’interactions :

- des réactions nucléaires,
- des interactions élastiques,
- des interactions inélastiques.

Lors d’une réaction nucléaire, un neutron incident entre en collision avec le noyau d’un atome de
I'alliage. Suivant I'atome cible, cette collision peut engendrer une réaction de transmutation,
modifiant la nature de I'atome cible et peut mener a la formation d’hélium. C’est le cas pour les
aciers inoxydables, avec des collisions entre les neutrons et les atomes de bore et de nickel, via les
réactions suivantes [10] :

B + n - 7Li + 3He
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8Ni + n > 5Ni + y3 puis °°Ni + n > °Fe + %He

L’hélium produit, peu soluble dans I'acier, peut s’accumuler au niveau de cavités formées par
I'irradiation et donner naissance a des bulles d’hélium sous pression, pouvant contribuer au
phénoméne de gonflement du matériau. Ces réactions de transmutation sont la conséquence de
collisions avec des neutrons de faible énergie, dits neutrons thermiques (< eV). Les neutrons de plus
forte énergie (> 1 MeV) peuvent produire, quant a eux, des atomes d’hydrogéne par réaction de
transmutation.

Les interactions inélastiques correspondent a I'absorption d’un neutron par un atome de I'alliage, qui
se trouve ainsi dans un état excité. Celui-ci émet alors un autre neutron et, afin de retourner a un
état d’équilibre, un ou plusieurs photons y, menant a un échauffement localisé du matériau.

Enfin, dans le cadre d’interactions élastiques, lorsqu’un neutron entre en collision avec un atome du
réseau, il lui transmet une partie de son énergie cinétique. Si celle-ci est inférieure a I'énergie limite
de déplacement (E4 = 0,4 eV pour le fer), I'atome vibre autour de sa position d’équilibre. Si elle est
supérieure, I'atome est éjecté de sa position initiale dans le réseau cristallin. Il laisse derriere lui une
lacune et entraine la formation d’une paire lacune-interstitiel, dite paire de Frenkel [10]. Le premier
atome éjecté est appelé Primary Knock-on Atom (PKA). Il entre ensuite en collision avec d’autres
atomes du réseau et a encore souvent assez d’énergie pour créer de nouvelles paires de Frenkel, ce
qui conduit a une cascade de collisions. Ces réactions sont extrémement rapides (Tableau 2) ce qui
ne permet pas de les observer expérimentalement.

Tableau 2 : Temps caractéristiques pour la création de défauts par irradiation [10]

Time (s) Event Result
1018 Energy transtfer from Creation of a primary
the incident particle knock-on atom (PKA)
1013 Displacement of lattice atoms Displacement cascade
by the PKA
10— Energy dissipation, spontancous Stable Frenkel pairs (single
recombination and clustering interstitial atoms (SIA) and
vacancies) and defect clusters
» 108 Defect reactions SIA and vacancy
by thermal migration recombination, clustering,

trapping. defect emission

La plupart de ces défauts ponctuels s’élimine en se recombinant. Pour le reste, une partie peut
migrer jusqu’a des puits de défauts, comme les interfaces par exemple, et ainsi induire des
phénomeénes de ségrégation intergranulaire due a l'irradiation [10]. L'autre partie peut coalescer
pour former des agrégats de quelques lacunes ou interstitiels a I'origine des différents défauts
microstructuraux, tels que les black dots, les boucles de dislocation et les cavités. Ceux-ci peuvent
conduire a la modification des propriétés mécaniques du matériau.

3 Y : photon
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I.1.b.ii. Modifications de la microstructure

+» Blacks dots et boucles de dislocation

Les « black dots » sont des défauts caractéristiques de I'irradiation a faible température (< 300-
350 °C) et a faible dose. Ce sont des amas de défauts ponctuels qui apparaissent par Microscopie
Electronique en Transmission (MET) sous forme de points noirs, d’olu leur nom. Il s’agirait de trés
petites boucles de dislocation [24-27] ou de petits amas de lacunes [28] mais leur taille, inférieure a
2-3 nm, ne permet pas de déterminer avec certitude leur nature.

Les boucles de dislocation formées par irradiation aux neutrons sont des boucles fautées sessiles”,
dites boucles de Frank. Celles-ci se forment directement, a partir de la cascade de collisions, dans les
plans {111} dans un cristal cubique a faces centrées (cfc) et ont pour vecteur de Burgers
b = a/3 <111>. D’apres plusieurs études [24,25,29], il s’agit uniquement de boucles de dislocations de
type interstitiel. Bruemmer et al. [14] expliquent ceci par la mobilité plus importante des interstitiels
par rapport aux lacunes. Ceux-ci seraient donc capables de former de plus gros agrégats a I'origine de
boucles de dislocation de taille plus importante (> 4-5 nm). Edwards et al. [26] suggérent plutét un
mélange de boucles de type interstitiel et lacunaire, au moins pour des boucles de Frank allant
jusqu’a 10 nm.

La densité et la taille des boucles de Frank dépendent de la température d’irradiation. Entre 300 °C et
350 °C, la densité de boucles de Frank est maximale comme l'illustre la Figure 6 [30].
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Figure 6 : Effet de la température d'irradiation sur la densité de dislocations totale et ses différentes contributions (petites
boucles dites black-dots, boucles de Frank plus grandes et dislocations parfaites du réseau) dans un acier inoxydable
austénitique écroui a froid (25%) et irradié aux neutrons a une dose de 7,4 dpa [30,31]

4 ., . . . ; . .,
Boucle fautée sessile: boucle de dislocation présentant une faute d’empilement dans le réseau

cristallographique et dont le vecteur de Burger, orienté perpendiculairement au joint de grains, ne permet pas
le déplacement par glissement mais uniquement par montée de celle-ci.
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Au-dela de ces températures, la chute du nombre de boucles s’accompagne d’une augmentation de
leur taille jusqu’a ce qu’elles se défautent pour former des boucles de dislocation parfaites et
glissiles® de moindre énergie [14,31].

Un autre facteur ayant une influence sur les populations de boucles de Frank est la dose
d’irradiation. En effet, a une température donnée, la taille des boucles augmente avec celle-ci jusqu’a
atteindre une saturation autour de 5 dpa. Pour des températures d’irradiation comparables a celles
existant dans les REP, la taille moyenne a saturation est d’environ 9-10 nm [14,26]. La densité des
boucles est également impactée par la dose d’irradiation puisqu’on observe ici aussi une
augmentation du nombre de boucles avec la dose puis une saturation a partir d’environ 1 dpa. On
obtient alors une densité de boucles de Frank comprise entre 10% et 10” m™ [14,26,27]. L’évolution
de ces deux parametres est illustrée sur la Figure 7 [26].
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Figure 7 : Evolution de la densité (symboles pleins) et de la taille (symboles vides) des boucles de dislocation en fonction de la
dose d'irradiation pour différentes coulées d’aciers inoxydables 304 et 316 irradiées dans le réacteur expérimental
Barsebdck a 275°C [26]
De plus, certains éléments d’alliage peuvent également affecter la population de boucles de Frank.
Par exemple, le phosphore, le titane et le niobium ont tendance a augmenter leur densité tout en
réduisant leur taille [14].

% Cavités

En plus de la formation de boucles de dislocation, les amas de lacunes induits par l'irradiation
entrainent la formation de cavités. Celles-ci peuvent grossir par absorption d’autres lacunes ou
rétrécir par émission de lacunes ou absorption d’interstitiels.

Si ces cavités contiennent un gaz dont la pression est suffisante (supérieure a la tension de surface de
la cavité), on les appelle des bulles. Le gaz, comme [|’hélium provenant des réactions de
transmutation par exemple, stabilise les petites cavités. Cavités et bulles peuvent coexister mais sur
une plage de température qui dépend fortement du rapport He/dpa, du débit de dose (dpa.s™) et de
la composition de I'alliage [31].

> Boucle défautée glissile : boucle de dislocation ne présentant pas de faute d’empilement et dont le vecteur de
Burger, contenu dans le plan du joint de grains, permet le glissement de celle-ci.
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Les cavités et les bulles sont généralement observées pour des températures d’irradiation
neutronique supérieures a 300 °C [25,26,30]. Elles sont alors en nombre assez important, autour de
10”2 m™ pour les bulles et 10 m™ pour les cavités, et leur taille moyenne dépasse rarement 5 nm. A
partir de 400 °C, leur densité diminue rapidement avec I'augmentation de la température, comme le
montre la Figure 8 extraite des travaux de Zinkle et al. [31] et réunissant plusieurs résultats de la

littérature.
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Figure 8 : Effet de la température d'irradiation sur la densité de cavités (voids) et de bulles (bubbles) dans des aciers
inoxydables irradiés aux neutrons [31]
La dose d’irradiation ainsi que le débit de dose ont également un impact sur la population de cavités.
Plus la dose est importante, plus la densité de cavités est importante. De plus, Allen et al. et Okita et
al. [32,33] ont montré, pour des aciers austénitiques Fe-Cr-Ni irradiés en réacteur a neutrons rapides
autour de 400 °C, que la densité des cavités et leur taille augmentent en diminuant le débit de dose.
En effet, un faible débit de dose promouvrait la germination et la croissance des cavités.

[.1.b.iii.  Modifications chimiques
«» Ségrégation induite par l'irradiation (RIS)

La production de défauts ponctuels par irradiation et leur migration vers des puits de défauts
conduisent a des phénomeénes de ségrégation induite par I'irradiation (en anglais, RIS pour Radiation-
Induced Segregation).

Deux mécanismes de RIS, décrits plus bas, ont été particulierement mis en avant dans la littérature
[10,14,34] :

- l'effet Kirkendall inverse,
- l'association d’interstitiels.
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» Leffet Kirkendall inverse

Ce mécanisme de RIS est de type lacunaire. Les lacunes induites par l'irradiation migrant, pour des
raisons énergétiques, vers un puits de défauts (comme un joint de grains par exemple) entrainent un
flux contraire et égal d’atomes depuis ce puits vers la matrice (Figure 9-a)). Certains éléments
migrent plus rapidement que d’autres via les lacunes ce qui provoque un appauvrissement de ceux-ci
au niveau du puits, et inversement.

Pour un acier inoxydable austénitiques, on retrouve ainsi un enrichissement en Ni et des
appauvrissements en Fe et Cr aux joints de grains.

» Le mécanisme d’association d’interstitiels

Ce deuxieme mécanisme est basé sur des interactions élastiques entre un atome de I'alliage et un
interstitiel qui créent ainsi des complexes « soluté-interstitiel ». Ce mécanisme s’applique
particulierement aux éléments de petite taille comme Si et P, plus prompts a se lier avec les
interstitiels. Ces derniers migrent vers un puits de défauts en entrainant les solutés (Figure 9-b)). Au
niveau du puits, les défauts s’éliminent, conduisant ainsi a un enrichissement local en soluté.

a)  Inverse Kirkendall Segregation b)  Interstitial Association Segregation
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Figure 9 : Représentation schématique des deux mécanismes de RIS : a) I'effet Kirkendall inverse et b) I’association
d’interstitiels [14]
Pour Allen et al. [35], le mécanisme prédominant dans les phénomenes de RIS est de type lacunaire
par effet Kirkendall inverse ce qu’ils ont démontré en analysant 7 nuances différentes d’aciers Fe-Cr-
Ni irradiés aux protons.

La ségrégation induite par l'irradiation n’a pas une évolution linéaire avec la température. En effet,
d’apres Was [10], pour une faible température d’irradiation, la faible mobilité des lacunes créées par
I'irradiation induit une concentration importante de celles-ci dans le matériau ce qui va rendre
prédominant le phénomene de recombinaison des défauts. Ceci va diminuer le flux de défauts vers
les puits, et ainsi, ne pas donner lieu a une ségrégation particuliere. En revanche, lorsqu’on
augmente la température d’irradiation, la mobilité des défauts augmente ce qui va permettre a ceux-
ci de migrer rapidement depuis leur point d’origine vers des puits de défauts entrainant une
diminution de leur concentration dans l'alliage a un temps t et donc de leur vitesse de
recombinaison. Le flux de défauts vers les puits est ainsi plus important et conduit a une ségrégation
marquée. Enfin a haute température, la forte concentration en lacunes thermiques induit une vitesse
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de diffusion des éléments d’alliages élevée et donc la possibilité d’une réhomogénéisation de la
composition chimique par « rétro-diffusion » des éléments d’alliages ségrégés du fait du gradient de
concentration. La présence des lacunes thermiques entraine également une vitesse de
recombinaison élevée et donc une diminution des flux de défauts vers les puits. Ces deux
phénomeénes combinés menent a la diminution de la ségrégation au niveau des puits de défauts a
haute température. L’évolution de la ségrégation en fonction de la température d’irradiation est

illustrée sur la Figure 10 [10].

2 . : . ; .
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Figure 10 : Evolution de la largeur de la zone appauvrie en chrome aux joints de grains en fonction de la température
d’irradiation et du débit de dose dans un acier ternaire Fe—20Cr—9Ni (K, : taux de génération de défauts ponctuels lié au
débit de dose) [10] (données calculées [36])

De plus, la Figure 10 met également en évidence le role du débit de dose sur la ségrégation. En effet,
en diminuant la vitesse de création des défauts (facteur Kg), on décale la largeur maximale de la zone
appauvrie en chrome aux joints de grains vers les températures plus faibles. Was [10] explique cela
de la maniere suivante. En se placant a une température donnée, un débit de dose plus faible
implique une création de lacunes et d’interstitiels plus lente, espacée dans le temps et dans I'espace.
Sachant que ces défauts ont la méme mobilité thermique que ceux créés a plus forte dose, la
probabilité de trouver un puits de défauts par rapport a celle de se recombiner est accrue dans le cas
du faible débit de dose. Ainsi, en considérant uniquement les phénomeénes se déroulant a faible et
moyenne températures (cf. plus haut), une vitesse de création de défauts ponctuels faible tend a
augmenter I'importance des puits par rapport aux recombinaisons et donc induit une ségrégation
plus importante. Ce résultat a été mis en évidence expérimentalement par Allen et al. [32] dans un
acier 304 irradié dans I'EBR-Il (Experimental Breeder Reactor-Il) entre 380 et 390 °C pour des doses

comprises entre 10 et 20 dpa.

Concernant les aciers inoxydables, la majorité des études rapporte un enrichissement en nickel et en
silicium ainsi qu’un appauvrissement en chrome et en molybdene au niveau des joints de grains
apres irradiation aux températures de fonctionnement d’'un REP. La largeur de la zone modifiée
chimiquement, en volume de part et d’autre du joint de grains, est généralement comprise entre 5 et
10 nm [37] comme le montre la Figure 11 [38].
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Figure 11 : Profils de concentration EDX réalisés sur un échantillon d’acier inoxydable 304 au niveau d’un joint de grains
apreés exposition dans le réacteur expérimental Barsebdck (REB) a 275 °C (dose = 10%n.ecm? E> 1 MeV) [38]
En plus de la ségrégation induite par l'irradiation au niveau des joints de grains, Kenik et Hojou [39]
ont mis en évidence dans un acier inoxydable irradié aux neutrons (15 dpa a 520 °C) la présence de
ségrégation au niveau des boucles de dislocation dont la taille dépasse une quarantaine de
nanometres. lls ont pu voir sur les plus grandes boucles (> 80 nm) des enrichissements importants en
nickel, de I'ordre de 3,5 fois la quantité moyenne de nickel dans la matrice, et en silicium (= 3 fois la
guantité dans la matrice) et des appauvrissements en fer (= 0,6 fois la quantité dans la matrice) et en
chrome, environ moitié moins que la teneur en chrome dans la matrice. La RIS au niveau des boucles
de dislocation a également été observée dans les travaux de Dong et al. apres des irradiations autour
de 450 °C (0,4 et 28 dpa) et dans ceux de Fujii et Fukuya apres des irradiations a 305 °C (74 dpa)
[40,41].

¢+ Précipitation

Le phénomene de précipitation mis en évidence dans des matériaux irradiés peut étre en partie
induit par les flux de défauts ponctuels intervenant dans la RIS. En effet, un enrichissement en
certains éléments d’alliage peut mener a la précipitation de différentes phases si la concentration
locale en soluté dépasse sa limite de solubilité dans la matrice. Des phases dont la précipitation est
facilitée ou retardée par l'irradiation peuvent apparaitre, de méme que des phases dont la
composition change légerement par rapport a leur équivalent aprés traitement thermique ou encore
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des phases qui ne se forment pas habituellement lors d’un traitement thermique comme y’ (Ni3Si) ou
encore la phase G (MgNiy¢Si; avec M = Cr, Mn ou Ti) [31].

D’apres plusieurs auteurs [14,42], la précipitation dans les conditions normales de fonctionnement
d’un REP, c’est-a-dire en dessous de 400 °C, est peu probable.

Cependant, Edwards et al. [43] ont mis en évidence dans une vis en acier 316 irradiée en REP
(Tihange, 12,2 dpa, 343 °C) la présence de précipités fins de y (NisSi) avec une densité de
0,6 x 102 m™ et une taille moyenne de 3 nm comme illustré sur la Figure 12. Ils ont également
observé d’autres précipités en moins grande quantité mais de taille plus importante (= 8,5 nm) qu’ils
n’ont pas pu identifier avec certitude. D’apres les auteurs, en se basant sur les travaux de Hashimoto
et al. et Bond et al. [44,45], il pourrait s’agir de carbures.

Figure 12 : a) Fins précipités de la phase y’ (NisSi) imagés au MET et b) cliché de diffraction associé obtenus sur un acier 316
irradié en REP (12,2 dpa, 343 °C) [43]

Isobe et al. [46] ont, de leur cOté, observé une grande quantité de petits précipités de phase G

(MgNiy6Siy) dans un acier de type AISI 304 irradié a 20,5 dpa et 370-375 °C et a tres faible débit de

dose (10%-10° dpa.s™). Leur étude montre I'influence du débit de dose sur la précipitation sous

irradiation car, dans les mémes conditions d’irradiation, mais avec un débit de dose plus élevé, la

présence de ces précipités n’a pas été rapportée.

A plus haute température, plusieurs types de précipités se forment tels des phases de Laves et des
carbures. Comme le montre la Figure 13 [10], la température d’irradiation est un facteur clé dans la
précipitation de nouvelles phases, tout comme la dose regue.
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Figure 13 : Influence de la température et de la dose sur la formation de précipités dans un acier inoxydable 316 recuit
irradié dans HFIR (High Flux Isotope Reactor, USA) [10]

I.1.c.  Utilisation de I'implantation ionique pour simuler 'irradiation neutronique

L'étude de l'irradiation par les neutrons des matériaux présents dans le coceur des REP, comme les
internes de cuve, demande beaucoup de temps et de ressources et est surtout problématique du fait
de I'activation de la matiere. En effet, pour réaliser des échantillons irradiés en conditions réelles, il
faut compter 1 a 3 ans en réacteur expérimental (= 1 dpa) puis plusieurs années pour pouvoir
analyser I’échantillon et exploiter les données a cause de I'activation (conditionnement, transport et
équipements spécifiques...). Ainsi, des alternatives ont été trouvées afin de faciliter I'étude des effets
de l'irradiation sur les propriétés mécaniques, la corrosion... Il s’agit de I'implantation de particules
chargées. En effet, I'implantation d’électrons, d’ions légers ou d’ions lourds permet de simuler les
effets de l'irradiation neutronique en permettant des expériences plus rapides (de quelques heures a
qguelques jours suivant les particules choisies et les dose et flux visés) et plus faciles a réaliser et des
échantillons plus faciles a manipuler par la suite (pas ou peu de probléme d’activation de la matiére).

Cependant, afin d’étre en adéquation avec l'irradiation neutronique, les conditions d’'implantation
ionique doivent étre bien contrélées que ce soit au niveau de la particule choisie, de la dose ou de la
température d’implantation. Les deux principaux criteres de comparaison entre irradiation
neutronique et implantation ionique sont la ségrégation aux joints de grains et la microstructure
d’irradiation (nature, taille et densité des boucles de dislocation, black dots, cavités ou réseau de
dislocations).

Quel que soit le type de particules choisi, il existe une différence principale avec les neutrons qui est
la profondeur de pénétration dans le matériau. En effet, grace a leur neutralité électrique et leur
petite taille, les neutrons peuvent pénétrer dans le matériau sur de grandes profondeurs, allant
jusqu’a plusieurs millimétres. Ce n’est pas le cas des ions légers et lourds qui subissent une perte
d’énergie électronique élevée et sont donc rapidement ralentis et stoppés. L’énergie des particules
incidentes n’a pas d’influence sur la microstructure d’irradiation mais elle a un effet important sur
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leur profondeur de pénétration, généralement comprise entre 0,1 et 100 um pour les ions légers et
lourds, comme l'illustre la Figure 14 [10] sur laquelle sont comparées les profondeurs de pénétration
d’ions Ni** 3 5 MeV, de protons a 3,2 MeV et de neutrons a 1 MeV dans un acier inoxydable. On
remarque également sur cette figure que le nombre de dpa créé par un ion lourd est supérieur d’un a
trois ordres de grandeur par rapport a celui induit par un proton qui est lui-méme environ trois
ordres de grandeur supérieurs au nombre de dpa créés par un neutron. Ceci s’explique d’une part
par la taille et la charge des particules et d’autre part par leur énergie, plus importante pour les ions,
et particulierement les ions lourds, ce qui permet plus de collisions avant que ceux-ci ne soient
stoppés. Enfin, on peut voir que la forme des profils n’est pas la méme suivant la particule incidente.
Les neutrons donnent lieu a un profil d’endommagement homogene sur les distances comparées ici,
les protons présentent un profil quasi homogéne avant un pic d’endommagement proche de leur
profondeur de pénétration maximale et le profil de dommage induit par les ions lourds, comme le
nickel, ne présente pas de plateau homogéne proche de la surface mais une augmentation est visible
jusqu’a arriver a un maximum, le pic d’endommagement, avant de décroitre rapidement.
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Figure 14 : Comparaison des profils de dommages obtenus pour des neutrons (1 MeV), des protons (3,2 MeV) et d’ions NiP**
(5 MeV) dans un acier inoxydable [10]

Was a listé dans son ouvrage [10], les avantages et inconvénients de I'implantation de chaque type
de particules (électrons, ions lourds et protons) en comparaison avec l'irradiation neutronique. On
peut retenir que les ions lourds ont I'avantage de nécessiter des temps courts d’implantation du fait
de leur débit de dose important. L'implantation aux protons demande, quant a elle, plus de temps
pour atteindre la méme dose finale mais a une plus grande profondeur de pénétration ainsi qu’un
profil homogéne de dommages sur plusieurs microns (Figure 14). Par ailleurs, I'implantation d’ions
peut potentiellement induire une modification de composition chimique du matériau implanté mais
ce probléme peut étre limité en choisissant un ion correspondant a I'élément de base de I'alliage.

L'utilisation des ions entraine un débit de dose beaucoup plus important que l'irradiation aux
neutrons (ions lourds : 10 dpa.s™, protons : 10° dpa.s™, neutrons : 10°® dpa.s™). Pour compenser les
effets de ce débit de dose élevé, les ions sont implantés a plus haute température afin d’augmenter
la vitesse de recombinaison / annihilation des défauts ponctuels et ainsi contrebalancer la création
plus rapide de ceux-ci afin d’obtenir des conditions plus proches de celles de l‘irradiation
neutronique [47-51].
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Concernant les effets de I'implantation ionique par rapport a lirradiation neutronique, il a été
montré que l'implantation de protons permet de reproduire le phénoméne de RIS dans des aciers
inoxydables. En effet, Was et al., dans leur étude comparative entre protons et neutrons [48], ont
observé une ségrégation de Cr, Ni, Si et Mo aux joints de grains d’aciers 304 et 316 irradiés aux
protons a 360°C, tout a fait similaire a celle induite par les neutrons. Ce résultat est appuyé par les
travaux de Jiao et al. [49] sur un acier 304 implanté dans les mémes conditions.

Was et al. [48] et Gan et al. [47] ont mis en évidence la présence de boucles de dislocation dans des
aciers inoxydables implantés aux protons 3,2 MeV a 360 °C. L'évolution de ces défauts avec la dose
d’implantation est similaire a celle observée dans le méme type d’acier irradié aux neutrons dans leur
étude. Was a estimé une taille des boucles a saturation un peu plus importante et une densité
environ trois fois supérieure dans le cas des neutrons a 275 °C mais les résultats restent tres
cohérents comme l'illustre la Figure 15 [48].
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Figure 15 : Evolution a) du diamétre et b) de la densité des boucles de dislocation en fonction de la dose dans des aciers 304
(triangles) et 316 (ronds) irradiés aux neutrons a 275 °C (symboles vides) ou aux protons a 360 °C (symboles pleins) [48]
Gan et al. [47] ont également montré que la population de cavités induites par irradiation aux
neutrons a 390 °C, et son évolution en fonction de la dose recue, sont reproductibles par
implantation de protons a 400 °C. La Figure 16 montre également que I'évolution des densités de
boucles de dislocation et de cavités avec la température d’irradiation sont en accord entre neutrons

et protons [47].
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Figure 16 : Evolution de la densité a) de boucles de dislocation et b) de cavités en fonction de la température d’irradiation
dans des aciers inoxydables irradiés aux neutrons (symboles vides) ou aux protons (symboles pleins) [47]

Concernant I'utilisation d’ions lourds pour simuler les effets de I'irradiation neutronique, plusieurs
auteurs ont mis en évidence que les populations de défauts d’implantation obtenues (boucles de
dislocation et cavités) sont en accord avec celles induites par I'irradiation aux neutrons [50-55]. Chen
et al. [50] ont réalisé des implantations d’ions Fe®* de 3 MeV a 400 °C jusqu’a une dose au pic
d’endommagement de 5 dpa (4x10* dpa.s’) sur un acier inoxydable 316L. Grace a une
caractérisation des boucles de dislocation induites par I'implantation en fonction de la profondeur, ils
ont pu mettre en évidence une répartition inhomogéne de ces défauts dans la profondeur. Leur
densité augmente jusqu’a atteindre un maximum au niveau du pic de dpa avant de diminuer
rapidement, comme présenté sur la Figure 17 et en accord avec le profil d’endommagement décrit
plus haut (Figure 14). De plus, I'ordre de grandeur de la densité de boucles de dislocation induites
dans ces conditions d’implantation, autour de 10> m™, est cohérent avec ce que I'on peut trouver
pour des implantations neutroniques au-dessus de 300 °C, de méme que leur taille moyenne
d’environ 10 nm.
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Figure 17 : Evolution depuis la surface implantée de la densité de boucles de dislocation induites par implantation d'ions Fe*
-3 MeV a 400 °C avec une dose d'environ 5 dpa au pic dans trois aciers inoxydables 316L modéles contenant 0 % mass. de Si
(LS, courbe bleue), 0,42 % mass. de Si (BA, courbe rouge) et 0,95 % mass. de Si (HS, courbe verte) [50]
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Selon la température d’'implantation choisie, la densité et la taille des boucles de dislocation peut
varier. En effet, lorsque I'on augmente celle-ci, la densité de boucles a tendance a diminuer en méme
temps que leur taille augmente. Miura et al. [52] ont réalisé des implantations d’ions Fe®* (2,8 MeV) &
300 °C sur des aciers inoxydables 304 et 316 recuits. Dans la zone du maximum de défauts, la dose a
été estimée a 5 dpa et la densité de boucles de dislocation est comprise entre 1 et 2 x 102> m™ avec
une taille moyenne de 10-12 nm. Dans les travaux de Gupta et al. [51,55], les implantations d’ions
Fe> (10 MeV) a 450 °C ont mené a une densité de boucles d’environ 5 x 10" m™ avec une taille
moyenne de 13,4 nm. Ces mesures ont été faites dans une zone ou la dose est également estimée a 5
dpa, mais en surface, ce qui pourrait peut-étre participer a la diminution de la densité de boucles par
un effet d’annihilation de celles-ci par la surface. Enfin, entre ces deux températures d’'implantation,
Etienne et al. [53,56] ont fait le choix d’implantations d’ions Fe* (160 keV) a 350 °C pour atteindre
une dose d’environ 5 dpa et ont obtenu une densité de boucles intermédiaire, d’environ 4,1 x 102 m
 En revanche, la taille moyenne des boucles mesurée dans cette derniére étude est d’environ 8 nm,
ce qui est inférieur a celle obtenue par Miura et al. Ainsi, une augmentation de la température
d’implantation (au-dessus de 300 °C) entraine effectivement une diminution de la densité de boucles
de dislocation dans les aciers inoxydables ce qui est similaire aux résultats de la littérature sur les
irradiations neutroniques (Figure 6).

Par ailleurs, les travaux de Miura et al. et Le Millier (implantation de Ni** & 500 keV & 500 °C dans un
acier inoxydable 304L pour une dose de 2 dpa) ont également mis en évidence la présence de cavités
dues a Iimplantation ionique [52,54]. Pour Miura et al. [52], 'implantation d’ions Fe** (2,8 MeV) a
300 °C a donné naissance, dans la zone d’endommagement maximum, a 1,6 x 10** cavités.m™ dans
I'acier inoxydable 304 et 6,7 x 10> dans le 316, avec une taille moyenne de 1,5 nm et 1,2 nm
respectivement. Le Millier a réalisé des implantations d’ions Ni** (500 keV) a 500 °C dans un acier
inoxydable 304L pour une dose de 2 dpa. Elle a observé une population de cavités d’une densité de
8,5 x 10”2 m™ avec une taille moyenne de 2,5 nm.

.1.d. Bilan

Cette premiere partie a permis de décrire les effets de I'irradiation neutronique sur le milieu primaire
des REP et sur les matériaux exposés. Les neutrons résultant de la réaction de fission de I'uranium
entrent en collision avec les atomes du milieu traversé. Dans le milieu primaire, cela donne lieu a la
radiolyse de I'eau et dans les alliages métalliques, a la création de défauts ponctuels (lacunes et
interstitiels). Ces derniers sont a l'origine de modifications microstructurales et chimiques du
matériau telles que :

- Laformation de boucles de dislocation,

- Laformation de cavités,

- Laségrégation induite par 'irradiation (RIS),
- La précipitation de phases nouvelles ou non.

Cette partie a également mis l'accent sur l'implantation ionique, trés utilisée pour étudier le
comportement des matériaux irradiés en réacteur. Elle permet principalement de ne pas (ou peu)

24



I. Revue bibliographique

activer la matiére tout en créant des défauts, tels que les boucles de dislocation et les cavités,
similaires en termes de nature, densité et taille, a ceux induits par I'irradiation neutronique.

I.2. Oxydation des aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire nominal

Dans cette partie, les différentes caractéristiques des couches d’oxyde et les facteurs ayant une
influence sur I'oxydation des aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire des REP vont étre
détaillés. En effet, ces aciers, considérés comme résistants a I'oxydation méme en milieu primaire,
s’oxydent tout de méme de maniére généralisée en formant un oxyde « protecteur » a leur surface.
Cependant, du fait d’'un couplage oxydation / contrainte, les aciers inoxydables austénitiques
peuvent étre sensibles a la CSC et se corroder de maniere localisée. Dans ce qui suit, on ne
s’intéresse qu’a la corrosion généralisée de surface du matériau.

I.2.a. Oxydation des aciers inoxydables austénitiques non irradiés
[.2.a.i. Nature de 'oxyde

L'ensemble des études concernant I'oxydation des aciers inoxydables en milieu primaire des
réacteurs a eau légere (REP) [57-62] rapporte la formation en surface d’'un oxyde duplex avec une
couche interne continue et riche en chrome et une couche externe formée de cristallites riches en
fer, comme illustré sur la Figure 18. Certaines études rapportent un caractere duplex de |'oxyde
interne et une zone enrichie en nickel dans I’alliage sous I'oxyde. Ces points sont détaillés ci-apres.

]» Oxyde externe, riche en Fe

Zone appauvrie en Fe et Ni-{ Oxyde interne, riche en Cr

} Zone enrichie en Ni

Figure 18 : Représentation schématique de la couche d’oxyde duplex formée sur les aciers inoxydables austénitiques en
milieu primaire des REP

R/

%+ Couche externe

La couche d’oxyde externe formée sur un acier inoxydable austénitique en milieu primaire des REP
est non continue et se compose de cristallites de taille variant de quelques dizaines de nanométres a
plusieurs microns. Ce sont des spinelles, principalement de la magnétite Fe;0, ou des spinelles
mixtes de fer et de nickel [57-59,61-63]. Cette couche d’oxyde externe, discontinue, est non
protectrice vis-a-vis de la corrosion du métal sous-jacent, contrairement a la couche interne [57].
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% Couche interne

La couche interne est de type spinelle, riche en chrome, mais sa stoechiométrie est variable d’une
étude a l'autre et au sein méme de la couche [63]. En effet, Lister et al. [57] ainsi que Terachi et al.
[59] ont caractérisé dans leurs études sur |‘oxydation d’aciers 304 et 316 respectivement, une couche
interne de chromite de fer, FeCr,0,, alors que pour Soulas et al. [61], qui ont étudié des temps
d’oxydation trés courts, il s’agit plutét de Fe,sCr;50,. D’autres auteurs [64] parlent également de
spinelle mélant fer, chrome et nickel.

Han et al. [63] ont étudié I'oxydation en milieu primaire simulé des REP d’échantillons d’acier 316L
présentant des préparations de surface différentes. Pour les échantillons polis au papier SiC 600 et a
la pate diamantée 1 um, ils ont mis en évidence une couche d’oxyde interne inhomogéne
chimiquement. A l'interface oxyde interne — oxyde externe, la couche interne est enrichie en Cr et
appauvrie en Fe et en Ni (Figure 19, b)) et apparait avec un contraste plus sombre sur les images
prises au microscope électronique en transmission (STEM-HAADF®) (Figure 19, a)). Les auteurs font
I’hypothése que cela serait di a une plus forte densité de courts-circuits de diffusion (dislocations,
joints de grains) présents avant oxydation en surface de I'alliage, permettant aux atomes de Fe et de
Ni de diffuser plus rapidement au premier stade d’oxydation. Ces courts-circuits proviendraient de
I’écrouissage non homogene du matériau lors de la préparation initiale. Cette hypothese n’explique
cependant pas pourquoi ils observent ce phénomene, bien que de maniére moins marquée, pour un
échantillon poli électrolytiquement, supposé sans écrouissage de surface.

b) i i Alliage
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Figure 19 : a) Micrographie STEM-HAADF de la couche d’oxyde formée sur un acier inoxydable 316L (poli jusqu’au micron a
la pdte diamantée) aprés 500 h d’exposition en milieu primaire simulé des REP (310 °C). Les marqueurs I, I, Ill et IV sont
placés sur des zones de contraste plus sombre (inhomogénéité chimique) ; b) Profils EDS traversant I'oxyde suivant le trait
blanc sur a) [63]

Dans ses travaux de these, Marie Dumerval [19] a également observé une couche d’oxyde interne
duplex, similaire a celle décrite par Han, sur un acier inoxydable 316L poli jusqu’a la silice colloidale
(0,04 um) aprés 600 h d’exposition en milieu primaire simulé des REP (325 °C).

® STEM-HAADF (Scanning Transmission Electron Microscopy - High-Angle Annular Dark Field) : analyse des
électrons diffusés de maniere inélastique a grands angles a I'aide d'un détecteur annulaire de fond sombre
grace au MET en mode balayage permettant d’obtenir des informations chimiques (contraste de numéro
atomique)
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D’autres auteurs, sans évoquer ce phénomene, décrivent une couche d’oxyde interne formée de
grains mesurant une dizaine de nanometres [59,62].

De plus, Terachi et al. [59] et Soulas et al. [61] ont mis en évidence un enrichissement en nickel dans
I'alliage a l'interface oxyde interne — métal aprés exposition d’un acier inoxydable 316 en milieu
primaire simulé. Ceci a été confirmé par Lozano-Perez et al. [60] grace a des analyses par sonde
atomique tomographique et par Perrin et al. [62] sur le méme type d’acier. De la méme facon, des
enrichissements en nickel ont également été observés en avant de fissures de CSC induites lors
d’essais en milieu primaire des REP et au niveau des joints de grains non fissurés avec pénétration
d’oxyde intergranulaire [59,65—-67]. L’hypothése avancée par Lozano-Perez et al. [66] et Kruska et al.
[67] pour expliquer ce phénomene est le fait que, lors de la formation de la couche interne riche en
chrome, le fer diffuse vers la surface mais le nickel reste lui immobile jusqu’a une certaine
concentration en oxygéne (20 % at.), puis il est repoussé vers I'alliage par la croissance de I'oxyde et
s’accumule a I'interface oxyde - métal et particulierement aux joints de grains si oxydation de ceux-ci.
Perrin et al. [62] évoque également le fait que cette accumulation, qui peut atteindre 20 % mass.
alors que la teneur en nickel dans I'alliage n’est que de 12 % mass., serait liée a la présence d’'une
zone de défauts (nature non précisée) sous I'oxyde, visibles par MET.

I.2.a.ii. Meécanismes de croissance de I'oxyde duplex

Dés les premiéres minutes d’oxydation d’un acier inoxydable austénitique en milieu primaire, I'oxyde
croit de maniére duplex comme I'ont mis en évidence Soulas et al. dans leurs travaux [61]. Plusieurs
théories sur les mécanismes de croissance de cet oxyde ont été proposées. Robertson [68], dans les
années 90, a attribué la croissance de I'oxyde interne a I’'entrée d’eau par les micropores de |'oxyde,
et celle de I'oxyde externe a la diffusion d’ions métalliques a travers I'oxyde interne vers la surface du
matériau. La vitesse de corrosion d’un acier inoxydable est controlée, selon lui, par la diffusion a
I’état solide des ions fer le long des joints de grains de I'oxyde. A contrario, Winkler et al. [69] ont
émis I’hypothése que la croissance des deux couches d’oxydes ne se ferait que par dissolution du
métal puis précipitation de I'oxyde. Stellwag en 1998 [58] écarte cette derniére théorie et avance
plutét une combinaison des mécanismes proposés par Robertson et Winkler : croissance de la
couche interne par une réaction de passivation du métal (diffusion a I'état solide) et celle de la
couche externe par dissolution des ions métalliques (fer et nickel qui diffusent plus vite que le
chrome) et précipitation de I'oxyde.

Terachi et al. [70] ont précisé ces mécanismes de croissance grace a des essais d’oxydation en milieu
primaire simulé sur un acier inoxydable 316. L’aspect plat et régulier de linterface oxyde
interne/oxyde externe leur a permis d’affirmer qu’elle correspond a la surface d’origine du métal.
Dumerval [19] I'a mis en évidence grace a un dépot d’or réalisé avant oxydation sur un échantillon
d’acier 316L et qui a été observé, aprés oxydation, a l'interface oxyde interne/oxyde externe. Ainsi,
Terachi et al. [70] et Perrin et al. [62] ont fait I'hypothése d’une diffusion « croisée » pour la
croissance de I'oxyde duplex : la couche externe croit par diffusion cationique des ions métalliques Fe
et Ni a travers I'oxyde interne et I'oxyde interne croit par diffusion (anionique) de I'oxygene depuis le
milieu primaire vers linterface oxyde/métal. A partir d’essais d’oxydation en double séquence
mettant en jeu *0 comme traceur isotopique de '°0, Perrin et al. [62] ajoutent que la diffusion de
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I'oxygéne dans I'oxyde se fait essentiellement via les joints de grains ou autres courts-circuits de
diffusion comme démontré par Marchetti sur les alliages base nickel A600 et A690 oxydés en milieu
primaire [71].

Pour étudier la croissance de la couche interne aux temps tres courts, Soulas et al. [61] ont réalisé,
sur un acier inoxydable 316L laminé et recristallisé, des essais d’oxydation a 325 °C en milieu primaire
simulé d’une durée allant de 1 min a plusieurs heures. Ills ont montré que la couche d’oxyde continue
présente aprés 1 min d’oxydation est amorphe, comme 'oxyde natif, puis commence a cristalliser.
Aprés 2 min d’oxydation, des grains d’environ 2 nm cotoient de I'oxyde amorphe, qui n’a pas encore
cristallisé (épaisseur d’oxyde d’environ 3 nm). Ensuite, aprés 5 h d’oxydation, les auteurs constatent
la présence d’une couche d’oxyde interne d’'une quinzaine de nm d’épaisseur, monocristalline, de
type spinelle, en relation d’épitaxie avec le métal. Il semble qu’il y ait ensuite peu d’évolution de
cette structure jusqu’a 24 h d’oxydation.

Concernant I'espéce diffusante a I'origine de la croissance de I'oxyde interne, quelques études ont
été faites sur des alliages austénitiques base fer [18,72] et base nickel [73,74]. Pour les alliages base
nickel, Jambon et al. [74], en étudiant la prise d’hydrogene d’un Alliage 600 au cours de son
oxydation en milieu primaire REP, ont mis en évidence le couplage de I’hydrogéne et de I'oxygéne
lors de leur diffusion a travers I'oxyde interne. En utilisant des traceurs isotopiques de ces deux
éléments (*H et '0) au cours d’essais d’oxydation en double séquences, ils ont obtenu des
coefficients de diffusion de '®0 et ’H trés proches, leur permettant de faire I'hypothése d’un
transport de I'oxygene a travers la couche d’oxyde interne via des ions hydroxydes OH". A contrario,
Dumerval et al. [18] ont mis en évidence, par une procédure similaire, que les diffusions de I'oxygene
et de I’hydrogene dans I'oxyde interne formé sur un acier inoxydable 316L ne sont pas couplées, et
donc, que I'espéce diffusante a l'origine de la croissance de la couche d’oxyde interne sur un acier
n’est pas OH". Les auteurs font I’hypothése que I'oxygéne diffuse vers I'interface oxyde/métal par la
diffusion des lacunes d’oxygene depuis cette zone vers la surface.

Par ailleurs, grace a des essais d’oxydation en milieu lithié exempt ou saturé de produits de
corrosion, Lister et al. [57] ont montré que la germination et la croissance de la couche d’oxyde
externe sont liées a la saturation du milieu. En effet, aprés un essai en milieu lithié a 280 °C saturé en
produits de corrosion, ils observent de nombreuses cristallites, riches en fer, a la surface d’un
échantillon d’acier 304 alors qu’un essai similaire mais dans un milieu sans produit de corrosion, ne
donne pas lieu a la formation de ces cristallites. Des observations similaires ont été faites sur un
alliage base nickel A690 en milieu primaire [71].

[.2.a.iii.  Influence des parameétres environnementaux et matériaux

+» Concentration en hydrogéne dissous

Le milieu primaire des REP se distingue par la présence d’hydrogene dissous dans I'eau, environ 30
cc/kgnao- Plusieurs auteurs ont ainsi étudié 'influence de la concentration en hydrogeéne dissous dans
le milieu sur I'oxydation d’aciers inoxydables austénitiques [70,75]. lls ont observé que la structure
duplex de I'oxyde n’est pas impactée par la concentration en hydrogéne dissous mais que I'épaisseur
d’oxyde augmente lorsque la teneur en hydrogene dans le milieu augmente, comme l'illustre la
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Figure 20 [70]. On y voit I"évolution de I’épaisseur d’oxyde en fonction de la concentration en
hydrogene dissous pour deux essais a 320 °C en milieu primaire simulé pour deux concentrations en
bore différentes dans le milieu. Terachi et al. ont obtenu ces données a partir de plusieurs essais de
traction lente (CERT) réalisés en milieu primaire contenant différentes teneurs en hydrogene dissous.
Ces tests ayant été menés jusqu’a rupture, la durée d’oxydation n’est pas identique d’un échantillon
a l'autre. Les auteurs précisent que celle-ci varie entre 245 h et 500 h.
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Figure 20 : Evolution de I'épaisseur d’oxyde formée sur un acier 316 au cours d’essais d’oxydation a 320 °C en milieu
primaire simulé en fonction de la concentration en hydrogéne dissous pour deux concentrations en bore différentes,
mesurée a partir de profils réalisés par spectrométrie Auger [70]

On voit sur ce graphique que I'épaisseur d’oxyde est multipliée par deux entre 0 cc/kgy.o et 45
cc/kga0 pour les deux concentrations en bore et on remarque également que les épaisseurs d’oxyde
présentées sont plus élevées que celles habituellement obtenues dans la littérature. Ceci pourrait
étre di a la présence de contraintes appliquées au cours de I'oxydation du fait de I'essai de traction
lente. Bien que ces résultats soient le fruit du couplage de plusieurs facteurs (hydrogene, contraintes,
durées d’oxydation), on peut penser que la tendance selon laquelle I'épaisseur d’oxyde augmente
avec la teneur en hydrogéne dissous dans le milieu est valable. Dong et al. [75] ont réalisé des essais
d’oxydation de 500 h a 288 °C dans de I'’eau hydrogénée sur des échantillons d’acier 316NG. lIs n’ont
pas réalisé de mesure de |'épaisseur d’oxyde interne formée en fonction de la teneur en hydrogene
dissous dans le milieu mais ils ont observé une augmentation de la concentration en fer et une
diminution de celle en chrome dans la couche d’oxyde interne avec 'augmentation de cette teneur.
lIs expliquent cela par une diffusion plus rapide des ions fer dans I'oxyde grace a I’hydrogene. En
effet, I'hydrogéne en solution peut entrer dans I'oxyde et s’ioniser pour former H*. Ce proton peut se
lier avec un anion d’oxygéne pour former un hydroxyde en substitution qui a une charge effective
positive du fait de sa localisation dans le réseau. Pour compenser, des défauts de charge négative se
forment. Ce sont soit des défauts électroniques soit des lacunes de cations meétalliques. Ces
dernieres sont consommées par injection de cations métalliques depuis I'alliage ce qui permet la
diffusion des éléments métalliques vers la surface a travers |'oxyde. Ainsi, une quantité plus
importante d’hydrogene dissous entrainerait la formation de plus d’ions hydroxyde et donc de
lacunes de cations métalliques ce qui accélérerait le transport de ces derniers dans I'oxyde. Ceci est
cohérent avec 'augmentation de la quantité de fer dissous dans le milieu lors de I'augmentation de
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la teneur en hydrogéne [76] mais cette hypothése est en contradiction avec les résultats obtenus par
Marie Dumerval [19] selon lesquels la diffusion de I’'hydrogéne a travers I'oxyde n’est pas couplée a
I’oxygéne.

®

+» Ecrouissage et état de surface

Des travaux ont été réalisés pour étudier les effets de I'écrouissage du matériau sur son oxydation.
Lozano-Perez et al. [77] ont comparé les oxydes formés sur un acier inoxydable 304 laminé a froid
(réduction d’épaisseur de 20 %) ou non avant essai d’oxydation de 1500 h a 360 °C en milieu primaire
simulé des REP. L’épaisseur moyenne d’oxyde interne obtenue sur |'échantillon non écroui est
d’environ 115 nm, contre 130 nm pour I’échantillon écroui. Ainsi, I"écrouissage entraine une
augmentation de la vitesse de corrosion. Celle-ci serait due a la présence de dislocations qui jouent le
role de courts-circuits de diffusion pour le fer dans I'alliage. Cette augmentation n’est pas tres
importante mais les auteurs I'expliquent par une épaisseur d’oxyde sur |’échantillon non écroui
supérieure a celle attendue, certainement du fait de la présence involontaire de microrayures a la
surface de celui-ci, ayant entrainé des zones de déformation et donc une oxydation plus importante.
En plus de cette |égere augmentation de la vitesse de corrosion de I'ensemble de la surface écrouie,
I’écrouissage peut engendrer la formation de bandes de déformation dans le matériau, qui s’oxydent
plus rapidement, de méme que les joints de grains (corrosion localisée), a cause d’'un nombre accru
de courts-circuits de diffusion (réseau de dislocations), comme I’expliquent Lozano-Perez et al. [77].

La préparation de surface des échantillons peut également induire un écrouissage de surface menant
a une modification de leur cinétique d’oxydation. Plusieurs auteurs [63,64,78] ont comparé
I’oxydation d’aciers inoxydables 304 ou 316 en fonction de leur état de surface: polis
électrochimiquement, avec de la pate diamantée, du papier SiC ou simplement brut d’usinage. Tous
ont montré une meilleure résistance a la corrosion pour les échantillons polis électrochimiquement.
Ce comportement est attribué a une concentration plus importante de chrome dans le film d’oxyde
formé sur ces échantillons, induite par le polissage électrochimique qui provoque un enrichissement
en Cr de I'extréme surface de I'alliage. Cet oxyde forme ainsi une barriére a la diffusion du fer et de
I'oxygéne ioniques et diminue la vitesse de croissance de l'oxyde. De plus, le polissage
électrochimique diminue I'écrouissage de surface provenant des étapes de préparation antérieures,
il y a donc moins de courts-circuits de diffusion facilitant la formation de I'oxyde dans un échantillon
poli de cette maniére, contrairement a un polissage « classique » ou aprés un usinage.

®

+* Orientation des grains

Plusieurs études ont mis en évidence I'influence de I'orientation cristallographique du grain d’alliage
sous-jacent sur |'épaisseur d’oxyde formée [61,66,77,79] faisant ainsi ressortir I'importance de
comparer les oxydes formés sur des grains de méme orientation. Soulas et al. [61] ont étudié
I’oxydation d’un acier 316L en milieu primaire REP a 325 °C et ont remarqué, grace a la comparaison
de micrographies optiques et de données EBSD et MET, que les grains dont la normale a la surface
est orientée selon la direction <111> sont ceux qui présentent la couche d’oxyde la plus épaisse. De

30



I. Revue bibliographique

plus, I'orientation et la quantité de cristallites de la couche d’oxyde externe dépendent elles aussi de
I’orientation des grains sous-jacents, comme l'illustre la Figure 21.

Figure 21 : Micrographie MEB en électrons secondaires (4 keV) présentant des joints de grains sur un échantillon d’acier
3161 oxydé 24 h [61]
Sans évoquer une orientation cristallographique en particulier, Lozano-Perez et al. [77] ont observé
des différences d’épaisseur d’oxyde interne suivant les grains sur un acier 304 apres oxydation en
milieu primaire simulé a 360 °C. Par analyse d’images de nombreuses lames minces préparées par FIB
(Focused lon Beam), une grande quantité de données a été recueillie et a permis aux auteurs
d’établir des histogrammes de la fréquence de I'épaisseur d’oxyde en surface suivant les grains,
comme l'illustre la Figure 22 qui met en évidence les variations d’épaisseur d’oxyde interne d’un
grain a 'autre (différence d’orientation cristallographique).
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Figure 22 : Histogrammes présentant les différences d’épaisseur d’oxyde interne entre 2 grains sur un échantillon d’acier 304
non écroui et non contraint aprés 1500 h d’oxydation a 360 °C en milieu primaire simulé [77]

Jiao et Was [79] ont obtenu des résultats similaires sur un acier 316 oxydé a 288 °C en milieu

primaire des REB simulé. Ils expliquent cela par I'influence de I'orientation cristallographique sur la

diffusion des ions métalliques et de I'oxygene qui peut donc jouer un role sur la vitesse d’oxydation,
au moins pour des temps courts.
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I.2.b. Influence de I'implantation ionique

Deng et al. [80] ont étudié I'influence de I'implantation ionique sur I'oxyde formé sur un acier 304NG
au cours de son oxydation en milieu primaire simulé des REP. Pour cela, ils ont réalisé des
implantations de protons 2 MeV a 360 °C pour atteindre 0,5 - 1,5 - 3 et 5 dpa, suivies d’essais
d’oxydation de 500 h a 320 °C. lls ont constaté tout d’abord que la structure duplex de I'oxyde, avec
une couche externe formée de cristallites riches en fer et une couche interne continue riche en
chrome, n’est pas modifiée par I'implantation ionique. Ils ont également observé que le nombre et la
taille des cristallites de I'oxyde externe croissent avec la dose d’irradiation. Pour une dose de 0,5 dpa,
la population de cristallites est assez similaire a celle du matériau non implanté, pour 1,5 dpa, les
cristallites sont de taille supérieure a celles présentes sans implantation et a partir de 3 dpa, les
cristallites formées sur les matériaux implantés sont plus grandes et plus nombreuses que celles
formées sur le matériau non implanté. lls expliquent, de la méme facon que Perrin et al. [62] dans
leurs travaux, que la variation du nombre de cristallites serait liée a la présence de défauts induits
par I'implantation, comme les boucles de dislocation, qui constitueraient des sites de germination
pour les cristallites en surface. L’'augmentation de la taille des cristallites serait, elle, due a une
réduction de la taille de grains de I'oxyde interne permettant une diffusion des ions métalliques plus
rapides par les joints de grains et également a la présence de défauts induits par I'implantation dans
I'alliage pouvant jouer le role de courts-circuits de diffusion permettant d’amener plus et plus
rapidement les cations métalliques en surface. Dumerval [19] a cependant observé un
comportement inverse avec une diminution de la densité de cristallites formées sur un acier
inoxydable austénitique 316L implanté aux protons (230 keV - 2,8 x 10" ions.cm™ - T,) par rapport
au méme acier non implanté, aprés 600 h d’oxydation a 325 °C en milieu primaire simulé.
Concernant leur taille, I'auteur rapporte des cristallites formées sur le matériau implanté plus
grandes que celles formées sur I'acier 316L recuit mais plus petites que celles formées sur 'acier
316L brut d’usinage.

De plus, Deng et al. [80] ont également observé, grace a des lames minces analysées par MET, que
I’épaisseur de la couche interne d’oxyde était plus importante sur les matériaux implantés que sur le
matériau non implanté et qu’elle croissait avec la dose d’irradiation. Gupta [55] a montré de la méme
facon que I'épaisseur d’oxyde interne formé sur un acier inoxydable austénitique 304L implanté aux
ions fer (10 MeV - 5 dpa en surface - 450 °C) au cours d’une exposition de 360 h a 340 °C en milieu
primaire simulé était plus importante que celle formée dans les mémes conditions sur I'acier 304L
non implanté. Ces résultats sont en contradiction avec les travaux de Dumerval et Perrin et al.
[19,62] qui ont, dans leurs conditions d’implantation, mis en évidence un oxyde interne plus fin sur
I'acier 316L implanté aux protons que non implanté. Il faut cependant noter que, dans ces études, il
n’est pas toujours mentionné si les mesures ont été faites ou non sur plusieurs grains et il n'y a pas
de précision sur |'orientation cristallographique des grains observés au MET et comparés (cf. partie
précédente).

Dumerval et al. [19,72] ont également réalisé des implantations d’ions xénon d’une énergie de 240
keV avec une dose de 2 x 10" ions.cm™ sur des échantillons d’acier inoxydable 316L. Les 90 nm
affectés en profondeur par ce traitement sont divisés en deux zones : la zone proche de la surface
présente une grande quantité de cavités alors que la zone c6té alliage ne présente que trés peu de
défauts. Une couche d’oxyde d’une vingtaine de nanometre s’est, de plus, formée a la surface du
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matériau a cause d’une augmentation de la température au cours de I'implantation. Grace a des
essais d’oxydation en milieu primaire simulé a 325 °C de durées différentes, les auteurs ont mis en
évidence une oxydation tres rapide de I’'ensemble de I'épaisseur affectée par I'implantation : des 24
h d’oxydation, la zone est oxydée, puis une stagnation (ou évolution trés lente) de I’épaisseur
d’oxyde interne jusqu’a 600 h d’oxydation est observée. Des essais d’oxydation en double séquence
avec traceur isotopique (*0) ont également mis en évidence que la diffusion de I'oxygéne dans
I’oxyde interne est corrélée aux défauts créés par I'implantation. En effet, comme l'illustre la Figure
23, le profil SIMS de 0 (en blanc) présente deux régimes de diffusion dans I'oxyde interne, en
relation avec les deux zones de défauts de la microstructure d’implantation avant oxydation [72].
Ceci montre que la présence de défauts induits par l'implantation ionique peut entrainer la
formation de couches d’oxyde présentant des propriétés différentes par rapport a la diffusion
anionique de I'oxygéne et peut donc influer sur la croissance de I'oxyde formé en milieu primaire des
REP sur un acier inoxydable austénitique.

Oxyde externe et oxyde

o formé lors de

I'implantation

Oxyde interne : partie
o riche en cavités aprés
implantation

Oxyde interne : partie
o présentant peu de défauts
aprés implantation

o Alliage

(;-5'5d2) Og; SINIS [BUSIS NP 2MISUSIY|

%mass. obtenus par EDX (MET) : Fe, Cr, Ni et 10
3

Figure 23 : Superposition de résultats obtenus sur un échantillon d’acier 316L implanté aux ions xénon (240 keV) : i)
micrographie MET présentant la couche affectée par l'implantation avant oxydation, ii) les profils EDX du fer, du chrome, du
nickel et de I'oxygéene (*°0) apreés oxydation de 600 h en milieu primaire a 325 °C et iii) le profil d’oxygene (*¥0) obtenu par
SIMS apreés oxydation en double séquence (durée totale : 616 h) [72]

A contrario, Jiao et Was [79] n‘ont pas observé de différence notable entre les couches d’oxyde
formées en milieu primaire REB sur des aciers 316 implantés ou non aux protons. lls émettent
cependant I'hypothese que ces résultats seraient différents si I’oxydation et I'irradiation se passaient
de maniére simultanée. En effet, I'irradiation augmente les processus de diffusion par le flux de
lacunes et d’interstitiels qu’elle produit et qui pourraient faciliter le transport de I'oxygéne et des
ions métalliques et ainsi accélérer I'oxydation dans I'alliage. De plus, la radiolyse de I'eau induite par
I'irradiation peut modifier le potentiel électrochimique du milieu primaire et ainsi modifier les

cinétiques d’oxydation.

Par ailleurs, I'implantation ionique peut également avoir un effet sur la couche d’oxyde native
formée sur les aciers inoxydables. En effet, une augmentation du rapport Cr/Fe dans I'oxyde natif
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aprés implantation d’ions Ce, Mo ou Si dans différents aciers a été mise en évidence par plusieurs
auteurs [81-83].

I.2.c. Bilan

Cette partie a permis de présenter les résultats de la littérature concernant I'oxydation des aciers
inoxydables austénitiques en milieu primaire des REP. L'oxyde qui se forme dans ces conditions est
constitué d’'une couche externe discontinue, formée de cristallites riches en fer, et d’une couche
interne continue riche en chrome. Certains auteurs ont également mis en évidence le caractere
duplex de la couche interne. La croissance de I'oxyde externe se fait par diffusion des cations
métalliques a travers I'oxyde interne avant dissolution dans le milieu primaire et précipitation sous
forme oxydée. L'oxyde interne croit de maniére anionique avec la diffusion d’ions oxygéne depuis la
surface vers l'interface oxyde / alliage. Des paramétres environnementaux et matériaux influent sur
ces couches d’oxyde. Ainsi, la teneur en hydrogene dissous dans le milieu serait a I'origine d’une
augmentation de la vitesse de croissance de I'oxyde interne, de méme que I’écrouissage. Enfin,
I'orientation cristallographique des grains métalliques sous-jacents modifie la croissance de I'oxyde
interne de maniére importante.

Cette partie a également regroupé des résultats de la littérature sur l'influence de I'implantation
ionique sur les oxydes formés en milieu primaire des REP sur les aciers inoxydables austénitiques. La
morphologie de I'oxyde formé sur ce type d’acier n’est pas modifiée par I'implantation. Concernant
I’oxyde interne, certains travaux rapportent une augmentation de son épaisseur alors que d’autres
ont montré une diminution de celle-ci avec I'implantation ionique.

I.3. Interactions hydrogéne-matériau

Dans cette partie, le role de I'hydrogéne dans les mécanismes d’endommagement des matériaux
sera d’abord expliqué en séparant ce qui se passe en dessous d’environ 200 °C (basse température)
et ce qui peut se passer lors de I’'exposition en milieu primaire (haute température). Ensuite, un point
sera fait sur |'utilisation des traceurs isotopiques dans I'’étude des interactions hydrogene-matériaux
avant une description des mécanismes d’absorption, de diffusion et de piégeage de I’hydrogene dans
un matériau (principalement métallique). Enfin, une approche numérique permettant la simulation
de la diffusion et du piégeage de I’hydrogene sera présentée.

I.3.a. Role de I'hydrogéne dans 'endommagement des matériaux
[.3.a.i.  Mécanismes de fragilisation par I'hydrogéne (basse température)

Dés la fin du XIXe siécle, I'effet néfaste de I’"hydrogene sur les propriétés mécaniques du fer et des
aciers a été identifié [84] et cette « fragilisation par I’hydrogene » (FPH) est depuis étudiée afin de
comprendre quels en sont les mécanismes.
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L’endommagement d’'un matériau par FPH se caractérise par une chute de la ductilité ainsi que de la
striction et une diminution de la ténacité. Les facies de rupture caractéristiques sont intergranulaires
ou intragranulaires fragiles (quasi-clivage) avec des signes de plasticité localisée. Depuis une
cinquantaine d’années, de nombreux mécanismes de FPH ont été avancés par rapport a la grande
quantité de données expérimentales associées. Comme I'explique Lynch [85], on distingue
actuellement 4 grands mécanismes de FPH qui peuvent soit agir seul, soit étre couplés les uns aux
autres pour mener finalement a la rupture du matériau :

- Laformation et la rupture d’hydrures [85—-88] : ce phénoméne a lieu principalement dans les
alliages de titane et de zirconium et dans des plages de températures et de vitesses de
déformation permettant la diffusion de I'hydrogene vers les régions de forte contrainte, a
I’avant des fissures par exemple, et la formation d’hydrures stables et fragiles a cet endroit.
Une fois une taille critique atteinte, une rupture fragile peut avoir lieu au sein de I'hydrure ou
a linterface hydrure/alliage permettant, si I'hydrure se situe en avant d’une pointe de
fissure, la propagation rapide de la fissure, ou pouvant sinon, constituer une amorce de
fissure. Ensuite, la fissure peut se propager par la formation d’un nouvel hydrure dans la zone
contrainte en pointe de fissure et le processus se répete.

- La décohésion induite par I'hydrogene (Hydrogen-Enhanced Decohesion HED) [85,87,89,90] :
dans ce modele, une concentration élevée d’hydrogeéne dans le réseau cristallin méne a une
perturbation du champ électronique du métal a I'origine d’'une diminution de I'énergie de
cohésion interatomique des éléments métalliques. La rupture est alors fragile et intervient
lorsque les contraintes locales appliquées excédent les forces de liaisons interatomiques.

- La plasticité localisée induite par I’hydrogene (Hydrogen-Enhanced Localised Plasticity HELP)
[17,85,87,88,91,92] : ce modele suggere que I’hydrogéne en solution dans I'alliage diffuse
vers la pointe de fissure du fait des contraintes hydrostatiques et interagit avec les
dislocations en facilitant leurs mouvements vers cette zone. Le résultat est un empilement de
dislocations qui induit un fort champ de contrainte menant a une rupture localisée du
matériau en pointe d’empilement.

- L’émission de dislocations induite par I'"hydrogéne adsorbé (Adsorption-Induced Dislocation
Emission AIDE) [85]: dans ce modele, c’est I’hydrogene adsorbé ou en site interstitiel dans les
premieres couches atomiques qui est important. En diminuant les forces interatomiques du
métal, cet hydrogéne facilite la germination de dislocations a la surface du matériau qui
pourront, a la maniere du modéle HELP, s"accumuler en avant de la fissure et entrainer la
rupture du matériau.

Un autre mécanisme avancé, qui n’est pas évoqué par Lynch, est la formation de lacunes due aux
contraintes induites par I'hydrogéne (Hydrogen-Enhanced Strain-Induced Vacancies HESIVE) [93,94].
Celui-ci postule que I'hydrogene présent dans le matériau promeut la création de lacunes lors de la
déformation plastique et leur stabilisation en avant des pointes de fissure. Le métal est alors fragilisé
du fait d’une surconcentration en lacunes du matériau, et non pas directement par la présence
d'hydrogene, qui n'est ici que le promoteur de la FPH.
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I.3.a.ii.  Influence de I'hydrogéne dans la CSC / I'lASCC (haute température)

Dans le cas de la CSC ou de I'lASCC, le réle de I'hydrogene est plus difficile a expliquer et a
démontrer. En effet, les températures élevées présentes dans le milieu primaire des REP ne sont pas
compatibles avec les mécanismes décrits plus haut (pas d’effet observé au-dessus de 200 °C).
Cependant, les résultats de Symons [95] montrent que le faciés de rupture d’un alliage base nickel X-
750 testé sous atmosphere gazeuse H, (13.8 MPa) a 338 °C est trés similaire au facies de rupture du
méme alliage testé en milieu aqueux hydrogéné a 360 °C (cf. Figure 24). Ceci laisse penser a un réle
important de I’hydrogéne dans les mécanismes de CSC en milieu primaire.

Figure 24 : Facies de rupture d’échantillons d’alliage base nickel X-750 testés a) en atmosphére gazeuse H, a 338 °Cet b) en
eau hydrogénée a 360 °C [95]

Le role de I'hydrogene dans les mécanismes de CSC et d’IASCC fait débat dans la communauté
scientifique [6,17,96]. En effet, plusieurs théories sont avancées mais l'influence de I'hydrogéne a
haute température n’a pas été prouvée. Andresen et Angeliu [17] ont fait un bilan des résultats de la
littérature en 1997 et ont répertorié les mécanismes de FPH les plus souvent évoqués dans ce cadre:
(1) la formation d’hydrures, principalement dans les alliages base titane ou zirconium, (2) I'apparition
de plasticité localisée due a I’hydrogéne (HELP), (3) les mécanismes de décohésion (HED) et (4) la
formation de bulles de gaz, principalement du méthane par réaction avec le carbone de I'alliage au-
dessus de 500 °C. Pour ce dernier cependant, la présence de méthane n’a jamais été confirmée.

Chéne et Brass [97] ont étudié la rupture intergranulaire induite par I’hydrogene dans un alliage base
nickel A600 et ont mis en évidence la nécessité d’une ségrégation de I'"hydrogene aux joints de grains
au cours de la déformation plastique pour que la fragilisation par I’'hydrogéne ait lieu. A température
ambiante et jusqu’a environ 200-230 °C, le mouvement des dislocations au cours d’essais de traction
peut étre a l'origine de cette ségrégation mais a plus haute température, les auteurs observent un
retour vers une rupture ductile, I'énergie de liaison associée au piégeage de I'hydrogene par les
dislocations étant trop faible par rapport a la diffusivité de cet élément a haute température. Dans le
cadre de la CSC, une activité locale importante de I’hydrogene en pointe de fissure pourrait maintenir
la contribution directe des interactions hydrogene - dislocations dans la rupture, mais d’une part,
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cela n’a pas été prouvé expérimentalement et d’autre part, les activités atteintes en milieu primaire
sont inférieures aux valeurs requises [97—99]. Ainsi, méme si ces résultats viendraient contredire un
potentiel effet de I’hydrogéne dans la CSC en milieu primaire par le mécanisme HELP, Chéne et Brass
ont remarqué qu’un transport de I’"hydrogene par les lacunes, dont I'énergie de liaison est beaucoup
plus importante, est possible a plus haute température. Il serait ainsi possible d’avoir un effet de
I’hydrogéne dans les ruptures intergranulaires de CSC en milieu REP grace aux lacunes formées lors
du processus d’oxydation ou d’irradiation.

Dans le cadre de la CSC en milieu primaire, I'hydrogéne pourrait donc avoir un réle dans les
mécanismes se produisant aux joints de grains, de maniére localisée. Dans cette étude, les
mécanismes de FPH dans ces conditions ne seront pas étudiés mais I'attention sera portée sur la
facon dont I’hydrogéne interagit avec le matériau et les défauts présents, particulierement ceux
induits par l'irradiation neutronique, ce qui pourrait conduire in fine a un effet de FPH.

Afin de répondre a cette problématique et d’étudier les interactions entre I’hydrogene et les
matériaux, de nombreux auteurs utilisent des traceurs isotopiques de I’hydrogéne, comme décrit
dans la partie suivante.

I.3.b.  Utilisation des traceurs isotopiques pour étudier les interactions hydrogene -
matériau

L'étude des interactions entre I'hydrogéne et les matériaux est parfois rendue compliquée par
I’abondance naturelle de I'isotope 'H dans I'environnement (hydrogéne provenant des étapes
d’élaboration, pollution de surface, ...). C'est pourquoi de nombreuses études sont réalisées en
utilisant des isotopes de I'hydrogéne, comme le deutérium (°H) et le tritium (*H), dont 'abondance
naturelle est beaucoup plus faible sur terre (environ 1,5 x 10 atome de *H par atome de 'H, et 10
atome de *H par atome de 'H). L’objectif est de pouvoir distinguer I’hydrogéne résiduel provenant de
pollutions sur la surface analysée par exemple de celui provenant de la méthode expérimentale
(chargement cathodique, essai d’oxydation,...).

La question s’est posée de la représentativité des isotopes par rapport au comportement de
I’hydrogéne. Paxton et Katzarov [100] ont récemment étudié de maniere théorique les différences
entre isotopes de I'hydrogéne au niveau quantique sur la diffusion et le piégeage de cet élément
dans le fer. Leurs calculs ab initio suggerent, principalement pour des températures inférieures a
100 K, des différences de comportement non négligeables entre les différents isotopes, ce qui
pourrait donc remettre en question leur utilisation. Cependant, les expériences se font généralement
a des températures supérieures et de telles différences n’ont pas été mises en évidence au niveau
expérimental. Frank et al. [101] ont montré un faible écart entre les coefficients de diffusion de
I’hydrogéne et du deutérium dans un acier au carbone (D,,,/D,,, = 1,37), qui peuvent étre reliés par
I’équation (1) ci-dessous. De méme, Serra et al. [102], dans leur revue des parametres de transport
de I'hydrogéne et de ses isotopes dans des aciers martensitiques pour les réacteurs a fusion, n’ont
pas mis en évidence de variation notable entre les différents isotopes.
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my
Disotope = Du (1)
misotope

~ Dy * 0,71 pour le deutérium

~ Dy * 0,58 pour le tritium

Chéne et Martin [103] ont fait une synthese des résultats apportés par I'utilisation des isotopes de
I’hydrogéne dans les matériaux pour le nucléaire (CSC des alliages base nickel, interactions
hydrogene-défauts,...) et concluent sur le bénéfice de I'utilisation de ceux-ci dans la compréhension
des phénomeénes liés a I'hydrogene.

I.3.c.  Prise d’hydrogene au cours de I'oxydation en milieu primaire

Au cours de I'oxydation d’un alliage base nickel ou d’un acier en milieu primaire des REP, plusieurs
auteurs ont mis en évidence la prise d’hydrogene dans la couche d’oxyde et dans le métal sous-
jacent [18,19,66,73,74,104,105]. Cette partie traitera d’abord de I'absorption de I’hydrogene et de
son origine, puis de sa diffusion dans I'oxyde interne et enfin de la mise en évidence d'une
accumulation de celui-ci dans I'alliage a I'interface oxyde/alliage.

I.3.c.i.  Absorption de I’hydrogene et son origine

L'absorption de I'hydrogéne par un métal a été beaucoup étudiée [106-110]. La plupart des
mécanismes d’absorption proposés sont indirects avec une absorption en deux étapes. Une premiére
étape d’adsorption d’hydrogene atomique a la surface du matériau est nécessaire avant son
absorption a proprement parler. Selon ce processus, illustré sur la Figure 25, I'entrée de I’hydrogéne
se passe de la maniére suivante :

- Réduction du proton H" ou de I'eau H,0 en hydrogéne atomique H au niveau de la surface, et
adsorption de H sur la surface métallique : formation d’un hydrogene adsorbé M-H,4,
- Absorption de H,y en subsurface : I’hydrogene H,,s pénetre sous forme atomique dans le
matériau (alliage ou métal ici)
ou
- Recombinaison des H,4, et dégagement de dihydrogene gazeux H,

Métal

H*+e — H, - M

H “J L_’ Habs
al

H*+e = H, -

Figure 25 : Représentation schématique du processus d’absorption de I’hydrogene a la surface d’un matériau métallique
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Dans le cas de I'absorption de I’hydrogéne en milieu primaire des REP, la situation peut étre
différente. En effet, la formation d’'une couche d’oxyde a la surface du métal peut modifier les
réactions qui y ont lieu, ou leur cinétique, mais aussi constituer une barriere de diffusion pour
I’hydrogéne depuis la surface vers la matrice métallique [111]. De plus, il y a deux sources
d’hydrogéne possibles dans ce cas: le dihydrogene gazeux dissous dans le milieu et I’hydrogéene
produit par la réduction de I’eau lors de I'oxydation.

L’origine de I'hydrogeéne pénétrant dans le matériau a été étudiée pour un alliage A600 et un acier
316L [19,73,105]. Dans les deux cas, des essais d’oxydation, de relativement courte durée (120 h
pour le 316L et 45 h pour I’A600), en milieu primaire marqué isotopiquement ont été réalisés : un
essai en marquant I'eau du milieu (*H,0 / 'H,) et un essai en marquant le dihydrogéne dissous dans le
milieu (*H,0 / H,). Les profils de concentration du deutérium réalisés par Spectrométrie de Masse
des lons Secondaires (SIMS) ou Spectroscopie a Décharge Luminescente (SDL) ont permis de mettre
en évidence une trés grande quantité de deutérium incorporée dans les matériau exposés au milieu
’H,0 / 'H,, contrairement aux échantillons oxydés en milieu 'H,0 / ’H,. Ces résultats ont permis aux
auteurs de conclure que la prise d’hydrogéne de I'acier 316L et de I'alliage base nickel A600 aux
premiers temps de leur oxydation en milieu primaire provient principalement de la réduction de
I’eau du milieu primaire et non du dihydrogéene gazeux dissous dans le milieu.

Afin de vérifier si cela est toujours vrai pour des durées d’oxydation longues, Dumerval [19] a réalisé
des essais d’oxydation en double séquences: une premiére séquence de 450 h dans un milieu
primaire non marqué (*H,0 / 'H,) suivi d’une deuxiéme séquence de 16 h, soit en milieu *H,0 / 'H,,
soit en milieu 'H,0 / *H,. Elle a pu mettre en évidence que méme aprés des temps d’oxydation longs
la principale source d’hydrogene reste la dissociation des molécules d’eau en surface.

[.3.c.ii. Diffusion de I'hydrogéne dans I'oxyde

Jambon et al. et Dumerval et al. ont mis en évidence une différence de mécanisme de diffusion de
I’hydrogéne dans la couche d’oxyde formée en surface d’un alliage base nickel A600 [73,74,105] et
d’un acier inoxydable austénitique 316L [18,19]. En effet, grace a des essais d’oxydation en 2 étapes
avec des traceurs isotopiques, le deutérium 2H et I'oxygéne **0, Jambon et al. [73,74,105] ont
constaté un mécanisme de diffusion de I’hydrogene associé a I’oxygene par un transport sous forme
d’ions hydroxyde OH" a travers I'oxyde, suivi d’'une absorption de I’hydrogene par I'alliage de nickel.
De leur c6té, Dumerval et al. [18,19] ont décrit pour le 316L un mécanisme de diffusion de
I’hydrogéne non couplé a I'oxygéne avec le transport de I’hydrogene sous forme de proton dans
I’oxyde, avant son absorption dans I'acier. Le schéma en Figure 26 illustre ce mécanisme [19]. Les
auteurs ont obtenu un résultat similaire sur la diffusion de I’hydrogene dans I'oxyde interne formé
sur un échantillon d’acier 316L implanté aux ions Xénon (240 keV).
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Figure 26 : Schéma illustrant le transport de I’hydrogeéne et de I'oxygéne a travers I'oxyde croissant sur un acier 316L en
milieu primaire des REP : a) Etat initial : couche d’oxyde et présence d’eau dans le milieu, b) adsorption des molécules d’eau
en surface, c) dissociation des molécules d’eau et entrée de I'oxygéne dans le réseau de I'oxyde et de I’hydrogéne
probablement en interstitiel, d) diffusion rapide de I’hydrogéne de I'interface milieu/oxyde a I'interface oxyde/alliage, e)
diffusion plus lente de I'oxygéne de I'interface externe a I'interface interne de I'oxyde et contre-diffusion des lacunes
anioniques, f) croissance de I'oxyde, absorption, diffusion, et accumulation de I’hydrogene dans I'alliage. [19]

I.3.c.iii.  Accumulation d’hydrogéne dans I'alliage sous |'oxyde

Enfin, aprés I'absorption de I’hydrogene a la surface des matériaux et sa diffusion dans la couche
d’oxyde interne formée en milieu primaire, Dumerval et al. [18,19] ont mis en évidence le piégeage
de cet élément dans I'alliage proche de l'interface oxyde/alliage. En effet, grace a des profils de
concentration SDL, une accumulation de deutérium a été observée dans l'alliage sous l'interface
oxyde/alliage sur un acier 316L aprés 600 h d’oxydation en milieu primaire deutéré a 325 °C (Figure
27). lls ont fait I'hypothese que cette accumulation pouvait étre attribuée a (1) un piégeage du
deutérium au niveau des lacunes formées par la diffusion des cations métalliques lors du processus
d’oxydation ou a (2) une diffusion plus lente de I'hydrogéne dans I'alliage que dans I'oxyde, la
premiere hypothese étant privilégiée.
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Figure 27 : Profils SDL réalisés sur un échantillon d’acier 316L traité thermiquement puis oxydé 600 h en milieu primaire
deutéré, la 1°° ligne en pointillés bleus délimite I'oxyde externe (a gauche) de I'oxyde interne, la 2™ ligne correspond &
I'interface oxyde/alliage [18]

La zone sous I'oxyde ou les lacunes se forment au cours de I'oxydation est également une zone
enrichie en nickel. Ainsi, I'hydrogene et le nickel sont tous les deux présents a cet endroit. Kruska et
al. [66] ont étudié par sonde atomique tomographique I'oxydation en milieu primaire simulé d’un
acier 304 écroui. lls ont observé dans certaines zones enrichies en nickel (sous I'oxyde, aux joints de
grains) la présence d’un signal correspondant au rapport m/z = 59 qui pourrait correspondre aux ions
NiH". Les auteurs font I’hypothése que I’'hydrogéne retenu au niveau des dislocations ou des lacunes
sous |'oxyde pourrait se lier de maniere suffisamment forte avec les atomes de nickel pour
s’évaporer sous forme d’ions lors de I'analyse. Ce résultat n’a pas été confirmé par d’autres données.

Ces différentes études ont mis en évidence que I’hydrogéne qui pénétre dans le matériau au cours de
son oxydation en milieu primaire provient de la réduction de I’eau du milieu et qu’il peut s"accumuler
dans le métal sous I'oxyde. Cette grande quantité d’hydrogéne pourrait avoir des effets néfastes sur
la tenue mécanique des matériaux et jouer un role dans les phénomeéenes de corrosion sous
contrainte et de corrosion sous contrainte assistée par l'irradiation.

Afin d’étudier plus en détails les interactions hydrogene — matériaux dans ce cadre, il faut
s’intéresser au devenir de I'hydrogéne : diffusion et piégeage éventuel dans I'alliage.

I.3.d. Diffusion de I’hydrogéne

La diffusion interstitielle de I’hydrogene dans un métal est souvent décrite par la seconde loi de Fick,
qui est applicable car le systeme peut étre considéré comme dilué, donnée dans I'équation (2)
unidimensionnelle.

ac, 9%,

L 2
ot Dax2 2)

Elle décrit I’évolution de la concentration locale C; en hydrogéne dans |'alliage en fonction du temps t
et de la position dans I'échantillon x, et fait intervenir D, le coefficient de diffusion de H dans le
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métal. Il est généralement admis que ce coefficient suit une loi d’Arrhenius, le reliant ala
température (équation (3)) :

D = Dy exp (%?) (3)

dans laquelle D, est la constante pré-exponentielle de diffusion, E, I'énergie d’activation associée a la
diffusion interstitielle (enthalpie libre de migration), R la constante des gaz parfaits et T la
température.

Comme le fait Hurley dans sa these [20], on peut schématiser la diffusion interstitielle par un
diagramme énergétique, comme représenté sur la Figure 28. Les creux représentent les sites
interstitiels par lesquels diffuse I’"hydrogene. Suivant la valeur de Dy, I'atome d’hydrogéne aura une
certaine probabilité de « sauter » d’un site interstitiel a 'autre, ce qui dépendra également de la
valeur de la « barriere énergétique » a franchir Ep.

Figure 28 : Schéma d’un diagramme énergétique pour la diffusion interstitielle de I’hydrogene dans a) un métal pur et b) un
alliage

Le role des joints de grains dans la diffusion a été trés étudié. Pour certains auteurs, ils agiraient
comme courts-circuits de diffusion [112,113] avec un coefficient de diffusion plus important aux
joints de grains que dans le volume, et pour d’autres, les joints de grains ralentiraient la diffusion de
H a cause des dislocations et lacunes qui s’y trouvent [114,115]. Oudriss et al. concluent plut6t a un
effet des joints de grains qui dépend de la nature de ceux-ci et de la désorientation relative des
grains. Les joints aléatoires de grand angle, considérés comme des phases désordonnées,
accéléreraient la diffusion de I'hydrogéne contrairement aux joints spéciaux qui seraient de
potentiels zones de piégeage pour I’'hydrogene (présence de dislocations et lacunes) [116,117]. Au vu
des difficultés a séparer précisément les contributions de la diffusion interstitielle et de la diffusion
aux joints de grains, on mesure souvent un coefficient de diffusion « apparent » qui regroupe les
deux contributions.

La Figure 29 regroupe les données de la littérature concernant la diffusion de I’hydrogene ou de ses
isotopes dans des aciers inoxydables 316L [111,118,119]. Les valeurs de coefficient de diffusion
obtenues avec les isotopes ont été corrigées a l'aide de I'’équation (1). On remarque que pour
I’ensemble des études, les valeurs du coefficient de diffusion D de I'hydrogéne sont similaires et
évoluent de la méme maniére avec la température, malgré quelques variations probablement dues a
des différences microstructurales dans les matériaux testés (taille de grains, traitement
thermique,...).

42



I. Revue bibliographique

1000K 500K 333K 250K
1E-03 o
] @ 'Hdans 316L (initialement 3H) [111]
1E-04 +
" @ 'Hdans 316L traité thermiquement [118]
1,E-05 + s )
E 2 ¢ 'Hdans 316L commercial [118]
] *
1E06 = *2 H dans 316L [119]
—_ E *
tn 1E-07 = Co
o~ = |
£ ] )
2 1,608 = *
o ]
1,609 -
] *
1E-10 +
1611 -
7 *
l!E_lz T T T T I T T T T I T T T T I T T T T I T T T T I
0 0,001 0,002 0,003 0,004 0,005
1/T(K)

Figure 29 : Données de la littérature concernant I’évolution du coefficient de diffusion de I’hydrogéne (et ses isotopes,
correction avec I'équation (1)) dans des aciers 316L en fonction de la température (loi d’Arrhenius) [111,118,119]

I.3.e. Piégeage de I'hydrogéne
[.3.e.i. Principe

Comme évoqué plus haut a propos des mécanismes de FPH, I’hydrogéne peut, au cours de son
transport dans l'alliage via les sites interstitiels, rencontrer des défauts ponctuels, linéaires,
surfaciques ou volumiques. Certains de ces défauts constituent des sites énergétiquement attractifs
pour I'hydrogéne. On dit qu’il s’y piege. Le piégeage de I'hydrogéne induit une modification (en
général une baisse) de la vitesse de diffusion apparente, et peut conduire a des accumulations
locales d’hydrogene.

La Figure 30 est un schéma général d’un diagramme énergétique comportant deux sites de piégeage.
Le principe de ces sites est de posséder une énergie de dépiégeage E, supérieure a I'énergie
d’activation de la diffusion Ep d’ou le « pouvoir piégeant » sur les atomes d’hydrogéne. De plus, pour
entrer dans ces pieges, I’hydrogene doit d’abord passer une barriere d’énergie, I'énergie de piégeage
E, supérieure ou inférieure a Ep [120,121]. Souvent cette énergie de piégeage E, est assimilée a Ep.
De nombreuses études évoquent plutdt I’'énergie de liaison E, qui correspond a la différence entre
énergies de dépiégeage et de piégeage (E, = E, - E) pour caractériser les différents types de pieges.
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Figure 30 : Schéma d’un diagramme énergétique de la diffusion et du piégeage au niveau de 2 sites de piégeage de nature
différente

La réaction d’équilibre entre I’hydrogene et les pieges est la suivante (équation (4)) :

k
H + [ ]piége = [H]piége (4)
p

oU [ lpiege cOrrespond a un site de piégeage potentiel et [H],ieqe @ un atome d’hydrogene piégé. Elle
fait également intervenir une constante cinétique de piégeage, k, et une constante cinétique de
dépiégeage, p, qui, comme le coefficient de diffusion, suivent des lois d’Arrhenius (équations (5) et
(6)). On y retrouve les énergies de piégeage, E, et de dépiégeage, E,, ainsi que les coefficients pré-
exponentiels de piégeage k, et de dépiégeage po.

k = kqexp <%> (5)
P = Poexp (%) (6)

Suivant leur énergie de dépiégeage, les pieéges peuvent étre séparés en 2 catégories : les pieges de
« faible énergie » d’ol I'hydrogéne pourra sortir méme a température ambiante (parfois appelés
également piéges « réversibles »), et les pieges de « haute énergie » pour lesquels une activation
thermique est nécessaire afin que I‘hydrogéne puisse se dépiéger (pieges « irréversibles »).

I.3.e.ii.  Nature des sites de piégeage

¢ Interactions hydrogéne - dislocations

Les interactions entre I’hydrogéne et les dislocations, qui interviennent dans le mécanisme de FPH
HELP, ont fait I'objet de plusieurs études [122,123]. Il en ressort I'importance de distinguer les
interactions de I’"hydrogéne avec des dislocations « immobiles » provenant d’une pré-déformation et
avec des dislocations « mobiles » au cours d’une déformation in situ.

Dans le cas d’'une pré-déformation, les dislocations peuvent se comporter comme des piéges pour
I’hydrogene. C'est ce que rapportent Brass et Chéne [122] dans leur étude sur l'influence de la
déformation sur le comportement de I’hydrogene dans des alliages base fer et base nickel. En effet,
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des essais de perméation électrochimique réalisés sur des échantillons de nickel pur (cfc) recristallisé,
monocristallin et pré-déformé a froid (98%), apres chargement cathodique en hydrogene, ont
montré un retard important de la détection de I'hydrogéne dans le cas du nickel pré-déformé,
comme visible sur la Figure 31. Celui-ci est attribué a un piégeage de I'hydrogéne au niveau des
dislocations (et d’autres défauts) présentes dans le matériau.
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Figure 31 : Effet d'une pré-déformation sur la perméation de I'hydrogéne dans du nickel pur a 20 °C [122]

Cependant, ils ont également mis en évidence un rdle de court-circuit de diffusion des dislocations
vis-a-vis de I’hydrogéne, principalement dans les alliages cfc [122]. En effet, Brass et Chéne ont
observé une désorption du tritium (*H) plus importante, aux premiers stades de la désorption, pour
un échantillon de nickel pur pré-déformé par rapport a du nickel recristallisé comme lillustre la
Figure 32. lls précisent que ces phénomenes de court-circuit pourraient avoir lieu au niveau des
pointes de fissures dans les alliages cfc a température ambiante. On remarque également sur cette
figure, une désorption plus importante du *H depuis le nickel recristallisé & petits grains par rapport a
celui a gros grains, ce qui laisse penser ici a un réle de court-circuit également des joints de grains.
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Figure 32 : Réle d'une pré-déformation sur le début du processus de désorption du tritium a partir de nickel pur, mesuré par
comptage 8 a 20 °C [122]
Concernant les interactions entre I'hydrogéne et les dislocations « mobiles » au cours d’une
déformation in situ, Brass et Chéne [122] ont montré une augmentation de la cinétique de
désorption du *H au cours de la déformation plastique d’un monocristal austénitique de superalliage
base nickel (Figure 33). lls ont expliqué ce résultat par les courts-circuits de diffusion sur le réseau de
dislocation mais surtout par le transport de I’hydrogene par les dislocations induites par la
déformation et qui émergent en surface. Ils précisent que la rupture du film passif a un role
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négligeable. Lecoester et al. [123] ont obtenu un résultat similaire sur un alliage base nickel A600

recristallisé.
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Figure 33 : Effet de la déformation sur la désorption du tritium a 20 °C depuis un monocristal austénitique d'un superalliage
base nickel (comptage par scintillation liquide) [122]
De plus, Brass et Chéne [122] expliquent que la chute de la sensibilité a la FPH a 20 °C d’un acier
inoxydable 304 L, pré-chargé cathodiquement en hydrogene, a lieu a partir d’une trés grande vitesse
de déformation (environ 107 s™) ce qui signifie que seule une petite quantité d’hydrogéne doit
migrer vers les joints de grains ou autres régions critiques pour qu’il y ait fragilisation. lls concluent
que, sachant la trés faible vitesse de diffusion de I’hydrogéne dans les aciers inoxydables
austénitiques 304 L, la ségrégation en hydrogene ne pourrait avoir lieu que grace aux interactions

avec les dislocations.

Ainsi, les interactions entre I’hydrogene et les dislocations peuvent se rapporter a du piégeage mais
pas uniqguement. Cela vient du fait que ces défauts ne sont pas des objets simples mais présentent
diverses zones dont le comportement est différent vis-a-vis de I’"hydrogéne. En effet, les travaux de
Chateau et al. [124], sur la simulation ab initio des interactions hydrogéne-dislocation coin dans des
aciers inoxydables cfc, font ressortir, comme illustré sur la Figure 34, une zone en compression « au-
dessus » de la dislocation qui entraine un appauvrissement en H et, a I'inverse, une zone en tension
« en-dessous » de la dislocation qui, elle, piege H. Il y a de plus le cceur de la dislocation qui est
également une zone de piégeage pour H et représente donc un deuxieme type de piégeage par les

dislocations.
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Figure 34 : Distribution d'hydrogéne a I'équilibre, obtenu par des calculs ab initio, autour d'une dislocation coin a 390 K dans
un acier inoxydable austénitique 316L présentant une concentration en hydrogene C, dans I'alliage et des variation de
concentration en hydrogene C proches de la dislocation [124]

% Interactions hydrogéne - lacunes et cavités

Plusieurs études théoriques sur les interactions hydrogéne-lacunes ont été faites [125,126]. Counts
et al. [125] ont calculé par DFT (Density Functional Theory) les énergies de liaison de I'hydrogene
avec plusieurs défauts ponctuels comme les lacunes, les atomes de carbone interstitiels et les
atomes de soluté en substitution dans du fer cubique centré. lls ont déterminé que les lacunes
étaient les pieges les plus forts avec I'énergie de liaison la plus importante. Connétable et al. [126]
ont étudié par des calculs ab initio les interactions d’un ou plusieurs atomes d’hydrogéne avec une
ou 2 lacunes dans du nickel. lls ont mis en évidence la position préférentielle des atomes
d’hydrogéne piégés, jusqu’a 6 au maximum, dans les sites octaédriques de la lacune. Leurs
simulations montrent également que I’hydrogéne sous forme moléculaire H, n’est pas stable dans
une lacune ou un amas de deux lacunes.

Les travaux expérimentaux de Fukai et al. [127,128] ont permis de mettre en évidence la formation
d’un nombre trés important de lacunes (« superabundant vacancies ») dans différents métaux (cc et
cfc) aprés exposition a une forte pression de H, a haute température (800-900 °C). Ceci s’explique par
la diminution de I'énergie de formation des lacunes par la présence de I’hydrogene, ce qui a été
calculé par d’autres auteurs [126]. L’hydrogene stabilise et promeut ainsi la formation de lacunes
grace aux interactions fortes qui existent entre eux.

Enfin, concernant les amas de lacunes pouvant conduire a la formation de cavités, Choo et Lee [121]
ont montré qu’en comparaison des dislocations et des joints de grains, les cavités formées par
traction a froid dans du fer pur (suivi relatif du volume de cavités par la densité du métal), sont les
piéges présentant I'énergie de dépiégeage E,la plus importante. En effet, selon les auteurs,
I’hydrogene pourrait se trouver sous forme moléculaire dans les cavités ce qui nécessiterait donc une
étape supplémentaire de dissociation de H, avant le dépiégeage de H.
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Ainsi les lacunes et amas de lacunes sont des pieges de forte énergie pour I'hydrogéne. Lorsque ces
amas sont constitués d’'une ou de quelques lacunes seulement, I’hydrogene se trouverait sous forme
adsorbée a leur surface mais on pourrait le retrouver sous forme moléculaire dans les cavités. Les
lacunes peuvent avoir plusieurs origines : I'insertion d’hydrogéne comme décrit par Fukai et al. et
détaillé plus haut (forte pression de H, et haute température), le processus d’oxydation qui entraine
la formation de lacunes dans I'alliage sous I'oxyde suite au départ des cations métalliques vers la
surface, mais également l'irradiation neutronique qui entraine au gré des collisions entre atomes de
I'alliage et neutrons, la formation de lacunes et d’interstitiels. Ainsi, ces deux derniers éléments
induisent la présence de lacunes dans les aciers inoxydables, ou les alliages base nickel, utilisés en
réacteur nucléaire qui peut conduire a un piégeage de I’hydrogene.

[.3.e.iii.  Application aux matériaux irradiés

Le piégeage de I’hydrogene au niveau des défauts induits par I'implantation ionique ou l'irradiation

neutronique n’a pas fait I'objet de beaucoup d’études.

Jambon et al. [104] ont étudié le piégeage de I’hydrogene par les défauts induits par I'implantation
d’ions Ni* a plusieurs énergies (80, 300 et 450 keV, profondeur affectée ~ 250 nm) dans un alliage
A690 base nickel. Directement aprés chargement cathodique en deutérium *H ou aprés chargement
cathodique et vieillissement d’un mois a température ambiante, des profils de concentration de *H
ont été réalisés par Spectrométrie de Masse des lons Secondaires (SIMS) sur des échantillons
implantés mais également sur des échantillons de référence, non implantés. Les auteurs ont constaté
que la quantité de °H présent dans le matériau de référence était devenue nulle aprés un mois de
vieillissement, mais que pour les échantillons implantés, aprés un mois a température ambiante, du
deutérium était encore présent dans le matériau, comme l'illustre la Figure 35 [104]. Cette différence
est attribué au piégeage du deutérium au niveau des défauts induits par I'implantation, c’est-a-dire
boucles de dislocations, dislocations et cavités qui ont été caractérisées par MET dans I'étude.
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Figure 35 : Profils de concentration du deutérium obtenus par SIMS sur I'alliage 690 (base nickel) a) non implanté et b)
implanté Ni*, directement aprés chargement cathodique (cercles rouges pleins) et aprés un mois de vieillissement &
température ambiante (cercles bleus vides) [104]

La question qui se pose souvent pour le piégeage de I'hydrogéne dans les matériaux en réacteur
nucléaire, donc a haute température, est si, a ces températures, le piégeage est encore effectif.
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Jambon et al. [104] ont vérifié cela en réalisant un profil de concentration en deutérium par SIMS sur
un échantillon implanté, chargé cathodiquement en deutérium puis traité thermiquement a 325°C
pendant 1 min. Les auteurs ont pu alors constater qu’il y avait encore du deutérium piégé, en faible
qguantité, dans le matériau et ainsi mettre en avant I'importance de I'étude des interactions
hydrogene - défauts d’irradiation dans les matériaux en contact avec le milieu primaire des REP.

Les défauts d’'implantation ont été caractérisés par MET aprés implantation ionique mais également
apres implantation puis chargement cathodique en deutérium afin de connaitre leur évolution en
présence d’hydrogeéne. Jambon et al. [104] ont mis en évidence un effet de I'hydrogéne sur les
populations de défauts : il semble entrainer une coalescence des défauts. Les lacunes et amas de
lacunes, invisibles lors de la caractérisation du matériau non chargé, coalescent pour former de
nouvelles cavités, ou participent a la croissance des cavités et boucles de dislocation existantes ; les
boucles de dislocation se développent et les plus grandes se défautent pour former des dislocations
lignes pouvant se déplacer dans la profondeur, sous la zone implantée. L’hydrogéne assisterait ainsi
aussi les mécanismes de relaxation des contraintes entre la zone implantée et le reste du matériau.

Dans I'objectif de pouvoir estimer la quantité d’hydrogéne pouvant se piéger au niveau des défauts
induits par l'irradiation dans les matériaux au cours de leur exposition en milieu primaire des REP,
une solution est la simulation de la diffusion et du piégeage de I’hydrogéne dans ceux-ci, comme cela
va étre expliqué dans la partie suivante.

I.3.f.  Simulation des interactions hydrogéne - matériaux

Plusieurs modeles de la diffusion et du piégeage de I’hydrogene dans les matériaux ont été proposés
au fil des ans [22,120,129,130]. Dans cette revue bibliographique, seul le modele proposé par
McNabb et Foster en 1963 [22] est détaillé car il est la base du modéle numérique simulant la
diffusion et le piégeage de I'hydrogene dans les métaux développé par Hurley et al. [20,21] et qui est
utilisé dans ce travail de these.

[.3.f.i.  Principe du modéle de McNabb et Foster

Partant du constat que les études antérieures menées sur la diffusion de I’hydrogene dans le fer et
I'acier présentaient de grands écarts au niveau des coefficients de diffusion, calculés a partir de la
seconde loi de Fick, pour des faibles températures (< 400 °C), McNabb et Foster [22], en se basant
sur les travaux de Darken et Smith [131], ont fait I’hypothése que cela pouvait étre di a un
phénomeéne de retenue ou de piégeage des atomes d’hydrogéne dans certains sites du réseau
cristallin, menant a une diminution apparente du coefficient de diffusion de cet élément.

McNabb et Foster ont ainsi développé un modeéle basé sur la 2" loi de Fick de la diffusion (cf. 1.3.d,
équation (2)) dans laquelle ils ont inséré un terme associé au piégeage. L’équation (7) ci-dessous
correspond a cette loi de Fick modifiée avec un terme de piégage, dans laquelle C, correspond a la
concentration locale en hydrogéne interstitiel, © au taux d’occupation des pieges, qui dépendent tous
deux du temps t et de la position dans le matériau x, N est la densité de pieges, supposée homogene
dans tout le matériau et D le coefficient de diffusion de I’"hydrogéne en interstitiel dans le matériau
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considéré. Cette premiere équation est couplée a une deuxiéme équation (éqg. (8)) traduisant la
cinétique de piégeage et dépiégeage de I’hydrogene par le type de piége considéré (cf. réaction (4)).
Elle fait intervenir les constantes cinétiques de piégeage, k, et de dépiégeage, p.

ac, +Nae B D62CL
at at 9x?

26
_— = — — 8
o k(1-6)C, —p6 (8)

(7)

Dans ce modele, les paramétres N, D, k, p et C, (concentration initiale en surface apparaissant dans la
définition des conditions aux limites) sont a déterminer de maniére expérimentale. McNabb et Foster
n’avaient pas encore de résultats au moment de la publication de leur article [22] mais suggérent
I'utilisation de la perméation électrochimique pour obtenir ces données, moyennant certaines
simplifications permettant la résolution analytique des équations [120,132]. Certaines de ces
données peuvent également étre obtenues en couplant le modele numérique associé a ces
équations et des expériences de thermo-désorption, comme expliqué par la suite [21,133].

Ces équations sont fortement couplées et ce systéeme tel quel ne présente pas de solution analytique
simple. Deux solutions existent : soit faire des hypotheses afin de simplifier le modele, soit utiliser un
modele de résolution numérique de ces équations. Afin d’éviter les simplifications, limitant
I'utilisation a certaines conditions, la résolution numérique de ces équations a été mise en ceuvre
[20,21,133].

I.3.f.ii. Modeéle numérique

Yagodzinskyy et al. [133] font partie des premiers a avoir utilisé un modele de résolution numérique
des équations de McNabb et Foster. lls ont simulé chaque étape du processus expérimental vu par
des échantillons d’aciers inoxydables austénitiques (chargement cathodique, vieillissement et
montée en température lors de I'analyse TDS) en faisant tout de méme trois hypothéses principales :
i) seul un type de piéges est présent dans les matériaux, ii) il n'y a pas de dépiégeage durant le
chargement et iii) il ny a pas de repiégeage de |I'hydrogene pendant la désorption (TDS). Afin de
déterminer les constantes cinétiques associées aux pieges considérés, ils ont cherché a ajuster les
données de la simulation avec les spectres TDS expérimentaux. Le résultat final de simulation ne
correspond pas totalement au résultat expérimental, ce qu’ils attribuent possiblement aux
hypotheses de simplification utilisées dans leur simulation.

Hurley et al. [21] proposent une approche couplant expériences et simulation sans hypothése
supplémentaire pour simplifier le modele de McNabb et Foster, afin de déterminer les constantes
cinétiques de piégeage et dépiégeage de I'hydrogene au niveau des pieges présents dans les métaux.

Pour cela, des échantillons d’alliages base nickel A600 et base fer 316L ont été chargés en hydrogene.
Afin d’éliminer une partie de I’hydrogéne interstitiel et de mettre en évidence I’hydrogéne piégé, une
étape de vieillissement a été mise en place aprés ces chargements. Ensuite, un travail préalable de
simulation, en utilisant la seconde loi de Fick, a permis aux auteurs [21] d’extraire les constantes de
diffusion de I’hydrogéne, D, et Ep, dans les deux matériaux a partir de résultats expérimentaux
obtenus sur deux matériaux modeles, A600 et 316L, dans lesquels la quantité de défauts avait été
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minimisée par une série de traitements thermiques. Ces données ont ensuite été injectées dans le
modele de résolution numérique des équations de McNabb et Foster. Cette méthode leur a permis
d’ajuster de maniére satisfaisante les résultats de la simulation sur les spectres TDS de différents
types de matériaux modeéles présentant des pieges (A600 et 316L). lls ont ainsi pu déterminer les
parametres de piégeage et dépiégeage associés a des carbures de chrome (inter- ou intragranulaire
(I1C), ou seulement localisés aux joints de grains (GBC)), et aux dislocations présentes dans un alliage
base nickel A600. Ces données sont reportées dans le Tableau 3 ci-dessous [20].

Trapping (k) Detrapping (p)
ii‘o EI\: Po Ep
(s7h) (kJ.mol™1) (s7h) (kJ.mol™t)
Cr;Cy-IIC | (1.5 £ 0.2) 107 50 + 4 (1.5 £0.2) 105 | 80 & 4.0
Cr7C3-GBC | (1.5 £ 0.2) 10® 50 + 4 (1.5 £0.2) 105 | 78 & 4.0
Dislocations | (1.5 £0.2) 10% | 42 &4 | (1.5 £0.2) 10° | 76.0 & 4.0

Tableau 3 : Paramétres cinétiques de piégeage (k) et de dépiégeage (p) au niveau de carbures de chrome (Cr,C;— IIC : inter-
et intragranulaires et Cr,C; — GBC : uniquement aux joints de grains) et de dislocations dans un alliage A600, obtenus en
couplant données expérimentales et simulation numérique des équations de McNabb et Foster [20] prenant en compte
I’historique de I’échantillon depuis le chargement jusqu’a la TDS

I.3.g. Bilan

Cette derniere partie a permis de montrer le réle de I'hydrogéne dans I'endommagement des
matériaux a basse température (< 200 °C) a travers les mécanismes de Fragilisation Par I'Hydrogene
mais également sa possible influence a plus haute température dans les phénoménes de CSC et
d’IASCC. Dans ce cas, I’hydrogene pourrait contribuer a I’'endommagement de maniére localisée, aux
joints de grains ou en pointe de fissures principalement.

Plusieurs études ont été présentées concernant la prise d’hydrogéne (sur toute la surface) d’aciers
inoxydables austénitiques ou d’alliages base nickel au cours de leur oxydation en milieu primaire des
REP. Elles ont montré que I’hydrogéene qui pénétre dans les matériaux provient principalement de la
dissociation des molécules d’eau du milieu au cours de I'oxydation. Cet hydrogene diffuse ensuite a
travers la couche d’oxyde interne de maniére couplée avec I'oxygene (OH’) dans les alliages base
nickel et non couplée dans les aciers inoxydables, avant de s’accumuler dans |’alliage sous I'interface
oxyde interne/alliage, certainement par un phénoméne de piégeage au niveau des lacunes induites
par le processus d’oxydation.

Les principes de diffusion et de piégeage de I’'hydrogéne dans I'alliage ont ensuite été présentés.
Aprés la description des interactions entre I’hydrogene et les dislocations, et également entre
I’hydrogéne et les lacunes/cavités, les résultats de la littérature mettant en évidence le piégeage de
I’hydrogéne au niveau de défauts induits par l'irradiation ont été présentés.

Un dernier point a été fait sur la simulation de la diffusion et du piégeage de I'hydrogene dans les
matériaux métalliques faisant ressortir I'intérét du modéle de McNabb et Foster et de |'utilisation de
I'outil numérique afin de pouvoir résoudre le couple d’équations proposé en évitant les
simplifications.
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[.4. Conclusion

L'objectif de cette derniere partie est de faire un bilan de I'état de I'art présenté ici et de proposer la
démarche qui sera mise en place dans la suite de ce travail.

Concernant les effets de l'irradiation neutronique subie par les matériaux proches du combustible,
comme les internes de cuve en acier inoxydable austénitique 316L par exemple, ils sont de nature
chimique (ségrégation) et microstructurale (formation de défauts du réseau cristallin) et sont
reproductibles en termes de nature et de densité par l'implantation ionique, ce qui permet d’étudier
leurs effets en s’affranchissant des probléemes d’activation de la matiere.

Grace a cette technique et en découplant les étapes d’irradiation et d’oxydation, les effets de
I'irradiation sur I'oxydation des aciers inoxydables austénitiques ont été étudiés par des essais
d’oxydation en milieu primaire simulé des REP. L'oxyde formé dans ces conditions sur un acier
inoxydable austénitique, irradié ou non, est duplex avec une couche d’oxyde externe formée de
cristallites riches en fer et une couche d’oxyde interne continue riche en chrome. Les variations de
taille et de densité des cristallites formées sur des aciers irradiés par rapport a celles formées sur les
mémes matériaux non irradiés font débat, de méme que I'évolution de I'épaisseur d’oxyde interne
avec l'implantation. Un effet des défauts induits par I'implantation ionique sur les propriétés de
diffusion de I'oxygéne a travers I'oxyde interne a été mis en évidence.

L’étude de la prise d’hydrogéne d’un acier inoxydable austénitique 316L au cours de son oxydation
en milieu primaire a montré une accumulation importante d’hydrogéne dans I'alliage proche de
I'interface oxyde/alliage, provenant certainement d’un piégeage de cet élément au niveau des
lacunes générées par le processus d’oxydation. Cet hydrogene peut avoir un role sur les mécanismes
d’endommagement de la CSC et de I'lASCC, méme si, aux températures mises en jeu, son effet n’a
pas été démontré. De plus, dans les conditions réelles, l'irradiation neutronique entraine la
formation de défauts microstructuraux qui peuvent étre autant de sites de piégeage supplémentaires
pour I'hydrogene. En couplant résultats expérimentaux et simulation, les parameétres cinétiques de
piégeage et de dépiégeage associés a ces défauts peuvent étre déterminés, ce qui constitue un
premier pas dans I'estimation de la quantité d’hydrogéne pouvant se piéger au niveau des défauts
induits par l'irradiation dans les matériaux au cours de leur exposition en milieu primaire des REP.

Dans ce contexte, |'objectif de cette étude sera, dans un premier temps, de caractériser les
interactions entre I’hydrogene et les défauts d’irradiation dans I'acier inoxydable austénitique 316L
et, si possible, de déterminer leurs constantes de piégeage et de dépiégeage ; et dans un second
temps, d’étudier la prise d’hydrogéne de ce méme acier au cours de son oxydation en milieu primaire
afin de déterminer I'influence des défauts d’irradiation sur celle-ci.

Pour cela, la premiéere étape de la démarche de I'étude sera I'élaboration de matériaux modéles et
leur caractérisation : un matériau « sans défaut » et des matériaux implantés aux ions afin de
reproduire les défauts induits par l'irradiation neutronique.

Ensuite, la réalisation de chargements cathodiques en deutérium, utilisé comme traceur isotopique
de I'hydrogéne, permettront une prise d’hydrogene « artificielle » dans les matériaux dans le but
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d’étudier les interactions hydrogene - défauts d’irradiation sans linfluence de I'oxydation. Les
résultats obtenus seront couplés a la simulation pour caractériser le piégeage de I’hydrogéne par les
défauts d’implantation.

Enfin, la prise d’hydrogéne dans des conditions proches de la réalité, ainsi que I'influence des défauts
d’irradiation sur celle-ci et sur 'oxyde formé, seront étudié grace a des essais d’oxydation en milieu
primaire simulé des REP.
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ELABORATION ET CARACTERISATION DES MATERIAUX DE L’ETUDE

L'acier choisi pour cette étude est I'acier inoxydable austénitique 316L, largement utilisé pour les
internes de cuve des REP. Grace a une série de traitements thermiques, la quantité de défauts dans
I'acier a I’état de réception a été minimisée afin d’obtenir le matériau de référence de cette étude. A
partir de celui-ci, des implantations d’ions ont été réalisées pour simuler une microstructure
résultant de l'irradiation neutronique. En parallele, des échantillons de matériau de référence ont été
grenaillés dans le but de créer en surface d’autres types de défauts, comme des dislocations. Le
schéma en Figure 36 résume les différents matériaux de |'étude.

Matériaux implantés

JANNuS
fe3* -5 MeV
v
Matériaux implantés
| . (présence de boucles de
) .Imp ajntatlon dislocation et cavités)
ionique a 500 °C . . .
Matériaux implantés
IPNL
Materiau |r-[|t|al Matériau de référence L Fe* 200 et 400 keV |
(présence de défauts : . ) A
: ; (« minimum de défaut »)
carbures, dislocations,...)
k. )
Traitements thermiques Grenaillagede\ /
précontrainte Matériau grenaillé

(présence de dislocations)

S

Figure 36 : Schéma regroupant les matériaux de I'étude et leurs liens (plateforme JANNUS : Joint Accelerators for Nano-
science and Nuclear Simulation, IPNL : Institut de Physique Nucléaire de Lyon)

L’objectif de cette partie est de présenter les différents matériaux de cette étude, leur élaboration et
la caractérisation de chacun d’eux : le matériau initial a I’état de réception, le matériau de référence,
les matériaux implantés JANNuS et IPNL et enfin le matériau grenaillé.

[I.L1. Matériau initial : état de réception

L'acier utilisé est une tble laminée d’acier inoxydable austénitique 316L. Sa composition a été
analysée par Spectrométrie d’Emission Optique (SEO) et est présentée dans le Tableau 4 ci-dessous
en pourcentage massique.

Tableau 4 : Composition chimique (% massique) de I'acier inoxydable 316L utilisé dans cette étude, obtenue par SEO

Fe Cr Ni Mo Mn Si Cu Co P Ti C Al S

Bal. | 16,94 | 10,36 | 2,08 | 1,33 | 0,33 | 0,23 | 0,1 | 0,025 | 0,024 | 0,019 | <0,01 | <0,003

La Figure 37 présente une micrographie optique (appareil Olympus GX51) obtenue aprés une attaque
électrochimique a I'acide oxalique (10 % dans H,0) du matériau a I'état de réception.
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Figure 37 : Micrographie optique du matériau a I’état de réception apres attaque électrochimique a I'acide oxalique 10 %,
les fléches bleues pointent des bandes de ferrite résiduelle et les fleches orange, des précipités et inclusions
On y voit de nombreuses bandes de ferrite orientées selon la direction de laminage (mises en
évidence par des fleches bleues sur la Figure 37) et également des précipités ou inclusions en
guantité importante (ceux-ci n’ont pas été caractérisés chimiquement ni en taille et densité) illustrés
par les fleches oranges.

[1.2.  Matériau de référence

Afin de minimiser la quantité de défauts (dislocations, précipités,...) présents dans le matériau a I'état
de réception, deux traitements thermiques ont été réalisés. Le premier consiste en un traitement
thermique isotherme d’une heure a 1080 °C suivi d’'une trempe a I'huile afin de mettre en solution
les précipités éventuels et de restaurer la microstructure. Pour éviter I'oxydation du métal, le
traitement thermique est fait sous surpression d’argon.

Le deuxiéme traitement thermique vise a éliminer les lacunes présentes en sursaturation dans le
matériau suite a la trempe. Il s’agit d’un maintien a 300 °C pendant 15 h sous air. Cette température
est suffisamment élevée pour permettre une diffusion rapide des lacunes et suffisamment basse
pour éviter tout phénomene de précipitation.

La Figure 38 résume les différents traitements thermiques réalisés afin d’obtenir le matériau de
référence.
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4 annihilation des dislocations
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Figure 38 : Schéma illustrant la série de traitements thermiques nécessaire a I'élaboration du matériau de référence

Ces traitements thermiques ont été réalisés sur des plaquettes de 22 x 110 x 1,5 mm? prélevées par
électroérosion perpendiculairement a la direction de laminage dans le matériau a I'état de réception
et polies aux papiers SiC 800 et 1200 pour retirer la couche d’oxyde formée lors de la découpe et les
éventuelles pollutions (ex: Cu di au fil de I'électroérosion). La faible épaisseur des plaquettes
permet d’assurer I’homogénéité de la microstructure du matériau aprés traitement.

Aprés la réalisation des deux traitements thermiques, les plaquettes ont été découpées aux
dimensions voulues a la trongonneuse de précision MiniTom Struers (charge de 200 g et vitesse de
rotation de 250 tours.min™) afin de créer un minimum de défauts supplémentaires dans les
échantillons. Ces échantillons ont ensuite été polis aux papiers SiC 1200 et 2000, puis sur des draps
de polissage avec de la pate diamantée de 6 um et 3 um. Enfin, un polissage d’'une heure sur table
vibrante avec de I’OPS (silice colloidale 0,04 um) a été réalisé en finition pour réduire I'écrouissage
résiduel di a la préparation. La rugosité de surface finale, R,, a été estimée a une vingtaine de
nanometres par interférométrie (lumiére blanche).

Afin d’obtenir des informations sur I"écrouissage résiduel des échantillons, des mesures de nano-
indentation ont été réalisées par Claire Berthier du Service de Recherche en Métallurgie Physique
(SRMP) du CEA - Saclay avec le systeme Micro Materials NanoTest NTX équipé d’une pointe de
nanoindentation de type Berkovitch.

Grace a des indentations a la surface du matériau, a charges croissantes menant a des profondeurs
d’indents comprises entre 50 nm et 2 um, un profil de dureté a été réalisé. Celui-ci est visible sur la
Figure 39. Des mesures classiques de microdureté Vickers (m = 500 g) sur la surface ont permis de
connaitre la dureté a cceur du matériau de référence qui est de 166 * 15 (= 1,63 GPa en convertissant
les kg; en N). Cette valeur a été placée a 15 um de profondeur sur le graphique, ce qui correspond a
la profondeur moyenne des indents. On remarque que la dureté en surface du matériau est
importante, entre 3,5 et 4 GPa puis qu’elle diminue rapidement pour atteindre moins de 2 GPa entre
1,5 et 2 um. Ceci traduit un écrouissage de surface important jusqu’a une profondeur d’environ 1 um
di a la préparation des échantillons. Un polissage électrolytique aurait permis de diminuer cet
écrouissage mais cette technique entraine une modification de la composition chimique en extréme
surface des échantillons, ce qui n’était pas voulue ici.

58



Il. Elaboration et Caractérisation des Matériaux de I'étude

4,5
4
¢
3,5
4,5 8
3 ¥.¢
4 v :
i It 2,5
35 ¢ : ¢
2 L 3
3 %
~ ,
Gohs ! e
:-q-; 4 §§ 0 500 1000 1500
2| 2 b
5 - .
Q15
1
0,5
0
0 5000 10000 15000

Profondeur (nm)

Figure 39 : Evolution de la dureté en fonction de la profondeur pour le matériau de référence, mesurée par nanoindentation
(le point a 15 um correspond a une mesure de microdureté Vickers classique)

Afin de caractériser la microstructure du matériau de référence, une attaque électrochimique a

I’acide oxalique (10 %) a été réalisée. L’échantillon a été observé par microscopie optique (Figure 40).

La taille de grains a été estimée a 26 um £ 6 um par la méthode des segments. La ferrite, dont la

proportion est estimée entre 1,5 et 2 % d’apres des cartographies EBSD (non présentées ici), s’est

globulisée (fleches) et on observe moins de précipités/inclusions qu’avant traitement thermique.

o MR Y\, -

e

it

Figure 40 : Micrographie optique du matériau de référence aprés attaque électrochimique a l'acide oxalique 10 %, les fleches
pointent la ferrite

Des observations au microscope électronique a balayage (MEB - LEO 1450VP) associées a des
analyses par spectroscopie a rayons X a dispersion d’énergie (EDX) ont permis de mettre en évidence
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la présence de précipités et inclusions dans le matériau de référence. Il s’agit de carbonitrures de
titane Ti(C,N) et de divers oxydes. Trois exemples sont présentés sur la Figure 41.

1:Ti,N 1:Mo, Mn, Cr, Ti 1:Al,Ca,Ti,O,Si, Mg
2:Al,Ti,Mg,O 2:Cq,Ti,0
3:Ti,N

Figure 41 : Micrographies MEB (SE, 15 kV) d'inclusions présentes dans le matériau de référence, associées aux principaux
éléments analysés par EDX pour chaque pointé réalisé. La position des pointés EDX est indiqué par les croix rouges.
Enfin, une lame mince a été prélevée dans le matériau de référence afin de caractériser en
Microscopie Electronique en Transmission (MET) les dislocations résiduelles. Pour cela, un cylindre
de 3 mm de diamétre a été prélevé dans une plaquette de matériau de référence par électroérosion
puis a été découpé en tranches d’environ 350 um d’épaisseur a la trongconneuse. Ensuite, chaque
tranche a été polie mécaniquement au papier SiC 1200 jusqu’a une épaisseur de 100 um avant d’étre
amincie électrolytiquement dans une solution faite de 45 % de butoxyéthanol, 45 % d’acide acétique
et de 10 % d’acide perchlorique a 0 °C et sous une tension de 30 V. L'observation au MET de la lame
révele une faible densité de dislocations résiduelles dans le matériau de référence (Figure 42). La
densité de dislocations d a été estimée par la méthode des intersections ol d = (n/l)? avec n le
nombre de dislocations qui interceptent une ligne de longueur /. Cette densité est de I'ordre de 10"

m=.

Figure 42 : Micrographie MET en fond clair du matériau de référence, présence de dislocations résiduelles
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[1.3. Matériaux implantés aux ions

A partir du matériau de référence, des implantations ioniques ont été réalisées afin de créer des
défauts de méme nature que ceux induits par irradiation neutronique mais sans activer la matiére
[134]. Les ions fer ont été choisis car ils permettent de ne modifier que trés peu la composition
chimique locale du matériau.

Les implantations ioniques ont été réalisées sur deux sites : a JANNUS - Saclay (Joint Accelerators for
Nano-science and Nuclear Simulation) et a I'Institut de Physique Nucléaire de Lyon (IPNL).
L'installation JANNUS - Saclay a la capacité d’implanter des ions a tres haute énergie, supérieure au
MeV, ce qui est intéressant pour obtenir des défauts sur plusieurs microns de profondeur. A Lyon, en
revanche, I'énergie maximale atteignable par des ions Fe" est de 400 keV. Nous avons donc choisi
d’une part, de faire des implantations d’ions Fe** avec une énergie de 5 MeV a JANNuS - Saclay afin
de créer des défauts en profondeur, qui pourront étre caractérisés finement, et de mettre en
évidence le piégeage de I'hydrogéne au niveau de ces défauts, et d’autre part, des implantations
d’ions Fe" a 200 et 400 keV a I'IPNL afin de faire le lien, si possible, entre profondeur affectée par
I'irradiation et piégeage de I’hydrogene. La dose d’implantation demandée a JANNuS - Saclay et a
IIPNL est identique: 10 ions.cm™. Les ions fer engendrent une vitesse d’endommagement
importante, entre 10° et 10 dpa.s™, contrairement aux neutrons dont la vitesse d’endommagement
est d’environ 10®dpa.s™. Les implantations ioniques ont donc été réalisées a 500 °C afin d’augmenter
la vitesse de recombinaison des défauts ponctuels pour se rapprocher des conditions d’irradiation
neutronique [54,55,134]. L'ensemble des conditions d’implantation visées a JANNuS - Saclay et a
I"IPNL sont détaillées dans le Tableau 5.

Tableau 5 : Conditions d'implantation visées a JANNuS - Saclay et a I'lPNL

lons Energie Dose visée Flux visé Température
JANNUS - Saclay | Fe** 5 MeV 10** ions.cm™ 2x10"ions.cm™.s™ | 500 °C
IPNL Fe' 200 keV 10" jons.cm 6x10"%ions.cm™.s* | 500 °C

Fe' 400 keV 10" jons.cm” 6x10"ions.cm™?s™ | 500 °C

Dans ce qui suit, la méthode de caractérisation des défauts d’'implantation sera d’abord décrite puis
les conditions d’implantation et la caractérisation des matériaux implantés a JANNuS et a I'IPNL
seront détaillées.

Une comparaison des populations de boucles de dislocation et de cavités créées par ces
implantations avec des valeurs de la littérature sera faite dans le bilan en I1.5.

[I.3.a. Méthodes de caractérisation des défauts induits par I'implantation ionique

Le MET a été utilisé afin de caractériser les défauts induits par I'implantation ionique, c’est-a-dire les
boucles de dislocation et les cavités (les lacunes n’étant pas observables). Les lames observées ici ont
été prélevées par faisceau d’ions focalisés (FIB pour « Focused lon Beam ») par SERMA Technologies
a Grenoble (K. Rousseau).
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Les observations et analyses MET ont ensuite été réalisées avec un MET-FEG Tecnai F20-ST (200 kV)
de chez FEI, présent au Centre des Matériaux de MINES ParisTech a Evry.

[I.3.a.i. Caractérisation des boucles de dislocation

Les boucles de dislocation, ou boucles de Frank, sont des boucles fautées sessiles. Elles se forment
directement a partir de la cascade de collisions lors de l'irradiation, suivant les plans {111} dans un
cristal cubique a faces centrées (cfc). Pour les caractériser, plusieurs méthodes existent. Celle
retenue ici, qui permet un comptage précis, est la technique de la trainée de diffusion ou « Rel-Rod »
[26,56]. Elle permet d’imager, en fond noir, les boucles de dislocation grace a leur défaut
d’empilement en s’affranchissant des contrastes de la matrice. Ces défauts d’empilement induisent
la présence d’'une trainée de diffusion sur le cliché de diffraction, visible apres avoir orienté
I’échantillon en axe de zone <110> puis éclairé la tache de diffraction (3-11) pour étre proche des
conditions deux ondes. Cette trainée se situe entre les taches de diffraction (-200) et (-11-1), comme
illustré sur la Figure 43-a). En réalisant une image en fond noir a partir de celle-ci, on obtient I'image
des boucles de dislocation sous forme de traits clairs (Figure 43-b)) qu’il est alors facile de compter et
de mesurer. Ces boucles font partie d’'une des quatre familles de boucles de dislocation existantes
dans les plans {111}. Ainsi, afin d’obtenir la densité totale de boucles de dislocation dans
I’échantillon, la densité estimée a partir de I'observation d’une famille de boucles est multipliée par 4
en faisant I'hypothése d’une équipartition des boucles de dislocation dans les quatre plans {111}, ce
qui a été vérifié par Renault et al. [135].

a) Localisation d’une trainée de diffusion

-

g N O
" 111Y 111

171 & a111 o

Figure 43 : Conditions de diffraction pour faire apparaitre les boucles de dislocations au MET en fond noir avec la technique
des relrods, a) représentation schématique de la localisation des trainées de diffusion (fleche rouge) dues aux défauts
d’empilement d’une famille de boucles de dislocation, b) micrographie MET en fond noir d’une famille de boucles de
dislocation présente dans le matériau JANNuS et les conditions de diffraction utilisées
La préparation des lames minces par FIB, qui n’est autre que le bombardement du matériau par un
faisceau d’ions, peut également entrainer la formation de défauts d’implantation dans les lames
étudiées. Pour s’assurer que les boucles comptées et mesurées sont bien dues a I'implantation
ionique et non a la préparation des lames, des micrographies en fond noir ont été réalisées dans les
mémes conditions d’orientation dans la partie implantée de la lame mince provenant d’un
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échantillon JANNuS, et plus en profondeur, dans la partie non implantée. On observe quelques
boucles isolées dans la partie non implantée mais en quantité tres faible. Cela prouve qu’il n’y a pas
de confusion possible entre les défauts d’implantation et ceux qui pourraient étre induits par le FIB
et valide donc le choix de la méthode de préparation des échantillons. Ces résultats sont conformes a

ceux obtenus dans les travaux de Le Millier [54].

I1.3.a.ii.  Caractérisation des cavités

Les cavités présentes dans les matériaux implantés ont été observées en mode fond clair. Pour les
mettre en évidence, des images sur et sous focalisées (£ 1 um) ont été réalisées. Les cavités
apparaissent entourées d’'une frange sombre sur les images sous focalisées (Figure 44-a)) et
entourées d’une frange claire dans le cas d’une image sur focalisée (Figure 44-b)).

Figure 44 : Micrographies MET, mode fond clair, d'un échantillon issu de la campagne JANNUS faisant apparaitre des cavités
(fleches noires) par a) sous focalisation (- 1 um) et b) sur focalisation (+ 1 um)

I1.3.b.  Matériaux implantés a JANNuS-Saclay
II.3.b.i.  Présentation de l'installation et des conditions expérimentales

La premiere plateforme utilisée pour les implantations ioniques de I'étude est la plateforme JANNuS
(Joint Accelerators for Nano-science and Nuclear Simulation). Elle est gérée par le CEA, le CNRS et
I’Université Paris-Sud et se répartit sur 2 sites : le CEA de Saclay et le Centre de Sciences Nucléaires et
de Sciences de la Matiere (CSNSM) d’Orsay. Les équipements disponibles au CEA de Saclay ont été
utilisés pour la réalisation des implantations nécessaires a cette étude.

L'installation de Saclay comporte 3 accélérateurs qui permettent d’implanter différents éléments a
différentes énergies et si besoin, de maniére simultanée. La Figure 45 présente un schéma complet
de l'installation avec les différents accélérateurs mais également les chambres d’implantation.
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Chambre triple
faisceau

mono
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Figure 45 : Vue schématique de l'installation JANNUS - Saclay [136]

Dans cette étude, cing échantillons du matériau de référence de 20 x 20 x 1,5 mm?, polis jusqu’a
I’OPS table vibrante, ont été implantés sur une face. Ces implantations d’ions fer Fe*" ont été
effectuées avec I'accélérateur Pelletron™ Epiméthée, de tension 3 MV, & partir d’'un composé
organique volatil de FeCygHy.

Afin d’obtenir une épaisseur présentant des défauts d’'implantation suffisamment importante pour
pouvoir caractériser ces défauts par MET mais également pour qu’ils soient encore présents apres
oxydation afin d’étudier leurs interactions avec I’hydrogene, une énergie de 5 MeV a été choisie pour
I'implantation des ions Fe®". Celle-ci a été fixée grace a des simulations préalables par le logiciel SRIM
[137,138] et mene a une profondeur affectée par I'implantation d’environ 1,5 um (Figure 46). Ce
logiciel permet d’obtenir la distribution en volume des ions implantés depuis la surface et le profil
d’endommagement en dpa (déplacement par atome) dans un matériau défini par I'utilisateur, grace
a des simulations balistiques basées sur la méthode Monte-Carlo a une température de 0 K [138].
Dans le cas des implantations aux ions lourds, le profil d’endommagement n’est pas homogéne. Les
simulations ont également permis de fixer la dose d’irradiation a 1x10" ions.cm™ afin d’obtenir un
endommagement d’environ 10 dpa au maximum du profil d’endommagement. Le résultat de ces
simulations est visible sur la Figure 46.
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Figure 46 : Estimation de la profondeur affectée et de 'endommagement par I'implantation d'ions Fe ¥ _5MeVen
considérant une dose de 1x10™ jons/cm? (faisceau perpendiculaire a la surface de I’échantillon) grdce a SRIM [138]
Le méme flux d’implantation de 2x10™ ions.cm™.s™ que celui utilisé pour I'implantation d’ions Fe®" -
10 MeV dans les travaux de Gupta [55] a été choisi dans cette étude. Il permet a la fois d’atteindre la
dose visée en un temps court (1 h - 1 h 30) et d’éviter un échauffement trop important de
I’échantillon lors de I'implantation.

Lors des implantations, les échantillons sont placés sur un support en acier inoxydable 304 et
maintenus immobiles grace a une bague vissée sur le support, comme le montre la Figure 47-b).
Dans la chambre d’'implantation, un systéme chauffant sous la platine accueillant I’échantillon dans
son support permet la montée en température de I'échantillon pour atteindre 500 + 10 °C. Cette
température est mesurée grace a un thermocouple inséré dans le support. La température a la
surface de I’échantillon est, quant a elle, suivie grace a une caméra infra-rouge. Apres le lancement
des implantations, la consigne du systeme chauffant a été abaissée a 470 °C afin de contrebalancer
I'augmentation de la température a la surface des échantillons due a I'implantation ionique. Les
implantations se déroulent sous vide secondaire (10° - 10° Pa) et un balayage en x et y permet
d’obtenir un faisceau d’ions balayant une surface de diametre 20 mm. Au cours de I'implantation,
des mesures de courant sont faites a intervalles réguliers grace a des cages de Faraday. Ces mesures
permettent de calculer le flux et la dose d’irradiation en temps réel ainsi que le temps restant pour
atteindre la dose visée. Les différents éléments évoqués ci-dessus sont identifiés sur la photo de la
chambre triple faisceau en Figure 47-a).
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Figure 47 : Photos de a) la chambre triple-faisceau de I'installation JANNuS — Saclay et de b) I'échantillon a implanter dans
son support

Pour des raisons d’organisation et de planning sur la plateforme JANNuS - Saclay, les implantations
ont été séparées en deux séries. La premiére, qui sera appelée dans ce manuscrit JANNuS 1,
regroupe trois échantillons qui ont été implantés dans la chambre triple-faisceau (bien qu’un seul
faisceau n’ait été utilisé). La deuxieme série, JANNUS 2, regroupe deux échantillons implantés dans la
chambre mono-faisceau. La différence entre les deux chambres d’implantation est l'angle
d’incidence du faisceau par rapport a la surface de I’échantillon. Dans la premiere, le faisceau
incident arrive sur I’échantillon avec un angle de 15° par rapport a la normale a la surface, et dans la
deuxieme il arrive perpendiculairement a la surface de I'échantillon. Cette différence entraine une
variation de la profondeur dans le profil d’endommagement mais elle est a priori négligeable selon
les simulations SRIM (Figure 48).

66



Il. Elaboration et Caractérisation des Matériaux de I'étude

12
L)
%
10 ..“ p. ® Chambre mono-faisceau :
3 ® faisceau incident perpendiculaire
.‘.’ ® 3 77 K
8 > ® a la surface de I'échantillon
e

a
= ‘}. ..o ® Chambre triple-faisceau :
s 6 ..ﬁo’. = faisceau incident arrivant avec un
o e angle de 15° par rapport a la

4 i 4 = ‘e normale a la surface de

" I'échantillon
2 e ‘e
d
®
0 %-“
0,0 0,5 1,0 15 2,0 25
Profondeur (um)

Figure 48 : Effet de I'angle d’incidence du faisceau par rapport a la normale a la surface de I’échantillon sur les profils
d'endommagement simulés résultant de I'implantation d'ions Fe 3" _ 5 MeV avec une dose de 1x10" ions.cm™

Suite a des problémes techniques au niveau de la plateforme JANNuUS concernant la mesure de dose,
les doses obtenues pour les implantations JANNuS 1 et JANNuUS 2 sont inférieures a la dose visée. De
méme, les flux atteints sont modifiés. Le Tableau 6 résume les doses et flux finaux obtenus.

Tableau 6 : Doses et flux d'implantation obtenus pour JANNuS 1 et JANNuUS 2 apres correction

JANNuS 1
15 . -2 . 15 . 22
3x 107 ions.cm < Dose réelle < 8 x 107 ions.cm
6,6 x 10" ions.cm™.s™ < Flux réel < 1,8 x 10" ions.cm™.s™
JANNuS 2
15 . -2 . 15 . 22
3x 107 ions.cm < Dose réelle < 4 x 107 ions.cm
5,3 x 10" ions.cm™.s™ < Flux réel < 7,1x 10" ions.cm™.s*

La forme des profils d’endommagement n’est pas modifiée par ce changement de dose mais
I’endommagement obtenu pour les deux séries d'implantation est finalement compris entre 3 et 9
dpa au pic pour JANNuS 1, et entre 3 et 4,5 dpa pour JANNuUS 2, comme lillustre la Figure 49
présentant les résultats des simulations SRIM. De plus, le flux réel subi par le matériau JANNuS 2 est
en moyenne plus faible que celui du matériau JANNuS 1.
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Figure 49 : Estimation par le logiciel SRIM de I'endommagement induit par I'implantation de Fe* -5 MeV pour les
échantillons a) JANNuS 1 et b) JANNuS 2 [138]
La microstructure des matériaux aprés implantations ioniques aux ions fer a été caractérisée par MET
sur des lames minces préparées par FIB comme expliqué dans la partie précédente. L'accent a été
mis sur la quantification de la densité et de la taille des boucles de dislocation et des cavités, défauts
susceptibles d’interagir avec I’hydrogéne. Les modifications chimiques, telles que les ségrégations
intergranulaires induites par l'irradiation, n’ont, quant a elles, pas été caractérisées.

[I.3.b.ii.  Microstructure du matériau implanté JANNuS 1

La densité et la taille des défauts induits par I'implantation ionique ne sont pas homogénes sur
I’ensemble de la zone affectée par I'implantation, comme suggéré par la simulation SRIM de la Figure
49. Ainsi, il est intéressant de les caractériser en fonction de la profondeur depuis la surface
implantée. Pour cela, des mosaiques de micrographies MET ont été réalisées. Elles ont ensuite été
divisées en bandes de 100 a 200 nm de large, paralléles a la surface, et les défauts y ont été comptés
et mesurés. Une partie de la mosaique ayant servi a compter les boucles de dislocation dans le
matériau JANNuUS 1 est présentée comme exemple sur la Figure 50. La méme chose a été faite pour
les cavités.
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surface

i

Figure 50 : Partie de la mosaique de micrographies MET (fond noir) ayant permis de compter les boucles de dislocation dans
le matériau JANNuS 1

Afin d’obtenir la densité de défauts pour chaque bande, le nombre de défauts compté a été divisé
par le volume d’une bande, qui correspond au produit de I'aire de la bande analysée par I'épaisseur
de la lame mince. Cette derniere a été estimée a 100 + 10 nm. Les résultats obtenus pour chaque
bande sont associés a la profondeur du centre de la bande. Les graphiques des Figure 51-a) et -b)
représentent I'évolution de la densité et de la taille moyenne des boucles de dislocation et des
cavités, respectivement, en fonction de la profondeur depuis la surface implantée.
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Figure 51 : Evolution, depuis la surface implantée, de la densité et de la taille moyenne a) des boucles de dislocation et b) des
cavités induites par l'implantation ionique dans le matériau JANNuS 1

En considérant une incertitude de 10 % sur 'estimation de I'épaisseur de la lame mince et une

incertitude de 10 % également sur le comptage manuel des défauts, les barres d’erreur sur les

mesures de la densité des défauts, présentes sur la Figure 51, correspondent a une incertitude de

20 % . Pour la taille des défauts, I'incertitude a été estimée avec I'écart-type calculé sur I'ensemble

des mesures faites a une méme profondeur.
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On observe sur la Figure 51-a) un plateau entre la surface et environ 1000 nm de profondeur dans
I’évolution de la densité de boucles de dislocation, autour d’une valeur de 1,5x10%* m™, suivi d’un pic
autour de 1300 nm de profondeur atteignant presque 3x10? boucles.m?. La taille moyenne des
boucles varie peu sur la profondeur implantée, entre 15 et 25 nm. Concernant la densité de cavités
visible sur la Figure 51-b), celle-ci est inférieure a 10°° m™ jusqu’a 500 nm puis croit rapidement pour
atteindre plus de 5x10%° cavités.m™ & 900 nm de profondeur avant de diminuer progressivement. La
taille moyenne des cavités augmente également rapidement a partir de 500 nm, allant de 4 nm
jusqu’a 10 nm de diamétre.

Pour comparer ces résultats avec I'endommagement induit par I'implantation estimé avec le logiciel
SRIM, la densité linéique de dislocations a été calculée en fonction de la profondeur en faisant le
produit de la densité de boucles par le périmétre moyen de celles-ci. De méme, la fraction volumique
de cavités, en m? de cavités par m® d’alliage, a été estimée en fonction de la profondeur, a partir de
la densité et du volume moyen des cavités comptées. Les résultats obtenus pour le matériau JANNuS
1 sont présentés sur les Figure 52-a) et -b) et comparés au profil d’endommagement simulé par SRIM
en considérant une dose d'implantation de 8x10"™ ions.cm™ (valeur maximale possible aprés
correction), celle-ci n"ayant pas d’influence sur la forme du profil. On constate que I’évolution de la
densité linéique de dislocations mesurée expérimentalement est en accord avec le profil
d’endommagement SRIM, le maximum de défauts se situe a une profondeur d’environ 1200 nm.
Pour les cavités, la fraction volumique maximale est située un peu plus proche de la surface, vers 900
nm. Ce décalage entre la profondeur a laquelle les boucles de dislocation sont les plus nombreuses et
celle ou il y a le maximum de cavités a déja été observé dans une autre étude. Le Millier [54] a réalisé
des implantations de protons a 2 MeV dans de |'acier inoxydable 304L et a observé, au niveau du
maximum de défauts prévu par SRIM (pic de Bragg), une zone présentant des grandes cavités et des
boucles de dislocation de taille moyenne avec une densité légerement inférieure a celle du plateau
de dommage et une deuxiéme zone, a I'interface avec le matériau non implanté, présentant la méme
densité de boucles de dislocation que la zone précédente mais de taille plus importante ainsi que de
petites cavités. Ces résultats sont comparables avec ceux présentés dans cette étude.
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Figure 52 : Comparaison entre 'endommagement induit par I'implantation estimé par SRIM (en considérant une dose
d'implantation de 8 x 10" jons. cm’z) et les résultats expérimentaux des caractérisations des populations de a) boucles de
dislocation et de b) cavités du matériau JANNuS 1
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Sur I'ensemble de la zone implantée, en estimant I'épaisseur de la lame mince a 100 nm, la densité
de défauts et leur taille moyenne ont été calculées et sont présentées dans le Tableau 7.

Tableau 7 : Densités et tailles moyennes sur I’'ensemble de la zone implantée, en considérant une épaisseur de lame de 100
nm, des boucles de dislocation et des cavités induites par I'implantation ionique dans le matériau JANNuS 1

Densité moyenne Taille moyenne
Boucles de dislocation 1,6 +0,4x10% m> 18 + 12 nm (min : 3 nm - max : 83 nm)
Cavités 1,7+0,4x10°m? 9+ 3 nm(min:3nm-max:15nm)
[1.3.b.iii.  Microstructure du matériau implanté JANNuS 2

Le matériau implanté JANNuS 2 a été caractérisé de la méme facon, en utilisant des mosaiques de
micrographies MET. L’évolution, avec la profondeur, de la densité et de la taille des boucles de
dislocation et des cavités est présentée sur les Figure 53-a) et -b).
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Figure 53 : Evolution, depuis la surface implantée, de la densité et de la taille moyenne a) des boucles de dislocation et b) des
cavités induites par l'implantation ionique dans le matériau JANNuS 2

On observe sur la Figure 53-a) une augmentation progressive de la densité de boucles de dislocation
depuis la surface jusqu’a 700 nm de profondeur, suivie d’un pic autour de 900 nm avec une densité
de 2x10** boucles.m™. Elle diminue rapidement ensuite. La taille moyenne des boucles augmente
également progressivement au début, jusqu’a 500 nm de profondeur, puis varie a l'inverse de la
densité de boucles : elle est minimale, environ 8 nm, pour une profondeur de 900 nm puis augmente
pour atteindre presque 20 nm vers 1300 nm. Elle chute rapidement ensuite. Pour les cavités, la
variation de densité est similaire a celle obtenue sur le matériau JANNuS 1 (Figure 51-b)). Elle est
faible jusqu’a 500 nm de profondeur puis atteint un pic a 900 nm, avant de diminuer. Cependant,
bien que I'allure de la courbe soit similaire, les valeurs de densité de cavités obtenues sur le matériau
JANNUS 2 sont 100 fois plus importantes que celles obtenues sur le matériau JANNuS 1. Concernant
la taille des cavités, elle croit jusqu’a environ 6 nm a 650 nm de profondeur puis diminue et se
stabilise a un diameétre d’environ 5 nm.

La comparaison de ces caractérisations expérimentales avec le profil dendommagement SRIM a
ensuite été faite de la méme facon que pour JANNuUS 1, en considérant la dose maximale possible
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dans ce cas pour la simulation, 4x10" ions.cm™. La profondeur a laquelle la densité linéique de
dislocation est maximale dans le cas du matériau JANNuUS 2 ne correspond pas a la zone
d’endommagement maximal estimée par SRIM, comme illustré avec la Figure 54-a). Bien que les
boucles de dislocation induites par I'implantation ionique soient bien présentes uniquement dans la
zone présentant un endommagement, il semble que la zone affectée par I'implantation soit moins
épaisse que prévu par les simulations. Cela peut provenir d’'un probléme d’énergie au niveau du
faisceau qui aurait été plus faible que visée. Concernant les cavités, la comparaison entre leur
fraction volumique expérimentale et 'endommagement calculé par SRIM est visible sur la Figure 54-
b). Comme pour le matériau JANNuUS 1, la valeur maximale de cette fraction volumique se situe plus
proche de la surface, vers 800 nm de profondeur, par rapport a 'endommagement maximal calculé,
autour de 1200 nm.
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Figure 54 : Comparaison entre 'endommagement induit par I'implantation estimé par SRIM (en considérant une dose
d'implantation de 4 x 10" jons. cm’z) et les résultats expérimentaux des caractérisations des populations de a) boucles de
dislocation et de b) cavités du matériau JANNuS 2

Les valeurs moyennes de densité et de taille des boucles de dislocation et des cavités présentes sur
I'ensemble de la zone implantée, en considérant une épaisseur de lame de 100 nm, sont données
dans le Tableau 8.

Tableau 8 : Densité et taille moyennes des boucles de dislocation et des cavités induites par I'implantation ionique mesurées
sur I'ensemble de la zone implantée du matériau JANNuUS 2, en considérant une épaisseur de lame de 100 nm

Densité moyenne Taille moyenne
Boucles de dislocation 1,0+0,2x 102 m?* 12 £ 15 nm (min : 3 nm - max : 91 nm)
Cavités 1,4+0,3x10%m> 5+2nm (min:2nm-max:12 nm)

Les deux matériaux implantés JANNuS ont une densité moyenne de boucles de dislocation sur
I’ensemble de la zone implantée du méme ordre de grandeur, proche de 10? boucles par m>. Le
matériau JANNuS 2 contient en revanche prées de 100 fois plus de cavités en moyenne que JANNuS 1.
Cette différence pourrait provenir d’une différence de flux lors de I'implantation. En effet, comme
montré dans le Tableau 6, le flux d’implantation appliqué sur le matériau JANNuS 2 est inférieur a
celui appliqué pour JANNuS 1. Or, Allen et al. et Okita et al. ont montré qu’un flux d’implantation plus
faible mene a une densité de cavités plus importante avec parfois des diamétres moyens plus grands
[33,32]. Ceci montre que la germination et la croissance des cavités sont favorisées par un faible flux
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d’implantation ce qui pourrait expliquer en partie le fait que le matériau JANNuS 2 présente plus de
cavités que le matériau JANNuS 1.

II.3.c. Matériaux implantés a I'Institut de Physique Nucléaire de Lyon (IPNL)

La deuxiéme plateforme d’implantation utilisée dans cette étude se situe a I'Institut de Physique
Nucléaire de Lyon (IPNL). L'objectif des implantations réalisées a Lyon est d’implanter des
échantillons du matériau de référence dans les mémes conditions expérimentales et de dose/flux
mais, pour une partie, avec une énergie de 200 keV et, pour une autre, avec une énergie de 400 keV.
Cela a permis de créer des défauts sur deux profondeurs différentes afin d’étudier leurs interactions
avec I’hydrogéne et leurs effets sur I'oxydation.

Les implantations ont été faites avec I'accélérateur IMIO400, permettant une implantation d’ions
monochargés jusqu’a 400 keV, sur des échantillons de dimensions 40 x 10 x 1,5 mm? percés aux
extrémités pour la fixation sur le support (Figure 55-b)). Seule la zone centrale (20 x 10 mm?) a été
implantée. Un balayage triangulaire en x et y permet d’obtenir un faisceau d’'ions homogene. Ce
dernier arrive perpendiculairement sur la surface de I’échantillon. La Figure 55-a) présente la
chambre d’implantation utilisée pour ces implantations.

Systeme chauffant sur lequel est Arrivée du

placé I'échantillon sur son support faisceau d’ions Echantillon a implanter (total :

40*10 mm?, implanté: 20*10 mm?)

Figure 55 : Photos représentant a) la chambre d'implantation associée a I'accélérateur IMIO400 de I'IPNL et b) un des
échantillons a implanter sur son support
Deux types d’implantations avec des ions *°Fe* ont été réalisés a partir de poudre de fer, sous un vide
d’environ 10™ Pa : une implantation d’ions Fe" avec une énergie de 200 keV et une avec une énergie
de 400 keV. La dose visée était identique a celle visée pour les matériaux JANNuUS, 1 x 10% jons.cm?,
avec un flux d’environ 5 x 10*? ions.cm™.s™ pour les deux énergies d’implantation. Le logiciel SRIM a
permis d’estimer la profondeur affectée ainsi que 'endommagement qui en résulte comme l'illustre
la Figure 56. Une profondeur d’environ 100 nm est affectée pour les ions avec une énergie de 200
keV et d’environ 200 nm pour ceux avec une énergie de 400 keV. Pour les deux énergies, le
maximum d’endommagement se situe entre 15 et 20 dpa, plus élevé que pour les matériaux JANNuS
car les collisions ions-atomes du matériau sont concentrées sur une tres faible épaisseur. Les
implantations ont été faites a 500 °C, comme pour les implantations précédentes, grace a un systéme
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chauffant situé a l'arriere de la platine. La température est mesurée grace a un thermocouple a
I'arriere de I’échantillon mais il n’y a pas de moyen de suivre la température a la surface des
échantillons. Aprés I'implantation d’un échantillon test, la température mesurée par le thermocouple
est passée de 495-500 °C a 510 °C. Il a donc été choisi de diminuer, par précaution, la puissance du
systeme chauffant pour atteindre 480 °C a 'arriere de I’échantillon avant le début de I'implantation.

» Implantation IPNL 200 keV » Implantation IPNL 400 keV
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Figure 56 : Estimation de la profondeur affectée et de I'endommagement induit par les implantations d'ions Fe® 200 keV et
400 keV a I'IPNL grdce a SRIM [138]

Grace a des mesures de nanoindentation comme celles réalisées sur le matériau de référence dans la
partie 1.2, I’évolution de la dureté depuis la surface implantée a été déterminée pour les deux
matériaux implantés IPNL. Elles sont comparées a celle du matériau de référence sur la Figure 57. On
constate que la dureté des matériaux implantés sur les premiers points de mesure, jusqu’a environ
200 nm, est supérieure a celle du matériau de référence, preuve de la présence de défauts induits
par I'implantation ionique. De plus, la dureté du matériau implanté IPNL 200 keV est supérieure a
celle du matériau IPNL 400 keV proche de la surface, ce qui est cohérent avec le profil SRIM
d’endommagement (Figure 56). Cependant, I’écrouissage de surface dG a la préparation des
échantillons ainsi que les masses disponibles, et donc les profondeurs accessibles, avec cette
technique ne permettent pas de distinguer précisément la limite entre les zones affectées par
I'implantation et celles non affectées. On voit de plus que la dureté du matériau implanté IPNL 200
keV est supérieure a celles du matériau implanté IPNL 400 keV et du matériau de référence jusqu’a
presque 1 um de profondeur. Cela peut provenir de légeres variations des conditions de mesures
et/ou de polissage ou d’une différence de dureté propre a I'échantillon avant implantation.
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Figure 57 : Evolution de la dureté en fonction de la profondeur pour le matériau de référence et les matériaux implantés IPNL
200 et 400 keV obtenue par nano indentation

Une lame mince prélevée par FIB dans le matériau implanté IPNL 400 keV a également été observée
au MET afin de déterminer la nature des défauts présents et leur densité. Pour des raisons pratiques,
la lame a été prélevée dans I’échantillon oxydé 500 h en milieu primaire simulé afin de pouvoir y
réaliser également les caractérisations de I'oxyde. Ainsi, la couche d’oxyde interne étant inférieure a
50 nm dans le grain observé, les défauts ont été caractérisés a partir de cette profondeur depuis la
surface initiale (visible aprés oxydation comme décrit dans la partie IV) en considérant des bandes de
50 nm d’épaisseur. Ces observations ont permis la mise en évidence de boucles de dislocation dans la
zone affectée par I'implantation. L’évolution de la densité et de la taille moyenne des boucles en
fonction de la profondeur a été déterminée de la méme maniere que pour les matériaux JANNuS et
est représentée sur la Figure 58. On constate que la densité maximale de boucles de dislocation est
atteinte entre 200 et 250 nm de profondeur avec une valeur d’environ 11,3 x 10* boucles.m?. Sur
I’ensemble de la zone implantée, en considérant une épaisseur de lame de 100 nm, la densité
moyenne de boucles de dislocation est de 6,2 + 1,3 x 10%> m™ avec une taille moyenne de 7 £ 4 nm.
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Figure 58 : Evolution, depuis la surface implantée, de la densité et de la taille moyenne des boucles de dislocation induites
par l'implantation ionique dans le matériau implanté IPNL 400 keV
La méme chose n’a pas été réalisée sur le matériau implanté IPNL 200 keV car le préléevement de
lame par FIB peut endommager I'extréme surface du matériau, la ou se situent les défauts induits par
I'implantation dans ce matériau.

La densité linéique de dislocation, calculée a partir de la caractérisation expérimentale des boucles
de dislocation du matériau implanté IPNL 400 keV, est comparée au profil d’endommagement SRIM
sur la Figure 59. La densité linéique de dislocation la plus importante se situe plus en profondeur par
rapport a I'estimation SRIM, entre 200 et 250 nm, laissant penser a une légere différence d’énergie
des ions par rapport a la valeur demandée lors des implantations.
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Figure 59 : Superposition de I'endommagement induit par I'implantation estimé par SRIM et les résultats expérimentaux des
caractérisations de la population de boucles de dislocation du matériau implanté IPNL 400 keV

Les observations au MET n’ont pas mis en évidence la présence de cavités dans la zone implantée.
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I1.3.d. Effet de I'implantation ionique sur la couche d’oxyde native de I'acier 316L

Dans cette étude, des analyses XPS (spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X) ont été
menées pour vérifier si I'implantation ionique a 500 °C a entrainé ou non une oxydation de la surface
des échantillons. Cela a également permis de comparer la composition de I'oxyde natif présent sur
I'acier 316L entre I'état de référence et les états implantés. Les analyses XPS ont été réalisées par
Frédéric Miserque, au Laboratoire d’Etude de la Corrosion Aqueuse (LECA) du CEA de Saclay a l'aide
d’un spectrometre Thermofisher Escalab 250xi. Tous les échantillons analysés étaient polis miroir et
nettoyés de maniére similaire.

L'XPS permet d’analyser la composition chimique et I’'environnement chimique des éléments
présents a I'extréme surface d’'un matériau, sur une épaisseur inférieure a 10 nm. Pour cela, un
faisceau incident de photons X monochromatiques est envoyé sur I'échantillon. Ces photons X, en
pénétrant dans le matériau, vont transmettre de I'énergie aux électrons de cceur et de valence des
atomes présents, ionisant ceux-ci par effet photoélectrique. L'énergie cinétique des électrons ainsi
éjectés dépend de I'énergie des photons X incidents et du niveau électronique d’ou provient
I’électron, c’est-a-dire son énergie de liaison, caractéristique de I'atome d’origine. Les électrons de
cceur sont principalement utilisés pour les analyses car ils gardent un caractere atomique, que n’ont
pas les électrons de valence (caractere moléculaire). A partir de la mesure de leur énergie cinétique,
I’énergie de liaison propre a chacun est calculée et permet d’obtenir un spectre du nombre
d’électrons éjectés en fonction de leur énergie de liaison. Les pics présents sur celui-ci sont comparés
a la littérature pour déterminer la composition chimique de la surface du matériau. Les informations
sur I'environnement chimique des atomes (degré d’oxydation par exemple) proviennent de petites
variations de I'énergie des pics présents sur le spectre.

La Figure 60 présente deux spectres XPS obtenus sur les matériaux de référence (en rouge) et
implanté IPNL 400 keV (en bleu). On remarque que les intensités des signaux pour les énergies
correspondant a des électrons provenant de |'orbitale 2p du fer et de I'orbitale 2p du chrome sont
différentes entre les deux matériaux. Une analyse plus fine en énergies montre que les électrons
provenant du fer et du chrome sous forme oxydée sont majoritairement a l'origine de ces
différences. Des signaux provenant du fer et du chrome métallique sont toutes fois visibles sur les
deux spectres des matériaux de référence et implanté IPNL 400 keV, montrant que I'épaisseur
d’oxyde natif est inférieur a la profondeur d’analyse de I’XPS, soit 8-10 nm. L'implantation n’a donc
pas entrainé d’augmentation significative de I'épaisseur de la couche d’oxyde sur les échantillons.
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Figure 60 : Spectres XPS obtenus sur les matériaux de référence et implanté IPNL 400 keV

La comparaison de ces deux spectres met en évidence une variation de la composition de I'oxyde
natif présent sur ces deux matériaux. En effet, I'intensité du signal de fer sous forme oxydée est plus
importante que celle de chrome oxydé pour le matériau de référence alors que ce rapport est inversé
pour le matériau implanté IPNL. Une quantification relative ne prenant en compte que le fer et le
chrome sous forme d’oxyde (tout degré d’oxydation confondu) a été faite a partir de ces spectres.
Les résultats sont visibles dans le Tableau 9. Le rapport atomique Fe/Cr (oxyde) obtenu pour 'oxyde
natif présent sur le matériau de référence est d’environ 79/21 alors que celui dans I'oxyde natif du
matériau implanté IPNL 400 keV est de 13/87. Ce travail a également été réalisé sur les matériaux
implantés JANNuS 1 et 2 dont les résultats sont présentés dans le Tableau 9. Ceux-ci ne proviennent
que d’une seule mesure XPS par matériau mais ils sont révélateurs de I'augmentation de la part du
chrome dans I'oxyde natif sur tous les échantillons implantés par rapport au matériau de référence,
comme cela a été mis évidence dans d’autres études utilisant I'implantation ionique [81,83,139].

Tableau 9 : Rapports atomiques de chrome et de fer dans I'oxyde natif (épaisseur inférieure a 8-10 nm) présent sur I'acier
316L de référence et aprés implantation ionique, obtenues par XPS

Matériau Fe:Cr
Référence 79:21
Implanté IPNL 400keV 13:87
Implanté JANNuS 1 40:60
Implanté JANNuS 2 24:76

Ce changement de composition de I'oxyde natif sur les échantillons implantés peut avoir deux
origines : la montée en température jusqu’a 500 °C durant I'implantation ou les implantations elles-
mémes. Afin d’évaluer le role de la température sur ce changement, des mesures XPS ont été
réalisées au cours d’'une montée en température de 30 °C jusqu’a 500 °C avec une vitesse de 3
°C.min™ afin de reproduire I'histoire thermique des échantillons au cours de leur implantation. Ce
traitement thermique a été réalisé in situ dans la chambre d’analyse de I'instrument, sous ultra-vide
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(5 x 10® Pa & 30 °C jusque 4 x 107 Pa & 500 °C). Pour rappel, les implantations ioniques ont été
réalisées sous vide secondaire (10 - 10° Pa). Les concentrations relatives de fer métallique, de fer
oxyde, de chrome métallique, de chrome oxyde, et de nickel métallique ont été suivies au cours de
I'augmentation de la température et sont présentées sur la Figure 61. Jusqu’a 200 °C, I'oxyde
contient trés majoritairement du fer. A partir de 200 °C, la concentration relative en fer oxyde chute
jusqu’a devenir nulle. A I'opposé, le signal du chrome sous forme oxydée augmente. Cependant, si
I’on fait I’hypothése que tout I'oxyde de fer se transforme en oxyde de chrome, cette augmentation
devrait étre plus importante. D’autres éléments mineurs, non mesurés, comme le manganeése ou le
silicium, jouent peut-étre un rOle a ces températures. Par ailleurs, on observe également
I"augmentation de la concentration relative de chrome métallique au-dela de 350 °C. Ceci peut-étre
lié a soit la disparition de la couche d’oxyde (I'oxygene se dissolvant dans la matrice métallique ou
s’évaporant depuis la surface), soit a la formation de carbures de chrome dont le signal est trés
proche de celui du chrome métallique. En conclusion, la composition de I'oxyde natif formé sur
I"acier 316L varie lors de la montée en température avec une tendance a l'augmentation de la
proportion de chrome par rapport au fer.
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Figure 61 : Evolution des concentrations relatives du fer et du chrome sous forme métallique et oxydée et du nickel sous
forme métallique avec I'augmentation de la température (3 "C.min'l) sous vide, obtenues par XPS sur le matériau de
référence
Afin de connaitre |'effet de la composition de I'oxyde natif sur la prise d’hydrogene et I'oxydation en
milieu primaire simulé des REP, des échantillons du matériau de référence ont été traités
thermiquement afin de reproduire la montée en température jusqu’a 500 °C des échantillons
implantés et son maintien pendant la durée de I'implantation. La vitesse de montée en température
jusqu’a 500 °C a été fixée entre 8 et 10 °C.min™ puis un isotherme d’une heure a été maintenu. Le
recuit a été fait sous vide, entre 10* et 10° Pa. Ces valeurs ont été choisies car elles sont
représentatives des conditions réelles vécues par les échantillons lors des implantations ioniques.
Grace a une analyse XPS réalisée sur un échantillon de référence apres traitement thermique, le
rapport Fe/Cr (oxyde) dans I'oxyde natif de ce matériau a été calculé et est égal a 68/32. Ce recuit
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d’une heure a 500 °C n’a donc pas permis de reproduire les proportions Cr/Fe sous forme oxyde dans
la couche d’oxyde native obtenues sur les matériaux implantés. Ceci laisse donc penser a un réle
couplé de la température et des irradiations dans la modification de la composition de I'oxyde natif.
Le bombardement ionique pourrait influencer les évolutions de composition de l'oxyde natif

engendrées par la montée en température.

II.4. Grenaillage de précontrainte

En parallele des implantations ioniques, un traitement de grenaillage a été réalisé sur des plaquettes
du matériau de référence (110 x 22 x 5 mm?) afin de créer des dislocations en surface du matériau et
sur une profondeur plus importante que pour les implantations ioniques. Ce traitement, qui consiste
a projeter des billes sur la surface d’un échantillon afin de I'écrouir, a été réalisé chez MIC (Metal
Improvement Company - Curtiss Wright) a Amilly (45, France).

Pour notre étude, des projectiles fil coupé en acier inoxydable (0,3 mm) ont été utilisés afin de
minimiser la contamination de surface du matériau. Pour éviter une flexion des échantillons, les deux
faces principales ont été traitées. Les valeurs d’intensité du grenaillage (intensité Almen) et le taux de
recouvrement choisies sont des valeurs utilisées classiquement : F17-24A pour l'intensité Almen et
200 % de taux de recouvrement. L'intensité Almen correspond a la fleche mesurée apres grenaillage
d’une seule face d’une éprouvettes Almen normée comme illustrée sur la Figure 62-a), extraite du
site du fournisseur (www.cwst.com). Le taux de recouvrement correspond au ratio entre la surface
initiale et la surface couverte par les empreintes des billes du grenaillage (Figure 62-b)).

a) b)
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Epaisseurs des mesure de la fléche.
éprouvettes Almen

(+/- 25 microns)
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de shot peening.
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Figure 62 : Schémas et photos illustrant les principes de a) I'intensité Almen et b) du taux de recouvrement pour le
grenaillage de précontrainte (www.cwst.com)

Une fois le traitement de grenaillage de précontrainte réalisé, les plaquettes traitées ont été
caractérisées.

Tout d’abord, des micrographies optiques de la surface grenaillée ont été réalisées (Figure 63). Celle-
ci est marquée par les impacts des projectiles. La rugosité de surface du matériau, R,, apres
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traitement de grenaillage a été mesurée avec un rugosimeétre a interférométrie. Elle est estimée a 3,6
, ;. 2
+ 0,3 um pour une surface analysée supérieure au mm~.

Figure 63 : Micrographie optique de la surface du matériau grenaillé

Pour déterminer la profondeur affectée par le grenaillage, des mesures de dureté Vickers ont été
faites sur une coupe transverse de I’échantillon. La Figure 64 montre qu’il y a un écrouissage de
surface jusqu’a une profondeur d’environ 300 um.
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Figure 64 : Profil de dureté (Hvs) a partir de la surface traitée du matériau grenaillé

Afin de travailler avec des échantillons grenaillés identiques en termes de rugosité et de dureté en
surface, un protocole de polissage précis a été mis en place. Celui-ci a permis de retirer entre 55 et
65 um sur chacun des échantillons provenant de la plaquette grenaillée initiale.

[.5. Bilan

Pour cette étude, plusieurs matériaux ont été élaborés a partir d’'une coulée industrielle d’acier
inoxydable austénitique 316L :
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e Le matériau de référence dans lequel la quantité de défauts a été minimisée par une série de
deux traitements thermiques,

e Les matériaux implantés aux ions fer présentant des défauts similaires a ceux induits par
I'irradiation neutronique mais en s’affranchissant des contraintes liées a I'activation de la
matiere,

e Le matériau grenaillé qui présente un écrouissage de surface jusqu’a une profondeur de
plusieurs centaines de microns et d( aux dislocations.

Chacun de ces matériaux a été caractérisé par différentes techniques de microscopies optiques et
électroniques mais également par microdureté et nano-indentation. Ainsi, il a été montré que le
matériau de référence présente quelques précipités et inclusions ainsi que des dislocations
résiduelles. Concernant les matériaux implantés, des populations de boucles de dislocation et de
cavités ont été mises en évidence dans la zone implantée (épaisseur = 1,5 um) des matériaux
implantés a JANNUS - Saclay (Fe** - 5 MeV) et leurs distributions ont été caractérisées en fonction de
la profondeur depuis la surface implantée. Seules des boucles de dislocation ont été observées dans
le matériau implanté a I'IPNL (Fe® - 400 keV). Le Tableau 10 résume les densités et tailles moyennes
des boucles de dislocation et des cavités obtenues pour chaque matériau implanté sur I’'ensemble de
I’épaisseur implantée.

Tableau 10 : Récapitulatif des conditions d’implantation et des valeurs moyennes de densité et de taille des boucles de

dislocation et des cavités en considérant une épaisseur de lame de 100 nm, pour les matériaux implantés JANNuS 1 et 2, et
IPNL 400 keV,

JANNuS 1 JANNuS 2 IPNL 400 keV
lons et énergie / Fe* -5 MeV Fe* -5 MeV Fe' - 400 keV
Dose ions.cm’ 3-8x10" 3-4x10" 1x10%*

Flux ions.cm?.s™ | 7-18x 10" 5-7x10" 5x 10"
Endommagement max dpa 3-9 3-5 15-20

Boucles de dislocation

Densité (m™)

1,6 +0,4 x 10%

1,0+0,2 x 10%

6,2 +1,3x10%

Taille (nm) 18+12 12+15 7t4
- Densité (m”) | 1,7+0,4x10%*° | 1,4+03x10” |/
Cavités
Taille (nm) 9+3 5+%2 /
Profondeur affectée par am ~ 1500 ~ 1500 ~ 300

I'implantation

L’objectif de ces implantations était de créer des défauts de méme nature que ceux induits par
I'irradiation neutronique et surtout de pouvoir les caractériser finement pour étudier leurs
interactions avec I’hydrogene, mais également d’obtenir des échantillons implantés sur des
profondeurs différentes grace a I'utilisation d’énergies d’'implantation différentes.

Ces résultats peuvent étre comparés a ceux de la littérature, obtenus suite a des irradiations aux
neutrons ou a des implantations ioniques. Cependant, il est difficile de faire une comparaison
rigoureuse entre ces données car elles proviennent d’implantations qui ont été réalisées a des
températures et/ou avec des ions/particules différents. De plus, en comparant la densité et la taille
des défauts en fonction de 'endommagement en dpa, le flux d’irradiation n’est pas pris en compte.
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Enfin, dans certains travaux, il n'est pas précisé si la valeur en dpa a été relevée au pic

d’endommagement ou au plateau, proche de la surface.

La Figure 65 permet de comparer les données de la littérature a celles obtenues dans cette étude

concernant la densité (a) et la taille (b) moyennes des boucles de dislocation.
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0316 -irradié aux neutrons & 275 °C
[Was2002]

304 - irradié aux neutrons & 275 °C
[Edwards2003]

& 316 - irradié aux neutrons & 275 °C
[Edwards2003]

A 304 -irradié aux neutrons a 330 °C
[Pokor2004]

A 316 CW - irradié aux neutrons a 330 °C
[Pokor2004]

304 - irradié aux neutrons & 375 °C
[Pokor2004]

A 316 CW - irradié aux neutrons a 375 °C
[Pokor2004]

W 304 -irradié aux ions Fe2+ & 300 °C
[Miura2013]

M 316 - irradié aux ions Fe2+ a 300 °C
[Miura2013]

A 304 -irradié aux ions Fe+ & 350 °C
[Etienne2010]

316 CW - irradié aux ions Fe+ a 350 °C
[Etienne2010]

304 - irradié aux ions Fe5+ a 450 °C
[Gupta2016]

® 304 - irradié aux ions Ni2+ a 500 °C
[LeMillier2014]

M 316L - irradié aux ions Fe3+ a 500 °C,
JANNUS 1 dans cette étude

@ 316L - irradié aux ions Fe3+ a 500 °C,
JANNUS 2 dans cette étude

@ 316L - irradié aux ions Fe+ a 500 °C,
IPNL 400 keV dans cette étude

Figure 65 : Comparaison a) de la densité et b) de la taille moyennes des boucles de dislocation induites par irradiation aux
neutrons (Was2002 [48], Edwards2003 [26], Pokor2004 [25]) ou implantation ionique (cette étude : carré, losange et rond
pleins rouges, Miura2013 [52], Etienne2010 [53], Gupta2016 [55], Le Millier2014 [54])

Les résultats issus de ces travaux sont indiqués par des symboles rouges. La moyenne des valeurs

possibles d’endommagement a été choisie pour les matériaux JANNuUS : 6 dpa pour le matériau

JANNUS 1, 4 dpa pour JANNuS 2. De méme pour le matériau implanté IPNL 400 keV, une dose

moyenne de 17 dpa a été choisie. On constate que la densité obtenue avec les implantations JANNuS
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est légerement inférieure a celles induites par irradiations aux neutrons (symboles vides), de I'ordre

2 et 102 m? avec les neutrons, mais reste

de 102 m™ entre 4 et 6dpa contre entre 5x 10% m
cohérente avec les densités de boucles de dislocation mesurées sur des échantillons implantés aux
ions dans des conditions proches de celles de I'’étude [54,55]. Par ailleurs, la taille moyenne des
boucles de dislocation induites par les implantations JANNuS 2 de cette étude est légérement
supérieure a celle obtenue avec des neutrons mais est en accord avec les valeurs données pour des
implantations ioniques (symboles pleins). En revanche, la taille moyenne des boucles du matériau
JANNuUS 1 est supérieure a celle obtenue par irradiation aux neutrons et implantations ioniques.
Concernant le matériau implanté IPNL 400 keV, la densité et la taille des boucles de dislocation sont

proches de celles obtenues pour des irradiations aux neutrons a 330 °C (triangles bleus vides, [25]).

Concernant les cavités, la Figure 66 présente les caractéristiques de populations de cavités induites
par irradiation neutronique ou implantation ionique, extraites de la littérature, et celles obtenues ici.
Les données de densité et de taille extraites de la littérature sont dispersées, allant de 5 x 10*
cavités.m™ pour une taille moyenne de 10 nm (irradiation aux neutrons a 375 °C - 10 dpa [25])
jusqu’a environ 10** cavités.m™ avec une taille inférieure a 2 nm (implantation d’ions fer 3 300 °C - 5
dpa [52]). La densité mesurée dans le matériau JANNuS 1 est inférieure de quatre ordres de
grandeurs aux valeurs de la littérature pour des implantations d’ions Fe?* [52,54] et d’un ordre de
grandeur pour des irradiations aux neutrons (Figure 66-a)). La Figure 66-b) illustre également le fait
que les cavités présentes dans ce matériau sont en moyenne plus grandes que celles observées dans
la littérature avec environ 9 nm de diamétre contre moins de 2 nm pour les plus petites. Concernant
la densité de cavités mesurée dans le matériau JANNuS 2, elle est plus élevée et comprise entre les
différentes données de la littérature, de méme que leur taille moyenne d’environ 5 nm.
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Figure 66 : Comparaison a) de la densité et b) de la taille moyennes des cavités induites par irradiation aux neutrons
(Pokor2004 [25]) ou implantation ionique (cette étude : carré et rond pleins rouges, Miura2013 [52], LeMillier2014 [54])

L’objectif des implantations réalisées pour cette étude n’étant pas d’obtenir exactement les mémes

densités et tailles de défauts que ceux induits par irradiation neutronique mais les mémes types de
défauts, les résultats de caractérisation des matériaux implantés JANNuS 1 et JANNuS 2 et IPNL 400

keV sont satisfaisants.

Enfin, des analyses XPS ont mis en évidence une modification de la composition de I'oxyde natif

présent sur I'acier inoxydable austénitique 316L aprés implantation ionique avec une augmentation

de la proportion en chrome dans celui-ci par rapport au matériau de référence. Une contribution
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couplée de la montée en température pendant I'implantation et de I'implantation ionique elle-méme
pourrait en étre a I'origine.

Aprés élaboration et caractérisation de I'ensemble de ces matériaux, ceux-ci vont étre utilisés afin
d’étudier les interactions hydrogéne - défauts par une approche modele en utilisant le chargement
cathodique en deutérium, traceur isotopique de I’hydrogene, et en couplant les résultats obtenus
avec la simulation. Ceci est décrit dans la partie suivante.
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[Il. ETUDE DES INTERACTIONS HYDROGENE -
DEFAUTS D' IMPLANTATION
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[Il.  ETUDE DES INTERACTIONS HYDROGENE - DEFAUTS D’'IMPLANTATION

Afin d’étudier les interactions entre I’hydrogéne et les défauts induits par I'irradiation au cours de
I’oxydation de I'acier inoxydable austénitique 316L, une approche modele a d’abord été appliquée
afin de s’affranchir des processus d’oxydation. L'étude fondamentale des interactions entre
I’hydrogéne et les défauts d’implantation est ainsi détaillée dans ce chapitre. La prise d’hydrogéne
ayant potentiellement cours pendant I'oxydation en milieu primaire est simulée par des chargements
cathodiques en deutérium °H, isotope de I'hydrogéne 'H. Grace a la spectrométrie de désorption
thermique (TDS pour Thermal Desorption Spectroscopy) et a I'acquisition de profils de concentration
par spectrométrie de masse des ions secondaires (SIMS pour Secondary lon Mass Spectrometry), la
prise de deutérium du matériau de référence et des matériaux implantés a été analysée. Les résultats
expérimentaux ainsi obtenus ont été d’une part, utilisés pour calibrer les paramétres d’'un modele
numérique, décrit dans ce chapitre, permettant de simuler la diffusion et le piégeage de I'hydrogene
dans les matériaux ; d’autre part, ils ont été comparés aux résultats prédits avec ce modele pour
mieux comprendre I'impact des différents défauts présents dans les matériaux modeles étudiés sur
la diffusion de I’'hydrogene ainsi que son piégeage et son dépiégeage.

Aprés avoir détaillé les techniques expérimentales utilisées dans ce chapitre, le choix des conditions
de chargement et de vieillissement des échantillons avant analyse SIMS sera expliqué, puis les profils
de concentration SIMS obtenus sur les matériaux de référence et implantés seront présentés. Enfin,
les résultats apportés par le couplage simulation - expérience seront exposés et discutés.

llI.L1. Techniques expérimentales mises en ceuvre

Afin d’étudier le piégeage de I’hydrogeéne par les défauts induits par I'implantation ionique, I'analyse
du deutérium par TDS et/ou SIMS a été réalisé sur les matériaux de référence et implantés JANNuS et
IPNL apres chargement cathodique et vieillissement. Le Tableau 11 résume les conditions de
chargement en deutérium et de vieillissement ainsi que les analyses réalisées sur les différents
matériaux et leurs objectifs.

Tableau 11 : Matrice des essais mis en ceuvre pour I'étude des interactions hydrogéne - défauts

Matériau Chargement Vieillissement Analyse de *H Objectifs
Référence 1ha25°C / Spectre TDS Premiére indentification du
coefficient de diffusion de °H
dans le 316L
Référence 3ha25°C 24had0°C Profil SIMS Mise en évidence du
. s 2 .
JANNUS 1 3ha2s5°C 24ha40°C Profil SIMs | Pi€geage de “H au niveau
- - . des défauts d’implantation,
JANNUS 2 3ha2s°C 24ha40°C Profil SIMS | comparaison ~ avec  a
IPNL 400 keV 3ha2s5°C 24ha40°C Profil SIMS simulation  (référence et
JANNUS)

IPNL 200 keV 3ha25°C 24had40°C+20haTamp Profil SIMS

Dans la suite de cette partie, les conditions utilisées pour le chargement cathodique ainsi que le
principe de la TDS et des analyses par SIMS seront décrits.
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lll.1.a. Conditions de chargement cathodique

Afin d’incorporer de I'hydrogéne dans les matériaux, des chargements cathodiques en deutérium H
ont été réalisés. Le deutérium a été choisi afin de minimiser, lors des analyses, la contribution de
I’hydrogene naturellement présent dans I’environnement et ainsi avoir un meilleur rapport signal sur
bruit. Compte tenu de sa faible abondance naturelle (*H/*H = 1,5 x 10™), I'hypothése sera faite que le
deutérium détecté et analysé est uniquement (ou du moins, trés majoritairement) I'espéce
hydrogene incorporée au matériau au cours du chargement.

Les chargements cathodiques ont été réalisés sur des échantillons de matériau de référence et de
matériaux implantés ayant les dimensions moyennes suivantes : 10 x 10 x 1,5 mm?>. Ils ont tous été
polis au préalable aux papiers SiC 1200 et 2000, puis sur des draps de polissage avec de la pate
diamantée de 6 um et 3 um et enfin, sur table vibrante avec de I'OPS (suspension de silice colloidale
de diametre 40 nm) pendant une heure. Les implantations ioniques ont été réalisées aprés cette
préparation. Afin d’assurer la connexion électrique, un fil de cuivre a été soudé dans un coin de
I’échantillon par soudure par point (Figure 67). Afin que le chargement cathodique n’ait lieu que par
la face d’intérét (face implantée) et pour éviter tout couplage galvanique au cours du chargement
cathodique, le fil dénudé et I'ensemble des autres faces de I'échantillon ont été recouverts d’un

vernis isolant « lacomit ».

Figure 67 : Photographie d'un échantillon préparé pour le chargement cathodique en deutérium

Le montage utilisé pour effectuer le chargement cathodique est présenté sur la Figure 68. Il
comprend une électrode de travail, I'échantillon, et une contre-électrode en platine reliés a un
galvanostat. Le milieu utilisé est une solution de NaOH (99,90 % *H) a 0,1 M désaérée par un bullage
d’argon (30 min avant le chargement et tout au long du chargement) et maintenue a 25 °C par un
systeme de circulation d’eau thermostatée dans le réacteur double-enveloppe.
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Figure 68 : Schéma du montage utilisé pour les chargements cathodiques en deutérium (ZH)

Les durées de chargement ont varié de 1 h a 3 h en imposant toujours la méme densité de courant.
Celle-ci a été choisie a partir de mesures voltampérométriques réalisées sur le matériau de référence
dans une solution de NaO'H a 25 °C (électrode de référence Red Rod Ag/AgCl). La courbe de
polarisation obtenue est présentée sur la Figure 69. Afin d’étre reproductible d’'un chargement a
I’autre en termes de potentiel, il a été choisi de se placer dans le domaine de Tafel (en orange sur la
courbe), plutoét que dans le domaine de Heyrovsky, a plus bas potentiels (en gris sur la courbe). En
effet, dans le domaine de Heyrovsky, les électrons fournis sont majoritairement utilisés pour former
H, au lieu de H® générant ainsi une grande instabilité en potentiel pour une densité de courant
donnée. De plus, il est préférable de rester suffisamment éloigné du potentiel de corrosion de I'acier,
Ecorr = - 0,82 Vyeny, afin de limiter les réactions parasites de réoxydation. Une densité de courant
cathodique j égale & -1 mA.cm™ a ainsi été choisie et imposée aux échantillons.
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Figure 69 : Courbe de polarisation (branche cathodique) obtenue sur le matériau de référence dans NaOH 0,1 M a 25 °C (0,1
mV.s~ par rapport a I’'ENH). La portion orange correspond au domaine de Tafel et la partie grise a celui de Heyrovsky.

Une fois le chargement terminé, I"échantillon est sorti sous polarisation, puis rincé a l'eau et a
I’éthanol. Il est ensuite déconnecté, le vernis retiré et I'extrémité sur laquelle la soudure a été faite
est découpée a la trongonneuse de précision (Minitom, Struers™). L’échantillon est ensuite placé
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dans l'azote liquide afin de limiter la diffusion et la désorption du deutérium avant les analyses. La
durée entre la sortie de I’échantillon de la solution de chargement et sa mise dans I'azote liquide, de
I’ordre de quelques minutes, est chronométrée afin d’étre utilisée dans la simulation.

III.1.b.  Analyse du deutérium par Spectrométrie de Désorption Thermique (TDS)

Une fois les échantillons chargés en deutérium, certains d’entre eux ont été analysés par TDS. Le
principe de cette technique est le suivant (Figure 70). L’échantillon est placé dans un tube en quartz
sous vide dynamique (P <2,5x 10° mbar) puis chauffé dans un four tubulaire externe, selon une
rampe de température fixée, jusqu’a atteindre une température T.. choisie. Tout au long de la
montée en température, les especes qui désorbent du matériau sont analysées par le spectrométre
de masse. Les molécules sont dirigées par pompage vers le spectrométre de masse, ou elles sont
ionisées puis séparées par un quadripdle selon leur rapport masse (m) sur charge (z), et comptées,
générant un courant ionique (en A). Les especes d’intérét sont principalement I'hydrogéne et le
dihydrogéne (*H, 'H,), ainsi que le deutérium et les molécules deutérées (*H *H,, 'H’H, *H,0, *H'HO).
L’enregistrement simultané du courant ionique et de la température au niveau de I’échantillon
permet d’obtenir I’évolution du flux de désorption pour une espéece en fonction du temps et de la
température. Pour I'analyse du deutérium, seul le signal correspondant a m/z = 4 (°H,) a été pris en
compte. La quantité de deutérium analysée est donc inférieure a la valeur réelle de deutérium qui
désorbe (désorption importante de 'H’H également) mais le suivi de m/z = 4 permet de s’affranchir
de la contribution de I’hydrogéne 'H. Les molécules d’eau (H,0) ont été analysées comme indicateurs
de la propreté de la chambre sous vide et I'argon (Ar), I'oxygene (0,) et le dioxyde de carbone (CO,)
comme indicateurs de fuite.

Support en Systéme
quartz pour les d’acquisition
échantillons

Four Spe‘ctro-
* i * métre
de
masse
X
X
Tube en
quartz
Fuites
calibrées

de ZHZ Pompe 1 Pompe 2

Figure 70 : Schéma du systéeme expérimental de thermo-désorption couplé a un spectrométre de masse (TDS) présent au
Laboratoire d’Etude de la Corrosion Aqueuse (LECA) au CEA de Saclay

L’équipement de TDS utilisé a été développé au Laboratoire d’Etude de la Corrosion Aqueuse (LECA)
au CEA de Saclay et est représenté schématiquement sur la Figure 70. Le spectromeétre de masse
associé est un Inficon™ Transpector HLI00M. Pour les expériences de TDS réalisées dans cette étude,
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la rampe de température et la température maximale choisies sont égales a 10 °C.min™ et 1000 °C
respectivement, permettant une désorption complete du deutérium. Une quantification du
deutérium, provenant du signal de H,, a été possible grace a I'utilisation de fuites calibrées de
deutérium permettant de convertir le courant ionique (en A) en un flux molaire de deutérium
(mol *H.cm™.s™).

lll.1.c.  Profils de concentration par Spectrométrie de Masse des lons Secondaires (SIMS)

Le SIMS est une technique d’analyse élémentaire permettant d’obtenir, entre autres, des profils de
concentration, non quantitatifs, en fonction de la profondeur depuis la surface de I’échantillon
(analyse destructive). Dans cette étude, le SIMS a été utilisé pour analyser le deutérium présent dans
les échantillons de référence et implantés, chargés en deutérium.

Cette technique est basée sur les interactions entre des ions lourds, appelés ions primaires, et les
atomes constituant la surface de I’échantillon. Un faisceau d’ions primaires est envoyé sur la surface
du matériau a analyser afin de pulvériser celle-ci et de créer des ions secondaires. Les ions primaires
choisis ici sont des ions Cs* (15 kV, 10-40 nA) qui favorisent la formation des ions négatifs de 'H et °H.
Les ions secondaires formés sont ensuite filtrés en masse grace a un spectrometre puis détectés par
un multiplicateur d’électrons afin d’accéder aux éléments constitutifs de I'échantillon. La séparation
des éléments se fait en fonction de leur rapport masse sur charge (m/z). Les analyses ont été faite
avec une basse résolution en masse M/AM = 400, ne permettant pas en théorie de séparer le
deutérium H et le dihydrogene "H, mais suffisant du fait de la trés faible probabilité de former I'ion
H,.

Les analyses réalisées dans cette étude ont été faites par Frangois Jomard du Groupe d’Etude de la
Matiere Condensée (GEMaC), UMR CNRS et Université de Versailles Saint-Quentin-en-Yvelines
(UVSQ) avec un appareil de type CAMECA IMS 7f (SIMS dynamique). Un schéma de I'appareil utilisé
est présenté sur la Figure 71.
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Figure 71 : Schéma de I'équipement SIMS CAMECA IMS 7f

Les éléments analysés dans cette étude sont *H, °H, '°C, *°0O, >°Cr, *°Fe et *®Ni. La surface abrasée est
de 125 x 125 pm?, pour une surface analysée limitée a un disque de diamétre 33 um. La profondeur
des cratéres est ensuite mesurée par profilométrie (Dektak©, Bruker™) afin d’estimer la vitesse
d’abrasion lors de I'analyse et ainsi convertir le temps d’abrasion en profondeur analysée sur les
profils de concentration obtenus. La vitesse d’abrasion dépend de I'orientation cristallographique des
grains métalliques ce qui induit une rugosité importante des fonds de crateres et ainsi une
incertitude sur la profondeur moyenne atteinte. La Figure 72 présente un exemple de profils faits
dans le cratére réalisé sur le matériau de référence chargé en deutérium. Une profondeur moyenne
de cratére est déterminée en moyennant les trois profils dans la zone centrale du cratére sur environ
50 um. Les écart-types calculés sur plusieurs crateres sont compris entre 10 et 20 % par rapport a la
profondeur moyenne de chacun.
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Figure 72 : Profils en profondeur réalisés a travers un cratere SIMS sur le matériau de référence, chargé en deutérium 3 h a
25 °C, et vieilli 24 h & 40 °C

De plus, la taille moyenne des grains de I'acier étudié est égale a 26 um, soit inférieure a la surface

analysée. Ceci ne permet donc ni de se placer dans un seul grain afin d’éviter tout effet de rugosité

généré par une différence d’orientation cristalline, ni d’avoir un résultat statistique sur une

population de grains.

Afin de comparer les profils provenant de différents cratéres ou échantillons et d’éviter I'influence de
petites variations des parametres expérimentaux d’une mesure a l'autre, les signaux de chaque
élément analysé ont été normalisés par le signal le plus élevé, celui du nickel, a cceur dans I'alliage.

lll.2.  Choix des conditions expérimentales par la simulation

Ne disposant que d’un nombre tres limité d’échantillons implantés, une réflexion a été menée afin
d’optimiser les conditions expérimentales de préparation des échantillons pour s’assurer, en théorie
du moins, de pouvoir observer le piégeage de I'hydrogene au niveau de la zone implantée, s’il a lieu.
Apres chargement cathodique, afin de s’affranchir d’un signal trop fort d0 a I’hydrogene interstitiel
sur les profils de concentration, il est possible de laisser désorber cet hydrogéne interstitiel afin
d’exacerber le signal associé a I'hydrogéne piégé dans la matrice. Plusieurs options sont alors
possibles : faire vieillir longtemps les échantillons a température ambiante (chronophage) ou
augmenter la température de vieillissement pour activer la désorption (mais pas trop pour limiter le
dépiégeage). La démarche choisie a consisté a simuler, a I'aide d’'un modele de résolution numérique
des équations de McNabb et Foster, la diffusion et le piégeage de I’hydrogéne dans les matériaux
étudiés pour différentes conditions de chargement cathodique et de vieillissement apres chargement
(température, durée) en vue d’identifier une procédure expérimentale permettant d’optimiser la
mise en évidence de I’hydrogene piégé dans les profils de concentration. La recherche des conditions
expérimentales a été faite en se basant sur les matériaux implantés JANNuS pour lesquels la
caractérisation des défauts d’implantation est la plus fine.

Dans cette partie, le principe du modele sera d’abord décrit puis sera détaillée I'identification des
données d’entrée du modele, premiere étape indispensable avant de comparer les profils de
deutérium simulés en fonction des conditions de chargement et de vieillissement.
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lll.2.a. Principe du modele de résolution numérique des équations de McNabb et Foster

Le modele de résolution numérique des équations de McNabb et Foster, développé dans les travaux
de Hurley et al. [20,21] avec le logiciel Wolfram Mathematica™, permet de simuler la diffusion et le
piégeage de I'hydrogéne dans un matériau. Il a été utilisé dans cette étude, d’une part, pour
construire le plan d’expérience en permettant de déterminer les conditions de chargement et de
vieillissement des échantillons (durée et température) avant I'analyse du deutérium par SIMS et
d’autre part, pour étudier le piégeage du deutérium au niveau des défauts d’implantation en
simulant les profils SIMS obtenus sur les matériaux implantés JANNuS.

Le modele, 1D, permet de simuler la diffusion et le piégeage de I’hydrogéne durant toutes les étapes
de la vie des échantillons :
e |e chargement en deutérium,
o |es vieillissements, par exemple a température ambiante lors du transfert des échantillons
et/ou lors d’isothermes,

e |a montée en température au cours d’une expérience TDS.

Il met en ceuvre et résout numériquement (méthode des différences finies) les équations fortement
couplées de McNabb et Foster [22], en une dimension. Ce systéme d’équations consiste en
I’expression de la seconde loi de Fick modifiée avec un terme supplémentaire dédié au piégeage
(équation (9)) et une équation cinétique de piégeage/dépiégeage de I'hydrogéne (équation (10)) au
niveau des pieges considérés (Nota : dans le cas de plusieurs types de piéges, d’autres équations de
piégeage-dépiégeage doivent étre ajoutées). Dans ce modele, deux hypothéses majeures sont
posées : (i) le systeme est dilué, ce qui est généralement le cas pour les aciers compte tenu de leur
faible solubilité en hydrogene, et (ii) un atome d’hydrogéne repasse obligatoirement en position
interstitielle quand il sort d'un piége (saut direct de piege a piége non pris en compte).

ac, 98  9%C,

—+N—=0D (9)

ot ot O0x?
00
5 = k(1 —6)C, —po (10)

C, correspond a la concentration locale en hydrogene interstitiel et 8 au taux d’occupation des
pieges, tous deux dépendant du temps t et de la position dans le matériau x. N est la densité de
pieges, supposée homogene dans tout I'échantillon ou ne dépendant que de x, et D le coefficient de
diffusion de I’hydrogene en position interstitielle dans le matériau considéré, dont I’évolution avec la
température est définie par une loi d’Arrhenius (équation (11)).

—E
D = D,exp (R_Y?) (11)

Avec D, le coefficient pré-exponentiel de diffusion et E, I’énergie d’activation liée a la diffusion dans
I'alliage (enthalpie de migration).

L’équation (10) fait intervenir les constantes cinétiques de piégeage k, et de dépiégeage p, qui
suivent également toutes deux des lois d’Arrhenius (équations (12) et (13)).
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k = kyexp (_—l;k) (12)
p= poep(72) (13)

Avec ky et py les coefficients pré-exponentiels de piégeage et dépiégeage, respectivement, et E; et £,
les énergies d’activation du piégeage et du dépiégeage au niveau du type de piége considéré.

Pour fonctionner, le modéle a besoin de plusieurs données d’entrée que sont le coefficient de
diffusion D, qui va étre estimé a partir de résultats expérimentaux, la densité de pieges N, obtenue a
partir des caractérisations expérimentales des populations de défauts des matériaux implantés, et les
constantes cinétiques de piégeage et de dépiégeage, k et p, extraites de la littérature. Pour la
simulation de I'expérience TDS, la rampe expérimentale de montée en température est également
injectée dans le modele.

Les conditions aux limites imposées pour chacune des étapes (chargement, vieillissement, TDS) sont
détaillées dans le Tableau 12. On considere que le matériau ne contient pas de deutérium avant
chargement. Au cours du chargement, la concentration initiale en deutérium C, a la surface de
I’échantillon (x = 0), qui conditionne la quantité de deutérium qui rentre dans le matériau, peut étre
considérée comme constante comme I'a mis en évidence Hurley [20]. Dans cette étude, la valeur
choisie pour C, n’a pas une trés grande importance car les profils expérimentaux obtenus par SIMS
ne sont pas quantitatifs. La comparaison avec la simulation ne sera donc que qualitative. Les spectres
TDS ont quant a eux été normalisés par la valeur de flux maximale de chacun. Par conséquent, la
valeur de C, a été fixée a 4x10™ mol,.cm™ sur la base des travaux précédents [20].

Tableau 12 : Conditions aux limites utilisées dans le modéle de résolution numérique des équations de McNabb et Foster,
avec L : épaisseur de I'échantillon, t .., : le temps final de chargement et t,.; la durée de vieillissement

Ci(x,t) 0(x,t)
Chargement C.(0,t) = Cy,Cr(L,t) =0 C,(x,00=0 0(x,0)=0
Vieillissement C,(0,t) =C,(L,t)= 0 C.(x,0) = C.(X tenarg) | 0(x,0) = 0(x, tenarg.)
TDS C0,t)=C(Lt)=0 CL(x,0) = CL(x, tyien) 6(x,0) = 6(x, tyiei)

Pour les étapes de vieillissement et de TDS, le profil de concentration en deutérium interstitiel C; et
le profil du taux d’occupation des pieges 6 obtenus a l'issue de |'étape précédente sont considérés
comme profils initiaux. Il y a donc un chainage entre les étapes de chargement, vieillissement et
montée en température, comme illustré sur la Figure 73.

CL(XI tcharg.)
Cl0,)=Co | Chargement |9 tenarg)

CulX, tyien) Flux de

B(x, tyiei) désorption
Vieillissement TDS

cathodique

Figure 73 : Chainage des différentes étapes prises en compte dans le modéle

Les équations proposées par McNabb et Foster permettent d’obtenir in fine la concentration en
hydrogene interstitiel en fonction de la profondeur depuis la surface pour un temps t, C;(x,t), et
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également la concentration en hydrogene piégé grace au produit du taux d’occupation des pieges
0(x,t) par la densité de piéges en fonction de la profondeur N(x). Cela permet de connaitre le profil
de concentration en hydrogene dans le matériau et de le comparer a des profils expérimentaux
obtenus par SIMS par exemple. Dans le cas de la simulation d’'une expérience TDS, il est possible de
calculer le flux d’hydrogéne qui désorbe depuis la surface du matériau au cours de la montée en
température afin de le comparer au spectre TDS expérimental.

I1.2.b. Identification des données d’entrée du modele

Afin de pouvoir utiliser le modele pour choisir les meilleures conditions de chargement et de
vieillissement, il a été nécessaire de déterminer des valeurs pour les données d’entrée. Le coefficient
de diffusion sera identifié grace au matériau de référence, la densité de défauts, a partir de
populations de défauts caractérisés sur les matériaux implantés JANNuS et les constantes cinétiques
de piégeage et dépiégeage a partir de la littérature.

I11.2.b.i. Identification du coefficient de diffusion du deutérium dans I’acier étudié

Avant de pouvoir simuler le piégeage du deutérium par les défauts d’implantation, il a été nécessaire
de déterminer le coefficient de diffusion du deutérium dans I'acier étudié. Celui-ci suit une loi
d’Arrhenius et il a donc fallu déterminer les valeurs du coefficient pré-exponentiel de diffusion D, et
de I'énergie d’activation associée Ep. Pour cela, la seconde loi de Fick, équation (14), a été utilisée
afin de simuler un spectre TDS obtenu sur le matériau de référence. Dans cette partie le matériau de
référence est considéré sans défaut et le systeme dilué, d’ou l'utilisation de la 2" Joi de Fick
classique.

906, _ 0%, (14)

ot 0x?
Plusieurs échantillons du matériau de référence ont été analysés par TDS. Pour cela, ils ont été
chargés en deutérium 1 h a 25 °C sans étape de vieillissement autre que le temps de préparation de
I’échantillon et de pompage de la TDS (= 30-40 min). Les spectres TDS du deutérium (masse 4, H,)
obtenus sur deux échantillons de matériau de référence sont visibles sur la Figure 74. Ceux-ci sont
normalisés par la valeur maximale du signal de chacun. Pour les deux échantillons présentés sur la
Figure 74, un pic de désorption majoritaire est observé sur le spectre, autour d’'une température de
145 °C. Ce pic correspond a la désorption du deutérium interstitiel. Des différences au niveau du pied
du pic, du coté des températures les plus élevées, sont présentes entre les deux échantillons : un
épaulement est visible sur le spectre de I'échantillon 2, qui n’est pas présent sur I’échantillon 1 et
d’intensité bien inférieure au pic majoritaire,. Cet épaulement ne peut pas étre attribué a de la
désorption par la face non chargée de I'échantillon compte-tenu de I'épaisseur de celui-ci et du faible
coefficient de diffusion du deutérium dans |'acier inoxydable austénitique 316L [118,119]. Il pourrait
en revanche provenir de deutérium piégé par des défauts qui ne seraient pas présents dans
I’échantillon 1 (inclusions, précipités, ...). La quantification de ces spectres montre qu’aprés un
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chargement dans les mémes conditions d’1 h a 25 °C, sans vieillissement, la teneur moyenne en
deutérium est comprise entre 3 et 15 ppm atomique.

1,2 0,25
0,2
1
0,15
‘u 0,1
2 08
m
E 0,05
o
o
T 0,6 0
v 250 300 350 400 450 500
T .4
3
2 04 ;
——Echantillon 1
0,2
——Echantillon 2
0
0 200 400 600 800 1000

Température (°C)

Figure 74 : Spectres TDS du deutérium (masse 4, 2Hz) obtenus sur deux échantillons de matériau de référence apreés
chargement cathodique en ’Hd'1ha25°C
Pour reproduire ces résultats par la simulation, les conditions expérimentales réelles mises en ceuvre
pour I"échantillon 1 ont été utilisées comme données d’entrée du modeéle, a savoir le temps de
transfert et de pompage entre la fin du chargement et le début de I'analyse par TDS, ainsi que la
température associée. Dans un premier temps, des valeurs de D, et de E, extraites de la littérature
ont été utilisées. Elles sont présentées dans le Tableau 13.

Tableau 13 : Données de la littérature concernant la diffusion de I'hydrogéne dans un acier inoxydable 316L, valeurs de D, et
Ep utilisées dans la simulation comme valeurs de départ [118,119]

Elément L. Domaine 2 1 Ep
Auteurs diffusant Materiau d’application Do (em?.s”) (k).mol™)
(1) Forcey et al. 1y 316L tralte 250-600°C | 7,66 x 10° 425
[118] thermiquement
g)lg?rcey etal. H 316L commercial | 250-600°C | 3,82 x 10° 45,5
Grant et al. [119] 'H 316L 230-590°C | 7,3+0,9x10° | 52,4+0,9

Afin de comparer la courbe expérimentale a celle simulée, des points de comparaison ont été définis.
Il s’agit de la température au maximum du pic de désorption et de la largeur du pic a mi-hauteur (flux
normalisé = 0,5).

La Figure 75 illustre les résultats obtenus concernant ces deux points de comparaison en faisant
varier Dy et Ep dans la gamme de valeurs donnée dans la littérature [118,119]. Les résultats avec les
valeurs de Dg et Ep; données par Forcey et al. [118] et Grant et al. [119], rappelées dans le Tableau 13,
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apparaissent également sur le graphique sous forme de points. Les Figure 75-a) et -b) comparent
respectivement la température au pic de désorption et la largeur du pic a mi-hauteur obtenues sur
les spectres simulés pour différents couples (D, Ep) aux valeurs expérimentales (respectivement 415
K et 122K). Aucun des couples de parameétres extraits de la littérature ne permet de reproduire la
température du pic de désorption obtenue expérimentalement alors que les données de Forcey et al.
concernant la diffusion de I'"hydrogene dans un acier inoxydable 316L commercial permettent de
reproduire la largeur a mi-hauteur expérimentale (122 K). Ces deux graphiques font de plus ressortir
la non-unicité de la solution pour chacun des points de comparaison étudiés. Cependant, en restant
dans la gamme de valeurs données dans la littérature et en combinant les points de comparaison, il

est possible d’obtenir un couple de valeurs Dy et E, permettant de reproduire le spectre TDS
expérimental.

440 150
a) b)
430 + < 140
- J =~
X | =]
E 420 f | E 130
[= 3 J[ ! =
@ 410 f 8 120
3 f Pl
T 400 : /é ‘ E 110
E 3% : A 5 100
= _— &0
380 \ £ 90
- -
35 40 45 50 55 60 65 35 40 45 50 55 60 65
Ep (kJ.mol?) Ep (kJ.mol?)
—— Valeur expérimentale  —e— Dy= 102 cms?
—— Dg=10%cm2s? e (1)Forceyetal
—+— Dp=5x10%cm2s? e (2)Forceyetal
Do=10%cm2s? Grant et al.

Dg=5x 103 cm2s?

Figure 75 : Comparaison entre les valeurs de a) température au niveau du pic de désorption et de b) largeur du pic a mi-
hauteur obtenues expérimentalement et par simulation en faisant varier D, et E, a partir du spectre TDS du matériau de
référence. Des simulations ont également été réalisées en utilisant les couples D, et Ep donnés par Forcey et al. et Grant et
al. [118,119].

En faisant varier les parametres Dy et Ep plus finement que ce qui est illustré sur la Figure 75, il a été
possible de déterminer un couple de valeurs D, = 1 x 10 cm’s™ et E, = 48 kl.mol™ permettant de
simuler au mieux le spectre TDS expérimental obtenu sur le matériau de référence. La Figure 76
présente le spectre expérimental comparé au spectre simulé avec ces données. La température du
pic de désorption et sa largeur sont bien en accord entre expérience et simulation et on remarque

que le pied de pic du spectre simulé est légérement plus étalé que celui du spectre expérimental.
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Figure 76 : Spectre TDS expérimental du deutérium (bleu) obtenu sur le matériau de référence chargé 1 h a 25 °C en
deutérium et le spectre TDS simulé (orange) en utilisant la 2" |oi de Fick et les constantes de diffusion Dy = 10% em?s™ et
Ep =48 ki.mol™*

Ainsi, grace au spectre TDS obtenu sur le matériau de référence considéré « sans défaut » et la
simulation de la diffusion par la 2" loi de Fick, une premiére identification des constantes de

diffusion du deutérium dans I'acier 316L étudié a été réalisée.

Les valeurs obtenues sont Do = 10 cm®.s™ et Ep = 48 kl.mol™. En faisant I’hypothése que la présence
de pieges n’affecte pas la diffusion interstitielle, ces valeurs vont étre intégrées au modele pour
simuler la diffusion et le piégeage de I’hydrogene.

[11.2.b.ii. Détermination d’une densité et d'une répartition de pieges
représentatives de I'implantation ionique

Pour faire fonctionner le modele et simuler la diffusion et le piégeage de I’hydrogene dans les
matériaux implantés, il est nécessaire de connaitre les constantes cinétiques de piégeage et
dépiégeage de I'hydrogene, k et p, associées au piege considéré ainsi que la répartition et la densité
de pieges présents dans le matériau. Ces pieges correspondent a des sites de piégeage potentiels,
localisés au niveau des défauts cristallographiques dans le matériau qui peuvent étre induits par
I'implantation ionique par exemple, comme les boucles de dislocation et les cavités.

Des valeurs de la littérature ont été choisies pour les constantes cinétiques de piégeage et de
dépiégeage du deutérium a utiliser dans ces premieres simulations. Il n’y pas d’étude donnant les 4
parametres, ko, Ex, po, E, associés au piégeage du deutérium par les cavités ou les boucles de
dislocation dans I'acier 316L, ni pour les dislocations en général. Les valeurs déterminées par Hurley
[20] pour le piégeage de I'hydrogene par des dislocations dans un alliage austénitique base nickel
(A600) ont donc été choisies, celles-ci pouvant étre considérées comme peu éloignées de celles dans
un acier inoxydable austénitique du fait, a la fois des éléments d’alliage et de la phase considérée.
Elles sont présentées dans le Tableau 14.
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Tableau 14 : Constantes cinétiques de piégeage (k) et de dépiégeage (p) de I'hydrogene associées aux dislocations dans un
alliage austénitique base nickel (A600) déterminées par Hurley [20], et utilisées pour les simulations dans cette étude

Piégeage par les dislocations (k) Dépiégeage par les dislocations (p)
ko (cm®.s™.mol™) Ex (kJ.mol™) po (s™) E, (kJ.mol™)
(1,5+0,2) x 10° 42+4 (1,5+0,2) x 10° 76 + 4

Ensuite, les caractérisations par MET des populations de défauts, boucles de dislocation et cavités,
dans les matériaux implantés JANNuUS ont servi de base pour déterminer une répartition des pieges
dans la profondeur a injecter dans le modeéle. En premiére approximation, nous avons considéré une
couche implantée d’environ 1,5 um d’épaisseur présentant des défauts et le reste du matériau ne
présentant aucun défaut. Ainsi, la répartition des défauts, et donc des pieges, a été définie grace a la
fonction erfc permettant d’avoir une zone de transition entre les deux couches. La fonction compléete
choisie, f(x) = 0,5%erfc(6*10" x - 8), est égale a 1 entre 0 et environ 1,2 um puis sa valeur diminue
pour atteindre 0 a 1,5 um de profondeur. Cette répartition permet, une fois multipliée par une
densité de pieges, d’obtenir I’évolution de la densité de piege en fonction de la profondeur, N(x).

Afin de travailler avec une densité de pieges représentative, les densités moyennes de boucles de
dislocation mesurées dans les matériaux implantés JANNuS ont été utilisées. Seul ce type de défaut a
été pris en compte dans ce travail de préparation pour des questions de simplification et car leur
population est semblable dans les 2 matériaux JANNuS 1 et 2. La densité de boucles choisie est de 1,5
x 10** boucles.m™ avec une taille moyenne de 15 nm, représentative de ces matériaux implantés.

Afin de remonter a une densité volumique de pieges, ces données ont été converties en densité
linéique de dislocations p = 7,1x10™ m™, puis a partir des travaux de Hurley [20], en densité de
piéges. Dans ses travaux, |'auteure donne une estimation de a, le nombre de sites de piégeage par
unité de dislocation, ¢ = 11,8. Ainsi on obtient la densité de pieges par unité de volume
d’alliage N, = 36,4 molpiéges.m'3 grace a la formule (15) donnée par Hurley et extraite des travaux de
Krom et al. [140] :

ax*p

Np= ———
7 Ip] = N,

(15)

avec |b|lalongueur d’un vecteur de Burgers (0,382 nm) et N, le numéro d’Avogadro.

Celle-ci, multipliée par la répartition des pieges définie plus haut, donne une évolution de la densité
de pieges en fonction de la profondeur, illustrée sur la Figure 77, représentative de ce que I'on
pourrait avoir dans les matériaux implantés JANNuS en réalité.
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Figure 77 : Evolution de la densité de pieges en fonction de la profondeur utilisée dans le modéle pour déterminer les
conditions de chargement et de vieillissement des échantillons
On a ainsi défini I'ensemble des données d’entrée nécessaire au fonctionnement du modele : le
coefficient de diffusion du deutérium dans I’acier étudié, les constantes cinétiques de piégeage et de
dépiégeage du deutérium au niveau des dislocations et la densité de pieges en fonction de la
profondeur, représentatif des matériaux implantés JANNuS.

[ll.2.c. Choix des conditions de chargement et de vieillissement des échantillons pour
passage au SIMS

Afin de définir les conditions de chargement et de vieillissement permettant de mettre en avant le
deutérium piégé par rapport au deutérium interstitiel, des simulations basées sur les équations de
McNabb et Foster ont été réalisées en utilisant les données d’entrée définies dans la partie
précédente et en faisant varier les températures et durées de chargement et de vieillissement. Les
résultats obtenus sont des profils de concentration en deutérium depuis la surface implantée.

Tout d’abord, les conditions de chargement ont été étudiées. La température de chargement a été
fixée a 25 °C pour I’ensemble des chargements réalisés afin de limiter la diffusion dans I'alliage et la
quantité d’hydrogéne potentiellement en position interstitielle. Les profils de concentration du
deutérium interstitiel et piégé apres chargement ont été simulés pour des durées de chargement
égales a1l h,3 het6 h (Figure 78), raisonnables du point de vue expérimental et limitant, encore une
fois, la diffusion trop en profondeur dans I'alliage en dehors de la zone de surface dans laquelle le
piégeage est majoritairement réparti. La Figure 78-a) montre que la quantité de deutérium
interstitiel et que la profondeur de diffusion augmente lorsque la durée de chargement croit. La
quantité de deutérium piégé augmente également avec I'augmentation de la durée de chargement
du fait des cinétiques de piégeage, mais reste tres inférieure a celle du deutérium en interstitiel
(facteur 10 environ) (Figure 78-b)). On remarque que la profondeur a laquelle on trouve du
deutérium piégé ne dépasse pas 1,5 um, ce qui correspond a la répartition des défauts fixée comme
donnée d’entrée. Pour des raisons pratiques, des durées de chargement plus longues, qui auraient
permis de saturer les pieges en deutérium, n’ont pas été retenues. Ainsi, afin de piéger une quantité
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suffisante de deutérium sans faire entrer trop de deutérium en interstitiel, un bon compromis a été
trouvé pour une durée de chargement de 3 h.
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Figure 78 : Profils de concentration simulés du a) deutérium interstitiel et du b) deutérium piégé dans un matériau
présentant des piéges représentatifs de ceux induits par I'implantation ionique apres des chargements cathodiques en ’H de
1h,3het6ha25°C
Une fois les conditions de chargement établies, le paramétrage de I'étape de vieillissement a pu étre
étudié. Pour commencer, des simulations dans lesquelles la durée de vieillissement varie ont été
réalisées. Une température de vieillissement de 40 °C a été considérée ici. La Figure 79 présente les
profils de concentration en deutérium total (interstitiel + piégé), tels qu’ils seront observés
expérimentalement (le SIMS ne différenciant pas les deux contributions) aprés un chargement
cathodique de 3 h a 25°C puis des vieillissements de durées égales a 1 h, 12 h, 24 h et 48 h. Sur
I’ensemble des profils, excepté celui avec le vieillissement d’1 h, la concentration en deutérium
calculée entre la surface et 1,5 um de profondeur correspond a la contribution du deutérium piégé
(cf. répartition des défauts définie dans la partie précédente) avec une contribution en deutérium
interstitiel qui diminue avec le temps de vieillissement. Le reste des profils provient uniquement du
deutérium interstitiel. On observe une accumulation dans la profondeur, en forme de cloche. Celle-ci
provient de la diffusion du deutérium vers la profondeur et du fait que la concentration en
deutérium a la surface du matériau ait été fixée a 0 en dehors du temps de chargement (étape de
désorption-recombinaison de surface non cinétiguement déterminante). On remarque de plus
qu’apres 1 h de vieillissement (courbe bleue), il n’est pas possible de distinguer le deutérium piégé
du deutérium interstitiel a cause de la quantité encore trop importante de ce dernier dans la zone de
défauts a proximité de la surface. Apres 12 h de vieillissement (profil orange), une partie du
deutérium interstitiel a diffusé vers la profondeur et une autre a désorbé depuis la surface ce qui
laisse apparaitre la contribution du deutérium piégé. Les quantités maximales de deutérium sont
similaires entre deutérium piégé et interstitiel dans ce cas. Aprés 24 h et 48 h de vieillissement
(courbes verte et jaune), la quantité de deutérium interstitiel diminue encore au voisinage de la zone
de défauts permettant de distinguer clairement la part du deutérium piégé dans les profils. Afin de
choisir la durée de vieillissement a appliquer aux échantillons aprés chargement, un compromis a été
trouvé entre durée de mobilisation de I’équipement de TDS, dans lequel le vieillissement est effectué
sous vide (P < 2,5x10° mbar), et mise en avant du deutérium piégé par rapport au deutérium

interstitiel. Ainsi, une durée de vieillissement de 24 h a été retenue.
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Figure 79 : Profils de concentration simulés du deutérium (interstitiel + piégé) dans un matériau présentant des piéges
représentatifs de ceux induits par I'implantation ionique aprés un chargement cathodique en ’Hde3ha25°Cet1h, 12 h,
24 h et 48 h de vieillissements a 40 °C
Enfin, en paralléle du choix de la durée de vieillissement, I'étude paramétrique sur l'effet de la
température de vieillissement a été faite. En effet, un vieillissement a une température supérieure a
la température ambiante permet d’accélérer le processus de diffusion du deutérium interstitiel mais
peut aussi activer le dépiégeage du deutérium. Ainsi, plusieurs simulations ont été réalisées pour des
vieillissements de 24 h a des températures de 30 °C, 40 °C et 50 °C (apres 3 h de chargement
cathodique a 25 °C). Les profils sont présentés sur la Figure 80. Avec un vieillissement de 24 h a 30 °C
(courbe bleue), la contribution du deutérium interstitiel ne se superpose plus a celle du deutérium
piégé mais leur quantité reste proche avec une hauteur de pics peu éloignée. Aprés 24 h de
vieillissement a 40 °C (courbe orange), le deutérium interstitiel a diffusé plus en profondeur et
désorbé en surface. La concentration en deutérium dans la zone de défauts a diminué du fait de la
diminution de la contribution du deutérium interstitiel mais cela permet tout de méme de faire
ressortir le signal du deutérium piégé par rapport a celui du deutérium interstitiel ; de méme apres le
vieillissement a 50 °C (courbe verte). Ainsi, la température de vieillissement a été fixée a 40 °C afin de
faire diffuser et désorber suffisamment de deutérium en 24 h sans risquer de dépiéger le deutérium
piégé par les défauts induits par I'implantation, compte-tenu des incertitudes que I'on a sur les

énergies de piégeage/dépiégeage concernant ces défauts.
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Figure 80 : Profils de concentration simulés du deutérium H (interstitiel + piégé) dans un matériau présentant des piéges
représentatifs de ceux induits par I'implantation ionique aprés un chargement cathodique en ’Hde 3ha25°Cetun
vieillissement de 24 h a 30 °C, 40 °C et 50 °C

I1.2.d.  Bilan

L’objectif de cette partie était de déterminer des conditions de chargement en deutérium et de
vieillissement des échantillons afin de faire ressortir le deutérium piégé par rapport au deutérium
interstitiel dans les matériaux implantés JANNuS. Pour cela, un modele de résolution numérique des
équations de McNabb et Foster, permettant de simuler la diffusion et le piégeage de I’hydrogéne
dans les matériaux, a été utilisé. Une étape préalable d’identification des données d’entrée du
modele a été nécessaire. Ainsi, une premiere identification des constantes de diffusion du deutérium
dans 'acier étudié a été faite grace au matériau de référence. Le couple de valeurs obtenu est : Dy =
10* cm’s™ et Ep= 48 kl.mol™. La répartition et la densité de piéges ont également été étudiées afin
d’étre représentatifs des matériaux JANNuS. Ainsi, grace aux simulations réalisées avec ce modele a
partir de ces données d’entrée, les conditions choisies afin d’étudier la distribution et le piégeage du
deutérium par les défauts d’irradiation par profils SIMS sont les suivantes : chargement cathodique
en deutérium de 3 h a 25 °C puis vieillissement sous vide de 24 h a 40 °C.

l11.3.  Mise en évidence expérimentale du piégeage de deutérium par les défauts induits
par I'implantation ionique grace au SIMS

Grace a la simulation et a partir des caractérisations faites sur les matériaux JANNuS, les conditions
de chargement et de vieillissement a adopter afin de mettre en exergue a la fois le deutérium piégé
et le deutérium interstitiel dans les profils de concentration SIMS des échantillons implantés ont été
établies. Ces conditions ont été appliquées aux échantillons des matériaux de référence et implantés
qui ont ensuite été analysés par SIMS afin d’obtenir des profils de concentration en deutérium dans
la profondeur.
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I11.3.a. Matériau de référence et deutérium interstitiel

Un échantillon du matériau de référence (« sans défaut ») a été chargé et vieilli dans les conditions
définies dans la partie précédente puis a été analysé par SIMS. Les profils SIMS obtenus, normalisés
par le signal du nickel a coeur, sont présentés sur la Figure 81 (échelle logarithmique des ordonnées).

1,E+01

=
2 \
=
o LE+00
—
g 2
g — 2H
€ 1e01 [T
«n 16
3 L O
o

__ 52
& c
o PR ettt ot 56
2 1E02 - — >°Fe
e
£

2H interstitiel
1,E-03
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000 8000

Profondeur (nm)

Figure 81 : Profils SIMS de I'hydrogene (*H), du deutérium (*H), du carbone, de I'oxygene, du chrome, du fer et du nickel
obtenus sur un échantillon du matériau de référence apres chargement cathodique en °H de 3 h & 25 °C suivi d'un
vieillissement de 24 h a 40 °C sous vide

On remarque tout d’abord que le signal de I'oxygene (jaune) fluctue beaucoup, contrairement aux
autres signaux. Ceci pourrait venir de la présence de précipités d’oxydes dispersés dans la
profondeur. Le signal de I'hydrogéne ('H, bleu clair) diminue de la surface vers le cceur du matériau
alors que celui du deutérium (°H, rouge) commence par diminuer, passe par un minimum puis
augmente progressivement jusqu’a atteindre un maximum autour de 6 a 7 um de profondeur. Le
profil du deutérium correspondant & I’labondance naturelle de celui-ci (1,5 x 10 atome de ?H pour un
atome de 'H) est calculé & partir du signal SIMS de I'hydrogéne et superposé au profil de deutérium
déterminé expérimentalement sur la Figure 82. Trois ordres de grandeur séparent les deux signaux,
permettant de confirmer que le profil de deutérium visible sur la Figure 81 traduit une accumulation
de deutérium dans l'alliage et correspond au deutérium en site interstitiel introduit lors du
chargement cathodique.
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Figure 82 : Comparaison entre I'abondance naturelle du deutérium (ZH, en vert) présent dans le matériau de référence

chargé, calculé a partir du signal de I’hydrogéene (lH), et le profil SIMS du deutérium (en orange)
La forme du profil de deutérium visible sur les Figure 81 et Figure 82 est la conséquence de deux
choses. La désorption du deutérium depuis la surface au cours du vieillissement post-chargement est
a l'origine du passage par un minimum a proximité de la surface. L'étalement du profil dans la
profondeur provient, quant a lui, de la diffusion du deutérium vers le coeur de I’échantillon apreés le
chargement. On retrouve ici le début du profil en forme de cloche visible dans les simulations de la
concentration en deutérium interstitiel présenté dans la partie Ill.2.c. L’arrét du profil SIMS avant 8
pum de profondeur ne permet pas de voir la décroissance du signal propre au deutérium interstitiel
plus a cceur. Par ailleurs, 'accumulation de deutérium en extréme surface pourrait provenir de la
présence d’une couche nanométrique d’oxydes en surface de I’échantillon. Celle-ci pourrait expliquer
la concentration importante de deutérium en surface (< 50 nm) sur le profil par la présence du
deutérium sous forme d’hydroxyde ou en solution dans I'oxyde.

ll1.3.b. Matériaux implantés

De la méme fagon que pour le matériau de référence, les matériaux implantés aux ions ont été
chargés puis vieillis avant la réalisation de profils de concentration par SIMS afin d’étudier I'effet des
défauts d’irradiation sur le piégeage de I’hydrogéne.

I11.3.b.i.  Matériau JANNuS 1

Un échantillon du matériau implanté JANNuS 1 a été chargé puis vieilli dans les conditions définies au
paragraphe Ill.2.c afin d’étre analysé par SIMS. Au vu des caractérisations réalisées au MET, le
piégeage du deutérium est attendu entre la surface et 1,5 um de profondeur, la ol sont situées les
boucles de dislocation et les cavités. Les profils SIMS, normalisés par le signal du nickel dans la
profondeur, sont présentés sur la Figure 83 (échelle logarithmique des ordonnées).
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Figure 83 : Profils SIMS de I'hydrogene (lH), du deutérium (ZH), du carbone, de I'oxygéne, du chrome, du fer et du nickel
obtenus sur un échantillon du matériau implanté JANNuS 1 apres chargement cathodique en °H de 3 h & 25 °C suivi d'un
vieillissement de 24 h a 40 °C sous vide
Comme pour le matériau de référence, des variations dans le signal de l'oxygene sont visibles,
laissant a nouveau penser a la présence de petits précipités d’oxyde. De plus, on remarque que le
signal du carbone suit un palier jusqu’a environ 1300 nm de profondeur avant de diminuer et de se
stabiliser autour d’une valeur constante plus a cceur. Ce phénomeéne peut provenir de I'implantation.
En effet, les implantations JANNuS se font a partir d’'un précurseur FeCyoHyo qui peut conduire a
I'implantation de carbone en méme temps que le fer, d’ou I'accumulation de cet élément visible sur
le profil SIMS. Une légére accumulation de fer due a I'implantation est également visible dans cette
zone. Les profils de 'hydrogéne 'H et du deutérium *H sont globalement similaires a ceux observés
pour I’échantillon de référence. Ainsi, le signal du deutérium, en rouge, commence par décroitre
fortement avant d’augmenter quand la profondeur augmente, traduisant I’'accumulation de
deutérium interstitiel dans I'alliage. Une légére « bosse » est de plus visible entre 500 et 1200 nm de
profondeur. Celle-ci, bien que peu marquée, pourrait provenir d’un piégeage du deutérium au niveau

des défauts d’implantation.

La Figure 84 présente pour comparaison les profils du deutérium, normalisés par le signal du nickel a
ceeur, acquis sur les matériaux de référence et implanté JANNuS 1.
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Figure 84 : Profils SIMS du deutérium (ZH) obtenus sur les matériaux de référence et implanté JANNuS 1 aprés chargement

cathodique en H de 3 h & 25 °C suivi d'un vieillissement de 24 h & 40 °C sous vide
Le léger épaulement observé sur le profil de deutérium de I’échantillon JANNuS 1 dans la zone
implantée est absent du profil obtenu pour le matériau de référence. Plus en profondeur, le profil de
deutérium de I'échantillon implanté JANNuS 1 croit continument avant de tendre vers un maximum,
de maniére similaire au profil obtenu sur le matériau de référence et conformément aux résultats
prédits par la simulation rapportés dans le paragraphe Ill.2.c. On remarque également que la forme
des profils proche de la surface n’est pas identique entre les deux matériaux : dans le matériau de
référence, le profil de deutérium diminue progressivement a partir de la surface avant de croitre du
fait de la contribution du deutérium interstitiel alors que dans le matériau implanté JANNuS 1, a part
un point en extréme surface, la concentration en deutérium est faible et ne fait quasiment
gu’augmenter vers la profondeur. Par ailleurs, on peut noter que l'intensité des signaux normalisés
n’est pas la méme : elle est pres de deux fois plus importante pour le matériau de référence que pour
le matériau implanté JANNuS 1.

111.3.b.ii.  Matériau JANNuS 2

Un échantillon de matériau implanté JANNuS 2 a également été chargé et vieilli dans les conditions
définies par la simulation avant d’étre analysé par SIMS. De la méme facon que précédemment, les
profils des différents éléments analysés, hydrogéne, deutérium, carbone, oxygéne, chrome, fer et
nickel, normalisés par rapport a I'intensité du signal de ce dernier dans la profondeur, sont présentés
sur la Figure 85 (échelle logarithmique des ordonnées).
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Figure 85 : Profils SIMS de I'hydrogéne (lH), du deutérium (ZH), du carbone, de I'oxygéne, du chrome, du fer et du nickel
obtenus sur un échantillon de matériau implanté JANNuS 2 aprés chargement cathodique en ’Hde 3 h & 25 °C suivid'un
vieillissement de 24 h a 40 °C sous vide
Tout d’abord, on remarque une accumulation importante et localisée de deutérium dans la zone
implantée, entre 500 et 1200 nm de profondeur. Celle-ci est attribuée au piégeage du deutérium au
niveau des défauts induits par I'implantation ionique, caractérisés dans la partie précédente. On

retrouve dans la profondeur le profil « en cloche » associé au deutérium interstitiel.

Une accumulation d’oxygéne est également visible sur le profil SIMS de la Figure 85, entre 500 et
1200 nm de profondeur, comme pour le deutérium, confirmée par une deuxieme analyse réalisée sur
une autre zone de I’échantillon. Une analyse SIMS en plus haute résolution a également été
effectuée pour s’assurer que le signal ne provenait pas d’un composé tel que C*H, (m = 16,0389 u.a.),
de masse proche de la masse 16 de l'oxygene (m = 15,9949 u.a.). Elle a confirmé que cette
accumulation est bien de I'oxygéne *°0. Afin de déterminer I'origine de cet oxygéne, un profil SIMS a
été réalisé dans un échantillon de matériau implanté JANNuS 2 non chargé en deutérium. Les signaux
de I'oxygéne *°0 et '®0 ont été analysés et les profils obtenus sont visibles sur la Figure 86. Les deux
profils présentent un pic entre 500 et 1500 nm de profondeur, similaire a celui observé sur
I’échantillon chargé. Ainsi, I'accumulation d’oxygéne dans le matériau implanté JANNuS 2 est
présente avant chargement en deutérium. La localisation de ce pic, au voisinage de la profondeur de
transition entre la zone implantée et le matériau non implanté, suggere que cet oxygéne provient de
I'implantation ionique : de I'oxygéne aurait été implanté dans le matériau en méme temps que les
ions Fe*.
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Figure 86 : Profils SIMS du carbone, de I'oxygéne 0 et 180, du chrome, du fer et du nickel obtenus sur un échantillon de
matériau implanté JANNuS 2 avant chargement cathodique en ’H
Le profil de deutérium est comparé a celui obtenu sur le matériau de référence sur la Figure 87. On
remarque que le signal provenant de I'échantillon implanté JANNuS 2 est, comme pour le matériau
JANNUS 1, inférieur a celui du matériau de référence. De plus, tout comme pour I'échantillon JANNuS
1, hormis un ou deux points en extréme surface, le signal du deutérium augmente continument avec
la profondeur.
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Figure 87 : Profils SIMS du deutérium (ZH) obtenus sur les matériaux de référence et implanté JANNuS 2 aprés chargement
cathodique en H de 3 h & 25 °C suivi d'un vieillissement de 24 h & 40 °C sous vide

Des analyses SIMS ont également été réalisées sur le méme échantillon implanté JANNuS 2 chargé
cathodiquement en deutérium mais apres un vieillissement supplémentaire d’un mois a température
ambiante. Le profil de deutérium obtenu est comparé a celui obtenu aprés 24 h de vieillissement a
40 °C sur la Figure 88 (profils normalisés par celui du nickel a cceur).
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Figure 88 : Comparaison entre les profils SIMS du deutérium obtenus sur le matériau implanté JANNuS 2 aprés chargement
cathodique en °H de 3 h & 25 °C suivi d'un vieillissement de 24 h & 40 °C sous vide (symboles pleins) et d’un vieillissement
supplémentaire d’un mois a température ambiante (symboles vides)
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On constate que la contribution du deutérium piégé, entre 500 et 1200 nm de profondeur, a diminué
apres le vieillissement supplémentaire d’'un mois par rapport au seul vieillissement de 24 h a 40 °C.
Le rapport des valeurs maximales au niveau du pic entre les deux échantillons est d’environ 2,5. En
ce qui concerne la contribution du deutérium interstitiel, I'intensité du signal a fortement diminué
entre la premiére analyse SIMS et la seconde puisqu’elle a été divisée par 20 environ (valeur obtenue
en comparant les signaux a 5 um de profondeur). De plus, I'aire sous le pic de deutérium a été
estimée pour chacun des profils apres soustraction de la contribution du deutérium interstitiel afin
de savoir si la diminution du signal au pic aprés un mois de vieillissement est due a un dépiégeage du
deutérium ou au retrait de la contribution du deutérium interstitiel. L’aire sous le pic calculée pour le
matériau vieilli un mois supplémentaire a température ambiante représente environ 85 % de celle
obtenue pour le matériau vieilli seulement 24 h a 40 °C. On peut considérer que ces deux aires sont
qguasiment égales du fait des incertitudes sur I'estimation des aires (début et fin du pic, extrapolation
de la contribution du deutérium interstitiel,...) mais également sur de possibles variations locales de
la quantité de pieges. Ainsi, ce résultat montre que le deutérium présent au niveau de la zone
implantée est bien piégé par les défauts induits par l'implantation ionique contrairement au
deutérium interstitiel et que la quantité de deutérium piégé, qui résulte du couplage entre
phénomeénes de piégeage et de dépiégeage au cours du vieillissement, varie trés peu en un mois de
vieillissement a température ambiante.

I11.3.b.ili.  Matériaux IPNL

Les matériaux implantés IPNL 200 et 400 keV ont également été analysés par SIMS afin, si possible,
de mettre en relation la profondeur implantée et la localisation du piégeage du deutérium. Pour
pouvoir voir les effets des défauts d’implantation, présents dans les 300 premiers nanomeétres depuis
la surface, sur les profils de deutérium, la vitesse d’abrasion utilisée pour le SIMS a été diminuée en
diminuant l'intensité du faisceau (20 nA contre 40 nA pour les matériaux de référence et implantés
JANNUS) de maniére a obtenir plus de points pour une méme profondeur.

Les profils SIMS ont été réalisés apres chargement cathodique en deutérium de 3 h a 25 °C et un
vieillissement de 24 h a 40 °C sous vide. L’échantillon du matériau implanté IPNL 200 keV a subi un
vieillissement supplémentaire, non prévu, d’une vingtaine d’heures a température ambiante. Ceci ne
devrait toutefois pas affecter outre mesure les résultats sur le piégeage du deutérium, un dépiégeage
important n’étant pas attendu pendant un maintien de 20 h a 25°C comme le suggérent les résultats
présentés dans le paragraphe précédent.

Les profils de I’hydrogene, de I'oxygene, du carbone, du chrome, du fer et du nickel obtenus sur ces
matériaux étant similaires a ceux présentés plus haut pour le matériau de référence, seuls les profils
de deutérium sont présentés ici. Une comparaison entre ceux obtenus sur les matériaux implantés
IPNL 200 keV, 400 keV et sur le matériau de référence est présentée sur la Figure 89 (axe des
ordonnées avec échelle logarithmique). La différence majeure entre ces profils est I'intensité du
signal au niveau de la surface, qui est prés de trois ordres de grandeur supérieurs pour les matériaux
implantés par rapport a la référence.
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Figure 89 : Comparaison entre les profils SIMS du deutérium obtenus sur les matériaux implantés IPNL 200 keV, IPNL
400 keV et le matériau de référence apres chargement cathodique en H de 3 h & 25 °C suivi d'un vieillissement de 24 h &
40 °C sous vide (matériau implanté IPNL 200 keV : vieillissement supplémentaire d’une vingtaine d’heures a température

ambiante)

Contrairement aux matériaux implantés JANNuS, l'intensité globale des signaux obtenus sur les
matériaux implantés IPNL est supérieure a celle du matériau de référence. On ne peut pas distinguer
d’accumulation de deutérium pouvant étre liée a son piégeage au niveau des défauts d’'implantation
sur ces profils. Ainsi, il est possible qu’il y ait peu ou pas de deutérium piégé, comme dans le
matériau JANNuS 1, ou que le deutérium interstitiel masque la contribution du deutérium piégé. Il
faut rappeler que le choix des conditions de chargement et de vieillissement des échantillons a été
fait en se basant sur les matériaux JANNUS, il aurait donc certainement fallu un chargement en
deutérium plus long et/ou un vieillissement supplémentaire adapté aux matériaux implantés IPNL
pour permettre de diminuer la contribution du deutérium interstitiel et de faire ressortir, si elle
existe, la contribution du deutérium piégé.

l11.3.c.  Bilan

Le travail préalable de simulation a permis de déterminer les conditions optimales de chargement et
de vieillissement des échantillons en se basant sur les matériaux implantés JANNuS. Les profils SIMS
réalisés sur les matériaux de référence et implantés JANNuS et IPNL suivant ces conditions ont
permis de mettre en évidence différents points :

e Les profils de deutérium « en cloche » dans la profondeur obtenus sur chacun des matériaux
correspondent a la contribution du deutérium interstitiel. Cette forme est due a la
désorption de cet élément par la surface et également a sa diffusion en profondeur au cours
des étapes de vieillissement.

e Le profil de deutérium obtenu sur le matériau implanté JANNuS 1 présente un petit
épaulement au niveau de la zone implantée, ce qui laisse penser a un effet de piégeage du
deutérium par les défauts induits par I'implantation ionique.
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e La réalisation d’un profil de concentration SIMS du deutérium sur le matériau implanté
JANNUS 2 a permis de mettre en évidence une accumulation non négligeable de deutérium
dans la zone contenant les défauts induits par I'implantation ionique, ce qui tend a montrer
un piégeage du deutérium au niveau des défauts d’'implantation.

e Les profils SIMS obtenus sur les matériaux implantés IPNL 200 et 400 keV n’ont pas permis de
mettre en évidence une contribution du deutérium piégé par les défauts induits par
I'implantation ionique. Soit il n'y a pas de piégeage, soit les conditions expérimentales de
chargement et vieillissement choisies ne permettent pas de le mettre en évidence.

En conclusion, ces résultats SIMS ont permis de valider le choix des conditions de chargement et de
vieillissement des échantillons sur les matériaux implantés JANNuS et ainsi de mettre en évidence le
piégeage du deutérium, et par extension de I'hydrogene, au niveau des défauts créés par
implantation ionique sur ces matériaux. Ce n’est pas le cas des matériaux implantés IPNL pour
lesquels ces conditions devraient étre adaptées.

Par ailleurs, le piégeage du deutérium semble beaucoup plus important sur le matériau implanté
JANNUS 2 que sur celui implanté JANNuS 1. Une hypothese peut étre faite quant a cette différence :
sachant que la population de boucles de dislocation est similaire dans les deux matériaux, ce sont les
cavités qui pourraient étre responsables en majorité de I'accumulation de deutérium visible dans le
matériau JANNuS 2. En effet, celui-ci contient environ cent fois plus de cavités que le matériau
JANNuUS 1.

Cette hypothése peut étre vérifiée grace a la simulation de la diffusion et du piégeage du deutérium
dans les matériaux de référence et implantés JANNuS. En effet, cette technique a été employée dans
le travail préalable a cette partie pour choisir des conditions de chargement et de vieillissement des
échantillons. Bien que les parametres utilisés (constantes cinétiques de piégeage et dépiégeage) ne
correspondent pas exactement au systeme étudié (valeurs de la littérature pour le piégeage de
I’hydrogéne au niveau de dislocations dans un alliage base nickel A600), ils ont permis de faire des
approximations correctes et de définir une méthodologie pour isoler le signal du deutérium
provenant du piégeage par les défauts d’implantation du signal issu du deutérium interstitiel. Ainsi, le
modele et le paramétrage choisi, bien qu’imparfaits, sont corrects et constituent une base de départ
solide pour la simulation effective du transport du deutérium (diffusion et piégeage) dans I'acier
étudié, de référence et implanté. Cela constitue le sujet de la partie suivante.

lll.4. Simulation de la diffusion et du piégeage du deutérium dans I'acier 316L étudié

Grace au modele de résolution numérique des équations de McNabb et Foster développé par Hurley
et al. [20,21], la diffusion et le piégeage du deutérium ont été simulés dans les matériaux de
référence et implantés JANNuS. Le profil SIMS obtenu sur le matériau de référence, présenté dans la
partie précédente, a été simulé et le résultat a été ajusté afin d’optimiser le coefficient de diffusion
du deutérium dans I'acier étudié (premiere identification de celui-ci dans la partie Ill.2.b.i). Ensuite, la
distribution de deutérium dans les matériaux implantés a été simulée.
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lll.4.a. Optimisation du coefficient de diffusion du deutérium dans I’acier étudié

Une premiere identification des constantes de diffusion du deutérium dans I'acier étudié, Dy et Ep, a
été faite grace a un spectre TDS réalisé sur le matériau de référence dans la partie 111.2.b.i. Les valeurs
obtenues étaient : Dy = 10™ cm®.s™ et Ep= 48 kl.mol™. A partir du profil SIMS obtenu sur le matériau
de référence et présenté dans la partie 111.3.a, il est possible d’affiner ces constantes.

Pour cela, le profil de concentration en deutérium dans le matériau de référence a été simulé a l'aide
de la seconde loi de Fick (équation (14)) et un nouveau point de comparaison a été défini. Ainsi, en
plus de la température du pic de désorption et de sa largeur a mi-hauteur sur le spectre TDS, la
profondeur a laquelle le signal de deutérium est maximal sur le profil SIMS a été utilisé pour
comparer courbes expérimentales et simulées. L'intensité du signal SIMS n’est pas utilisé pour la
comparaison, d’'une part car cette technique n’est pas quantitative et d’autre part car on cherche a
simuler la répartition dans la profondeur et non la quantité de deutérium absorbé.

L'ajustement des constantes Dy et Ep s’est ensuite fait manuellement. Aucun couple (D, Ep) ne
permet une simulation parfaite de deux courbes expérimentales, mais les valeurs D, = 1,4 x 10”
cm®s? et Ep=40 kl.mol® présentent le meilleur compromis. Le spectre TDS et le profil de
concentration du deutérium expérimentaux et calculés avec ces valeurs (optimisées) sont présentés
sur la Figure 90, de méme que les profils simulés obtenus avec les valeurs de Dy et Ep déterminées en
premiere identification. Les différences entre le spectre TDS expérimental et le spectre simulé avec
les valeurs de Dy et Ep optimisées sont plus importantes qu’avec le spectre simulé avec les constantes
de premiere identification (Figure 90-a)) mais ces dernieres ne permettaient pas de reproduire le
profil de deutérium obtenu par SIMS sur le matériau de référence (Figure 90-b)).

Ainsi, en comparant spectre TDS expérimental et spectre simulé avec les valeurs de Dy et Ej ajustées,
on observe un léger décalage de la température au maximum du pic de désorption (= 10 °C) et des
différences au niveau du pied de pic, avec un étalement plus important sur le thermogramme simulé
(Figure 90-a)). D’une part, ces différences peuvent provenir du choix des constantes de diffusion. En
effet, le travail de recherche des valeurs a été fait manuellement et 'ensemble des nombreuses
combinaisons potentielles n’a donc pas été testé. D’autre part, le fait que le matériau de référence
ne soit pas totalement dépourvu de défauts, comme on en a fait I’hypothese, peut également étre a
I'origine de ces différences. Pour les profils de concentration, la différence majeure entre expérience
et simulation avec les valeurs de Dy et E, optimisées se situe a proximité de la surface (Figure 90-b)).
L'écart significatif entre le profil SIMS expérimental et le profil simulé au voisinage de la surface
pourrait provenir de la présence d’une couche d’oxydes ou d’hydroxydes nanométrique en surface
de I’échantillon, comme évoquée précédemment. Ce phénomene n’est pas pris en compte dans le
modele ol la concentration en deutérium est fixée a 0 a la surface de I’échantillon au cours du
vieillissement. Plus en profondeur, les résultats de simulation obtenus sont cependant satisfaisants
avec les constantes de diffusion choisies.
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Figure 90 : Comparaison de résultats expérimentaux avec des courbes simulées grdce a la 2" Joi de Fick avec les constantes
de diffusion de la 1°° identification (D, = 1 x 10 cm*.s™, E, = 48 kJ.mol") et celles optimisées (D = 1,4 x 10° cm®.s™, E, = 40
kJ.mol™") pour a) le spectre TDS et b) le profil SIMS de deutérium obtenus sur le matériau de référence
Ainsi, les constantes de diffusion du deutérium dans I'acier 316L étudié ont été optimisées dans cette
partie grace a la simulation d’un systéme de diffusion pure permettant de reproduire un spectre TDS
et le profil de concentration SIMS du deutérium obtenus sur le matériau de référence. Le couple {D,,
Ep} ainsi identifié est le suivant : Dy =1,4 x 10 cm’.s™ et E, = 40 k).mol™. En faisant I'hypothése que
la diffusion interstitielle n’est pas affectée par la présence de pieges, ces valeurs ont été injectées
dans le modele numérique afin de simuler la diffusion et le piégeage du deutérium dans les aciers

inoxydables 316L implantés JANNuS.
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Ill.4.b. Défauts d’irradiation: quels sont les sites de piégeage majoritaires pour

I’hydrogene ?

Grace au modele de résolution numérique des équations couplées de diffusion et piégeage de
McNabb et Foster (cf. équations (9) et (10)), les profils SIMS de deutérium obtenus sur les matériaux
implantés JANNuS (aucun signal associé a un piégeage identifié sur les matériaux IPNL) sont simulés.
Pour que les profils simulés se rapprochent le plus possible des profils expérimentaux afin d’en
extraire les paramétres liés au piégeage/dépiégeage du deutérium au niveau des défauts induits par
I'implantation, les caractérisations faites par MET des défauts induits par I'implantation ionique
(boucles de dislocation et cavités) sont utilisées dans le modele. Il est donc nécessaire au préalable
de relier densité et taille de défauts mesurées expérimentalement a une densité de pieéges pour

I’hydrogéne.

lll.4.b.i.  Estimation de la distribution en densité de piéges associée aux boucles de

dislocation et aux cavités

Pour commencer, la densité de pieges associée aux boucles de dislocation Np(x) est obtenue selon la
méthode détaillée dans la partie I11.2.b. La distribution en profondeur de la densité de pieges, en
moles de piéges par m* d’alliage, calculée en ne prenant en compte que les seules boucles de
dislocation, est présentée sur la Figure 91 pour les matériaux JANNuS 1 et JANNuUS 2.
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Figure 91 : Distribution de la densité de pieges dus aux boucles de dislocation dans les matériaux implantés JANNuS 1 et
JANNUS 2 depuis la surface implantée

Les constantes cinétiques de piégeage, ko et £, et de dépiégeage, p, et E,, associées aux boucles de
dislocation dans un acier inoxydable austénitique 316L ne sont pas disponibles dans la littérature.
Néanmoins, les valeurs de ces constantes, associées au piégeage de I'hydrogéne par les dislocations

dans un alliage austénitique base nickel (A600) sont disponibles dans la littérature [20,21]. Ces
valeurs, rappelées dans le Tableau 14, ont donc été utilisées dans ce travail de simulation.
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A défaut de données dans la littérature pour les constantes cinétiques de piégeage de I’hydrogéne
par des cavités, ces valeurs ont également été utilisées pour la simulation du piégeage du deutérium
au niveau des cavités induites par I'implantation ionique dans les matériaux JANNuS. La densité de
pieges associée aux cavités Ng(x) (molpiéges.m"aamage) est calculée en multipliant la fraction volumique
de cavités £7°!(x) (macavité.m’aamage), présentée dans le chapitre Il., par un facteur B correspondant au
nombre de piéges par m* de cavité (nbPieges.m>.1s). Le tout est divisé par le numéro d’Avogadro N,
pour obtenir une densité en moles (équation (16)).

fEH ) * B

N, (16)

Ne(x) =

La Figure 92 présente les distributions en densité de piéges dues aux cavités dans les matériaux
implantés JANNuS 1 et JANNuUS 2, en considérant un facteur B arbitraire, le méme pour les deux
matériaux. Ce facteur sera ajusté par la suite grace aux profils expérimentaux.
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Figure 92 : Evolution de la densité de pieges dus aux cavités dans les matériaux implantés JANNuS 1 et JANNuS 2 depuis la
surface implantée
Ces données ont ensuite été intégrées dans le modele afin d’affiner les simulations du piégeage du
deutérium au niveau des défauts induits par I'implantation ionique en termes de localisation et de

quantité de deutérium piégé.

[ll.4.b.ii.  Simulation des profils de concentration du deutérium obtenus sur les
matériaux implantés JANNuS par SIMS

Grace aux distributions de densités de pieges déterminées plus haut, la simulation de la diffusion et
du piégeage du deutérium dans les matériaux implantés JANNuS 1 et JANNuS 2 a été faite en
considérant soit les boucles de dislocation, soit les cavités comme sites de piegeage. Ainsi, dans le
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modele utilisé et présenté dans la partie 1ll.2.a, la densité de pieges N dépend ici de la distance
depuis la surface : N(x).

Pour commencer, les profils de concentration en deutérium obtenus par SIMS sur les matériaux
implantés JANNuS 1 et 2, aprés chargement de 3 h a 25 °C suivi d’un vieillissement de 24 h a 40 °C,
ont été simulés en considérant un piégeage uniquement par les boucles de dislocation. Les résultats
sont présentés sur la Figure 93.
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Figure 93 : Comparaison entre les profils SIMS du deutérium expérimentaux et simulés obtenus sur les matériaux implantés
a) JANNuS 1 et b) JANNuS 2 aprés chargement en ’H de 3 h & 25 °C suivi d’un vieillissement de 24 h & 40 °C sous vide en ne
considérant que les boucles de dislocation comme piéges
On retrouve pour les deux matériaux une contribution du deutérium interstitiel simulé en accord
avec le profil expérimental, ce qui signifie que les valeurs des constantes de diffusion D, et Ej
déterminées dans la partie précédente restent les mémes lorsque le phénoméne de piégeage est

présent.

Les profils de deutérium simulés pour les matériaux JANNuS 1 et JANNuUS 2 ont une forme similaire.
Dans les deux cas, un double pic est observé dans une zone large d’environ 2 um sous la surface, lié a
I’évolution de la densité de pieéges en fonction de la profondeur. Ces résultats s’expliquent par le fait
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que la densité de pieges associés aux boucles de dislocation est assez similaire entre les deux
matériaux implantés JANNuS (Figure 91).

On remarque également que la contribution du deutérium piégé est beaucoup plus importante sur le
profil simulé pour le matériau JANNuUS 1 que sur le profil expérimental (Figure 93-a)). La proportion
deutérium piégé / deutérium interstitiel est plus en accord entre simulation et expérience pour le
matériau JANNuUS 2 mais la localisation simulée du deutérium piégé est plus étalée que sur le profil
SIMS expérimental (Figure 93-b)).

Ces premiers résultats de simulation ne permettent donc pas de rendre compte de I'ensemble des
observations expérimentales et vont donc dans le sens de I'hypothése émise dans la partie
précédente (l1l.3.c) sur le piégeage majoritaire du deutérium par les cavités. Cependant, cela ne
signifie pas qu’il n’y pas de piégeage par les boucles de dislocation mais plutét que, soit les
constantes cinétiques de piégeage et dépiégeage extraites de la littérature ne sont pas adaptées
(énergie de dépiégeage trop importante), soit le facteur de conversion a, extrait également de la
littérature et nécessaire pour passer de la densité de boucles de dislocation a la densité de piéges,
n’est pas adapté. L'ajustement de ce dernier de sorte que la proportion *H piégé / *H interstitiel sur
le profil simulé soit plus en accord avec le profil expérimental du matériau JANNuS 1 permettrait déja
d’affiner la simulation et de se rapprocher de la contribution réelle des boucles de dislocation dans le
phénoméne de piégeage du deutérium. Ce travail n’a pas été fait durant la these.

Pour confirmer I’"hypothése d’un piégeage majoritaire par les cavités, les profils SIMS de deutérium
des matériaux JANNuS 1 et JANNuUS 2 ont également été simulés en considérant les cavités comme
uniques sites de piégeage.

Pour commencer, le facteur de conversion B, utilisé dans le calcul de la densité de pieges (équation
(16)), a été déterminé grace au profil SIMS de deutérium obtenu sur le matériau implanté JANNuS 2,
sur lequel le piégeage est le plus marqué. Ce profil a été simulé en faisant varier manuellement Ila
valeur de B, faisant de ce fait varier la densité de piéges considérée, jusqu’a obtenir un rapport entre
la concentration de deutérium liée au piégeage au niveau du pic et celle maximale en profondeur
associée au deutérium interstitiel similaire au rapport existant sur le profil SIMS expérimental. La
valeur permettant cela, en considérant les valeurs de constantes cinétiques de piégeage/dépiégeage
données dans le Tableau 14, est B=4 x 107 piéges.m>. . Le profil simulé avec cette valeur est
comparé au profil expérimental sur la Figure 94. Cette valeur est relative au systeme considéré
puisqu’elle dépend de la quantité de deutérium qui a pénétré dans le matériau durant le
chargement, donc de la concentration initiale en deutérium, C, a la surface de I’échantillon durant
cette étape et qui n’a pas été ajustée dans le modele. A partir de cette valeur, la densité de pieges
associée aux cavités, N¢(x), a été calculée pour les matériaux implantés JANNuS 1 et 2. La densité
maximale de piéges atteinte (cf. Figure 92) dans le matériau JANNuS 1 est N-=1,8 molpi,éges.m'sz,,.“alge et
dans le matériau JANNUS 2, N = 29,3 MOl ieges-M aiiage-
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Figure 94 : Profils SIMS du deutérium expérimental et simulé obtenus sur le matériau implanté JANNuS 2 aprés chargement
en’H de 3 h & 25 °C suivi d’un vieillissement de 24 h & 40 °C sous vide en ne considérant que les cavités comme piéges (8 =
4x107 piéges.m'3wv,~té)

Pour le matériau implanté JANNuS 2 (Figure 94), la forme du profil de deutérium calculé est en
accord avec celle du profil expérimental. La localisation du deutérium piégé est reproduite
fidelement. Le profil de concentration du deutérium simulé en utilisant la valeur du facteur B
déterminée plus haut, est tout a fait en accord avec le profil SIMS expérimental, tant en termes
d’intensités relatives que de profondeur affectée par le piégeage et de « morphologie » du pic

d’accumulation de deutérium.

Les résultats de simulation obtenus pour le matériau implanté JANNuS 1 (Figure 95), en injectant
dans le modeéle la distribution de piéges estimées avec le facteur B déterminé précédemment,
donnent un profil de deutérium tout autant en accord avec le profil expérimental. Seule une petite
accumulation de deutérium est présente dans la zone implantée sur la courbe simulée. Celle-ci peut
étre rapprochée de I'épaulement visible sur la courbe expérimentale qui correspondrait donc a un
piégeage du deutérium au niveau des cavités induites par I'implantation. On remarque cependant
sur le profil expérimental que I'épaulement est plus étalé vers la surface que sur le profil simulé. Cela
pourrait correspondre a une contribution des boucles de dislocation dans le piégeage du deutérium.
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Figure 95 : Profils SIMS du deutérium expérimental et simulé obtenus sur le matériau implanté JANNuS 1 aprés chargement
en’H de 3 h & 25 °C suivi d’un vieillissement de 24 h & 40 °C sous vide en ne considérant que les cavités comme piéges (8 =
4x107 piéges.m'3cuv,té)

Ainsi, ces simulations confirment I’hypothése émise a partir des profils de concentration en
deutérium obtenus par SIMS sur les matériaux implantés JANNuS : I'accumulation de deutérium
visible sur ces profils dans la zone implantée est majoritairement due a un piégeage de cet élément
au niveau des cavités induites par I'implantation ionique et non des boucles de dislocation, sans pour

autant exclure une contribution de ces derniéres.

ll.4.c. Bilan

Dans cette partie, I'objectif était de réussir a simuler les profils de concentration en deutérium
obtenus par SIMS grace a un modeéle de résolution des équations de McNabb et Foster permettant la
simulation de la diffusion et du piégeage du deutérium.

Dans un premier temps, les constantes de diffusion du deutérium dans I'acier 316L étudié ont été
optimisées en couplant résultats expérimentaux (spectre TDS et profil SIMS) obtenus sur le matériau
de référence « sans défaut » et simulation en considérant un systeme de diffusion pure.

Dans un second temps, ce résultat ainsi que les caractérisations expérimentales des populations de
boucles de dislocation et de cavités obtenues par MET sur les matériaux JANNuS 1 et 2 ont été
injectés dans le modeéle afin de simuler les profils SIMS du deutérium sur ces deux matériaux. D’une
part, cette technique a permis de simuler de maniére tres satisfaisante les profils expérimentaux,
d’autre part, les résultats obtenus confirment I’hypothése émise a partir des profils de concentration
en deutérium obtenus par SIMS sur les matériaux implantés JANNUS : le piégeage du deutérium dans
ces matériaux est principalement le fait des cavités induites par I'implantation ionique et non des
boucles de dislocation. Pour essayer de déterminer les contributions de chacun de ces défauts dans
le piégeage, il serait possible de réaliser des simulations grace aux équations de McNabb et Foster en
considérant les deux types de pieges mais cela n’a pas été réalisé dans le cadre de cette étude.
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I11.5. Discussion

ll.5.a. Effet de la température d’implantation de 500 °C sur les profils SIMS du
deutérium

La réalisation de profils de concentration en deutérium par SIMS sur les matériaux de référence et
implantés JANNuS 1 et 2 a mis en évidence des différences entre ces deux types de matériaux au
niveau de la surface des échantillons, comme visible sur les Figure 84 et Figure 87. Pour le matériau
de référence, la concentration en deutérium est importante en surface puis diminue
progressivement jusqu’a plus de 500 nm de profondeur avant de croitre du fait de la distribution (loi
de Fick) du deutérium interstitiel. Pour les matériaux implantés, la concentration en deutérium en
surface est importante également mais diminue trés rapidement (en moins de 200 nm) avant
d’augmenter avec la contribution du deutérium interstitiel. Ces écarts ont été attribués a la présence,
proche de la surface, de deutérium piégé par les dislocations liées a I'écrouissage résiduel di a la
préparation de surface dans le matériau de référence. Pour les matériaux implantés, cet effet ne
serait plus présent du fait du recuit de la zone écrouie lors de la montée en température (500 °C)
réalisée au moment de I'implantation ionique mais également du fait de I'implantation elle-méme
pouvant conduire a une annihilation des dislocations initialement présentes dans le matériau. Pour
vérifier cela, la montée en température lors de I'implantation a été simulée en réalisant, sur le
matériau de référence, un traitement thermique d’une heure (durée moyenne des implantations) a
500 °C sous vide. Deux analyses ont ensuite été faites sur le matériau ainsi traité thermiquement : un
profil de dureté par nano-indentation et un profil de concentration de deutérium par SIMS.

Le profil de nano-indentation a été réalisé dans les mémes conditions que celui fait sur le matériau
de référence (cf. chap. Il.). Les deux profils sont visibles sur la Figure 96. A proximité de la surface, le
matériau traité thermiquement présente une dureté d’environ 3,2 GPa contre 3,7 GPa pour le
matériau de référence. L'écart entre les duretés des deux matériaux diminue dans la profondeur
jusqu’a obtenir deux profils semblables. La dureté plus faible en surface du matériau traité
thermiquement traduit le recuit d’'une partie des défauts provenant de la préparation de surface de
I’échantillon et donc une potentielle diminution de la densité de sites de piégeage pour le deutérium.
Pour confirmer cela, un profil de deutérium a été réalisé par SIMS sur le matériau traité
thermiquement apres chargement en deutérium et vieillissement dans des conditions identiques a
celles mises en ceuvre sur les matériaux de référence et implantés.
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Figure 96 : Evolution de la dureté en fonction de la profondeur pour le matériau de référence et le matériau traité
thermiquement 1 h a 500 °C (TT), obtenue par nano indentation

La Figure 97 présente les profils de deutérium jusqu’a 2 um de profondeur, obtenus par SIMS sur les
matériaux de référence, traité thermiquement et implanté JANNuS 2 apres un chargement
cathodique en deutérium de 3 h a 25 °C suivi d'un vieillissement de 24 h a 40 °C sous vide. Afin de
comparer les trois profils sur une méme échelle, les signaux ont été normalisés par la valeur de
chacun autour de 2000 nm de profondeur. On remarque sur le graphique que le profil obtenu sur le
matériau traité thermiguement se superpose presque parfaitement a celui du matériau JANNuS 2,
hormis au niveau de I"'accumulation de deutérium due au piégeage, et constitue ainsi une ligne de
base correspondant au deutérium interstitiel présent dans les matériaux étudiés. Dans les premiers
500 nm de profondeur, les profils obtenus sur les matériaux traité thermiquement et implanté
JANNUS 2 sont similaires, contrairement au profil obtenu sur le matériau de référence. Ainsi, ceci
montre que la différence dans la forme du profil SIMS du deutérium au niveau de la surface entre
matériau de référence et matériaux implantés provient bien d’un effet de la montée en température
lors de I'implantation ionique. Celle-ci conduit a une diminution de I'écrouissage d{ au polissage et
donc de la quantité de dislocations et des contraintes résiduelles, ce qui mene a une diminution des
sites de piégeage pour le deutérium et donc a une intensité du signal du deutérium plus faible en
surface. Les premiers points de mesure sont élevés et traduisent probablement la présence d’un
oxyde en surface, comme expliqué dans la partie lll.4.a, mais ensuite, le signal obtenu sur les
matériaux implantés JANNuS 1 et 2 sont uniquement le fait du deutérium piégé par les défauts
d’implantation et du deutérium interstitiel introduits dans le matériau lors du chargement
cathodique. Ceci explique également les écarts, au voisinage de la surface, entre les profils de
deutérium expérimental et simulé obtenus sur le matériau de référence (Figure 90-b)).
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Figure 97 : Profils SIMS du deutérium (’H) obtenus sur les matériaux de référence, implanté JANNuS 2 et traité
thermiquement 1 h a 500 °C (TT), apres chargement cathodique en H de 3 h & 25 °C suivi d'un vieillissement de 24 h & 40 °C
sous vide, les signaux ont été normalisés par la valeur de chacun autour de 2000 nm de profondeur

lI.5.b. Intensité des signaux de deutérium obtenus par SIMS sur les matériaux de
référence et implantés

Les profils SIMS du deutérium obtenus sur les matériaux de référence et implantés JANNuS 1,
JANNUS 2 et IPNL 400 keV sont présentés sur la Figure 98 (échelle logarithmique des ordonnées). lls
sont normalisés par le signal du nickel a coeur afin de pouvoir les comparer.
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Figure 98 : Comparaison entre les profils SIMS du deutérium (°H), normalisés par le signal du nickel a cceur, obtenus sur les
matériaux de référence et implantés JANNuS 1, JANNuS 2 et IPNL 400 keV, aprés chargement cathodique en ’Hde3ha
25 °C suivi d'un vieillissement de 24 h a 40 °C sous vide
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On peut noter que l'intensité des signaux normalisés varie beaucoup d’un matériau a l'autre : le
signal mesuré sur le matériau implanté IPNL 400 keV est supérieur d’environ un ordre de grandeur
par rapport a celui du matériau de référence, qui est lui-méme supérieur a ceux des matériaux
implantés JANNuS 1 et JANNuS 2, d’un facteur 2 pour le premier et de plus d’un ordre de grandeur
pour le second.

Plusieurs hypotheses ont été faites pour expliquer ce phénomene :

e Tout d’abord, il pourrait provenir du chargement cathodique des échantillons en deutérium
[20]. En effet, les conditions expérimentales mises en ceuvre pour le chargement sont
identiques pour chaque échantillon mais la solution de NaO?H est réutilisée d’un chargement
a un autre. Ainsi, a cause de la recombinaison isotopique 'H-2H dans la solution, celle-ci
pourrait contenir moins de deutérium au fil du temps. Cela pourrait expliquer le signal fort
obtenu sur le matériau implanté IPNL 400 keV qui a été chargé avec une solution de NaO*H
préparée quelques jours a l'avance, alors que la solution utilisée pour charger les
échantillons de référence et implantés JANNuUS avait été préparée plus de deux mois en
amont. Pour ces derniers, cependant, les échantillons implantés JANNuS 1 et JANNuS 2 ont
été chargés avant celui du matériau de référence et présentent tout de méme un signal
inférieur.

e La deuxiéme explication envisagée est un effet de la présence de piéges pour le deutérium,
induits par I'implantation ionique, qui pourraient retenir une partie de cet élément qu’on ne
retrouverait donc pas en interstitiel dans la profondeur. Le profil obtenu sur le matériau
implanté IPNL 400 keV n’a pas permis de mettre en évidence de piégeage du deutérium donc
celui-ci ne rentrerait pas dans cette hypothése mais méme pour les matériaux implantés
JANNUS 1 et JANNuUS 2, la proportion de deutérium piégé par rapport a celle en interstitiel est
tres faible ce qui n’est pas cohérent avec de telles diminutions des signaux sur toute la
profondeur analysée.

e |’hypothése suivante repose sur les résultats XPS détaillés dans le chapitre Il., montrant une
modification de la composition de l'oxyde présent sur |'acier 316L apres implantation
ionique. La couche passive présente une concentration en chrome trois a quatre fois
supérieure dans les matériaux implantés par rapport a la référence. Cette différence de
composition peut avoir un impact sur la cinétique d’entrée de I’'hydrogene (H,4s = Haps) dans
le matériau et de recombinaison en surface au cours du chargement cathodique et pourrait
donc étre a l'origine d’une diminution de la quantité de deutérium incorporée dans les
échantillons. Ceci pourrait expliquer la différence d’intensité des signaux du deutérium entre
les matériaux implantés JANNuS et le matériau de référence. Cependant, une analyse TDS
réalisée sur un échantillon du matériau implanté JANNuS 1 apres 1 h de chargement en
deutérium a 25 °C et sans vieillissement particulier (excepté celui de la préparation et du
pompage), visible en Annexe 1, a permis de quantifier le deutérium présent dans ce
matériau, a environ 7 ppm atomique. Cette valeur n’est pas inférieure aux quantités de
deutérium obtenues par TDS dans les mémes conditions sur le matériau de référence qui
sont comprises entre 3 et 15 ppm atomique et présentent une dispersion importante.
L'oxyde ne modifierait donc pas la cinétique d’entrée du deutérium dans les échantillons
implantés mais il pourrait avoir un réle lors de la désorption du deutérium au cours des
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étapes de vieillissement. Tout cela n’explique pas lintensité plus importante du signal
obtenu sur le matériau implanté IPNL 400 keV par rapport au matériau de référence. Pour ce
dernier matériau implanté, les défauts induits en grand nombre par I'implantation ionique
tres proche de la surface pourraient peut-étre augmenter la probabilité de saut H,gs = Hps.

e Une autre hypothése pourrait étre que les défauts induits par I'implantation, présents dans
une zone limitée a proximité de la surface, pourraient servir de courts-circuits de diffusion
pour le deutérium au cours du vieillissement de 24 h a 40 °C. En effet, le deutérium étant
présent en grande quantité a proximité de la surface apres le chargement, les défauts
d’implantation permettraient d’en faire désorber une part plus importante que dans le
matériau de référence, sans entrainer de grandes modifications de la forme des profils de
concentration en deutérium dans la profondeur. Cette explication est en accord avec les
résultats obtenus sur les matériaux implantés JANNuS mais pas IPNL. La répartition des
défauts d’'implantation, présents sur moins de 300 nm, dans le matériau implanté IPNL 400
keV ne suffit peut-étre pas pour jouer le réle de court-circuit de diffusion pour le deutérium.

e Enfin, la derniére hypothese serait que ces différences d’intensité de signaux SIMS soient
liées a un probléme au niveau de I'équipement lui-méme, mais cela est peu probable.

Ainsi, chaque hypothése présentée ici ne permet pas d’expliquer a elle seule la différence d’intensité
des signaux SIMS du deutérium entre les matériaux de référence et implantés. Ces variations
pourraient plutdt étre la conséquence d’'une combinaison des effets proposés.

[ll.5.c. Piégeage du deutérium dans les cavités
l1.5.c.i.  Estimation de I'énergie de dépiégeage E,

Les profils de concentration SIMS et la simulation ont permis de mettre en évidence le piégeage du
deutérium au niveau des cavités induites par I'implantation ionique dans |’acier inoxydable 316L.
Pour cela, des constantes cinétiques de piégeage et dépiégeage de la littérature ont été utilisées
mais il serait intéressant d’étudier plus en détail celles-ci et particulierement |'énergie de dépiégeage
du deutérium associée aux cavités. Pour cela, nous avons cherché a simuler au mieux les profils SIMS
du deutérium obtenus sur le matériau implanté JANNuS 2 aprés chargement cathodique et
vieillissement de 24 h a 40 °C (cf. Figure 87) ainsi qu’apres un vieillissement supplémentaire d’un
mois a température ambiante (cf. Figure 88), ce dernier profil n’ayant pas encore été simulé. Les
constantes cinétiques de piégeage tirées de la littérature, k, et E;, ont été conservées car elles ont
permis de bien reproduire les profils SIMS et car elles ont une faible influence dans I'étape de
vieillissement a température ambiante, seule différence entre les deux profils a simuler. Nous avons
également choisi pour commencer de conserver le facteur pré-exponentiel de dépiégeage, po, afin de
simplifier les choses. Les constantes de diffusion et de piégeage/dépiégeage utilisées ici sont
rappelées dans le Tableau 15.
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Tableau 15 : Rappel des constantes de diffusion et de piégeage/dépiégeage utilisées pour déterminer I'énergie de
dépiégeage associée aux cavités

Diffusion du deutérium dans ., L
Palliage (D) Piégeage (k) [20] Dépiégeage (p) [20]
Do (cm’.s™) E. (kJ.mol™) ko (cm®.s™.mol™) Ex (ki.mol™*) po(s?)
1,4x 107 40 (1,5+0,2) x 10° 42 (1,540,2) x 10°

En utilisant I'énergie de dépiégeage E, = 76 kl.mol™, extraite de la littérature et utilisée jusqu’a
présent, ainsi que le facteur de conversion B = 4 x 10%” pieges.m s déterminé en ajustant le profil
simulé au profil expérimental obtenu sur le matériau implanté JANNuS 2 aprés chargement
cathodique et vieillissement de 24 h a 40 °C (partie lll.4.b.i), les profils simulé et expérimental
obtenus sur ce matériau apres un vieillissement supplémentaire d’'un mois a température ambiante
ne sont pas en accord, comme le montre la Figure 99.

a) Vieillissement: 24 h a 40 °C b) Vieillissement: 24 h a 40 °C+ 1 moisa T,
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Figure 99 : Comparaison entre les profils de concentration du deutérium obtenus par SIMS et simulés (B = 4x10” pieges.m’
3mmés etE,=76 kJ.mofl) réalisés sur le matériau implanté JANNuS 2 aprés un chargement cathodique en ’Hde3ha25°C
suivi a) d'un vieillissement de 24 h a 40 °C et b) d'un vieillissement supplémentaire de 1 mois a température ambiante (T ,.,,)
Bien que ces parametres permettent de simuler parfaitement le profil apres 24 h de vieillissement a
40 °C (Figure 99-a)), ils induisent, aprés le vieillissement supplémentaire d’'un mois a température
ambiante, une contribution en deutérium piégé beaucoup plus importante que la contribution réelle
présente sur le profil expérimental (Figure 99-b)). Cela provient d’un couplage entre le phénomene
de piégeage qui a lieu méme aprés le chargement, lorsque le deutérium interstitiel diffuse dans la
zone de défauts au cours des étapes de vieillissement, et le dépiégeage du deutérium. Ici I’équilibre
entre la quantité de deutérium qui se piége et celle qui se dépiége dans la simulation n’est pas en
accord avec la réalité : soit le piégeage est trop important, soit le dépiégeage n’est pas suffisant.
Dans cette étude, nous avons choisi de nous concentrer sur le phénomene de dépiégeage en utilisant
des constantes cinétiques de piégeage issues de la littérature. L'énergie de dépiégeage du deutérium
au niveau des cavités va donc étre déterminée en considérant les valeurs de coefficient pré-

exponentiel de piégeage et d’énergie de piégeage données dans le Tableau 15.
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Ainsi, des simulations ont été réalisées en faisant varier la valeur de I'énergie de dépiégeage E, entre
60 et 200 kl.mol™. Pour chaque valeur, la premiére étape a consisté a simuler le profil SIMS aprés
vieillissement de 24 h a 40 °C pour ajuster le facteur de conversion B afin que la simulation
reproduise la proportion 2H piégé / >H interstitiel expérimentale pour I’énergie de dépiégeage testée.
Ensuite, la seconde étape a consisté a injecter ces valeurs dans le modeéle et a simuler le profil SIMS
aprés un mois de vieillissement a température ambiante afin de voir s’il était en accord avec le profil
SIMS expérimental.

De nombreux couples {E,, B} ont été testés jusqu’a trouver celui permettant de simuler les deux
profils SIMS expérimentaux. Les valeurs E, = 68 * 1 k).mol™® et B=62x 10”7 piéges.m'scavité ont
permis de bien reproduire par la simulation les profils SIMS aprées les deux vieillissements, comme
visible sur la Figure 100, en considérant les paramétres donnés dans le Tableau 15.

a) Vieillissement: 24 h a 40 °C b) Vieillissement: 24 h a 40 °C + 1 mois a T,
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Figure 100 : Comparaison entre les profils de concentration du deutérium obtenus par SIMS et simulés (6 = 6,2 x 107
pié'ges.m&a,,,,»téS etE, =678 kJ.mol™) réalisés sur le matériau implanté JANNuS 2 aprés un chargement cathodique en ’Hde 3
h a 25 °C suivi a) d'un vieillissement de 24 h a 40 °C et b) d'un vieillissement supplémentaire de 1 mois a température
ambiante (Tgmp)

Pour estimer I'influence du coefficient pré-exponentiel de dépiégeage p, sur I'énergie de dépiégeage
E, obtenue, des simulations ont été réalisées en considérant soit un coefficient pp = 1,5 x 10° s soit
po=1,5x 10" s". Le facteur de conversion B déterminé plus haut a été conservé. Ainsi les valeurs de
E, associées a celles-ci et permettant de simuler de maniére correcte les deux profils SIMS sont
données dans le Tableau 16.

Tableau 16 : Energies de dépiégeage E, obtenues par la simulation en considérant un facteur de conversion 6 = 6,2 x 107 m
3cav,-té et les coefficients pré-exponentiels p, donnés

Coefficient pré-exponentiel p, (s?) Energie de dépiégeage £, (kJ.mol?)

i C 1,5x 105 62,1 D L0
X x1,
1,5 x 10 67,8
10 C D 1,08
X 1,5x 107 73,4 X
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On remarque que ces valeurs ne sont pas trés éloignées de la valeur de départ alors que le
coefficient p, a été modifié d’un ordre de grandeur. Cela provient de la forme méme de la loi
d’Arrhenius dans laquelle interviennent ces deux parametres. De plus, il est évoqué dans la
littérature I'effet de compensation cinétique associé a cette loi [141] qui veut que, pour une famille
de processus reliés, il existe une relation linéaire entre le logarithme népérien du facteur pré-
exponentiel et I'énergie d’activation d’une loi d’Arrhenius. En tracant cela sur un graphique avec nos
valeurs, on obtient une droite affine dont le coefficient de détermination R? est égale a 1,00, preuve
que l'on a bien a faire ici a ce phénomeéne de compensation plus qu’a une réalité
physique. Cependant, ces valeurs permettent de conforter la valeur de E, déterminée pour le facteur
pré-exponentiel pp = 1,5 x 10° s™ et d’affirmer que I'énergie de dépiégeage et donc les profils simulés
sont peu sensibles a ce facteur. Pour pouvoir déterminer une valeur de celui-ci, des données
expérimentales supplémentaires seraient nécessaires.

Dans la littérature, plusieurs auteurs ont déterminé expérimentalement ou par le calcul I'énergie de
liaison E, entre un atome d’hydrogéne et une lacune ou une cavité dans des alliages austénitiques
base fer ou nickel [128,142-144]. L’énergie de dépiégeage E, peut étre calculée a partir de celle-ci
par la relation: E, = E, + E, E¢ étant I'énergie de piégeage. Myers et al. [142] ont déterminé
expérimentalement une énergie de liaison entre un atome de deutérium et une nanocavité dans un
acier inoxydable austénitique E, =40+ 8 kJ.mol™?, ce qui, en considérant la valeur de E, donnée dans
le tableau Tableau 15, méne a une énergie de dépiégeage comprise entre 74 et 90 kl.mol™. De son
coté, Fukai [128] a obtenu une énergie de liaison comprise entre 41 et 61 kl.mol™ et donc une
énergie de dépiégeage E, = 68 - 86 kJ.mol™. Enfin, Brass et al. [144] rapportent des énergies de liaison
entre un atome d’hydrogéne et une lacune dans des aciers austénitiques ou du nickel menant a des
énergies de dépiégeage comprises entre 62 et 84 kl.mol™. Ils rapportent également des valeurs
concernant les interactions entre une atome d’hydrogene et une cavité dans les mémes matériaux
donnant une énergie de dépiégeage dans ce cas comprise entre 83 et 95 kJ.mol™. Au vu de tous ces
résultats, la valeur de I'énergie de dépiégeage E, =68 £ 1 k).mol™* déterminée dans cette étude en
couplant expérience et simulation est cohérente. Elle est légérement inférieure a la plus part des
valeurs citées pour des interactions hydrogene - cavité. Cela peut étre di d’une part a l'incertitude
sur la valeur déterminée ici, du fait du facteur pré-exponentiel de dépiégage dont la valeur a été
extraite de la littérature, mais également a un piégeage couplé au niveau des cavités et des lacunes,
qui ne peuvent étre caractérisées par MET, présentes dans les matériaux implantés menant ainsi a
I’obtention d’une valeur d’énergie de dépiégage moyenne.

[Il.5.c.ii.  Sous quelle forme est piégé le deutérium dans les cavités ?

Dans la littérature [121,126,143,145-147], les études évoquent la présence d’hydrogene soit sous
forme adsorbée a la surface des lacunes ou amas de lacunes, soit sous forme moléculaire H, a
I'intérieur de celles-ci.

L’étude par des calculs ab initio de Connétable et al. [126] portant sur les interactions hydrogéne -
lacunes / amas de lacunes dans du nickel a montré que le dihydrogéne H, n’est pas stable dans une
lacune ou une di-lacune. Les atomes d’hydrogéne seraient donc a I'état adsorbé a la surface de
celles-ci. Au contraire, d’autres auteurs [121,146,147] considérent que I’hydrogéne se trouve sous
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forme moléculaire dans les lacunes et cavités. C’est le cas de Brimbal et al. [146] qui ont étudié un
acier a dispersion d’oxyde, implanté avec un triple faisceau fer, hélium et hydrogéne a température
ambiante. Ils ont détecté la présence de H, dans cet acier grace a la spectroscopie Raman qu'’ils
associent a I'hydrogéne implanté piégé dans les cavités induites par I'implantation ionique. Enfin,
Hayward et al. [143,145] ont proposé une théorie qui fait intervenir I'hydrogéne a I'état adsorbé et
sous forme moléculaire dans les amas de lacunes (> 4 lacunes). Par le calcul, ils ont mis en évidence
la présence de deux régimes dans les interactions hydrogene - amas de lacunes. Tout d’abord, il y a le
régime sous-saturé : lorsque peu d’atomes d’hydrogene sont présents dans la cavité, ceux-ci sont
alors assez éloignés les uns des autres pour ne pas interagir entre eux et sont, dans ce cas, plus
stables a I'état adsorbé en surface que sous forme moléculaire. Le deuxiéme régime est le régime
saturé dans lequel les sites d’adsorption favorables énergétiquement sont tous occupés par des
atomes d’hydrogéne, ce qui entraine la formation de molécules H, au centre de la cavité par les
atomes d’hydrogene en exces. lls ont estimé que la transition entre les deux régimes se fait lorsque
20 a 30 % des sites d’adsorption possibles a la surface sont occupés. Ces calculs ont été réalisés dans
du fer cubique centré mais sont facilement transposables a n’importe quelle structure d’apres les
auteurs.

Dans le cas de cette étude, la taille moyenne des cavités, autour de 5 nm, présentes dans le
matériau implanté JANNuS 2 est importante en comparaison de la taille d’'un atome d’hydrogéne et
peut laissent penser 3 la présence de deutérium dans ces cavités sous forme moléculaire *H, plutdt
gue sous forme adsorbée mais il n’est pas possible de I'affirmer.

lII.5.c.iii.  Estimation de la quantité de deutérium piégé dans les cavités

On a cherché a estimer la quantité de deutérium piégé dans les cavités présentes dans le matériau
implanté JANNuS 2. Pour cela, les profils SIMS du deutérium réalisés sur ce matériau, sur lesquels le
piégeage du deutérium est visible, nont pas pu étre utilisés car ils ne sont pas quantitatifs. Un autre
moyen a été mis en place en couplant résultats expérimentaux, avec les spectres TDS réalisés sur le
matériau de référence, et simulation. La premiere étape, illustrée par la Figure 101, a été de
déterminer un coefficient permettant de relier la concentration réelle en deutérium présent dans le
matériau aprés chargement cathodique obtenue grace aux spectres TDS et la concentration en
deutérium calculée par la simulation. Cela a permis ensuite d’estimer, dans une deuxiéme étape
illustrée par la Figure 102, la concentration en deutérium piégé réelle a partir du profil de deutérium
simulé dans le matériau implanté JANNuS 2.

Tout d’abord, les spectres TDS ont permis de calculer la concentration en deutérium moyenne dans
chaque échantillon grace aux fuites calibrées de deutérium. Ainsi, a partir des trois échantillons de
matériau de référence chargés en deutérium puis analysés par TDS, la valeur moyenne de la
concentration en deutérium présent dans le matériau a I'issue du chargement cathodique et d’un
court temps de vieillissement a température ambiante d( aux étapes de préparation a été estimée a
8 ppm at.. Afin de simuler le profil de concentration en deutérium présent dans ces échantillons de
référence au moment de leur passage en TDS, les conditions expérimentales de chargement (1 h a 25
°C) et de vieillissement (42 min en moyenne a T,.,), ainsi que les constantes de diffusion du
deutérium dans I'acier étudié, ont été utilisées et un systeme de diffusion pure (seconde loi de Fick) a
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été considéré. A partir du profil obtenu, une concentration moyenne en deutérium a été estimée en
supposant une répartition homogene du deutérium dans toute I'épaisseur de I'échantillon afin de la
comparer a la concentration expérimentale calculée grace a la TDS. Un rapport d’environ 10,6 a été
obtenu entre les deux valeurs (Figure 101). Cet écart est dU a la valeur de la concentration initiale en
deutérium a la surface de I’échantillon pendant le chargement, C,, imposée dans le modeéle et qui n’a
pas été ajustée par rapport aux données expérimentales. Afin de vérifier cela, une simulation de ce
profil de deutérium obtenu pour le matériau de référence dans les mémes conditions mais en
considérant une concentration initiale en deutérium a la surface de I'échantillon pendant le
chargement prenant en compte ce facteur correctif: Cy’ = C, * 10,6 = 4,24 * 10 molyy.cm™ a été
réalisée. La concentration moyenne en deutérium obtenue a partir de cette simulation est bien
exactement égale aux 8 ppm at. estimés grace aux spectres TDS expérimentaux.

Spectre TDS obtenu sur le Profil de concentration en 2H simulé
matériau de référence dans le matériau de référence
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Figure 101 : Schéma explicatif de la premiére étape dans la recherche de la quantité de deutérium piégée dans les cavités :
I"obtention d’un facteur permettant de relier concentration réelle en deutérium et concentration obtenue par simulation

Ensuite, un profil de concentration en deutérium dans le matériau JANNuS 2 a été simulé grace au
modele de résolution numérique des équations de McNabb et Foster, en considérant la population
réelle de cavités comme sites de piégeage, I'énergie de dépiégeage déterminée dans la partie 1l1.5.c.i,
la nouvelle concentration de deutérium en surface pendant le chargement, Cy’, un chargement de 3 h
a 25 °C et un vieillissement de 24 h a 40 °C. Il a fallu ajuster |égerement le facteur de conversion B
afin, dans ces nouvelles conditions, de reproduire fidélement la proportion 2H piégé / *H interstitiel
expérimentale. La valeur ajustée de ce facteur est B = 7,2 x 10% piéges.m'3cavité. A partir de ce profil
simulé, une concentration moyenne de deutérium piégé a été calculée entre 400 et 1000 nm de
profondeur, la ou la densité de cavités et la concentration en deutérium piégé sont les plus
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importantes (Figure 102). Elle est égale a 38 ppm atomique. Grace a celle-ci et aux valeurs moyennes
de la densité, de la taille et de la fraction volumique de cavités dans la zone considérée (Figure 102),
le nombre d’atomes de deutérium a été estimé a environ 96 par cavité entre 400 et 1000 nm de
profondeur dans le matériau implanté JANNuS 2.

Evolution de la taille et de la densité des

cavités avec la profondeur dans le matériau Profil de concentration du 2H piégé simulé
implanté JANNuS 2 dans le matériau implanté JANNuS 2
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Figure 102 : Schéma explicatif de la deuxiéme étape dans la recherche de la quantité de deutérium piégée dans les cavités

A partir de ce résultat, la densité moyenne d’atomes de deutérium a la surface d’une cavité a été
estimée afin de la comparer a la littérature. En considérant une taille moyenne de cavité de 5,5 nm,
cette densité est égale a 1,0 x 10" at.cm™. Dans la littérature, Mortensen et al. [148] donne un
recouvrement maximum de la surface libre d’'un monocristal de nickel (111) par du deutérium égal a
1,86 x 10" at.cm™ lors d’une exposition a du deutérium atomique ’H (T > 150 K), mais d’environ 9,3 x
10™ at.cm™ pour une faible exposition au deutérium sous forme moléculaire *H,. Benziger et Madix
[149], quant a eux, estiment le nombre total de sites d’adsorption pour I’hydrogene a la surface d’un
monocristal de fer (100), a 250 K, a 3 x 10* sites.cm™. Ces valeurs montrent que I'estimation de la
quantité de deutérium piégé dans les cavités du matériau JANNuS 2 est cohérente. Elle est un ordre
de grandeur inférieur a celle obtenu par Mortensen sur du nickel cubique a faces centrées (cfc) mais
il faut noter que la densité expérimentale est sous-estimée. En effet, la quantification du deutérium a
partir des spectres TDS se fait uniquement sur le signal m/z = 4 et omet donc le deutérium provenant
de "HH. De plus, la forme sphérique de la surface peut participer a la réduction du nombre de sites
d’adsorption possibles.

Ne connaissant pas la quantité de sites d’adsorption a la surface d’un acier 316L d’orientations
diverses, il n’est pas possible d’estimer le taux de recouvrement du deutérium a la surface des
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cavités. En considérant le recouvrement maximum donné par Mortensen et al. [148] comme la
densité de sites d’adsorption en surface, la densité de deutérium a la surface des cavités calculée ici
ne représenterait qu’une occupation d’environ 6 % de ceux-ci. En considérant en revanche la densité
de sites d’adsorption estimée par Benziger et Madix [149], le recouvrement de la surface d’une
cavité dans notre cas atteindrait 34 %. A partir des résultats d’Hayward et al. [143,145] selon lesquels
les molécules H, sont stables dans une cavité au-dessus de 20 a 30 % d’occupation des sites
d’adsorption, il est donc impossible d’affirmer sous quelle forme se trouve le deutérium au sein des
cavités induites par I'implantation ionique dans le matériau JANNuUS 2.

En faisant tout de méme I'hypothese que I'ensemble du deutérium piégé dans les cavités se trouve
sous la forme moléculaire *H, et non a I'état adsorbé a la surface de celles-ci, on peut estimer la
pression a I'intérieur de ces cavités. En considérant °H, comme un gaz parfait, on peut appliquer la loi
des gaz parfaits ce qui permet d’aboutir a une pression interne d’environ 2,3 MPa = 23 bar. A partir
de celle-ci, en faisant I'hypothese d’un systéme a I’équilibre, la loi de Sievert a été utilisée afin
d’estimer la concentration de deutérium en interstitiel dans I'alliage autour des cavités. L'équation
(17) correspond a la loi de variation de la solubilité (dérivée de la loi de Sievert) de I’hydrogene dans
les aciers austénitiques stables [111,144].

—11080) (17)

Saciery = 33,1x \ PH, * €Xp (W

avec  S,cery : la solubilité de H (ppm massique),
pu2 : la pression d’hydrogene (atm),
R : la constante molaire des gaz (J.K *.mol™),
T : la température (K).

Ainsi, en considérant la pression a l'intérieur des cavités py, = 2,3 MPa = 22,5 atm et une
température T = 20 °C = 293,15 K, on obtient une solubilité de I’"hydrogene en équilibre avec les
cavités S,cery = 96 ppm at.. On a estimé, a partir du profil de deutérium simulé, que la concentration
en deutérium interstitiel dans la zone présentant le maximum de cavités, entre 400 et 1000 nm de
profondeur, était d’environ 11 ppm at.. Cette valeur est trés inférieure a celle obtenue par la loi de
Sievert. Cette différence peut s’expliquer par les hypotheses faites pour obtenir la valeur de solubilité
de I'hydrogene par la loi de Sievert. En effet, I'hypothese principale pour utiliser cette loi est de
considérer un systéme a I'équilibre, ce qui n’est pas du tout le cas ici puisqu’on a un phénomene de
piégeage / dépiégeage continu. De plus, la valeur obtenue par la loi de Sievert peut étre surestimée
car la totalité des atomes présents dans les cavités a été considérée sous forme gazeuse “H, pour
calculer la pression interne au sein de celles-ci alors que dans la réalité une partie se trouve
certainement sous forme adsorbée a leur surface.

L'ensemble de cette démarche jusqu’a la détermination de la pression interne moyenne dans les
cavités a également été réalisée a partir d'un profil de deutérium simulé obtenu pour le matériau
JANNUS 2 juste apres le chargement cathodique en deutérium de 3 h sans étape de vieillissement. Le
nombre d’atomes de deutérium calculé dans ce cas est d’environ 80 par cavité entre 400 et 1000 nm
de profondeur, avec une pression moyenne a l'intérieur de celles-ci égale a 19 bar. Ces valeurs sont
inférieures a celles obtenues apres le vieillissement de 24 h a 40 °C, ce qui montre que du deutérium
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continue d’étre piégé par les cavités aprés le chargement du fait de la diffusion du deutérium

interstitiel vers la profondeur.

lll.5.c.iv. Etude énergétique des étapes de dépiégeage de I’hydrogene au niveau

d’une cavité

En considérant que I'hydrogene se trouve sous forme moléculaire dans les cavités, la premiere étape
du dépiégeage est la dissociation de la molécule H, en deux atomes H. Dans la littérature, I'énergie
associée a cette dissociation a été calculée et est trés importante. Elle est égale a Ey = 430-440
kJ.mol™ [126,150,151]. Cependant, des études ont montré que la dissociation de H, puis I'adsorption
des atomes de H au niveau de la surface du nickel ne nécessite pas, ou peu, d’énergie, entre 0 et 10
k.mol™ (Eae) [152—-154]. A I'état adsorbé, la liaison H - atome métallique est forte avec une énergie
d’adsorption E,gs = 90-100 kJ.mol™ dans le cas du nickel [154,155]. Une fois que I'atome de H est
adsorbé a la surface du métal, la derniére étape pour le dépiéger est I'absorption dans I'alliage. Dans
cette étape, il pourrait exister un état énergétique supplémentaire, comme évoqué par Wilde et
Fukutani [156], correspondant a I'atome H sous forme absorbée dans les premieres couches
atomiques de I'alliage avant mise en solution de I’hydrogéne dans celui-ci avec une enthalpie de
dissolution AH, = 7-11 kJ.mol™ dans un acier inoxydable austénitique [144,157].

Pour illustrer le processus de dépiégeage de I'hydrogene au niveau des cavités et les énergies
associées, un diagramme d’énergie, présenté sur la Figure 103, a été réalisé en couplant les
approches de Christmann et Wilde et Fukutani [150,156]. Ce diagramme illustre les énergies par
atome d’hydrogene et le zéro en énergie fait référence au systéme H, - métal infiniment séparés.

Vide Alliage
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Figure 103 : Diagramme énergétique de l'interaction entre une molécule de dihydrogene et la surface d'une cavité dans un
acier inoxydable austénitique 316L (E,.; : énergie d'activation de la dissociation de H,, E,q, : énergie d'adsorption, E,us =
énergie d'absorption d'un atome H dans I'alliage, AH, : enthalpie de dissolution de H dans I'alliage, Ej, : énergie d’activation
de la diffusion)
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La partie gauche du diagramme, qui correspond a ce qui se passe dans la cavité, est inspirée de
Christmann [150]. Pour représenter la dissociation quasi-spontanée des molécules de H, a la surface
de I'alliage, ce dernier superpose le diagramme d’énergie de la physisorption d’'une molécule de H, a
celui de l'interaction d’'un atome H, dissocié préalablement, avec la surface de I'alliage. Les deux
courbes se croisent pour une énergie qui représente la barriere énergétique d‘activation de la
dissociation de H,, E,.. Une fois cette barriére franchie, 'atome H adsorbé se trouve dans un
« puits » d’énergie dont la valeur est estimée a la moitié de E,y par Wilde et Fukutani (E,q implique 2
atomes H) [156]. Ensuite, grace a I'énergie d’absorption E,,, I'atome d’hydrogéne peut pénétrer dans
I'alliage ou la diffusion controle les niveaux d’énergie. Ceux-ci sont placés relativement a I'enthalpie
de dissolution de H.

En considérant ce diagramme, I'énergie de dépiégeage de I'hydrogéne depuis la cavité est égale a
Ep(théorique) = Eact + Eabs @vec Eaps = % Engs + AH + Ep. On ne considere pas ici I'état énergétique
intermédiaire entre I'état adsorbé et la diffusion dans le réseau du fait du manque de données dans
la littérature. En considérant les valeurs présentées dans le Tableau 17, représentatives des données
de la littérature pour des interactions entre I’hydrogene et une surface libre d’acier inoxydable ou de
nickel cubique faces centrées, I'énergie de piégeage théorique peut étre calculée et est égale a
Ep(théorique) = 99 kJ.mol ™.

Tableau 17 : Valeurs choisies pour les différentes énergies entrant en compte dans le calcul de I'énergie de dépiégeage

Ep(théorique)
Energie | Valeur (kJ.mol™) Références
Eqet 5 [152-154]
Eods 90 [154,155]
Ep 40 dans cette étude
AH, 9 [144,157]

Dans notre étude, en couplant expériences et simulation, on a obtenu une valeur d’énergie de
dépiégeage E, =68 £ 1 kl.mol™, inférieure & la valeur théorique. Plusieurs auteurs ont évoqué des
phénomeénes pouvant expliquer cela. A partir de résultats expérimentaux mettant en évidence une
désorption a plus basse température de I’hydrogene absorbé sous forme d’hydrure que de celui
adsorbé en surface dans le cas du palladium, Wilde et Fukutani [156] ont suggéré |’existence d’'un
court-circuit reliant les atomes H absorbés en subsurface du métal et les molécules de H, gazeux a
I’extérieur. En supposant que cela pourrait s’appliquer dans notre cas, les atomes d’hydrogéne ne

’

passeraient pas par |'étape H adsorbé et une énergie d’absorption plus faible E.;" suffirait alors pour
faire passer les atomes d’hydrogene dans le réseau. Christmann [150] évoque de son c6té une
possible diminution de I'énergie d’adsorption des atomes d’hydrogéne lorsque le recouvrement de la
surface métallique augmente a cause des interactions existant entre ceux-ci. Ceci pourrait ainsi
diminuer I'énergie d’absorption pour sortir des cavités (E,,s"’). Les deux phénomeénes décrits dans ces
études [150,156] modifieraient le diagramme d’énergie comme visible sur la Figure 104 et pourraient

expliquer I'énergie de dépiégeage déterminée dans cette étude.
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Figure 104 : Diagramme énergétique de l'interaction entre une molécule de dihydrogéne et la surface d'une cavité dans un
acier inoxydable austénitique 316L avec un phénoméne de court-circuit comme défini par Wilde et Fukutani [156] (orange,
E,ps’) ou une diminution de I’énergie d’adsorption comme évoqué par Christmann [150] (bleu clair, E ")

I11.6. Bilan

Apres avoir déterminé les conditions optimales de chargement cathodique en deutérium et de
vieillissement afin de faire ressortir le deutérium piégé par rapport au deutérium interstitiel dans les
matériaux implantés JANNuS grace a la simulation, la réalisation de profils de concentration par SIMS
a permis de mettre en évidence le piégeage du deutérium au niveau des défauts induits par
I'implantation ionique dans le cas du matériau JANNuS 2. Pour le matériau JANNuS 1, I'accumulation
de deutérium dans la zone d’'implantation est moins marquée, il est donc difficile d’affirmer qu’il y a
piégeage. Les profils de concentration SIMS du deutérium obtenus sur les matériaux implantés IPNL
200 et 400 keV n‘ont pas permis de mettre en évidence de piégeage du deutérium au niveau des
défauts d’implantation dans ces matériaux.

Pour expliquer les différences observées entre les profils de deutérium obtenus sur les matériaux
implantés JANNuS 1 et JANNuS 2, I'hypothese a été faite que le piégeage du deutérium se fait
majoritairement par les cavités induites par I'implantation et présentes en grand nombre dans le
matériau JANNuS 2 par rapport a JANNuUS 1 (100 fois plus), et non par les boucles de dislocation. Afin
de vérifier cela, un modele de résolution numérique des équations de McNabb et Foster a permis de
simuler la diffusion et le piégeage du deutérium dans les matériaux de I'’étude. Grace au matériau de
référence, les constantes de diffusion du deutérium dans l'acier étudié ont été déterminées :
Do=1,4x10" cm’.s™ et Ep = 40 ki.mol™. Celles-ci ont été utilisées ainsi que les caractérisations
expérimentales des populations de boucles de dislocation et de cavités faites par MET sur les
matériaux JANNuS afin de simuler les profils de concentration SIMS. Ces simulations ont permis
d’aider a l'interprétation du profil expérimental du matériau implanté JANNuS 1 en mettant en
évidence que la faible accumulation de deutérium visible sur le profil dans la zone implantée provient
du piégeage de cet élément par les défauts d’'implantation, mais également de confirmer que le
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piégeage du deutérium se fait majoritairement au niveau des cavités et non des boucles de
dislocation.

Afin d’aller plus loin, I’énergie de dépiégeage, E,, du deutérium associée aux cavités a été estimée.
Pour cela, deux profils SIMS faits aprés des temps de vieillissement différents sur le matériau
implanté JANNuS 2 ont été simulés ce qui a abouti, grace a des ajustements des paramétres de la
simulation pour reproduire les courbes expérimentales, a une valeur d’énergie de dépiégeage E, = 68
+ 1 kl.mol™. Une estimation de la quantité de deutérium piégé a I'intérieur des cavités a également
été calculée ainsi que la pression interne associée a la présence de deutérium moléculaire avec P =
23 bar environ. Enfin une étude énergétique des étapes de dépiégeage du deutérium depuis une
cavité a été menée menant a la proposition d’un chemin réactionnel.

Ainsi le piégeage de I'hydrogene par les défauts induits par I'implantation ionique a été mis en
évidence grace a cette approche modeéle utilisant le chargement cathodique en deutérium afin de
faire pénétrer cet élément dans l'acier étudié. Il serait cependant intéressant d’étudier le
phénoméne de piégeage de I’hydrogéne dans des conditions plus proches de la réalité des réacteurs,
c’est-a-dire au cours de I'oxydation de I'acier inoxydable austénitique 316L en milieu primaire. Cela a
été fait dans la partie suivante grace a la réalisation d’essais d’oxydation en milieu primaire simulé
deutéré des REP.
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V. ETUDE DE L’EFFET DES DEFAUTS INDUITS PAR L’IRRADIATION SUR L’OXYDATION ET LA PRISE
D’HYDROGENE DE L’ACIER 316L EN MILIEU PRIMAIRE DES REP

Le chapitre précédent a porté sur I’étude de la prise d’hydrogéne de I'acier 316L de référence et des
aciers implantés aux ions fer par une approche modeéle grace a des chargements cathodiques en
deutérium, utilisé comme traceur isotopique de I'hydrogene. Dans ce chapitre, la prise d’hydrogéne
de ces matériaux dans des conditions plus proches de la réalité sera étudiée grace a la réalisation
d’essais d’oxydation en milieu primaire simulé (et deutéré) des REP. Ainsi, I'objectif est ici de
comprendre l'effet des défauts induits par I'implantation ionique et le grenaillage sur les oxydes
formés en milieu primaire ainsi que sur la prise d’hydrogene de I'acier 316L au cours de son
oxydation. Pour cela, les essais d’oxydation réalisés seront d’abord décrits, puis les résultats de la
caractérisation des couches d’oxyde seront présentés. Ensuite, la prise d’hydrogene dans I'oxyde et
I'alliage de chaque matériau sera étudiée. Enfin, une discussion de ces résultats sera proposée.

IV.1. Description des essais d’oxydation en milieu primaire simulé des REP

IV.1.a Conditions expérimentales des essais d’oxydation

Quatre essais d’oxydation, de durées 24 h, 150 h, 300 h et 500 h, ont été réalisés pour cette étude
dans un autoclave statique en titane (UT40). L’utilisation du titane permet d’éviter le relachement de
cations métalliques (Fe, Cr, Ni) en provenance de l'autoclave au cours de I'essai, qui pourraient
participer artificiellement a la formation de la couche d’oxyde externe des échantillons en présence.
Avec son faible volume, 280 mL, cet autoclave est particulierement adapté pour l'utilisation de
traceurs isotopiques, comme le deutérium (*H ou D), nécessaires a notre étude. Le milieu utilisé pour
les essais d’oxydation est représentatif du milieu primaire détaillé dans I'introduction mais avec une
base d’eau deutérée °H,0 et du deutérium dissous. La composition chimique du milieu utilisé est
donnée dans le Tableau 18.

Tableau 18 : Composition chimique du milieu primaire deutéré utilisé pour les essais d'oxydation dans I'autoclave en titane

Bore 1000 ppm

Lithium 2 ppm
Température 320°C

Deutérium dissous 30 cm3.kgmo"1 visé

Le bore et le lithium sont ajoutés sous forme d’acide borique (H;BO;) et de lithine (LiOH),
respectivement, dans le milieu. Celui-ci a été conservé et réutilisé d’un essai a I'autre. Le deutérium
dissous est apporté par un mélange gazeux argon/deutérium a 4 %. La pression partielle de
deutérium dans l'autoclave est mesurée grace a une sonde palladium/argent et il est possible de
remonter a la concentration en deutérium dissous dans le milieu grace a la loi de Henry. Cependant,
malgré un apport égal de deutérium gazeux avant montée en température, la pression partielle de
deutérium varie suivant les essais entre 22 et 36 cm3.ng20"1.
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IV.1.b  Echantillons oxydés

Un seul essai par durée d’oxydation a été réalisé, regroupant tous, ou une partie, des matériaux de
I’étude. Pour des raisons d’encombrement de I'autoclave, il a fallu travailler avec des échantillons de
petite taille. Les échantillons de matériaux de référence, implantés JANNuUS et grenaillé ont été
découpés aux dimensions 10 x 20 x 1,5 (2-3 pour le matériau grenaillé) mm?®, quant aux matériaux
implantés IPNL, leurs dimensions étaient de I'ordre de 10 x 30 x 1,5 mm?>. Lensemble des
échantillons présentait avant oxydation un état de surface poli miroir (finition a la silice colloidale sur
table vibrante).

L’'ensemble des matériaux de I'étude (référence, grenaillé et implantés JANNuS 1 et 2, et IPNL 200 et
400 keV) a été oxydé pendant 500 h en milieu primaire afin de comparer les couches d’oxyde
formées dans ces conditions suivant les matériaux. Les échantillons oxydés au cours des essais de
300 h, 150 h et 24 h ont été principalement utilisés pour obtenir des cinétiques d’oxydation. Enfin,
I’ensemble des échantillons oxydés (sauf 300 h) ont également servi a I'étude de la prise d’hydrogene
de I'acier 316L au cours de son oxydation en milieu primaire. Le Tableau 19 résume I’'ensemble des
essais réalisés en termes de durée, d’échantillons présents et de concentration en deutérium
dissous. Un échantillon de matériau de référence, sur lequel un dépo6t d’or a été réalisé au préalable,
a été oxydé 300 h afin de déterminer le sens de croissance des couches d’oxyde. Le dép6t d’or a été
fait de sorte a avoir une couche discontinue, d’'une épaisseur d’environ 1,5 nm, permettant le contact
entre le milieu et le matériau.

Tableau 19 : Récapitulatif des essais d'oxydation réalisés dans I'autoclave en titane

Durée d’essai | Concentration *H, dissous | Echantillons oxydés

24 h 22 cm’.kgpyo™ Référence, Grenaillé, JANNuUS 1, JANNuS 2, IPNL
400 keV

150 h 36 cm®.kgpao* Référence, Grenaillé, JANNuS 1, JANNuS 2, IPNL

(réelle : 142 h) 400 keV

300 h 25 cm"’.ngzo'1 Référence, Référence doré, Grenaillé

(réelle : 290 h)

500 h 27 cm®.kgpao* Référence, Grenaillé, JANNuS 1, JANNuS 2, IPNL

(réelle : 480 h) 400 keV, IPNL 200 keV

A la fin des essais, le systeme est refroidi a I’air. Une fois la température du milieu inférieure a 40 °C,
I"autoclave est ouvert, les échantillons sont rincés a I'eau puis a I’éthanol et sont placés dans I'azote
liquide afin d’éviter la diffusion et la désorption du deutérium.

Différentes techniques ont ensuite été utilisées pour caractériser les oxydes formés (MEB, MET, SDL,
SIMS) et étudier la prise d’hydrogéne (SDL, SIMS) au cours de I'oxydation. Le Tableau 20 résume les
analyses réalisées sur chaque échantillon oxydé suivant la technique de caractérisation utilisée.
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Tableau 20 : Liste des échantillons oxydés analysés suivant les techniques de caractérisation (MEB : Microscopie
Electronique a Balayage, MET : Microscopie Electronique en Transmission, SDL : Spectroscopie a Décharge Luminescente,

SIMS : Spectrométrie de Masse des lons Secondaires)

Techniques de Echantillons essai Echantillons essai Echantillons essai Echantillons essai
caractérisation 24 h 150 h 300 h 500 h
Référence, JANNuUS | Référence, JANNuUS Ziir:iﬂ;ejANNus 1
MEB (surface) 1, JANNuS 2, IPNL 1, JANNuS 2, IPNL ! !
400 keV 400 keV JANNuUS 2, IPNL 400
keV, IPNL 200 keV
Référence, JANNUS
Référence, JANNuS iex . | 1, JANNuS 2, IPNL
MEB (en coupe) 5 Référence, Grenaillé 400 keV, IPNL 200
keV
s , Référence, JANNuUS
MET Référence doré 2, IPNL 400 keV
Référence, JANNuUS | Référence, JANNuUS ger!:;raeilr:‘cée]ANNuS 1
SDL 1, JANNuS 2, IPNL 1, JANNuS 2, IPNL ! !
400 keV 400 keV JANNuUS 2, IPNL 400
keV, IPNL 200 keV
Référence,
Grenaillé, JANNuS 1,
SIMS JANNUS 2, IPNL 400
keV
IV.2. Caractérisation des oxydes formés sur I'acier inoxydable 316L en milieu primaire

simulé des REP

La présence de défauts cristallins proches de la surface du matériau, tels que les cavités et les
boucles de dislocation induites par I'implantation ionique et décrites dans le chapitre Il., ou les
dislocations provenant du grenaillage, peuvent avoir une influence sur la croissance de I'oxyde et sa
nature en milieu primaire des REP. Tous les matériaux étudiés présentent un oxyde duplex formé
d’une couche de cristallites et d’une couche continue. Grace a des observations au MEB, au MET, et
des profils EDX, la morphologie, les mécanismes de croissance ainsi que la composition des couches
d’oxyde ont été caractérisés. Les cinétiques d’oxydation des différents matériaux ont également été
étudiées par ces techniques et grace a des profils SDL et SIMS.

L’essai d’oxydation de 500 h a été choisi comme référence pour comparer les différents matériaux
car cette durée permet d’avoir un oxyde stabilisé et suffisamment épais pour la caractérisation. Ce
sont donc sur les échantillons oxydés 500 h que les caractérisations de la morphologie de I'oxyde
formé (tous les matériaux) ainsi que la composition des couches (principaux matériaux : référence,
implanté JANNuS 2 et IPNL 400 keV) ont été faites. Les essais de plus courte durée ont permis
d’apporter des informations pour I'estimation des cinétiques d’oxydation.
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IV.2.a  Morphologie des couches d’oxyde
IV.2.a.i. Couche d’oxyde externe

L'observation de la surface des échantillons oxydés par MEB a permis de mettre en évidence la
présence de cristallites sur tous les types de matériaux de I'étude.

Les Figure 105-a) et -b) sont des micrographies MEB, a différents grandissements, de la surface de
I’échantillon du matériau de référence oxydé 500 h en milieu primaire simulé. Elles montrent la
couche de cristallites dense et relativement homogene formant I'oxyde externe sur ce matériau. On
remarque a gauche sur la Figure 105-a) un contraste différent du reste de I’échantillon traduisant la
présence d’'une bande de ferrite en surface. L'oxyde formé sur celles-ci, présentes sur tous les
échantillons, ne sera pas étudié dans ce travail. En comparaison, les Figure 105-c) et -d) présentent la
population de cristallites formées sur le matériau grenaillé apres la méme durée d’oxydation. On
remarque qu’une grande partie des cristallites ont une taille supérieure a celles présentes sur le
matériau de référence. De petites cristallites sont également présentes dans les espaces laissés libres
par les grosses cristallites. On remarque ainsi un effet des défauts induits par le grenaillage sur la
germination et/ou croissance des cristallites. Pour le matériau de référence et le matériau grenaillé, il
n’y a pas d’orientation préférentielle des cristallites selon les grains métalliques sous-jacents, la
surface des échantillons est homogéne.

EHT = 5.00kV Signal A = SE2 Date 12 Mar 2018 |
WD = 49mm Mog = TZO0KX File Name = RefOx_500h_08.1i

um TRA 55 - SCCME EHT = 500 kV Signal A= SE2 ¥ far.
WD = 4.9 mm Mg~ 200KX File Name = RefOx_500h_09.tif

ULTRA 55 - SCCME

3 e . =
10 prr TRA 55 SCCME EHT = 5.00 KV Signal A=SE2 Date :12 Mar 2018 1pm ULTRA §5- SCCME EHT= 500KV Signal A =SE2 Date 112 Mar 2018
I—*l WD = 51 mm Mag~ 200Kx File Name =GreOx_500h_01.6if P WD'= 51 mm Mag= 12006X FileName =GreOx_500h 251

Figure 105 : Micrographies MEB en électrons secondaires des cristallites présentes en surface du matériau de référence (a et
b) et du matériau grenaillé (c et d) aprés 500 h d'oxydation en milieu primaire simulé des REP a 320 °C
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Pour ce qui est de l'influence des défauts d’irradiation sur les cristallites externes, la Figure 106
montre les cristallites formées sur chacun des matériaux implantés apres 500 h d’exposition au
milieu primaire des REP a 320 °C. Par rapport au matériau de référence, la densité de cristallites est
inférieure sur les matériaux implantés JANNuS (Figure 106-a), -b), -c) et -d)) et celles-ci ne forment
pas une couche homogene sur toute la surface. On peut également observer sur les micrographies de
petites cristallites qui décorent les joints de grains (fleches jaunes sur les Figure 106-b) et -d)). Pour
les matériaux implantés IPNL (Figure 106-e), -f), -g) et -h)), et particulierement IPNL 400 keV, la
densité de cristallites et leur orientation varient d’un grain a I'autre. La Figure 106-f) montre, sur le
matériau IPNL 400 keV, un joint de grains (ligne pointillée jaune) séparant un grain présentant de
grosses cristallites et un autre présentant quelques rares et petites cristallites. Pour le matériau IPNL
200 keV, la majorité des cristallites présentes sur la Figure 106-h) correspondent aux petites
cristallites visibles sur la Figure 106-g).
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10 pm TRA 55 - SCCME EHT= 5004V Signal A =SE2 Date 12 Mar 2018 1pm ULTRA 55 - SCCME EHT = 500KV Signal A =SE2 Date :12 Mar 2018
I———i"L WD = 53 mm Mag~ 200Kx File Name=316L_Ao03-a_s00n 03t | |———] WD = 52mm Mag~ 100KX Flie Name = 316L_A03-¢_500h_O7.if

10y TRA 55 SCCME EHT= 5004V Signal A = SE2 Date :12 Mar 2018 | 1pm ULTRA 55- SCCME EHT= 500KV Signal A = SEZ Date :12 Mar 2018
WD= 54mm Mag - 200KX File Name = 316L_ADS-b_500h 11.tif : |_| WD = 5.4mm Mag - 1200 File Name = 3161 _A05-b_500h 04 tif

EHT= 500KV Signal A = SE2 Dato 12 Mar 2018
WD= 5.4mm Mg - 1200K X Flie Name = 316L_CO05_500h_28.tf

EHT= 5,004V Signal A= SE2 Date 12 Mar 2018 ‘ 1pm ULTRA 55 - SCCME

10 pm
TRA 55 - SCCME
|_rL WD= 54mm Meg - 200KX Flle Name=316L_C05 500h_26.1f

10 pm EHT= 5004V Signal A =SE2 Date 12 War 2078 Tum EHT= 500KV Signal A=SE2 Dato :12 Mar 2018
TRA 55 - SCCME ULTRA 55 - SCCHME
|—rl WD = 54mm Moy~ 200K File Name = 316L_C13_500h_11.01 | — WD = 5.4mm Mog = 1200KX Fife Name = 316L_C13_500n_17.61 |

Figure 106 : Micrographies MEB en électrons secondaires des cristallites présentes en surface des matériaux implantés

JANNUS 1 (a et b), JANNuUS 2 (c et d), IPNL 400 keV (e et f) et IPNL 200 keV (g et h) aprés 500 h d'oxydation en milieu primaire

simulé des REP a 320 °C. Les lignes et fleches jaunes indiquent les joints de grains.
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Ces observations mettent en évidence un réle des défauts cristallins présents a proximité de la
surface dans les matériaux, qu’ils proviennent d’un écrouissage ou de l'irradiation, sur la germination
des cristallites (moins de cristallites sur les échantillons implantés par rapport a la référence) et leur
croissance (plus grosses cristallites sur le matériau grenaillé).

Il faut cependant noter que des observations au MEB de la surface d’échantillons oxydés 24 h et
150 h en milieu primaire simulé a 320 °C ont été réalisées. Elles sont présentées en Annexe 2 et
montrent que les cristallites externes formées sur les différents matériaux ne suivent pas forcément
les mémes tendances que celles présentées pour les matériaux oxydés 500 h.

IV.2.a.ii. Couche d’oxyde interne

Des observations MEB des couches d’oxyde en coupe transverse ont été réalisées sur le matériau de
référence et I'ensemble des matériaux implantés apres 500 h d’oxydation en milieu primaire simulé a
320 °C. Pour cela, les échantillons ont été recouverts d’'un dép6t d’or d’environ 10 nm puis d’une
vingtaine de micromeétres de nickel afin de protéger la couche d’oxyde lors des étapes d’enrobage et
de polissage. Le dépot d’or a été réalisé afin de bien visualiser I'interface entre I'oxyde et le dép6t de
nickel au MEB et donc de faciliter les observations. Les échantillons ont ensuite été polis au papier
SiC et a la pate diamantée jusqu’a 3 um. Un polissage manuel de 10 min a I’OPS (silice colloidale 0,04
pm) a été effectué en finition. Les Figure 107 et Figure 108 présentent des micrographies MEB
obtenues sur les échantillons de référence et implanté JANNuUS 2 respectivement. Seul le matériau
implanté JANNuUS 2 est caractérisé ici car il est représentatif de I'ensemble des matériaux implantés.
On y voit la couche d’oxyde externe formée des cristallites décrites plus haut, ainsi qu’une couche
d’oxyde interne continue. Celle-ci est plus épaisse sur le matériau de référence (90 nm) que sur le
matériau implanté (60 nm). Cette morphologie d’oxyde duplex est observée sur I'ensemble des
échantillons apres oxydation en milieu primaire. L’interface oxyde interne / alliage est trés rugueuse
et on observe également sur les matériaux de référence et implantés la présence de pénétration
d’oxyde aux joints de grains. Celles-ci n‘ont pas été caractérisées dans cette étude. De plus,
I'interface oxyde interne / oxyde externe apparait plane, laissant penser qu’elle constitue la surface
initiale de I’échantillon.
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1 pm ILTRA 55 - SCCME EHT = 5.00 kV Signal A = SE2 Date :12 Jun 2018
WD = 5.0 mm Mag= 2000KX File Name = RefOx_500h-59.tif

Figure 107 : Micrographie MEB en électrons secondaires de la couche d’oxyde formée en surface du matériau de référence
aprés 500 h d'oxydation en milieu primaire simulé des REP a 320 °C

1pm TRA 55 - SCCME EHT = 5,00 kV Signal A = SE2 Date :19 Mar 2018
WD = 51mm Mag= 2000KX File Name = 316L_A05-b_500h_26.tif

Figure 108 : Micrographie MEB en électrons secondaire d’une couche d’oxyde formée en surface du matériau implanté
JANNuUS 2 apres 500 h d'oxydation en milieu primaire simulé des REP 320 °C

Par ailleurs, des lames minces, prélevées par FIB (SERMA Technologies, Grenoble) sur les matériaux
de référence et implanté JANNuS 2 apres 500 h d’oxydation, ainsi que sur le matériau de référence
doré puis oxydé 300 h, ont été observées au MET. Cela a permis de mettre en évidence, sur
I'ensemble de ces matériaux, la présence de deux sous-couches distinctes dans la couche d’oxyde
interne. Celles-ci semblent plus marquées sur le matériau de référence que sur le matériau implanté
JANNUS 2 observé. Ces deux sous-couches sont visibles sur la Figure 109 qui est un ensemble de
micrographies MET prises sur I’échantillon de référence doré puis oxydé 300 h en milieu primaire a
320 °C. Au vu des contrastes de Fresnel obtenus par MET en sur- et sous-focalisant, la sous-couche
proche de I'oxyde externe, que I'on appellera sous-couche supérieure, semble poreuse et formée de
grains de quelques nanométres. Un profil EDX réalisé a travers I'oxyde fait apparaitre une forte
diminution du nombre de coups au passage de cette sous-couche, ce qui va dans le sens d’une
couche moins dense. Cette sous-couche supérieure mesure entre 20 et 30 nm d’épaisseur, est
continue et est séparée de la sous-couche inférieure, plus dense, par une interface plane, paralléle a
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I'interface oxyde externe / oxyde interne. L’épaisseur totale de 'oxyde interne sur cet échantillon
varie entre 20 et 70 nm (des mesures plus détaillées des épaisseurs d’oxyde interne sur les différents
matériaux sont données dans la partie 1V.2.d.iii).

Figure 109 : Micrographies MET en fond clair de I'oxyde formé en surface d’un échantillon de référence doré puis oxydé
300 h en milieu primaire simulé des REP, a) image focalisée, images b) sur-focalisée (+ 1 um) et c) sous-focalisée (- 1 um)
permettant de mettre en évidence la sous-couche supérieure de I'oxyde interne, moins dense, et proche de I'interface oxyde
interne / oxyde externe

IV.2.b  Meécanismes de croissance des couches d’oxyde

Afin de déterminer le sens de croissance des oxydes interne et externe formés sur les aciers
inoxydables austénitiques, tels que I'acier 316L, en milieu primaire simulé des REP, un dépdt d’or a
été réalisé sur un échantillon du matériau de référence pour marquer la surface initiale. Il a été
montré que l'or n’est pas inerte par rapport a la cinétique d’oxydation de l'acier inoxydable
austénitique 316L mais il ne modifie pas les mécanismes de croissance des couches d’oxyde [19]. Cet
échantillon doré a ainsi été oxydé en milieu primaire simulé a 320 °C pendant 300 h. La Figure 110
est une micrographie MET obtenue sur une lame mince prélevée par FIB sur ce matériau.
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Figure 110 : Micrographie en mode STEM HAADF de I'oxyde formé sur le matériau de référence doré puis oxydé 300 h en
milieu primaire simulé des REP a 320 °C. Le dépét d’or indique la surface initiale de I'alliage avant oxydation, entre la couche
d’oxyde interne et la couche d’oxyde externe
On remarque que le dépot d’or réalisé avant oxydation est localisé, aprés oxydation, a l'interface
oxyde interne / oxyde externe. Cela nous permet d’affirmer que la croissance de I'oxyde interne a
lieu a I'interface oxyde interne / alliage. Les deux sous-couches de I'oxyde interne croissent donc par
diffusion anionique de I'oxygéne a travers celles-ci. Au contraire, la croissance de I'oxyde externe est
due a la diffusion de cations métalliques, fer et nickel, depuis le métal jusqu’a l'interface oxyde
interne / milieu ou ils se dissolvent. Une fois la limite de saturation atteinte dans le milieu, ils

précipitent sous forme de cristallites.

IV.2.c Composition des couches d’oxyde

Afin de connaitre la composition des oxydes formés en milieu primaire des REP, des profils EDX ont
été réalisés au MET sur les lames minces prélevées dans les matériaux de référence et implantés
JANNUS 2 et IPNL 400 keV oxydés 500 h en milieu primaire a 320 °C.

La Figure 111-a) est une micrographie MET (STEM-HAADF, contraste de numéro atomique) de
I’oxyde formé sur le matériau de référence apres 500 h d’oxydation en milieu primaire a 320 °C. Ony
observe la couche d’oxyde externe en bas, puis la couche interne et 'alliage. L’interface alliage/oxyde
est trés rugueuse sur lI'image, ce qui est représentatif de I'ensemble de la lame observée et se
retrouve sur I’'ensemble des matériaux étudiés. Une différence de contraste est également visible au
sein de 'oxyde interne. Celle-ci pourrait provenir soit d’'une différence de composition chimique, soit
de densité. Pour connaitre la composition chimique de I'oxyde, un profil EDX a été réalisé le long de
la fleche rouge présente sur la Figure 111-a). Le profil associé est visible sur la Figure 111-b).
L'oxygéne étant un élément léger et majoritaire, sa quantification avec les éléments métalliques
introduit des incertitudes. Il a donc été retiré de la quantification des autres éléments (Fer, Cr, Ni, Ti,
Mo et Ca). Le profil de I'oxygene est donc présenté a titre indicatif sur le graphique. Ces résultats
confirment la présence d’'un oxyde duplex avec une couche externe contenant majoritairement du
fer (80 a 90 % at.’) ainsi qu’un peu de nickel (10 a 20 % at.) et une couche interne contenant du fer,
du chrome, du nickel et du molybdéne (dans sa partie inférieure). Les deux couches sont de structure
spinelle. On remarque également la présence de deux zones de composition différente dans la

7 N v , .
Pourcentage par rapport a I'ensemble des éléments métalliques
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couche d’oxyde interne : une couche, proche de I'oxyde externe, plus riche en chrome qu’en fer et
appauvrie en nickel, et une deuxieme couche, proche de I'alliage, qui est plus riche en fer qu’en
chrome et présente un enrichissement en nickel a I'interface avec la premiere. Cette différence de
composition est traduite sur la micrographie MET associée au profil (Figure 111-a)) par la zone plus
sombre proche de I'oxyde externe, qui correspond donc a une couche contenant une proportion plus
importante de chrome. Celle-ci correspond également a la couche poreuse observée dans I'oxyde
interne décrite précédemment et visible sur la Figure 109. La couche d’oxyde interne formée sur le
matériau de référence, un acier inoxydable 316L recuit, en milieu primaire simulé des REP est donc
duplex de par sa morphologie mais aussi sa composition chimique. Enfin, un enrichissement en nickel
(25 - 30 % at.) dans I'alliage en-dessous de I'interface alliage / oxyde interne est également visible sur
ce profil EDX. Les interfaces alliage / oxyde interne inférieur et oxyde interne supérieur / oxyde
externe ont été matérialisées par des tirets gris sur la Figure 111-b). L'interface oxyde interne
inférieur / oxyde interne supérieur est visible en pointillés gris. Leurs positions ont été déterminées a
partir du signal du chrome (l¢;) qui varie significativement a ces interfaces. En considérant une valeur
OI—inf) ot

supérieur (1°7"") et dans I'oxyde externe (OE) (1°5), la position de l'interface (P;.) alliage / oxyde
Ol-inf

moyenne du signal de chrome dans I'alliage (I™"), dans 'oxyde interne (Ol) inférieur (I

all

interne a été déterminée de sorte que I (Pint) = (I + ler ) / 2, celle de I'interface oxyde interne /

Ol—sup)

oxyde externe avec l¢(Piy) = (16°F + I / 2 et enfin celle de I'interface oxyde interne inférieur /

oxyde interne supérieur avec Ie(Pine) = (I + 1,°7°) / 2.
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Figure 111 : a) Micrographie en mode STEM HAADF de I'échantillon de matériau de référence oxydé 500 h en milieu primaire
simulé a 320 °C, b) profils de concentration obtenus par EDX a travers I'oxyde, le long de la fleche rouge présente sur la
Figure 111-a)

Les profils EDX des éléments métalliques principaux (Fe, Ni, Cr, Mo) ont également été tracés en
concentration molaire pour faire ressortir les variations de composition réelles entre alliage et oxyde.
En effet, les pourcentages atomiques peuvent donner I'impression d’une augmentation de la teneur
d’un élément alors qu’il s’agit en fait d’'une augmentation de sa proportion par rapport aux autres
éléments. La Figure 112 présente les profils EDX du fer, du nickel, du chrome et du molybdéene en
concentration molaire, obtenus sur le matériau de référence oxydé 500 h. Il s’agit des mémes

données EDX que les profils présentés sur la Figure 111.
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Figure 112 : Profils de concentration obtenus par EDX a travers I'oxyde formé sur le matériau de référence oxydé 500 h en

milieu primaire a 320 °C (profils réalisés le long de la fleche rouge présente sur la Figure 111-a))
On constate que la concentration molaire en chrome varie peu entre I'alliage et I'oxyde interne, mais
gu’il y a une forte diminution des concentrations en fer et en nickel au passage de I'alliage a I'oxyde
interne inférieur, ce qui va dans le sens d’une croissance anionique de I'oxyde interne avec diffusion
cationique uniquement du fer et du nickel. On remarque également la présence bien marquée de
I’accumulation de nickel a I'interface oxyde interne / alliage, coté alliage. Les concentrations en fer et
en nickel diminuent encore lors du passage dans I'oxyde interne supérieur.

En plus des éléments métalliques majoritaires (Fe, Cr, Ni), les analyses EDX réalisées révéelent la
présence, dans la sous-couche interne supérieure, de calcium et de titane comme visible sur la Figure
111-b). Pour le calcium, étant un élément relativement léger, sa quantification peut ne pas étre fiable
mais s’il est présent, il pourrait provenir d’une pollution du milieu. L’accumulation de titane n’est pas
tres marquée sur le profil EDX présenté sur la Figure 111-b) mais est bien présente sur les autres
profils réalisés sur le matériau de référence oxydé 500 h avec des teneurs comprises entre 5 et 15 %.
Le titane provient trés certainement de I'autoclave en titane utilisé pour les essais. La présence de
ces deux éléments suggere une arrivée d’éléments du milieu primaire dans I'oxyde interne supérieur
au cours de I'oxydation.

La troisieme partie de la Figure 111-b) montre également le profil du molybdéne au travers de
I’oxyde. On remarque, a partir de celui-ci et grace aux autres profils EDX réalisés sur le matériau de
référence oxydé 500 h, son absence dans la sous-couche interne supérieure et dans la couche
externe.

Les proportions des éléments métalliques majoritaires et du molybdéne, moyennées sur plusieurs
profils EDX, ont été déterminées dans I'alliage, les oxydes internes inférieur et supérieur et dans
I'oxyde externe pour le matériau de référence apres 500 h d’exposition au milieu primaire REP a
320 °C. Les résultats sont présentés dans le Tableau 21. Ceux-ci confirment que la proportion relative
du chrome par rapport aux autres éléments métalliques dans I'oxyde interne (= 49 %) est supérieure
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a celle dans I'alliage (= 19 %). On remarque également que les teneurs en molybdéne dans I'alliage et
I'oxyde interne inférieur sont équivalentes (= 1,2 %) mais que la couche interne supérieure n’en
contient pas.

Tableau 21 : Teneurs en éléments métalliques majoritaires et en molybdéne (%) dans les différentes couches de I'oxyde

formé sur le matériau de référence oxydé 500 h en milieu primaire et dans I'alliage, obtenues a partir de profils EDX réalisés
au MET (quantification atomique faite uniquement sur ces 4 éléments)

Mo Ni Fe Cr
Alliage 1,1 9,5 70,2 19,2
Oxyde interne inférieur 1,2 11,9 49,7 37,2
Oxyde interne supérieur <0,2 8,0 32,1 59,8
Oxyde interne total 0,6 10,0 40,9 48,5
Oxyde externe 0,3 19,0 72,9 7,8

Concernant les oxydes formés sur les matériaux implantés, ils ont été étudiés de la méme facon. Les
Figure 113 et Figure 114 sont représentatives des profils EDX réalisés sur les lames minces prélevées
dans les matériaux implantés JANNuS 2 et IPNL 400 keV, respectivement, apres 500 h d’oxydation en
milieu primaire simulé des REP, et couplés a des micrographies MET de la zone dans lesquelles ont
été réalisés les profils. Les profils EDX calculés en concentration molaire pour ces deux matériaux
sont assez similaires a ceux obtenus sur le matériau de référence avec de faibles variations de la
quantité de chrome par unité de volume entre I'alliage et I'oxyde interne. lls sont présentés en
Annexe 3.

Les profils EDX a travers I'oxyde formé sur le matériau JANNuS 2 aprés 500 h d’oxydation sont tres
similaires a ceux obtenus sur le matériau de référence. On peut observer sur la Figure 113-b) la
présence d’une couche d’oxyde interne contenant une proportion plus importante de chrome que de
fer et d’une couche externe contenant majoritairement du fer. La couche interne est duplex de la
méme facon que celle formée sur le matériau de référence. Suivant les profils réalisés, une
diminution du signal du chrome associée a une augmentation de celui du nickel dans I'oxyde interne
inférieur est présente a l'interface avec 'oxyde interne supérieur, comme visible sur le profil
présenté ici. L'interface oxyde interne inférieur / oxyde interne supérieur a été placée de la méme
facon que sur le profil EDX obtenu sur le matériau de référence et sa position a été vérifiée grace a
I‘évolution du nombre de coups sur les spectres EDX, qui, lorsqu’il diminue, met en avant le passage
dans une zone moins dense qui correspond a la sous-couche supérieure de I'oxyde interne. On
observe également un enrichissement en nickel (= 20 %, mais qui peut atteindre 30 % sur d’autres
profils) a I'interface alliage / oxyde interne inférieur comme sur le matériau de référence.

Les profils EDX tracés sur la Figure 113-b) montrent également une accumulation de nickel a
I'interface oxyde interne supérieur / oxyde externe associée a une diminution du signal de I'oxygéne,
phénoméne qui n’est pas présent sur tous les autres profils réalisés sur la lame mince. Il pourrait
s’agir d’'un artefact lié a une décohésion entre les deux couches d’oxyde.
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Figure 113 : a) Micrographie en mode STEM HAADF du matériau implanté JANNuS 2 et oxydé 500 h en milieu primaire
simulé a 320 °C, b) profils de concentration obtenus par EDX a travers I'oxyde, le long de la fleche rouge présente sur la
Figure 113-a)

On remarque une légére augmentation de la teneur en molybdéne dans I'oxyde interne inférieur par
rapport a sa teneur dans I'alliage dans le matériau implanté JANNuS 2 (Figure 113-b)). On retrouve
également la présence de titane (peu marquée sur le profil présenté mais visible sur d’autres profils)

et de calcium dans la sous-couche supérieure de I'oxyde interne.

Les teneurs en éléments métalliques majoritaires et en molybdene ont également été estimées dans
I’oxyde et I'alliage a partir de plusieurs profils EDX réalisés sur la lame. Les résultats sont regroupés
dans le Tableau 22. Pour le matériau implanté JANNuS 2, la couche d’oxyde interne inférieure est
enrichie en molybdéne puisque sa teneur atteint pres de 3,7 % en moyenne, pres de 3 fois la valeur
dans I'alliage. A contrario, la couche interne supérieure en contient peu (= 0,6 %). On retrouve les
mémes résultats que pour le matériau de référence concernant la teneur moyenne en chrome dans
I'oxyde interne (= 50 %) par rapport a celle de 'alliage (= 19 %).
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Tableau 22 : Teneurs en éléments métalliques majoritaires et en molybdéne (%) dans les différentes parties de I'oxyde formé
sur le matériau implanté JANNuS 2 oxydé 500 h en milieu primaire et dans I'alliage, obtenues a partir de profils EDX réalisés
au MET (quantification atomique faite uniquement sur ces 4 éléments)

Mo Ni Fe Cr
Alliage 1,2 12,1 67,4 19,3
Oxyde interne inférieur 3,7 16,4 42,2 37,6
Oxyde interne supérieur 0,6 9,6 26,9 62,9
Oxyde interne total 2,2 13,0 34,6 50,2
Oxyde externe 0,2 7,0 91,3 1,6

Enfin, les profils EDX et la micrographie associée obtenus sur le matériau implanté IPNL 400 keV
oxydé 500 h en milieu primaire a 320 °C sont présentés sur la Figure 114. On retrouve I'oxyde
externe qui contient beaucoup de fer et un petit peu de nickel mais on remarque également que, au
sein de la couche d’oxyde interne, il semble y avoir 3 couches, ce qui est confirmé par les contrastes
visibles sur la micrographie STEM HAADF (Figure 114-a)). Il y a, proche de l'oxyde externe, une
couche contenant autant de fer que de chrome (= 40 %), puis en allant vers la profondeur, une zone
ou la quantité de chrome est plus importante que celle de fer (= 50 % de Cr contre = 30 % de Fe) et
enfin la partie proche de I'alliage qui contient plus de fer que de chrome (= 50-55 % de Fe contre =
30-35 % de Cr). Ces deux dernieres parties pourraient correspondre aux deux sous-couches mises en
évidence dans I'oxyde interne formé sur les matériaux de référence et implanté JANNuS. On retrouve
de plus un léger enrichissement en nickel a I'interface entre les deux, comme visible sur les Figure
111 et Figure 113. La derniére sous-couche, proche de I'oxyde externe, pourrait provenir de la
couche d’oxyde native initiale. Cependant elle fait ici plus de 15 nm d’épaisseur alors que des
analyses XPS faites sur ce matériau avant oxydation, dont les résultats sont présentés dans le
chapitre Il., mettent en évidence un oxyde natif d’épaisseur inférieure a 8-10 nm. De plus, la
proportion entre chrome oxydé et fer oxydé donnée par XPS dans la couche native (Fe/Cr: 15/85) ne
correspond pas a celle de la troisieme couche visible ici (Fe/Cr : 50/50). Par ailleurs, tous les profils
EDX réalisés sur le matériau implanté IPNL 400 keV oxydé 500 h ne mettent pas en évidence cette
troisieme sous-couche. Pour les deux autres sous-couches, elles ne sont pas toujours trés marquées
ou sont parfois inversées (la couche contenant plus de fer est proche de I'oxyde externe et celle
contenant plus de chrome proche de I'alliage).

Concernant les éléments minoritaires, on remarque sur les profils présentés en bas de la Figure 114-
b) que la présence de molybdéne est corrélée aux zones ou la quantité de fer est supérieure ou égale
a celle de chrome et qu’a l'inverse, le calcium, et dans une moindre mesure le titane, sont présents
dans les couches qui contiennent plus de chrome que de fer.
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Figure 114 : a) Micrographie en mode STEM HAADF du matériau implanté IPNL 400 keV et oxydé 500 h en milieu primaire
simulé a 320 °C, b) profils de concentration obtenus par EDX a travers I'oxyde, le long de la fleche rouge présente sur la
Figure 114-a)

Pour ce matériau implanté IPNL 400 keV et oxydé 500 h en milieu primaire, les teneurs en éléments
métalliques majoritaires et en molybdéne ont été estimées, a partir de plusieurs profils EDX, dans
I'oxyde externe, dans l'alliage et dans I'oxyde interne dans sa globalité (les deux sous-couches ne
sont pas toujours marquées), comme présenté dans le Tableau 23. La teneur moyenne en chrome
dans I'oxyde interne atteint 41 % ce qui est un peu inférieur a celles obtenues sur le matériau de

référence (49 %) et sur le matériau implanté JANNuS 2 (50 %).
Tableau 23 : Teneurs en éléments métalliques majoritaires et en molybdéne (%at.) dans les oxydes interne et externe formés

sur le matériau implanté IPNL 400 keV oxydé 500 h en milieu primaire et dans I'alliage, obtenues a partir de profils EDX
réalisés au MET (quantification atomique faite uniquement sur ces 4 éléments)

Mo Ni Fe Cr
Alliage 0,7 11,4 69,9 18,0
Oxyde interne total 1,5 11,1 46,5 40,8
Oxyde externe <0,2 10,0 86,5 3,4

Pour les trois matériaux étudiés dans cette partie, le matériau de référence et les matériaux
implantés JANNuS 2 et IPNL 400 keV, la composition des couches d’oxyde interne et externe apres
500 h d’oxydation en milieu primaire a 320 °C est similaire. La couche d’oxyde externe contient
majoritairement du fer et un peu de nickel alors que la couche interne présente une teneur en
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chrome allant jusqu’a 50 %. Cette derniere est également duplex, ce qui est bien marqué sur les
matériaux de référence et implanté JANNuS 2, avec une sous-couche supérieure contenant plus de
chrome que de fer, autour de 60 %, généralement a l'interface oxyde interne / oxyde externe et une
sous-couche inférieure contenant moins de chrome que de fer. Les teneurs moyennes en nickel
varient peu entre |'alliage, I'oxyde interne et I'oxyde externe mais des accumulations de nickel sont
visibles aux interfaces alliage / oxyde interne inférieur et a linterface entre les sous-couches de
I’oxyde interne.

IV.2.d Cinétique d’oxydation

Afin d’estimer la cinétique d’oxydation des différents matériaux étudiés ici, plusieurs techniques ont
été utilisées pour mesurer I'épaisseur des couches d’oxyde formées, en particulier celle de la couche
interne : le MEB, le MET, la SDL et le SIMS. Pour commencer, la méthodologie adoptée pour estimer
I’épaisseur d’oxyde formée par chacune de ces techniques est explicitée puis les résultats obtenus
sur les matériaux de référence, implantés et grenaillé sont comparés.

IV.2.d.i. Méthodes de mesure de I'épaisseur d’oxyde interne

EB

La premiere technique utilisée est I'observation de I'oxyde en coupe transverse au MEB. Une fois les
échantillons préparés de la méme maniére que décrite dans la partie 1V.2.a.ii, avec un dépo6t d’or puis
un nickelage, des micrographies MEB prises a différents endroits de chaque échantillon, comme
celles présentées sur les Figure 107 et Figure 108, ont été réalisées. A partir de celles-ci, entre 50 et
100 mesures directes d’épaisseur de la couche d’oxyde interne ont été faites sur toute la longueur de
I’échantillon (= 1 cm) puis celles-ci ont été moyennées et un écart-type a été calculé.

MET

L'observation au MET des lames minces prélevées par FIB (SERMA Technologies, Grenoble) a
également permis d’estimer I'épaisseur de I'oxyde interne formé sur les différents matériaux. Dans
ce cas, la zone étudiée est tres restreinte, de I'ordre d’une dizaine de microns de long. Cependant, la
réalisation de cartographies EBSD avant oxydation a permis de choisir des zones regroupant plusieurs
grains pour le prélevement des lames minces afin d’obtenir une épaisseur d’oxyde interne moyennée
au moins sur quelques grains.

Pour l'estimation de I'épaisseur d’oxyde interne formé sur les différents matériaux grace au MET,
plusieurs dizaines de mesures directes de I'épaisseur ont été réalisées sur chaque lame mince et une
moyenne et un écart-type en ont été déduits.

SDL

La spectrométrie a décharge luminescente (SDL) ou Glow Discharge - Optical Emission Spectrometry
(GD-OES) est une technique d’analyse élémentaire d’échantillons solides permettant la réalisation de
profils de concentration de nombreux éléments simultanément et rapidement. Le systéeme est
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constitué d’'une lampe a décharge couplée a un spectrométre optique, le tout relié a un systéme
d’acquisition des données.

Grace a une décharge entre une anode en cuivre et I'échantillon, qui joue le réle de la cathode, un
plasma d’argon est créé. Celui-ci va entrainer la pulvérisation progressive des atomes de surface de
I’échantillon. Ces atomes, excités par le plasma, produisent des photons lors de leur retour a I'état
fondamental. La longueur d’onde de ces photons est caractéristique de leur atome d’origine.

Dans cette étude, les profils SDL ont été réalisés par Michel Tabarant du Laboratoire d’Ingénierie des
Surfaces et Lasers (LISL) du CEA - Saclay. Le systeme utilisé est un GD-profiler-2 de chez Horiba Jobin
Yvon. Il est équipé d’un polychromateur permettant d’analyser 23 éléments de longueur d’onde fixe
(entre 115 et 620 nm) et d’'un monochromateur permettant le choix d’une longueur d’onde a
analyser entre 200 et 800 nm. La surface analysée dans les conditions choisies pour I'étude est un
disque d’environ 12 mm?.

Les profils de concentration obtenus par SDL sont quantitatifs (sauf pour H) et donnés en fonction de
la profondeur depuis la surface. Pour obtenir cette derniére, le logiciel calcule, pour chaque point de
mesure, un flux d’atomes a partir de données d’étalonnage. A partir de ce flux, la vitesse d’érosion et
donc la profondeur sont déterminées. Afin de vérifier les profondeurs calculées, des mesures de
profondeur de certains crateres SDL ont été réalisées par interférométrie. Le détail de ces mesures
est présenté en Annexe 4. Il en est ressorti des différences de profondeur qui peuvent donc mener a
des erreurs dans l'estimation de ['épaisseur d’oxyde interne. L’incertitude sur les mesures
d’épaisseur par SDL a ainsi été définie par rapport a I’écart maximal entre profondeur de crateres
calculées et mesurées : 29 % d’incertitude positive et 23 % d’incertitude négative.

Pour I'estimation de |'épaisseur d’oxyde interne, comme cela a été mis en évidence dans la partie
précédente, la proportion relative de chrome dans la couche interne est supérieure a celles de la
couche externe et de I'alliage. En tracant le rapport des signaux Cr/(Cr+Ni+Fe), il est alors possible de
faire ressortir I'oxyde interne (profil orange sur la Figure 115). Ainsi, pour le matériau de référence
oxydé 500 h, on constate la présence d’un pic dans I’évolution du rapport des signaux métalliques qui
traduit une zone enrichie en chrome et donc par extension la localisation de I'oxyde interne. A partir
des valeurs obtenues pour le rapport des signaux métalliques (l.,p), I'interface oxyde externe / oxyde

maX)

interne a été définie de telle sorte que lr,pp(Pint) = (Irappmin + lrapp / 2 ou Irappmin est la valeur du
rapport des signaux métalliques en pied de pic, au début du profil, et I, sa valeur au maximum
du pic. Concernant l'interface oxyde interne / alliage, elle a été déterminée a partir du signal de
I’oxygéne qui est le meilleur témoin de la présence d’oxyde. Elle a été positionnée a la profondeur ou
lo(Pine) = (1077 + 15°"7%€%) / 2. 1Y% représente la valeur moyenne du signal d’oxygéne dans I'oxyde et

alliage

lo celle dans I'alliage, comme indiqué sur la Figure 115.
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Figure 115 : Profil de I'oxygéne et rapport Cr/(Cr+Fe+Ni) obtenus par SDL sur le matériau de référence oxydé 500 h en milieu
primaire simulé a 320 °C. Les interfaces entre I'oxyde externe (OE) et I'oxyde interne (Ol) et entre I'oxyde interne et I'alliage
sont représentées par des tirets gris.

Dans ce cas, I'estimation de I'épaisseur d’oxyde interne est donc indirecte mais elle constitue une

valeur moyenne sur un grand nombre de grains.

SIMS

Enfin, la derniére technique utilisée pour estimer I'épaisseur de la couche d’oxyde interne est le
SIMS. Comme pour la SDL, la localisation de I'oxyde interne est suivie grace a la teneur importante en
chrome de ce dernier. Cette technique a le désavantage d’étre sensible aux interfaces a cause d’'une
différence de rendement d’ionisation des éléments suivant la matrice dans laquelle ils se trouvent.
Cependant, dans le cadre de 'estimation de I"épaisseur d’oxyde interne, cela est un avantage. En
effet, le rendement d’ionisation du chrome et de I'oxygene, et de tous les éléments en général, est
plus important dans I'oxyde que dans l'alliage. Cela permet ainsi de visualiser le passage de I'oxyde
interne a l'alliage par la différence de ce rendement, comme visible sur la Figure 116. Ainsi,
I'interface oxyde externe / oxyde interne a été définie de la méme maniére que pour la SDL mais en
utilisant le signal du chrome (normalisé par le signal du nickel en profondeur) au lieu du rapport des
signaux métalliques. L'interface oxyde interne / alliage a quant a elle été positionnée par rapport au
signal de I'oxygéne comme expliqué pour la SDL.

L'incertitude sur la valeur de I’épaisseur d’oxyde interne mesurée par cette technique a été estimée a
partir des profils de mesure de profondeur réalisés au profilometre avec contact au travers des
cratéres aprés analyse SIMS. Les trois profils réalisés par cratére ont permis d’obtenir une
profondeur moyenne du cratére et un écart-type. Les valeurs d’écart-type obtenues sur plusieurs
cratéres sont comprises entre 10 et 20 % a cause de la forte rugosité des fonds de cratéres, une
incertitude de 20 % a donc été retenue pour |'épaisseur d’oxyde interne obtenue par cette
technique.
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Figure 116 : Profils SIMS du Cr et de O, normalisés par le signal du nickel dans I'alliage, obtenus sur le matériau de référence
oxydé 500 h en milieu primaire des REP a 320 °C. Les interfaces entre I'oxyde externe (OE) et I'oxyde interne (Ol) et entre
I'oxyde interne et I'alliage sont représentées par des tirets gris.

L’épaisseur d’oxyde interne estimée par SIMS est également indirecte mais elle est locale
contrairement a la SDL, car la surface analysée n’est que de 33 um>.

Grace a ces quatre méthodes, I'épaisseur moyenne d’oxyde interne formée sur les différents
matériaux de I'étude a été estimée aprés 24 h, 150 h, 300 h et 500 h d’exposition en milieu primaire
simulé des REP.

IV.2.d.ii. Effet de I'orientation cristallographique du grain d’alliage sous-jacent sur
I’épaisseur d’oxyde interne formée

Les observations MEB et MET des oxydes en coupe ont mené a la mise en évidence d’un effet de
I’orientation cristallographique des grains d’alliage sous-jacents sur I’épaisseur de la couche d’oxyde
interne. La Figure 117 présente une micrographie MEB de I'oxyde formé sur le matériau de référence
oxydé 500 h en milieu primaire a 320 °C. On voit au milieu de I'image un joint de grains (tirets jaunes)
et de part et d’autre, les couches d’oxyde interne et externe. La couche d’oxyde interne est plus
épaisse dans le grain de gauche (= 100 nm) que dans celui de droite (< 15 nm). L’épaisseur de la
couche interne semble également plus hétérogene a gauche qu’a droite.
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Figure 117 : Micrographie MEB de I'oxyde formé sur le matériau de référence oxydé 500 h en milieu primaire des REP a
320 °C. Les tirets jaunes représentent un joint de grains.

Les observations MET des couches d’oxyde ont permis d’obtenir des mesures plus précises sur les
épaisseurs d’oxyde interne et leur dépendance vis-a-vis de 'orientation des grains sous-jacents. La
Figure 118-a) présente en exemple un ensemble de micrographies MET de I'oxyde formé sur le
matériau de référence doré puis oxydé 300 h en milieu primaire (le méme travail sur les matériaux
de référence et implantés JANNuS 2 et IPNL 400 keV est présenté en Annexe 5). On y voit une
différence d’épaisseur de I'oxyde interne formée sur les 3 grains présents dans la lame mince, ainsi
que des pénétrations d’oxyde aux joints de grains, comme observées au MEB. On remarque de plus
qgue I'oxyde interne formé sur le grain du milieu, dont I’épaisseur est la plus faible, semble constitué
uniquement de la sous-couche supérieure, contrairement aux oxydes formés sur les deux autres
grains. La Figure 118-b) est la superposition de la cartographie d’orientations cristallographiques
obtenue par EBSD et de I'image MEB prise avant le prélevement de la lame par FIB. Elle permet donc
d’avoir une idée de I'orientation des grains d’alliage sur lesquels I'oxyde s’est formé dans la lame
prélevée (ligne jaune). La Figure 118-c) montre I'épaisseur moyenne mesurée pour chacun de ces
grains. Celle-ci varie entre 20+ 5 et 70 + 20 nm.
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Figure 118 : Mise en évidence de l'influence de I'orientation cristallographique du grain d’alliage sur I'épaisseur d'oxyde
interne formée sur le matériau de référence 316L doré puis oxydé 300 h en milieu primaire simulé : a) Micrographies STEM-
HAADF de la couche d’oxyde, les tirets jaunes représentent les joints de grains ; b) superposition de la cartographie
d’orientations cristallographiques (selon la normale a la surface) obtenue par EBSD et de I'image MEB prise avant
prélevement FIB, la lame ayant été prélevée le long de la ligne jaune, et c) estimation de I’épaisseur d’oxyde interne en
fonction des grains présents dans la lame avec comme erreur les écart-types sur les mesures réalisées dans chaque grain

Grace a ces observations, un effet de l'orientation cristallographique des grains métalliques sur
I’épaisseur de la couche d’oxyde interne a été mis en évidence mais les résultats obtenus sur les
guatre lames minces observées (matériau de référence doré puis oxydé 300 h, matériaux de
référence et implantés JANNuUS 2 et IPNL 400 keV oxydés 500 h) ne permettent pas de donner une
tendance sur ['orientation cristallographique menant a [’épaisseur d’oxyde interne la plus
importante. Ce résultat met tout de méme en avant la nécessité de réaliser ces mesures d’épaisseur
d’oxyde interne sur plusieurs grains afin d’en extraire une moyenne ou de comparer les épaisseurs
d’oxyde formé sur différents matériaux en choisissant la méme orientation cristallographique du
grain métallique sous-jacent.

IV.2.d.iii. Comparaison de ['épaisseur d’oxyde interne formée apres 500 h
d’oxydation en fonction des matériaux

Les épaisseurs d’oxyde interne formées sur le matériau de référence, les matériaux implantés
JANNUS et IPNL ainsi que le matériau grenaillé apres 500 h d’oxydation en milieu primaire simulé a
320 °C ont été estimées par les techniques décrites plus haut. Les résultats sont présentés sur la
Figure 119. Matériau par matériau, les mesures faites au MEB (triangles bleus), au MET (carrés
rouges) et par SDL (losanges verts) donnent des résultats proches avec des écarts tres faibles au vu
des incertitudes de mesure pour chaque technique. Les épaisseurs estimées pas SIMS (ronds
oranges) sont un peu plus éloignées de celles obtenues avec les autres techniques mais il faut
rappeler que cette technique est locale, avec une analyse d’un disque d’environ 33 um de diameétre
dans lequel ne peut étre présent qu’un ou deux grain(s), ce qui n’est pas toujours suffisant pour avoir
une moyenne représentative du matériau, et surtout indirecte.
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Figure 119 : Estimation de I'épaisseur d'oxyde interne formée aprés 500 h d'exposition au milieu primaire simulé en fonction
des matériaux, obtenue par différentes techniques de mesure

La Figure 119 permet également de comparer |'épaisseur d’oxyde interne formée aprés 500 h
d’oxydation en fonction des matériaux. On remarque que |'oxyde interne est de maniere générale
moins épais sur les matériaux implantés, JANNuS et IPNL, ou son épaisseur varie entre 20 et 80 nm,
que sur le matériau de référence ou elle est d’environ 100 nm. On remarque également que
I’épaisseur d’oxyde interne formée sur le matériau implanté JANNuS 1 est beaucoup plus faible que
sur le matériau JANNuS 2 alors que les conditions d’implantation sont similaires pour les deux
matériaux. Leur densité de boucles de dislocation dans I'alliage au voisinage de la surface est trés
proche, mais la densité de cavités, plus importante dans le matériau JANNuUS 2, peut jouer un réle
dans la cinétique d’oxydation. De plus, il peut y avoir des différences au niveau de la quantité de
défauts ponctuels (lacunes et interstitiels) induits par I'implantation ionique et qu’il n’est pas possible
d’analyser par MET, qui peuvent également modifier la cinétique d’oxydation. Les teneurs en chrome
et en fer dans I'oxyde natif apres implantation constituent une autre différence entre les deux
matériaux. En effet, le matériau JANNuS 1 a un rapport Fe/Cr dans I'oxyde natif (mesuré par XPS, cf.
chap. II.) d’environ 40/60 contre 25/75 pour le matériau JANNuUS 2, mais cela ne va pas dans le sens
d’une cinétique d’oxydation plus lente pour JANNuS 1 dont I'oxyde natif est donc moins riche en
chrome. Des différences existent également entre les matériaux implantés IPNL avec une épaisseur
d’oxyde formée sur I'implanté IPNL 400 keV plus importante que sur I'implanté IPNL 200 keV.

En ce qui concerne le matériau grenaillé, la Figure 119 fait apparaitre que la couche d’oxyde interne
formée apres 500 h d’oxydation est plus épaisse que celle formée sur le matériau de référence. Celle-
ci est comprise entre 140 et 270 nm d’épaisseur suivant la méthode de mesure.
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IV.2.d.iv.  Cinétique de croissance de la couche d’oxyde interne

Afin d’obtenir une cinétique d’oxydation en milieu primaire des REP de chacun des matériaux, des
mesures d’épaisseur d’oxyde interne ont été réalisées pour différents temps d’exposition. Celles-ci
n’ont pas toutes été faites avec les mémes méthodes de mesure. Le Tableau 24 regroupe |'ensemble
des matériaux dont I'épaisseur d’oxyde interne a été mesurée, en fonction de la durée d’oxydation et
de la technique utilisée. L'essai d’oxydation de 500 h ayant été défini au départ comme essai de
« référence » pour comparer les différents matériaux, I'épaisseur de I'oxyde interne formée sur les
échantillons oxydés dans cet essai a été mesurée par I'ensemble des techniques. Pour cette durée,
les épaisseurs d’oxyde sont suffisantes pour étre mesurées a partir d’observations MEB en coupe. Ce
type d’observations a également été réalisé pour le matériau de référence oxydé 300 h et 150 h et
pour le matériau grenaillé oxydé 300 h et le matériau implanté JANNuS 2 oxydé 150 h. Aucune
mesure n’a été réalisée sur les échantillons oxydés 24 h car on a estimé que I'épaisseur d’oxyde
interne serait trop faible pour obtenir une mesure fiable. Trois échantillons oxydés 500 h ont été
observés par MET : le matériau de référence et les matériaux implantés JANNuS 2 et IPNL 400 keV. Le
matériau de référence doré puis oxydé 300 h n’a pas été pris en compte pour I'estimation de
I’épaisseur d’oxyde interne formée sur le matériau de référence oxydé 300 h car il a été montré que
I'or n'est pas inerte vis-a-vis de |'oxydation [19]. La faible durée des analyses par SDL a permis
d’analyser tous les matériaux oxydés 500 h et les matériaux de référence et implantés JANNuS 1, 2 et
IPNL 400 keV aprés 150 h et 24 h d’oxydation. Enfin, des profils SIMS permettant d’estimer
I’épaisseur d’oxyde interne ont été réalisés uniquement sur des échantillons oxydés 500 h du fait
principalement du temps d’analyse nécessaire (= 1 h par profil). Tous les matériaux ont été analysés
sauf le matériau implanté IPNL 200 keV.

Tableau 24 : Résumé des échantillons dont I'épaisseur d'oxyde interne a été mesurée en fonction des techniques utilisées

Méthode de
Duree MEB MET SDL SIMS
mesure
d’exposition
Référence
JANNuS 1
24h X X JANNuUS 2 X
IPNL 400 keV
Référence
Référence JANNuS 1
150h JANNuUS 2 X JANNuUS 2 X
IPNL 400 keV
300 h Refere!wc’e Référence doré X X
Grenaillé
Référence T;:lel\rligcf Référence
JANNuS 1 Référence JANNUS 2 JANNuS 1
500 h JANNuUS 2 JANNuUS 2 IPNL 400 keV JANNuUS 2
IPNL 400 keV IPNL 400 keV IPNL 200 keV IPNL 400 keV
IPNL 200 keV T Grenaillé
Grenaillé
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L’Annexe 6 présente I'ensemble des résultats des mesures d’épaisseurs d’oxyde interne obtenues par
chaque technique en fonction de la durée d’oxydation.

Les épaisseurs d’oxyde interne formées en milieu primaire a 320 °C en surface de I'acier 316L a I’état
de référence ainsi qu’en surface des matériaux implantés et grenaillé, ont été déterminées en
moyennant les valeurs d’épaisseur obtenues par les techniques décrites plus haut et sont tracées en
fonction de la durée d’oxydation sur la Figure 120. Pour |'estimation de I'épaisseur d’oxyde moyenne
formée sur les matériaux oxydés 500 h, les données obtenues par SIMS n’ont pas été prises en
compte du fait de I’écart des résultats par rapport aux autres techniques, comme décrit plus haut (cf.
Figure 119).
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Figure 120 : Evolution de I'épaisseur d’oxyde interne en fonction de la durée d’exposition en milieu primaire simulé des REP a
320 °C pour les matériaux de référence, implantés JANNuS 1, JANNuS 2 et IPNL 400 keV et grenaillé.
Concernant la fiabilité des résultats présentés, les valeurs d’épaisseur d’oxyde interne estimées sur
les échantillons oxydés 500 h ne posent pas question puisqu’elles ont été obtenues a partir de 3
méthodes de mesures différentes (MEB, MET, SDL) donnant des valeurs d’épaisseur tres proches. Les
épaisseurs d’oxyde interne formé sur les matériaux oxydés 300 h ont été obtenues par mesure sur
des micrographies MEB. Celles-ci sont considérées comme fiables du fait de la représentativité de la
méthode (nombreuses mesures a différents endroits d’un échantillon de 1 cm de long). Pour les
mesures réalisées aprés 150 h d’oxydation, les résultats obtenus par SDL sont compris dans I'écart-
type de ceux provenant des mesures MEB pour les échantillons de référence et implanté JANNuS 2
(cf. Annexe 6). On peut donc faire ’hypothése que les valeurs d’épaisseur d’oxyde interne calculées
par SDL sur I'ensemble des échantillons oxydés 150 h sont correctes, de méme que celles obtenues
sur les échantillons oxydés 24 h. Cependant, une difficulté a été rencontrée, principalement pour le
matériau de référence oxydé 24 h, dans le positionnement des interfaces oxyde externe / oxyde
interne et oxyde interne / alliage. En effet, comme visible sur la Figure 121-a), les cristallites externes
formées sur ce matériau ne sont pas homogenes en taille et en répartition sur la surface. Il y a une
population de grosses cristallites et une population de plus petites cristallites. Dans ces conditions,
I"abrasion par SDL ne se fait pas a la méme profondeur partout, comme illustré sur la Figure 122.
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Dans certaines zones, I'oxyde interne puis I'alliage commencent a étre abrasés alors que les grosses
cristallites ne sont pas encore totalement abrasées dans d’autres zones. Cela mene a des profils sur
lesquels les interfaces ne sont pas marquées, comme visible sur la Figure 121-b). Le rapport des
signaux métalliques Cr/(Fe+Cr+Ni) (en bleu) obtenus par SDL augmente progressivement jusqu’a un
maximum a environ 120 nm de profondeur. Le passage de l'interface oxyde externe / oxyde interne
est particulierement étalé et la méthodologie de positionnement de l'interface présentée au
paragraphe IV.2.d.i ne semble pas adaptée dans ce cas. Il en va de méme pour l'interface oxyde
interne / alliage : le signal de I'oxygéne (en rouge) décroit rapidement a partir d’'une profondeur
d’environ 120 nm avant de décroitre plus lentement pour ne se stabiliser que vers une profondeur
de 500 nm. Par conséquent, I'épaisseur de la couche interne estimée a partir du profil SDL pour ce
matériau exposé pendant 24 h au milieu primaire est trés certainement surestimée.
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Figure 121 : a) Micrographie MEB (électrons secondaires) des cristallites présentes en surface du matériau de référence
apres 24 h d'oxydation en milieu primaire simulé des REP a 320 °C, b) profils SDL du rapport Cr/(Cr+Fe+Ni) et de I'oxygene
obtenus sur ce matériau. De gauche a droite, les traits en tirets représentent les interfaces oxyde externe (OE) / oxyde
interne (Ol) et Ol / alliage, positionnées par la méthode décrite dans la partie IV.2.d.i
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Figure 122 : Schémas en coupe de I'oxyde duplex formé sur un acier 316L en milieu primaire des REP et qui présente des
cristallites de tailles différentes, a) avant abrasion pour I'analyse SDL, b) au début de I'abrasion (ligne rouge = front
d'abrasion) : les petites et grosses cristallites sont abrasées, c) une fois que les petites cristallites sont totalement abrasées,
abrasion de I'oxyde interne et des grosses cristallites, enfin, d) I'alliage commence a étre abrasé alors que certaines
cristallites participent encore au signal
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Un exemple de couche d’oxyde externe plus homogéne et qui permet de placer les interfaces sur les
profils SDL avec moins d’incertitudes est donné sur la Figure 123. Il s’agit du matériau de référence
oxydé 500 h. Les autres échantillons dont I'épaisseur d’oxyde interne n’a été déterminée que par SDL
présentent des couches d’oxyde externe plus homogeénes.
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Figure 123 : a) Micrographie MEB (électrons secondaires) des cristallites présentes en surface du matériau de référence
apres 500 h d'oxydation en milieu primaire simulé des REP d 320 °C, b) profils SDL du rapport Cr/(Cr+Fe+Ni) et de I'oxygéne
obtenus sur ce matériau. De gauche a droite, les traits en tirets représentent les interfaces oxyde externe (OE) / oxyde
interne (Ol) et Ol / alliage, positionnées par la méthode décrite dans la partie IV.2.d.i
Concernant les tendances dans les cinétiques d’oxydation présentées sur la Figure 120, on peut voir
gue I'épaisseur d’oxyde interne formée sur le matériau de référence, en excluant la valeur obtenue
pour 24 h d’oxydation a cause des incertitudes sur le positionnement des interfaces, est a peu prés
constante entre 150 h et 300 h d’exposition puis augmente pour 500 h. On observe également la
croissance de la couche interne sur le matériau grenaillé entre 300 et 500 h d’oxydation et sur le
matériau implanté IPNL 400 keV entre 24 h et 500 h d’oxydation avec une augmentation continue de
I’épaisseur de la couche interne. Ces matériaux ne présentent pas de stabilisation de I'épaisseur de
leur couche interne pour les durées d’exposition considérées. Les matériaux implantés JANNuS 1 et
JANNUS 2 présentent, quant a eux, des tendances opposées entre 24 h et 150 h : le premier voit son
épaisseur d’oxyde interne décroitre alors que c’est I'inverse pour le deuxieme. Ensuite, I'oxyde
interne présent sur les deux matériaux évolue de la méme maniére avec une diminution de
I’épaisseur entre 150 et 500 h d’oxydation. L’épaisseur d’oxyde interne calculée pour le matériau
JANNUS 2 oxydé 24 h (= 100 nm) est trés supérieure aux valeurs obtenues sur les matériaux
implantés JANNuS 1 et IPNL 400 keV (= 15 nm) mais I'observation de la couche d’oxyde externe et les
profils SDL ne semblent pas mettre en évidence de probléme de positionnement d’interface qui

pourrait fausser la valeur comme sur le matériau de référence oxydé 24 h.

Il est possible que les valeurs obtenues apres 150 h d’oxydation ne soient pas strictement
comparables a celles obtenues apreés les autres durées d’oxydation. En effet, la teneur en deutérium
dissous était plus importante dans I'essai de 150 h que dans les autres essais (cf. Tableau 19). Une
concentration de 36 cm3.ngzo"1 a été atteinte pour I'essai 150 h contre 25 cm3.ng20'1 en moyenne
pour les autres durées d’oxydation. Cette différence peut avoir un impact sur I'épaisseur d’oxyde
formé comme le montrent Terachi et al. dans leurs travaux [70]. lls ont étudié I'influence de la
concentration en hydrogene dissous dans le milieu primaire sur I'oxyde formé sur un acier inoxydable
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316, et particulierement son épaisseur. lls ont montré que I'épaisseur d’oxyde (interne + externe)
augmentait lorsque la teneur en hydrogéne augmentait (les durées d’exposition n’étaient cependant
pas les mémes). Ainsi, bien que ces résultats soient valables pour I'ensemble oxyde interne-oxyde
externe, il est possible qu’une teneur plus importante en hydrogéne dissous implique une épaisseur
d’oxyde interne plus importante. Donc dans notre cas, les épaisseurs d’oxyde interne obtenues sur
I’ensemble des matériaux pour I’essai de 150 h pourraient étre l[égerement surestimées.

IV.2.e Bilan

L’étude et la caractérisation des couches d’oxyde formées sur les matériaux de référence, implantés
aux ions et grenaillé aprés oxydation en milieu primaire simulé des REP a 320 °C a permis de mettre
en évidence que I'oxyde formé dans ces conditions, pour tous les matériaux, a une structure duplex
composée d’une couche externe formée de cristallites contenant majoritairement du fer et un peu
de nickel, et d’une couche interne continue avec une teneur en chrome importante. Une
accumulation de nickel dans l'alliage a I'interface oxyde interne / alliage a également été observée
sur les matériaux de référence et implantés JANNuUS 2 et IPNL 400 keV. Ces résultats sont en accord
avec les données de la littérature [19,57,59-62,70,72,80].

Les cristallites formant la couche d’oxyde externe sont réparties de maniere plus homogéne et
semblent plus nombreuses sur le matériau de référence que sur les matériaux implantés, ce qui n’est
pas en accord avec les travaux de Perrin et al. et Deng et al. [62,80] mais est similaire aux résultats de
Dumerval [19]. Les matériaux implantés IPNL présentent des cristallites dont I'orientation est tres
dépendante de |'orientation cristallographique des grains d’alliage sous-jacents. Enfin les cristallites
formées sur le matériau grenaillé sont de taille plus importante que celles formées sur les autres
matériaux.

La couche d’oxyde interne présente elle aussi un caractere duplex, ce qui a déja été mis en évidence
par Dumerval et Han et al. [19,63]. Les observations MET et les profils EDX réalisés sur les matériaux
référence et implanté JANNuS 2 ont mis en évidence la présence d’une sous-couche supérieure,
proche de I'oxyde externe, contenant majoritairement du chrome (= 60 %) et peu dense, et d’une
sous-couche inférieure, contenant a peu pres autant de fer que de chrome et dense. Un
enrichissement en nickel est présent dans la sous-couche inférieure proche de l'interface avec la
sous-couche supérieure. L'interface entre oxyde interne supérieur et oxyde interne inférieur est
quasiment plane et parallele a la surface initiale de I'alliage au contraire de I'interface oxyde interne
inférieur / alliage qui est trés rugueuse. Le matériau implanté IPNL 400 keV ne présente pas de
maniére aussi définie ces deux couches.

Concernant la croissance de I'oxyde, un dépot d’or préalable a I'exposition en milieu primaire sur le
matériau de référence a permis de confirmer que la couche d’oxyde externe croit de maniere
cationique, via la diffusion de cations métalliques de fer et de nickel depuis I'alliage, et que les deux
sous-couches de I'oxyde interne croissent par diffusion anionique de I'oxygene depuis la surface vers
I'interface oxyde interne / alliage. Ces résultats sont similaires a ceux de la littérature [19,62,70].

Concernant les épaisseurs d’oxyde interne, elles ont été estimées sur tous les matériaux apres 500 h
d’oxydation en milieu primaire a 320 °C grace a plusieurs techniques. Il en ressort que la couche
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d’oxyde interne formée sur les matériaux implantés est plus fine que celle formée sur le matériau de
référence, comme mis en évidence par Dumerval et Perrin et al. [19,62], qui est elle-méme plus fine
que celle formée sur le matériau grenaillé [77,78]. De plus, grace a des observations MET, il a été mis
en avant l'influence de l'orientation cristallographique du grain d’alliage sur I'épaisseur d’oxyde
interne formée, en accord avec les travaux de Lozano-Pérez et al. [77]. Enfin, des cinétiques
d’oxydation ont été estimées pour les matériaux de référence, implantés JANNuS et IPNL 400 keV et
grenaillé entre 24 h et 500 h d’exposition au milieu primaire des REP. Celles-ci présentent
certainement un biais sur les mesures d’épaisseur d’oxyde interne faites sur les échantillons oxydés
150 h a cause d’une concentration plus élevée en deutérium dissous dans le milieu. En mettant de
coté cette durée d’oxydation, les cinétiques montrent quand méme une croissance continue de
I’oxyde interne sur les matériaux de référence, implanté IPNL 400 keV et grenaillé entre 24 h et 500 h
d’oxydation ce qui n’est pas en accord avec les cinétiques obtenues dans la littérature. Dumerval [19]
a mesuré les épaisseurs d’oxyde interne formées en milieu primaire simulé a 325 °C sur des aciers
316L traité thermiquement (équivalent au matériau de référence de cette étude) et implantés aux
ions xénon et aux protons. Pour chacun, elle a conclu que I'oxyde croit tres rapidement dans les
premiers temps de I'exposition au milieu primaire. Ensuite, pour le matériau non implanté, la couche
d’oxyde continue de croitre mais de maniere beaucoup plus lente alors que pour les matériaux
implantés, elle se stabilise dés 24 h d’oxydation. Pour ces derniers, 'auteure a décrit la cinétique
d’oxydation par une loi de type logarithmique.

IV.3. Etude de I'absorption de deutérium dans I'acier inoxydable 316L implanté et non
implanté, au cours de son oxydation en milieu primaire deutéré

L’exposition au milieu primaire des REP entraine la formation d’une couche d’oxyde duplex sur
I’ensemble de la surface de I'acier inoxydable 316L comme montré dans la partie IV.2 et dans la
littérature. Dumerval et al. [18] ont mis en évidence que, durant |'oxydation, de I'hydrogene
pénétrait dans le matériau et se piégeait dans |'alliage sous la couche d’oxyde. Cette partie traite de
ce phénomeéne et du potentiel piégeage de I'hydrogéne au niveau des défauts induits par
I'implantation ionique.

Les essais d’oxydation de cette étude ont tous été réalisés en milieu primaire deutéré afin de pouvoir
étudier la prise de deutérium au cours de I'oxydation des matériaux tout en s’affranchissant des
difficultés et incertitudes liées au suivi I'hydrogéne. En effet, la présence de cet élément dans le
matériau avant oxydation, son apport artificiel a cause de pollution a la surface des échantillons ou la
présence d’hydrogéne résiduel dans I'environnement de la chambre d’analyse sont autant de
facteurs qui rendent difficiles la détection et le suivi de I'hydrogéne généré par la réaction
d’oxydation elle-méme. Dans cette partie, la présence de deutérium a l'interface oxyde / alliage sera
étudiée par SDL et celle au sein de chaque phase, c’est-a-dire dans I'oxyde et dans |'alliage sera
étudiée par SIMS, comme illustré sur la Figure 124.
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Figure 124 : Représentation schématique des techniques d’étude du deutérium utilisées sur un échantillon oxydé en fonction
de la zone d’intérét : oxyde et alliage par Spectrométrie de Masse des lons Secondaires (SIMS) et interface oxyde / alliage
par Spectroscopie a Décharge Luminescente (SDL)

En effet, le couplage des deux techniques est nécessaire car, d’'une part, les effets de matrice existant
avec le SIMS ne permettent pas d’obtenir des profils satisfaisants au passage des interfaces,
contrairement a la SDL, et d’autre part, le SIMS a une meilleure limite de détection que la SDL. Dans
la suite, la prise d’hydrogene dans I'oxyde a d’abord été étudiée puis celle a I'interface avec I'alliage

et enfin plus en profondeur dans I'alliage.

IV.3.a Prise de deutérium dans I'oxyde

Dans un premier temps, la prise de deutérium dans I'oxyde formé sur I'acier 316L au cours d’une
exposition en milieu primaire des REP a été étudiée grace a la réalisation de profils de concentration
en deutérium, oxygene et éléments métalliques (Fe, Cr, Ni) par SIMS sur les matériaux de référence,
implantés JANNuS 1 et 2 ainsi que IPNL 400 keV et grenaillé aprés 500 h d’exposition en milieu
primaire deutéré a 320 °C. La caractérisation par SIMS a été choisie car le rendement d’ionisation
dans I'oxyde est favorable a un signal important du deutérium et que la résolution en profondeur de
cette technique est importante, de I'ordre du nanomeétre. Les conditions d’abrasion ont été choisies
afin d’avoir une faible vitesse d’abrasion de 'ordre de 0,5-0,6 nm.s ™.

Les profils SIMS du deutérium (°H), du chrome (*°Cr) et de I'oxygéne (**0) obtenus sur I’échantillon
du matériau de référence oxydé 500 h en milieu primaire deutéré a 320 °C sont présentés sur la
Figure 125. Ces profils ont été normalisés par la valeur du signal du nickel dans I'alliage.
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Figure 125 : Profils du deutérium (ZH), de l'oxygéne (160) et du chrome (52Cr) obtenus par SIMS sur le matériau de référence
apres une oxydation de 500 h en milieu primaire deutéré et normalisés par le signal du nickel dans I'alliage ; les tirets gris
représentent les interfaces oxyde externe (OE) / oxyde interne (Ol) et oxyde interne / alliage
Le signal de I'oxygéne permet de localiser I'interface oxyde / alliage, alors que le signal du chrome
permet de situer plus spécifiguement la couche d’oxyde interne. On remarque que le signal du
deutérium évolue de la méme facon que celui du chrome, le deutérium est donc présent dans
I’oxyde interne mais pas dans I'oxyde externe. Ce résultat est représentatif de ceux obtenus sur les

matériaux implantés et grenaillé analysés aprés 500 h d’oxydation.

IV.3.b  Prise de deutérium dans I'alliage proche de I'interface oxyde interne / alliage

Grace a la méthode d’analyse mise en place par Marie Dumerval pendant sa thése [19], il est possible
de séparer avec précision les longueurs d’onde du deutérium et de I'hydrogéne permettant ainsi de
réaliser des profils de concentration en deutérium par SDL. Pour obtenir des données sur les
éléments «standards » analysés par le polychromateur (Fe, Cr, Ni, O, C, Si, Mn, Cu, Mo, V et H) et sur
le deutérium, la réalisation de 2 cratéres est nécessaire. Pour le premier, le polychromateur est
légerement décalé en longueur d’onde afin d’analyser le deutérium et non plus I’hydrogene
(longueur d’onde du deutérium : 121,517 nm et de I'hydrogene : 121,586 nm), et le
monochromateur est réglé pour analyser la longueur d’onde du chrome (425,439 nm). Pour le
deuxiéme crateére, le polychromateur est replacé dans sa position d’origine, ce qui permet d’analyser
les éléments standards, et le monochromateur est a nouveau utilisé pour I'analyse du chrome. Le lien
entre les deux cratéres se fait grace aux données du chrome obtenues avec le monochromateur.

Les avantages de cette technique sont la rapidité d’exécution puisque la mise en place de
I’échantillon, les réglages et I'analyse durent généralement moins de 15 min, mais également la
grande surface analysée, d’environ 12 mm? avec une anode cuivre d’un diamétre 4 mm, qui permet
de moyenner les profils en évitant une contribution trop importante d’éventuelles hétérogénéités
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locales. Cependant, ce dernier aspect peut également étre un inconvénient car cela nécessite des
échantillons de taille suffisante qui ne peuvent pas étre réutilisés par la suite.

Ainsi, dans un deuxiéme temps, la prise de deutérium dans l'alliage sous-jacent a I'oxyde a été
étudiée par SDL. Des profils ont été réalisés sur les matériaux de référence, implantés JANNuS 1, 2 et
IPNL 400 keV aprés 24 h, 150 h et 500 h d’oxydation en milieu primaire a 320 °C. Les matériaux
implanté IPNL 200 keV et grenaillé ont également été analysés aprées 500 h d’oxydation. Ici, seuls les
résultats obtenus sur les échantillons oxydés 500 h seront présentés et comparés. Le deutérium
détecté ici correspond a du deutérium piégé et non interstitiel. On fait I’hypothése que ce dernier a
pu désorber facilement lors de la descente en température de I'autoclave, de 320 °C a 40 °C, avant la
mise dans I'azote liquide des échantillons.

Pour commencer, la Figure 126 présente les profils SDL du deutérium, de I'oxygéne, du fer, du
chrome et du nickel obtenus sur le matériau de référence oxydé 500 h. Les tirets violets illustrent la
position des interfaces oxyde externe / oxyde interne et oxyde interne / alliage telle que définie
grace aux profils SDL dans la partie 1V.2.d.i. On observe dans ce cas que le pic de deutérium est situé
dans la couche d’oxyde interne signifiant que la majorité du deutérium piégé au cours de |'oxydation
I’est dans I'oxyde interne.
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Figure 126 : Profils SDL obtenus sur le matériau de référence oxydé 500 h en milieu primaire deutéré a 320 °C (OE : Oxyde

Externe, Ol : Oxyde Interne)
Concernant les matériaux implantés JANNuS, la Figure 127 illustre les profils SDL obtenus sur le
matériau implanté JANNuS 2 aprés 500 h d’oxydation et qui sont représentatifs de ceux obtenus sur
le matériau implanté JANNuS 1. On constate ici que le pic de deutérium est situé a I'interface oxyde
interne / alliage et non dans I'oxyde interne comme pour le matériau de référence. On n’observe
aucune accumulation de deutérium plus en profondeur. Pour rappel, ce matériau est implanté sur
une profondeur d’environ 1,5 um avec une densité importante de cavités entre 500 et 1000 nm a
partir de la surface.
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Figure 127 : Profils SDL obtenus sur le matériau implanté JANNuS 2 oxydé 500 h en milieu primaire deutéré a 320 °C (OE :
Oxyde Externe, Ol : Oxyde Interne)
Les profils SDL réalisés sur le matériau implanté IPNL 400 keV sont présentés sur la Figure 128. La fin
de la profondeur affectée par I'implantation est matérialisée par une ligne en tirets bleus. Le
rectangle bleu en transparence situé autour de cette ligne correspond a lincertitude sur la
profondeur des crateres SDL définie dans la partie IV.2.d.i. On voit ici que I'accumulation de
deutérium est nettement localisée dans I'alliage, autour de la profondeur maximale d’implantation,
On peut penser que cette accumulation est liée aux défauts induits par I'implantation dans cette

zone.
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Figure 128 : Profils SDL obtenus sur le matériau implanté IPNL 400 keV oxydé 500 h en milieu primaire deutéré a 320 °C (OE :
Oxyde Externe, Ol : Oxyde Interne)
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La Figure 129 présente les profils SDL réalisés sur le matériau implanté IPNL 200 keV, aprées 500 h
d’oxydation en milieu primaire. Le deutérium semble localisé dans I'oxyde interne et dans I'alliage
proche de l'interface oxyde interne / alliage, ce qui correspond a la zone affectée par I'implantation

ionique.
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Figure 129 : Profils SDL obtenus sur le matériau implanté IPNL 200 keV oxydé 500 h en milieu primaire deutéré a 320 °C (OE :
Oxyde Externe, Ol : Oxyde Interne)

Enfin, les profils SDL obtenus sur le matériau grenaillé apres 500 h d’oxydation en milieu primaire
deutéré sont présentés sur la Figure 130.
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Figure 130 : Profils SDL obtenus sur le matériau grenaillé oxydé 500 h en milieu primaire deutéré a 320 °C (OE : Oxyde
Externe, Ol : Oxyde Interne)
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L’échelle en profondeur (abscisse) a été allongée jusqu’a 2 um afin de visualiser I'ensemble de
I’accumulation de deutérium présente dans ce matériau. En effet, comme visible sur ce graphique, le
deutérium est localisé dans la profondeur dans I'alliage avec une intensité maximale a environ 600
nm de profondeur depuis l'interface oxyde interne /alliage.

IV.3.c Piégeage du deutérium en profondeur au niveau des défauts induits par
I'implantation ionique

A partir des profils SDL de deutérium obtenus sur les matériaux implantés JANNuS et présentés plus
haut, les accumulations de deutérium apres oxydation en milieu primaire des REP sont localisées a
proximité de la surface et de I'oxyde et ne s’étendent pas sur I’'ensemble de la profondeur affectée
par 'implantation. Cependant, un profil de concentration de deutérium a été réalisé par SIMS, qui
présente une meilleure limite de détection que la SDL (jusqu’a 5 x 10 at.cm™ pour de I’hydrogeéne
dans du silicium par SIMS, autour de 5-10 x 10" at.cm™ pour la SDL) sur le matériau implanté JANNuS
2 oxydé 500 h en milieu primaire deutéré dans les mémes conditions d’abrasion que celles utilisées
lors de la mise en évidence du piégeage par les défauts d’implantation a partir de chargements
cathodiques (voir partie lIl.). La vitesse d’abrasion plus importante que pour I'étude des couches
d’oxyde, de I'ordre de 1,5-1,6 nm.s’ a permis d’obtenir un profil de concentration du deutérium
jusqu’a une profondeur supérieure a 2 um dans un temps raisonnable. Ce profil, réalisé sur le
matériau implanté JANNuS 2 oxydé 500 h, est présenté sur la Figure 131 avec les profils de I'oxygéne
et du chrome. Les deux axes des ordonnées sont en échelle logarithmique et I'origine de I'axe des
abscisses correspond a la surface de I’échantillon oxydé.
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Figure 131 : Profils SIMS du deutérium (ZH), de I'oxygéne (160) et du chrome (52Cr) obtenus sur le matériau implanté JANNuS
2 apres une oxydation de 500 h en milieu primaire deutéré et normalisés par le signal du nickel dans I'alliage

On peut voir sur le profil de deutérium, en bleu foncé, a partir d’environ 700 nm de profondeur la
présence d’une « bosse » qui correspond a une accumulation de deutérium dans I'alliage. Au vu de sa
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position, celle-ci pourrait étre liée a la présence des cavités induites par I'implantation ionique dans
ce matériau et caractérisées dans le chapitre Il. De plus, cette accumulation de deutérium est
corrélée a celle de I'oxygene, visible sur le graphique en rouge. Ce couplage était déja présent lors de
la mise en évidence du piégeage du deutérium par les défauts d’implantation grace a des
chargements cathodiques (chap. 1ll) et confirme qu’il s’agit bien de la zone dans laquelle le deutérium
a été piégé apres chargement et qui présente une forte concentration de cavités. La Figure 132
montre le profil SIMS du deutérium obtenu sur le matériau implanté JANNuS 2 aprés 500 h
d’oxydation en milieu primaire deutéré a 320 °C, le profil SIMS du deutérium obtenu sur le matériau
implanté JANNuS 2 chargé cathodiquement et I'évolution de la fraction volumique de cavités
mesurée par MET dans ce matériau. Pour cette derniére, des barres d’erreur de + 20 % ont été
ajoutées pour chaque point afin de représenter de fagon lisible I'incertitude sur la profondeur du
cratere SIMS et donc sur I'axe des abscisses. L'origine de cet axe a été définie comme la surface
initiale du matériau donc l'interface oxyde externe / oxyde interne pour le matériau oxydé. On voit
que les accumulations de deutérium sur les deux profils SIMS sont localisées a la méme profondeur
et que la fraction volumique maximale de cavités se situe au niveau de ces accumulations également.
Tous ces éléments permettent d’affirmer qu’une partie du deutérium qui pénétre dans I'acier étudié
au cours de son oxydation en milieu primaire simulé diffuse dans I'oxyde et dans I’alliage et est piégé
par les défauts induits par I'implantation ionique en profondeur, trés certainement les cavités. Etant
donné que ce deutérium n’est pas visible par SDL, cette part est cependant faible en comparaison de
la quantité de deutérium piégé dans I’alliage sous la couche d’oxyde.
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Figure 132 : Comparaison des profils SIMS de deutérium, normalisés pas le signal du Ni en profondeur de chacun des profils,
obtenus sur le matériau implanté JANNuS 2 aprés 500 h d'oxydation en milieu primaire deutéré a 320 °C et apres
chargement cathodique en deutérium avec la fraction volumique de cavités en fonction de la profondeur caractérisée par
MET sur ce matériau. L’origine de I'axe des abscisses correspond a la surface initiale du matériau donc l'interface oxyde
externe / oxyde interne pour le matériau oxydé.

Aucun piégeage en profondeur n’a été mis en évidence dans le matériau implanté JANNuS 1.
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IV.3.d Bilan

La réalisation des essais d’oxydation en milieu primaire deutéré a permis de s’affranchir des
problemes liés a I'hydrogene et d’analyser uniquement la prise d’hydrogéne (deutérium) liée a
I’oxydation des matériaux. Pour cela, des profils de concentration en deutérium ont été réalisés par
SIMS pour étudier la prise de deutérium dans I'oxyde et dans I'alliage ainsi que par SDL pour la zone a
proximité de l'interface oxyde interne / alliage.

Ainsi, des profils de concentration du deutérium obtenus par SIMS sur les matériaux de référence,
implantés JANNuS 1, 2 et IPNL 400 keV et grenaillé apres 500 h d’exposition en milieu primaire
deutéré a 320 °C, ont permis de montrer que, dans I'oxyde, le deutérium est piégé uniquement dans
la couche interne. Il n’y en a pas, ou trés peu, dans la couche externe comme I'a montré Dumerval
dans ses travaux [19].

Concernant la prise de deutérium dans I'alliage sous-jacent a I'oxyde, des profils de concentration en
deutérium réalisés par SDL sur I’'ensemble des matériaux de I'étude oxydés 500 h en milieu primaire
ont permis de mettre en évidence plusieurs choses. Dans le matériau de référence, la majorité du
deutérium piégé se trouve dans l'oxyde interne et il y en a peu dans l'alliage sous cette couche
d’oxyde. Ce résultat est en contradiction avec les résultats de Dumerval et al. [18,19]. En effet, ceux-
ci ont mis en évidence une accumulation de deutérium dans I'alliage a proximité de I'interface oxyde
interne / alliage dans un acier inoxydable 316L, traité thermiquement donc équivalent au matériau
de référence de cette étude, apres 600 h d’oxydation en milieu primaire deutéré a 325 °C. IlIs ont
attribué ce phénomeéne a un piégeage du deutérium au niveau des lacunes induites par le processus
d’oxydation (diffusion des cations métalliques de I'alliage vers la surface) dans I'alliage sous-jacent a
I’oxyde.

Pour les matériaux implantés JANNuS et IPNL, I'accumulation de deutérium se situe dans I'alliage
proche de l'interface oxyde / alliage. La localisation du deutérium peut étre mise en relation avec la
profondeur affectée par I'implantation ionique dans les matériaux implantés IPNL. Grace a un profil
SIMS, le piégeage du deutérium au niveau des défauts induits par I'implantation ionique dans la
profondeur (> 500 nm) dans le matériau implanté JANNuS 2 aprés 500 h d’oxydation en milieu
primaire a 320 °C a été mis en évidence. La quantité de deutérium piégé par ces défauts est
cependant trés faible devant celle piégée proche de l'interface oxyde interne / alliage. A I'inverse,
aucune accumulation de deutérium plus en profondeur dans I'alliage n’a été mise en évidence dans
le matériau JANNuS 1. Ces résultats sont cohérents avec ceux obtenus suite aux chargements
cathodiques et présentés dans le chapitre précédent. Ils confirment que les cavités sont des sites de
piégeages préférentiels du deutérium.

Enfin, les profils SDL obtenus sur le matériau grenaillé oxydé 500 h mettent en évidence une
accumulation de deutérium dans I'alliage en profondeur, a environ 600 nm de l'interface oxyde
interne /alliage.
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IV.4. Discussion

IV.4.a Effet de I'implantation ionique et du grenaillage sur les oxydes formés sur I'acier
316L en milieu primaire des REP

Les résultats obtenus dans cette étude montrent, comme ceux de la littérature, que I'implantation
ionique et le grenaillage n’influent pas sur la morphologie duplex de I'oxyde formé sur I'acier
inoxydable austénitique 316L en milieu primaire des REP. En revanche des différences sont visibles
en termes de densité et de taille des cristallites externe ainsi qu’au niveau de I'oxyde interne.

L’essai d’oxydation de 500 h a été choisi depuis le début comme essai de référence afin de comparer
les matériaux entre eux. Les résultats discutés ici sont donc basés sur la caractérisation des couches
d’oxyde pour cette durée d’oxydation.

Il est a noter, tout d’abord, que les essais d’oxydation ayant été faits en autoclave a cause de
I"utilisation du deutérium et non en boucle de recirculation avec des résines échangeuses d’ions, il
est plus difficile de maitriser les conditions de saturation du milieu et de précipitation associées. De
plus, le milieu primaire deutéré a été réutilisé d’un essai a I'autre ce qui a possiblement augmenté la
saturation de celui-ci au fur et a mesure des essais. Cependant, on n’observe pas d’augmentation de
taille ou de densité des cristallites externes avec le nombre d’essais (cf. Annexe 2).

Concernant les matériaux implantés JANNuS, ils présentent moins de cristallites externes aprés 500 h
d’oxydation que le matériau de référence. Ce résultat est contraire a celui de Perrin et al. [62] qui ont
mis en évidence une densité de cristallites plus importantes sur un acier 316L implanté aux protons
qgue sur le méme acier non implanté. lls ont expliqué cela par la présence de sites de germination
plus nombreux a la surface du matériau implanté, au début de I'oxydation, du fait des défauts induits
par l'implantation (boucles de dislocation, lacunes, cavités) augmentant ainsi la vitesse de
germination des cristallites. Cela n’a pas été mis en évidence dans les travaux de Dumerval [19]. En
revanche, ces deux études rapportent une taille de cristallites plus faible sur les matériaux implantés
qgue non implantés. Dumerval [19] et Perrin et al. [62] expliquent cela par une modification de la
couche interne liée a I'implantation qui contrdle la diffusion des cations métalliques depuis I'alliage
vers la surface. En effet, ils ont mis en évidence une teneur en chrome plus importante dans I'oxyde
interne formé sur les matériaux implantés que non implantés qui serait a I'origine d’une diminution
du coefficient de diffusion du fer dans I'oxyde (spinelle) comme mis en évidence par Topfer et al.
[158] pour la diffusion du fer a travers un spinelle de type (Cr.Fei,);.s0s (avec & I'écart a la
stoechiométrie) a 1200 °C. Dans les travaux présentés ici, la taille des cristallites est plutot similaire
entre matériaux de référence et implantés JANNuS. Les profils EDX réalisés sur les oxydes montrent
une proportion de chrome par rapport au fer légerement plus importante dans I’oxyde interne formé
sur le matériau JANNuUS 2 par rapport au matériau de référence, différence qui n’est peut-étre pas
suffisante pour observer un effet sur la taille des cristallites. Enfin, dans le matériau implanté JANNuS
2, la nature duplex de I'oxyde interne n’a pas été modifiée par I'implantation mais le caractere
poreux de la sous-couche supérieure semble un peu moins marqué avec implantation.

Concernant la deuxieme famille de matériaux implantés, les matériaux implantés IPNL, des
observations MEB ont permis de constater que la densité et |'orientation des cristallites externes
formées sur ceux-ci sont trés dépendants de I'orientation cristallographique du grain d’alliage sous-
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jacent. Ces matériaux présentent un fort endommagement proche de la surface (= 15 dpa sur une
profondeur inférieure a 200 nm) et donc de nombreux défauts, principalement des boucles de
dislocation caractérisées par MET (cf. chap. Il.) mais aussi des lacunes et des interstitiels, induits par
I'implantation ionique. La présence de ces défauts permettrait une diffusion tres rapide des cations
métalliques vers la surface, entrainant ainsi une saturation rapide du milieu en cations métalliques
puis leur précipitation. Ainsi, la dépendance de la densité de cristallites par rapport a I'orientation du
grain d’alliage sous-jacent peut provenir d’un effet de I'inclinaison des plans {111} dans lesquels se
forment les boucles de dislocation par rapport a la surface de I’échantillon et de leur possible
émergence en surface. En effet, cette inclinaison dépend de I'orientation du grain et peut accentuer
la diffusion des cations métalliques ou, au contraire, la ralentir. Ce phénomene n’est pas présent
dans les matériaux implantés JANNuS peut-étre du fait d’'un endommagement plus faible en surface
(= 1-2 dpa).

Concernant I'oxyde interne, celui formé sur le matériau implanté IPNL 400 keV ne présente pas les
deux sous-couches comme décrit dans les matériaux précédents. Les observations MET et les profils
EDX font parfois ressortir la présence de trois parties dans |'oxyde interne, une inversion de la
localisation des deux sous-couches décrites précédemment ou une seule partie avec des teneurs en
fer et en chrome équivalentes. La teneur moyenne en chrome dans I'oxyde interne formé sur ce
matériau est inférieure a celles estimées dans les matériaux de référence et implanté JANNuS 2. Ceci
suggere une croissance de cette couche d’oxyde différente a cause de la présence en grand nombre
de défauts proche de la surface.

Enfin, le matériau grenaillé présente une population de cristallites dont la densité est plut6t similaire
a celle formée sur le matériau de référence mais de taille plus importante. Cela pourrait provenir de
la présence de dislocations dans I'alliage qui peuvent servir de courts-circuits de diffusion pour les
cations métalliques depuis I'alliage en profondeur vers I'interface oxyde interne / alliage permettant
ainsi un apport plus important de ces derniers vers la surface.

IV.4.b  Effet de I'implantation ionique et du grenaillage sur les cinétiques d’oxydation de
I"acier 316L en milieu primaire des REP

Aprés avoir comparé la morphologie des oxydes formés sur les matériaux de référence, implantés et
grenaillé, on cherche maintenant a comprendre I'effet de I'implantation ionique et du grenaillage sur
la cinétique d’oxydation de I'acier inoxydable austénitique 316L. Pour cela, les épaisseurs d’oxyde
formées apres 500 h d’oxydation (valeurs obtenues par trois méthodes de mesures donc fiables) ont
été comparées. Elles sont rappelées dans le Tableau 25. Les incertitudes présentées pour les
matériaux de référence et implantés correspondent aux écart-types des mesures d’épaisseur d’oxyde
interne faites sur des micrographies MEB car les mesures réalisées par les différentes méthodes
étaient toutes comprises dans ces écarts pour chaque matériau. Ceux-ci sont importants du fait de la
rugosité de l'interface oxyde interne / alliage et de la différence d’épaisseur d’oxyde suivant les
grains d’alliage. L'incertitude estimée pour le matériau grenaillé correspond a la valeur maximale
d’erreur de 29 % sur la profondeur du cratére SDL.

181



IV. Etude de I’effet des défauts induits par l'irradiation sur I'oxydation et la prise d’hydrogéne de
I'acier 316L en milieu primaire des REP

Tableau 25 : Epaisseurs moyennes de |'oxyde interne formé sur les matériaux de référence, implantés et grenaillés aprés
500 h d'oxydation en milieu primaire des REP a 320 °C

Epaisseur d’oxyde interne (nm)
Matériau de référence 96 +43
Matériau implanté JANNuS 1 33+29
Matériau implanté JANNuS 2 62 36
Matériau implanté IPNL 400 keV 74 + 35
Matériau implanté IPNL 200 keV 48 £ 28
Matériau grenaillé 144 + 42

Ce tableau permet de mettre en évidence une couche d’oxyde interne plus fine en moyenne sur les
matériaux implantés que sur le matériau de référence, ce qui est en accord avec les travaux de
Dumerval et Perrin et al. sur des aciers 316L implantés ou non aux protons [19,62]. lls expliquent cela
par une teneur en chrome plus importante dans I'oxyde interne formé sur les matériaux implantés
gue non implantés. L'oxyde interne serait ainsi plus protecteur vis-a-vis de I'oxydation. Dumerval a

"0 comme traceur isotopique de I'oxygéne, les

d’ailleurs mesuré, grace a |I'utilisation de
coefficients de diffusion de I'oxygene dans I'oxyde interne formé sur 'acier 316L et le méme acier
traité thermiquement et les a mis en relation avec leur teneur en chrome dans la couche d’oxyde
interne. En comparant avec des données supplémentaires de la littérature [62], elle a mis en
évidence une diminution du coefficient de diffusion de I'oxygeéne dans |'oxyde interne avec
I"augmentation de sa teneur en chrome. Dans le cas de cette étude, la différence de teneur moyenne
en chrome dans I'oxyde interne n’est pas trés élevée entre le matériau de référence (= 49 % at.) et le
matériau implanté JANNuS 2 (= 50 % at.), ce qui ne permet pas d’affirmer que I'épaisseur plus faible
d’oxyde interne pour le matériau JANNuS 2 soit la conséquence de sa teneur moyenne en chrome.
Les teneurs en chrome de la couche d’oxyde interne n’ont pas été mesurées pour les matériaux
implantés JANNuS 1 et IPNL 200 keV. Pour le matériau implanté IPNL 400 keV, la teneur en chrome
dans I'oxyde interne est plus faible (= 41 %) que celle du matériau de référence mais son épaisseur
est tout de méme inférieure. On peut faire I’hypothese que la couche d’oxyde native, présente avant
oxydation et qui est trés riche en chrome (rapport Fe/Cr oxydé mesuré par XPS : 13/87, cf. chap. Il), a
pu retarder ou ralentir la croissance de I'oxyde interne sur ce matériau, méme si elle n’est plus
détectable aprés 500 h d’oxydation. La couche d’oxyde native présente sur les matériaux implantés
contient de maniére générale plus de chrome que celle présente sur le matériau de référence. Cela
peut étre en partie a I'origine de la plus faible épaisseur de la couche d’oxyde interne formée sur les
matériaux implantés par rapport au matériau de référence.

Concernant le matériau grenaillé, les mesures réalisées a partir des profils SDL mettent en avant une
couche interne plus épaisse sur ce matériau que sur le matériau de référence. Lozano-Perez et al.
[77] ont obtenu les mémes conclusions en comparant |'épaisseur d’oxyde formée sur un acier
inoxydable austénitique 304 recuit et sur le méme acier écroui a froid par laminage lors d’une
exposition de 1500 h en milieu primaire simulé a 360 °C. Perrin et al. [62] ont montré que la diffusion
de I'oxygéne dans I'oxyde interne se fait principalement par les joints de grains ou autres courts-
circuits de diffusion. On peut donc faire I'hypothése que I'écrouissage de surface induit par le
grenaillage a mené a la formation d’'une couche interne permettant a I'oxygene de diffuser plus
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rapidement jusqu’a I'interface oxyde interne / alliage, avec une diminution de la taille des grains ou
une diminution de sa teneur en chrome par exemple. Des caractérisations de I'oxyde et/ou d’autres
expériences sur le matériau grenaillé auraient été nécessaires pour confirmer ces hypothéses.

IV.4.c  Proposition d’un mécanisme de croissance de la couche d’oxyde interne formée
sur |'acier 316L en milieu primaire des REP

A partir des observations MET et des profils EDX réalisés dans cette étude, il apparait que I'oxyde
interne formé sur I'acier inoxydable austénitique 316L de référence en milieu primaire des REP est
duplex de par sa composition et sa morphologie, comme mis en évidence dans la littérature [19,63].
Les deux sous-couches formées (supérieure : poreuse avec une forte teneur en chrome, inférieure :
dense avec des teneurs en fer et en chrome équivalentes) sont séparées par une interface quasiment
plane.

L’exposition de 300 h en milieu primaire simulé a 320 °C d’un échantillon de référence préalablement
doré montre que la croissance des deux sous-couches de I'oxyde interne est la conséquence d’un
processus de diffusion anionique. Ainsi, deux scénarios sont envisageables :

e soit les deux sous-couches croissent en méme temps, ce qui signifierait que la sous-couche
supérieure croit au détriment de la sous-couche inférieure qui elle-méme croit au détriment
de I'alliage,

e soit les deux sous-couches croissent I'une aprées I'autre avec au départ la croissance de la
sous-couche supérieure puis celle de la sous-couche inférieure.

Les travaux de Soulas et al. [61,159] sur les temps courts d’oxydation d’un acier 316L en milieu
primaire simulé n’ont pas mis en évidence la présence de ces deux couches dans I'oxyde interne. On
peut donc penser que la croissance de la sous-couche inférieure commence lorsque s’achéve celle de
la sous-couche supérieure.

Les résultats présentés ici ont également fait ressortir la présence d’une légere accumulation de
nickel dans la sous-couche inférieure de I'oxyde interne, a I'interface avec la sous-couche supérieure.
Cet enrichissement pourrait provenir d’un enrichissement en nickel dans I’alliage apparu au cours de
la croissance de la sous-couche supérieure, comme celui observé dans I'alliage a I'interface oxyde
interne inférieur / alliage. Ainsi, un oxyde riche en chrome croit au premier temps d’oxydation
accompagné d’un enrichissement en nickel dans l'alliage sous-jacent. Puis, cet enrichissement
modifiant localement la composition de l'alliage (augmentation de la proportion de nickel,
diminution de celle de chrome), un « nouvel oxyde » se formerait de composition différente et en

lien avec la composition de I'alliage a I'interface.

Pour que ce nouvel oxyde croisse de maniére anionique, un apport d’oxygéne est nécessaire a
I'interface oxyde / alliage, via la sous-couche supérieure. L'oxygéne doit donc diffuser a travers la
sous-couche supérieure, puis passer dans la sous-couche inférieure avant de diffuser dans celle-ci et
d’atteindre I'interface avec I'alliage. Cette diffusion est assurée par les lacunes d’oxygene.

La diffusion de I'oxygene étant dépendante de la teneur en chrome dans I'oxyde (stocechiométrie),
celle-ci est plus lente dans I'oxyde interne supérieur que dans 'oxyde interne inférieur, ce qui
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pourrait engendrer une accumulation de lacunes dans la sous-couche supérieure. Ces lacunes
pourraient étre a I'origine de la diminution de la densité (augmentation de la porosité) dans la sous-
couche supérieure, mise en évidence sur les micrographies MET. De plus, cette porosité semble avoir
permis au milieu de s’infiltrer jusqu’a I'interface oxyde interne supérieur / oxyde interne inférieur,
mis en avant par la présence de titane et de calcium dans cette couche.

IV.4.d Effet de I'implantation et du grenaillage sur la localisation du deutérium piégé
dans I'acier 316L aprés oxydation en milieu primaire des REP

La Figure 133 présente une synthése des profils de deutérium obtenus par SDL sur tous les matériaux
de I’étude, aprés une exposition de 500 h au milieu primaire deutéré a 320 °C. Afin de comparer ces
profils, 'hypothése a été faite que la teneur en deutérium dans l'alliage en volume (profondeur
> 5um) est identique pour tous les matériaux. Ceci a permis de normaliser chaque profil de
deutérium par la valeur moyenne du signal en profondeur. De plus, pour une meilleure visibilité de la
localisation du deutérium dans I'oxyde ou I'alliage, I'abscisse de chaque signal a été décalée de telle
sorte que l'origine corresponde a 'interface oxyde interne / alliage (position déterminée suivant la
méthodologie décrite dans la partie 1V.2.d.i).

14
Oxyde I Alliage Référence
N
- L — JANNUS 1
v "% — JANNUS 2
£ fr 8
EN I — IPNL 400 keV
=
> I % — IPNL 200 keV
© / I Grenaillé
@ ' N
o 8
2
©
E 6
o
k=
x
Té 4
i) |
|
0 1
-300 100 ¢ 100 300 500 700 900 1100 1300

Profondeur depuis l'interface Ol / alliage (nm)

Figure 133 : Profils SDL du deutérium, normalisés par la valeur du signal en profondeur, obtenus sur les matériaux de
référence, implantés JANNuS 1 et 2, IPNL 400 et 200 keV et grenaillé apres 500 h d'oxydation en milieu primaire deutéré a
320 °C. L'origine de I'axe des abscisses (trait noir en tiret) correspond a l'interface oxyde interne / alliage pour chacun des

profils
Ainsi, comme décrit dans la partie IV.3.b, cette figure fait ressortir le fait que, sur le matériau de
référence, le deutérium est majoritairement localisé dans I'oxyde interne aprés une exposition de
500 h en milieu primaire deutéré ce qui n’est pas en accord avec les résultats de Dumerval et al.

[18,19]. Cela pourrait signifier que I'oxyde interne formé sur le matériau de référence contient ici
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plus de pieges pour le deutérium et que la contribution du deutérium piégé dans I'oxyde pourrait
masquer une possible accumulation de deutérium au niveau des lacunes, générées par le processus
d’oxydation, dans I’alliage.

A contrario, les matériaux implantés JANNuS et IPNL oxydés 500 h en milieu primaire deutéré
présentent tous une accumulation de deutérium dans I'alliage, plus ou moins proche de l'interface
oxyde interne / alliage. Dans ce cas, deux sources de piégeage sont possibles : les lacunes générées
par le processus d’oxydation et les défauts induits par I'implantation ionique (boucles de dislocation,
cavités, lacunes,...) avant oxydation.

Pour le matériau implanté IPNL 400 keV, le pic de deutérium est localisé a proximité de la zone
présentant le maximum de défauts dus a I'implantation ionique (cf. Figure 128), vers 300 nm de
profondeur depuis la surface initiale. Leur caractérisation par MET a montré qu’il s’agissait de
boucles de dislocation, ce qui suggere un possible piégeage du deutérium par ce type de défauts. Le
profil obtenu sur le matériau implanté IPNL 200 keV présente une accumulation de deutérium au
niveau de linterface oxyde interne / alliage jusqu’a environ 150 nm (cf. Figure 129). Cette
profondeur peut également étre mise en relation avec la profondeur affectée par I'implantation
estimée par SRIM a une centaine de nanométres. Ainsi, pour les matériaux implantés IPNL, il n’est
pas aisé de déconvoluer un effet de piégeage par les défauts induits par I'implantation ionique d’un
effet de piégeage par les lacunes générée par le processus d’oxydation. Il s’agit trés certainement
d’une combinaison de ces effets.

Pour les matériaux implantés JANNuS, on constate sur la Figure 133 que le profil SDL de deutérium
obtenu sur le matériau implanté JANNuS 1, bien qu’ayant une intensité plus faible, est similaire a
celui obtenu pour le matériau JANNuS 2. L’accumulation de deutérium visible par cette technique est
localisée dans l'alliage a I'interface oxyde interne / alliage. Celle-ci est certainement la combinaison
du piégeage par les défauts d’implantation avec le piégeage lié aux lacunes générées par le processus
d’oxydation, comme pour les matériaux implantés IPNL. A cette profondeur, moins d’une centaine de
nanometre depuis la surface initiale avant oxydation, 'endommagement des matériaux implantés
JANNUS est tout de méme beaucoup plus faible que celui des matériaux implantés IPNL (moins de 1
dpa contre 15 a 20 dpa estimés par SRIM (cf. partie Il), laissant penser a une contribution plus
importante des lacunes formées lors de I'oxydation dans le cas des matériaux implantés JANNuS.
Enfin, les profils de deutérium réalisés par SIMS sur le matériau implanté JANNuS 2 apres 500 h
d’oxydation en milieu primaire deutéré a permis de mettre en évidence le piégeage du deutérium
dans la zone présentant la plus grande quantité de défauts d’implantation, autour de 1 um de
profondeur. Cette accumulation de deutérium est uniquement due au piégeage par les défauts
induits par I'implantation ionique, majoritairement les cavités, comme mis en évidence dans le
chapitre précédent. La plus faible densité de cavités produites par I'implantation sur le matériau
implanté JANNuS 1 pourrait expliquer le fait qu’aucune accumulation de deutérium n’ait été mise en
évidence en profondeur dans celui-ci aprés oxydation. La densité de boucles de dislocation dans
JANNUS 1 est également quatre a cing fois inférieure a celle dans le matériau implanté IPNL 400 keV.

Enfin, le profil SDL du deutérium obtenu sur le matériau grenaillé, en orange sur la Figure 133, fait
apparaitre une accumulation de deutérium en profondeur, autour de 600 nm depuis la surface. Celle-
ci pourrait étre due a la présence de dislocations induites par le grenaillage qui auraient joué le role
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de court-circuit de diffusion pendant I'oxydation, permettant au deutérium de progresser plus
rapidement en profondeur. Celui-ci a ensuite été piégé au niveau de défauts formés lors du
grenaillage ou dus au processus d’oxydation.

IV.4.e Relation entre |'absorption d’hydrogene et |’'oxydation en milieu primaire

Afin de comparer les quantités de deutérium piégé au cours de I'oxydation dans les matériaux, en
fonction du temps d’oxydation, une quantification relative du deutérium présent entre la surface des
échantillons et 3 um de profondeur, comprenant donc oxydes externe et interne et une partie de
I'alliage, a été réalisée sur tous les matériaux étudiés aprés des temps d’oxydation de 24 h, 150 h et
500 h grace aux profils SDL.

Comme décrit précédemment, les profils SDL de deutérium ont été normalisés par la valeur moyenne
du signal en profondeur afin de les comparer. Les profils de deutérium obtenus pour le matériau de
référence apres 24, 150 et 500 h d’oxydation ont ainsi été superposés (Figure 134). L’Annexe 7
présente les mémes résultats pour les matériaux implantés JANNuS 1, 2 et IPNL 400 keV. Pour le
matériau de référence, une augmentation de I'intensité du signal de deutérium est observée lorsque
la durée d’oxydation augmente. Pour I"’échantillon oxydé 150 h, le pic du deutérium se situe dans
I’oxyde interne, comme pour celui oxydé 500 h. Le profil de deutérium réalisé sur le matériau de
référence oxydé 24 h est plus étalé entre I'oxyde interne et I'alliage. Ceci est di certainement a
I"abrasion simultanée de I'oxyde interne et de I'alliage du fait de la morphologie de la couche externe
formée de grosses cristallites éparses et de plus petites, comme détaillé dans la partie IV.2.d.iv.
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Figure 134 : Profils SDL de deutérium (normalisés par la valeur du signal dans I'alliage en profondeur) obtenus sur le
matériau de référence aprés une exposition au milieu primaire deutéré a 320 °C de 24 h, 150 h et 500 h. L'origine de I'axe
des abscisses (tirets noirs) correspond a l'interface oxyde interne / alliage pour chacun des profils.

Ensuite, la quantification du deutérium est faite en calculant I'aire sous les profils normalisés de
deutérium des différents matériaux et pour plusieurs durées d’oxydation. Le choix a été fait de
limiter cette quantification aux trois premiers microns depuis la surface des échantillons, prenant

ainsi en compte le deutérium piégé dans I'oxyde mais également dans I'alliage.
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La Figure 135 illustre I’évolution de la quantité de deutérium piégé dans les différents matériaux en
fonction de la durée d’oxydation. On constate qu’il n’y a pas de tendance générale avec
I'augmentation du temps d’oxydation, la quantité de deutérium est multipliée par 3,5 dans le
matériau implanté IPNL 400 keV entre 150 et 500 h d’oxydation et est, a l'inverse, divisée par 3,2
dans le matériau implanté JANNuS 1. Il n’y a pas non plus d’écart marqué de cette quantité entre les
différents matériaux.

7000
2 ]
= 6000
=3
2
8 5000
o
& -8~ Référence
"a. 4000 / JANNGS 1
£ — JANNUS 2
= -
'8 3000 u
2 I s N IPNL 400 keV
S 2000 A A IPNL 200 keV
“Q
£ B Grenaillé
f =4
T 1000
a

0
0 100 200 300 400 500 600

Durée d’oxydation (h)

Figure 135 : Evolution de la quantité de deutérium piégé introduit au cours d'essais d'oxydation en milieu primaire deutéré a
320 °C par matériau et en fonction du temps d’oxydation. Estimations faites a partir des profils SDL de deutérium réalisés sur
chaque échantillon

Grace aux mesures d’épaisseurs d’oxyde réalisées dans la partie IV.2.d.iv, ces résultats peuvent étre
mis en paralléle avec le processus d’oxydation. La quantité de deutérium piégé et |'épaisseur d’oxyde
interne mesurée sont superposées en fonction du temps d’oxydation pour les matériaux de
référence et grenaillé (Figure 136), les matériaux implantés JANNuS (Figure 137) et les matériaux
implantés IPNL (Figure 138). On constate que les évolutions des deux données sont corrélées,
particulierement pour les matériaux implantés JANNuS 1 et IPNL 400 keV (Figure 137, Figure 138).
Concernant le matériau de référence, la quantité de deutérium et I’épaisseur d’oxyde interne suivent
la méme tendance entre 150 et 500 h d’oxydation mais pas pour 24 h d’oxydation (Figure 136).
Cependant, on a montré que I'estimation par SDL de I'épaisseur d’oxyde pour ce temps d’oxydation
n’était pas fiable a cause de I'inhomogénéité de la couche de cristallites. La quantité de deutérium
calculée dans cet échantillon irait donc dans le sens d’une surestimation de I'épaisseur d’oxyde
interne pour le matériau de référence oxydé 24 h. Enfin, de la méme facon que pour le matériau de
référence, les quantités de deutérium piégé et les épaisseurs d’oxyde interne formées sur le
matériau implanté JANNuS 2 sont corrélées pour 150 et 500 h d’oxydation mais pas pour 24 h (Figure
137). Ici aussi cela pourrait traduire une erreur sur I'estimation de I'épaisseur d’oxyde interne pour ce
temps d’oxydation mais son origine n’est pas définie.
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Figure 136 : Evolution de la quantité de deutérium piégé calculée a partir des données SDL (ZH - trait plein) et de I’épaisseur
d’oxyde interne formée (Ox - tirets) pour les matériaux de référence et grenaillé au cours d'essais d'oxydation en milieu
primaire deutéré a 320 °C en fonction du temps d’oxydation
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Figure 137 : Evolution de la quantité de deutérium piégé calculée a partir des données SDL (ZH - trait plein) et de I’épaisseur
d’oxyde interne formée (Ox - tirets) pour les matériaux implantés JANNuS 1 et JANNuS 2 au cours d'essais d'oxydation en
milieu primaire deutéré a 320 °C en fonction du temps d’oxydation
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Figure 138 : Evolution de la quantité de deutérium piégé calculée a partir des données SDL (2H - trait plein) et de I'épaisseur
d’oxyde interne formée (Ox - tirets) pour les matériaux implantés IPNL 400 keV et IPNL 200 keV au cours d'essais d'oxydation
en milieu primaire deutéré a 320 °C en fonction du temps d’oxydation
A partir de ces résultats, la quantité de deutérium piégé a été tracée en fonction de I'épaisseur
d’oxyde interne formée pour chaque matériau de I'étude. Les valeurs obtenues sur les matériaux de
référence et implanté JANNuS 2 oxydés 24 h n’ont pas été prises en compte du fait des erreurs
possibles sur I'estimation de I'épaisseur d’oxyde. Le résultat est présenté sur la Figure 139 et fait
apparaitre une relation linéaire entre les deux données, aux incertitudes de mesure prés. Ceci signifie
que le piégeage du deutérium est en lien avec la croissance de I'oxyde interne pour tous les
matériaux étudié et donc que les lacunes générées par cette croissance jouent un réle important

dans le piégeage du deutérium, méme sur les matériaux implantés et grenaillé.
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Figure 139 : Evolution de la quantité de deutérium piégé en fonction de I'épaisseur d'oxyde interne formée au cours de
'oxydation d'un acier 316L en milieu primaire deutéré a 320 °C
De plus, on peut également mettre en relation pour chaque matériau apres 500 h d’oxydation,
I’épaisseur sur laquelle le deutérium est piégé dans I'alliage, visible sur la Figure 133, avec |'épaisseur
d’oxyde interne formé. Pour cela, on a choisi de fixer la fin de la zone de piégeage du deutérium dans
I'alliage lorsque la valeur de son signal SDL normalisé devient inférieure a 2. On obtient ainsi les
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valeurs présentées sur la Figure 140 en bleu, qui correspondent a I'épaisseur de la zone de piégeage
du deutérium depuis l'interface oxyde interne / alliage en fonction des matériaux aprés 500 h
d’oxydation. Ce graphique présente également les épaisseurs d’oxyde interne estimées pour chacun
des matériaux. Le matériau de référence n’est pas représenté car la plus grande partie du deutérium
piégé I'est dans I'oxyde et non dans I'alliage.
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Figure 140 : Epaisseur de la zone de piégeage du deutérium ’H dans I'alliage (valeurs signaux SDL du H normalisés > 2, cf.
Figure 133) comparée a l'épaisseur d'oxyde interne aprés 500 h d'oxydation en milieu primaire simulé des REP en fonction
des matériaux
On peut voir sur ce graphique que I'épaisseur de la zone de piégeage du deutérium en fonction des
matériaux est corrélée a I'épaisseur d’oxyde interne mais pas parfaitement. Cela confirme qu’il existe
un lien entre le piégeage du deutérium et les lacunes dues au processus d’oxydation dont la quantité
et la localisation dépendent de I'épaisseur d’oxyde formé. Ce ne sont donc pas seulement les défauts
induits par I'implantation et le grenaillage qui piégent le deutérium mais également, comme I'a
montré Dumerval et al. [18,19], les lacunes dues a la diffusion des cations métalliques depuis I'alliage
vers la surface lors de I'oxydation. Il peut également exister des interactions entre les défauts induits
par I'implantation, les lacunes générées par le processus d’oxydation et le deutérium. Pour les
matériaux implantés JANNuS, celles-ci ne seraient pas trés importante du fait de la densité de
défauts d’implantation réduite dans la zone ou se forment les lacunes au cours de |’oxydation,
contrairement aux matériaux implantés IPNL. On pourrait imaginer par exemple des interactions
entre les lacunes provenant de l'implantation et de I'oxydation avec le deutérium, menant a la
formation de cavités, mais cela n’a pas été mis en évidence sur I'’échantillon de matériau implanté
IPNL 400 keV oxydé 500 h en milieu primaire observé par MET. En revanche, il est possible que les
lacunes générées par le processus d’oxydation aient tendance, en diffusant vers la profondeur, a
entrainer un mouvement de certains défauts d’'implantation. Cet effet pourrait étre visible sur le
matériau implanté IPNL 400 keV pour lequel la zone de piégeage du deutérium est plus épaisse par
rapport a I'épaisseur d’oxyde interne formée que sur les autres matériaux (cf. Figure 140), laissant
penser a un piégeage dont la localisation ne serait pas seulement liée aux lacunes générées par
I’oxydation. Ainsi, le mouvement de ces lacunes aurait pu entrainer certains défauts d’implantation,
dont la densité est trés importante dans la zone implantée a proximité de I'interface avec la zone non
implantée, vers la profondeur, d’ol une accumulation de deutérium due aux lacunes produites par le
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processus d’oxydation et aux défauts d’implantation, localisée de part et d’autre de I'interface zone
implantée / zone non implantée (cf. Figure 128).

IV.5. Bilan

Dans ce chapitre, des essais d’oxydation, de différentes durées, en milieu primaire simulé (et
deutéré) des REP a 320 °C ont été réalisés sur I'ensemble des matériaux de I'étude (acier inoxydable
austénitique 316L) : le matériau de référence, les matériaux implantés JANNuS et IPNL ainsi que le
matériau grenaillé. Ces essais visaient dans un premier temps a caractériser les couches d’oxyde
formées sur les différents matériaux au cours de leur oxydation en milieu primaire. Dans un second
temps, ces essais avaient pour objectif d’étudier la prise d’hydrogene dans les matériaux étudiés
pendant leur oxydation.

Pour commencer, des caractérisations par MEB, MET et EDX des couches d’oxyde formées sur les
matériaux de référence, implantés aux ions et grenaillé aprés oxydation en milieu primaire simulé a
320 °C ont permis de montrer que I'oxyde formé dans ces conditions a une structure duplex
regroupant une couche externe discontinue composée de cristallites dont la composition est
majoritairement du fer et un peu de nickel, et une couche interne continue présentant une teneur en
chrome importante. Cette derniére présente elle-aussi un caractére duplex, trés marqué sur le
matériau de référence, moins marqué sur les matériaux implantés JANNuS 2 et surtout IPNL 400 keV,
avec une sous-couche supérieure, coté oxyde externe, peu dense et contenant une forte proportion
de chrome et une sous-couche inférieure, proche de I'alliage, dense et dont les teneurs en fer et en
chrome sont similaires. L'utilisation d’un marqueur d’or a permis de vérifier les résultats de la
littérature concernant la croissance des couches d’oxyde: la couche externe croit de maniere
cationique, via la diffusion de cations métalliques de fer et de nickel depuis I'alliage, et les deux sous-
couches de l'oxyde interne croissent par diffusion anionique de I'oxygene depuis la surface vers
I'interface oxyde interne / alliage. Enfin, les épaisseurs d’oxyde interne estimées par différentes
techniques (MEB, MET, SIMS et SDL) sur les matériaux aprés 500 h d’oxydation en milieu primaire
montre que la couche interne formée sur les matériaux implantés est plus fine que celle formée sur
le matériau de référence ; celle formée sur le matériau grenaillé est au contraire plus importante que
celle présente sur le matériau de référence. L'origine des différences observées entre |'oxyde formé
sur le matériau de référence et les matériaux implantés ou grenaillé a été discutée dans ce chapitre,
et un mécanisme de croissance de la couche d’oxyde interne a été proposé.

Ensuite, la distribution du deutérium dans les échantillons oxydés en milieu primaire deutéré a été
étudiée grace a la réalisation de profils de concentration en deutérium par SDL et par SIMS. Il a été
montré qu’au sein des couches d’oxyde, le deutérium se piege uniquement dans la couche interne.
Grace aux profils SDL réalisés sur 'ensemble des matériaux étudiés aprés 500 h d’exposition au
milieu primaire, des accumulations de deutérium ont été observées dans |'alliage a proximité de
I'interface oxyde interne / alliage, sauf pour le matériau de référence qui ne présentait qu’une
accumulation dans la couche d’oxyde interne. Ces accumulations dans I’alliage sont la combinaison
d’un piégeage du deutérium par les lacunes générées par le processus d’oxydation et d’un piégeage
par les défauts induits par I'implantation ionique ou le grenaillage. Des interactions entre ces défauts
peuvent également exister, menant a la formation de nouveaux défauts et/ou a leur diffusion. Pour
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le matériau implanté JANNuS 2, une accumulation de deutérium en profondeur dans la zone
présentant le maximum de défauts d’implantation a été mise en évidence par SIMS, montrant que le
deutérium qui pénétre dans les matériaux au cours de I'oxydation peut diffuser dans la profondeur et
se piéger au niveau des défauts rencontrés. En comparant des valeurs de quantité de deutérium
piégé (sans unité) obtenues a partir des profils SDL et les épaisseurs d’oxyde interne mesurées pour
chaque matériau, il a été possible de montrer que I'accumulation de deutérium, introduit lors d’'une
exposition en milieu primaire des REP, dans I'alliage a proximité de I'interface avec I'oxyde interne
est due en grande partie a un piégeage au niveau des lacunes générées par le processus d’oxydation
et ce pour 'ensemble des matériaux étudiés, « sans défaut », implantés et grenaillé.
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CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

Ce travail de thése avait plusieurs objectifs : d’une part, il visait a étudier la diffusion et le piégeage
de I’hydrogene dans un acier inoxydable austénitique 316L présentant des défauts microstructuraux
(boucles de dislocation, cavités,...) représentatifs de ceux induits par l'irradiation neutronique en
réacteur ; d’autre part, ces travaux avaient pour but d‘étudier I'influence de ces défauts, présents en
surface et subsurface de I'acier 316L, sur la nature des couches d’oxyde formées au cours d’une
exposition en milieu primaire des REP et sur leur cinétique de croissance.

La démarche adoptée a consisté a élaborer des matériaux modeles a partir d’un acier inoxydable
austénitique 316L : un matériau de référence « sans défaut », des matériaux implantés aux ions pour
reproduire les défauts induits par l'irradiation neutronique sans activer la matiére et un matériau
grenaillé présentant une couche écrouie en surface. Les matériaux de référence et implantés ont
ensuite été chargés cathodiquement en deutérium, traceur isotopique de I’hydrogene, afin d’étudier
les interactions hydrogene - défauts d’irradiation en couplant analyses par SIMS et par TDS. Grace a
un modele de résolution numérique des équations de McNabb et Foster développé dans une
précédente étude, la diffusion et le piégeage de I'hydrogéne dans ces matériaux ont été simulés et
les résultats ont été comparés aux données obtenus expérimentalement. Enfin, des essais
d’oxydation en milieu primaire simulé des REP ont permis d’étudier, d’une part, les effets des défauts
d’irradiation sur I'oxydation des matériaux de I'étude, et d’autre part, la prise d’hydrogéne de I'acier
316L au cours de son oxydation dans des conditions proches de la réalité. Une étude antérieure
montrait la présence d’hydrogene dans I'alliage a I'interface avec I'oxyde mettant en évidence un
piégeage au niveau des lacunes induites par le processus d’oxydation. Les travaux présentés ici ont
permis d’étudier I'influence des défauts d’irradiation et du grenaillage sur cette prise d’hydrogene en
conditions représentatives de la réalité.

Les matériaux étudiés au cours de la these sont issus d’une coulée industrielle d’acier inoxydable
austénitique 316L. A partir de celle-ci, plusieurs matériaux modeles ont été élaborés et caractérisés :

e Le matériau de référence « sans défaut» obtenu griace a une série de traitements
thermiques (présence de quelques précipités/inclusions et de quelques dislocations
résiduelles),

e Deux matériaux implantés aux ions Fe’* - 5 MeV & 500 °C sur la plateforme JANNUS -
Saclay qui présentent des populations de boucles de dislocation similaires mais une densité
de cavités environ 100 fois supérieure dans le matériau implanté JANNuS 2 par rapport a
JANNUS 1 (épaisseur affectée par I'implantation = 1 - 1,5 um),

e Deux matériaux implantés a I'IPNL : Fe" - 400 keV et Fe" - 200 keV a 500 °C. lls présentent
deux profondeurs affectées par I'implantation différentes, environ 300 nm pour le premier et
100 nm pour le deuxiéme, avec la présence principalement de boucles de dislocation (pas de
cavité observée au MET sur le matériau implanté IPNL 400 keV),

e Le matériau grenaillé dont la profondeur écrouie est d’environ 300 um.

Les populations de boucles de dislocation et de cavités induites par I'implantation ionique ont été
caractérisées finement en fonction de la profondeur depuis la surface implantée par MET. Celles-ci
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sont en accord avec les données de la littérature concernant les microstructures obtenues apres
irradiation neutronique.

Aprés élaboration et caractérisation de I'ensemble de ces matériaux, les matériaux de référence et
implantés ont été chargés en deutérium afin d’étudier les interactions hydrogene - défauts. En
couplant résultats expérimentaux obtenus sur le matériau de référence chargé et simulation en
considérant un systéme de diffusion pure, les constantes de diffusion du deutérium dans I'acier 316L
étudié ont été déterminées : Dy = 1,4 x 10”° cm”.s™ et Ep = 40 kl.mol™. Les chargements en deutérium,
suivis d’'une étape de vieillissement de 24 h a 40 °C, ont également permis, grace a la réalisation de
profils de concentration par SIMS sur les matériaux implantés JANNuS, de mettre en évidence le
piégeage du deutérium au niveau des défauts induits par lI'implantation ionique et de faire
I’hypothése d’'un piégeage principalement di aux cavités. Une implémentation du modele de
résolution numérique des équations de McNabb et Foster a été réalisée en injectant dans celui-ci les
caractérisations des défauts (distribution, densité) obtenues par MET sur les matériaux implantés
JANNUS 1 et 2 afin de simuler les profils de deutérium obtenus par SIMS. Ce travail a permis d’obtenir
les résultats suivants :

e L|'obtention d’une densité de pieges a injecter dans le modeéle a partir de la densité et de la
taille des boucles de dislocation ou des cavités mesurées par MET,

e La confirmation d’un piégeage majoritaire du deutérium au niveau des cavités induites par
I'implantation ionique et non des boucles de dislocation,

e La détermination de I'énergie de dépiégeage du deutérium au niveau d’une cavité
E,=68+1 kl.mol* (en considérant un coefficient pré-exponentiel de dépiégeage
Po=1,5x 10°sY),

e Une estimation de la quantité de deutérium piégée dans une cavité : environ 96 atomes de
deutérium par cavité de 5,5 nm de diamétre,

e Une estimation de la pression interne p dans les cavités en considérant tous les atomes de
deutérium piégés sous forme moléculaire *H, : p = 23 bar.

Enfin, des essais d’oxydation en milieu primaire des REP a 320 °C ont été réalisés sur les matériaux de
référence, implantés et grenaillé afin de comparer les oxydes formés et les cinétiques d’oxydation de
chacun d’eux d’une part et leur prise d’hydrogene d’autre part. Ces essais, de différentes durées, en
milieu primaire deutéré, ont permis de mettre en avant les points suivants :

e La morphologie de I'oxyde formé en milieu primaire sur un acier 316L n’est pas modifiée par
I'implantation ionique ou le grenaillage. On retrouve une structure duplex avec une couche
externe formée de cristallites riches en fer et une couche interne, continue et riche en
chrome.

e L|’oxyde interne formé sur le matériau de référence est lui aussi duplex. Il est composé d’une
sous-couche supérieure, proche de I'oxyde externe, poreuse et avec une teneur en chrome
plus importante que celle en fer, et d’'une sous-couche inférieure, c6té alliage, dense et dont
les teneurs en chrome et en fer sont similaires. Cette caractéristique est moins marquée sur
le matériau implanté JANNuUS 2 et moins encore sur celui implanté IPNL 400 keV.
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e L|'oxyde interne formé apres 500 h d’oxydation en milieu primaire est plus fin sur les
matériaux implantés que sur le matériau de référence. Cela pourrait provenir d’une teneur
plus importante en chrome dans I'oxyde interne formé sur les matériaux implantés et/ou
d’un oxyde natif devenu plus riche en chrome, donc plus protecteur, apres implantation
ionique. Le matériau grenaillé présente un oxyde interne plus épais que celui du matériau de
référence.

e Des accumulations de deutérium ont été mises en évidence dans I'oxyde interne formé sur
tous les matériaux, dans I'alliage sous l'interface oxyde interne/alliage (sauf pour le matériau
de référence) et, pour le matériau implanté JANNuUS 2, au niveau des cavités induites par
I'implantation dans la profondeur.

e La quantité et la localisation du deutérium piégé dans I'alliage sous I'oxyde interne ont été
reliées a I'épaisseur d’oxyde interne, montrant que cette accumulation de deutérium proche
de linterface oxyde interne/alliage est principalement le fait des lacunes générées par le
processus d’oxydation pour tous les matériaux étudiés.

Ainsi, ces travaux ont permis de mettre en évidence le piégeage de I’hydrogene au niveau des
cavités induites par I'implantation ionique dans un acier inoxydable austénitique 316L, tout d’abord
aprés des chargements cathodiques en deutérium avec une approche modele, et ensuite, au cours
de son oxydation en milieu primaire des REP a 320 °C. Travailler avec un matériau de référence dans
lequel la quantité de défauts a été minimisée a permis de découpler par la suite les effets de chaque
traitement, que ce soit I'implantation ou le grenaillage. La création, grace a I'implantation ionique, de
défauts de méme nature que ceux induits par l'irradiation neutronique a fonctionné. Grace a des
caractérisations fines des populations de défauts, les accumulations de deutérium dans les
matériaux, visibles sur les profils SIMS, ont été attribuées a un piégeage majoritaire de I'hydrogene
par les cavités et non les boucles de dislocations, sans pour autant exclure une contribution de ces
dernieres. Ces caractérisations ont également été utilisées dans le modéle pour la simulation de la
diffusion et du piégeage de I’hydrogene dans I'acier et ont permis de confirmer I'hypothese faite a
partir des données expérimentales en validant la démarche employée. Il était nécessaire de faire
cette étude en commencant par une approche modele dans laquelle le phénomene d’oxydation n’est
pas présent afin de pouvoir comprendre et caractériser la diffusion de I’hydrogéne et son piégeage
au niveau des défauts induits par I'implantation sans la contribution au piégeage qu’apportent les
lacunes induites par le processus d’oxydation. L’utilisation du modele de résolution numérique des
équations de McNabb et Foster n’aurait pas été aisée ni suffisante pour prendre en compte le
phénomeéne d’oxydation, mais cela peut étre une piste d’amélioration a envisager. Ainsi, ce premier
grand axe, mettant en ceuvre des chargements en hydrogene, correspond a une étude fondamentale
des interactions hydrogéne - défauts d’irradiation, il est suivi d’'un second axe dans lequel
I’hydrogéne pénetre dans le matériau au cours de son oxydation en milieu primaire simulé des REP.
Cette approche a permis de relier les résultats obtenus par chargement cathodique a un systeme
plus proche de la réalité puisque le piégeage de I'hydrogéne en profondeur a également pu étre mis
en évidence dans un des matériaux implantés aprés oxydation de 500 h a 320 °C et il est trés
certainement majoritairement le fait des cavités induites par I'implantation. Ainsi, la diffusion de
I’hydrogéne en profondeur dans I'alliage sous la couche d’oxyde et son piégeage au niveau des
cavités provenant de l'irradiation peut ainsi étre étudié en combinant approche expérimentale
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modele et simulation afin de pouvoir in fine prédire les quantités d’hydrogéne pouvant étre piégé
dans I'acier au fur et a mesure de sa vie dans les réacteurs. Ces résultats seraient a mettre en relation
avec des études mécaniques portant sur le role de I’hydrogéne piégé au niveau des défauts induits
par lirradiation, mais également des défauts provenant du phénomeéne d’oxydation, sur
I'endommagement des matériaux utilisés en réacteur.

Ces travaux ameénent plusieurs perspectives qu’elles soient en lien direct avec les expériences et
résultats obtenus ici ou comme ouverture pour mieux comprendre I'effet de I’hydrogene dans les
mécanismes d’IASCC.

Tout d’abord concernant les perspectives en lien direct avec les résultats présentés ici, il serait
intéressant d‘essayer de faire ressortir le deutérium potentiellement piégé dans les matériaux
implantés IPNL en adaptant les conditions de chargement et de vieillissement avant analyse par
SIMS. En effet, les conditions définies dans cette étude étaient basées sur la répartition de défauts
des matériaux JANNuS. Les constantes cinétiques de piégeage et dépiégage associées aux
dislocations et extraites de la littérature n’ont pas permis de simuler correctement les profils SIMS du
deutérium obtenus sur les deux matériaux JANNuUS, montrant qu’il s’agissait principalement d’'un
piégeage par les cavités. Ainsi, il est possible que les boucles de dislocation soient des piéges avec
une plus faible énergie de dépiégeage que celle extraite de la littérature pour des dislocations. Il
serait donc intéressant pour les matériaux implantés IPNL d’augmenter le temps de chargement pour
gu’une quantité de deutérium plus importante se piege mais également de privilégier un
vieillissement de longue durée et a température ambiante pour éviter qu’il se dépiege. Ces
conditions devront étre vérifiées et affinées au préalable par des simulations.

Pour ce qui est de la simulation, le modéle pourrait étre amélioré en prenant en compte la présence
d’une couche d’oxyde native a la surface de I'acier inoxydable 316L, ce qui permettrait d’étre plus
fidele a la réalité et de mieux reproduire les profils de concentration expérimentaux a proximité de la
surface. Il faudrait également réfléchir a la mise en place d’un moyen numérique pour déterminer les
meilleurs parameétres physiques (constantes de diffusion, de piégeage/dépiégeage,...) permettant de
simuler au mieux les résultats expérimentaux.

Concernant les essais d’oxydation en milieu primaire, il pourrait tout d’abord étre intéressant de
mieux comprendre les mécanismes de formation de la couche d’oxyde sur les différents matériaux
en vérifiant par exemple, grace a I'observation MET de lames minces prélevées par FIB, si pour de
faibles durées d’oxydation, I'oxyde interne n’est formé que d’une seule couche ce qui irait dans le
sens d’une croissance non simultanée des deux sous-couches de |'oxyde interne. De plus, la
guantification du deutérium qui pénétre dans I'acier au cours de son oxydation en milieu primaire,
serait possible soit par TDS, soit par une autre méthode de dosage et permettrait d’avoir un ordre de
grandeur des quantités mises en jeu et de pouvoir in fine remonter a une quantité de deutérium
piégé au niveau des défauts d’implantation en conditions réelles.

Concernant les perspectives d’ouverture a ces travaux, il y aurait tout d’abord la mise en relation de
cette étude avec les aspects mécaniques liés a I'hydrogene. En effet, I'étude des effets de
I’hydrogeéne piégé au niveau des défauts d’irradiation sur la tenue mécanique de |'acier inoxydable
316L pourrait étre faite par une approche modele pour commencer puis grace a des essais
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d’oxydation afin de déterminer quel est I'effet du piégeage de I'hydrogéne au niveau des défauts
d’irradiation sur 'endommagement des matériaux et d’estimer une quantité critique d’hydrogéne
pouvant mener a un risque d’endommagement important dans le cadre de la corrosion sous
contrainte assistée par l'irradiation. Il faut cependant noter que I'effet négatif de I’hydrogene sur les
propriétés mécaniques d’'un matériau métallique est souvent attribué a I’hydrogéne en interstitiel et
non a I’hydrogéne piégé dans le matériau.

Enfin, et en continuité du point précédent, le développement du modele afin de I'adapter aux
problématiques des matériaux en réacteurs pourrait étre envisagé. En effet, il serait intéressant
d’utiliser le modele pour simuler la diffusion et le piégeage de I'hydrogéne sur des durées plus
longues, représentatives de la durée de vie des centrales, et de définir et d’intégrer dans le modéle
une densité de pieges qui évolue avec la profondeur mais surtout avec le temps, comme c’est le cas
avec l'irradiation neutronique continue des éléments a proximité du combustible. Cela pourrait
permettre de déterminer une durée d’exploitation au-dela de laquelle la présence d’hydrogéne
pourrait devenir une source de probleme, ceci en lien avec la quantité critique d’hydrogéne définie
préalablement.
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ANNEXE 1 : SPECTRE TDS OBTENU SUR LE MATERIAU IMPLANTE JANNUS 1

Un spectre TDS a été réalisé sur un échantillon du matériau JANNuS 1 aprés chargement en
deutérium de 1 h a 25 °C et un vieillissement a température ambiante d’environ 45 min da a la
préparation de I’échantillon et au pompage de la TDS. Le spectre obtenu est présenté sur la Figure
141. Les spectres TDS de deux échantillons de référence préparés dans les mémes conditions sont
également présents sur le graphique pour comparaison.
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Figure 141 : Spectres TDS obtenus sur le matériau de référence (courbes bleue et verte) et sur le matériau implanté JANNuS
1 (courbe rouge) aprés chargement en deutérium de 1 h a 25 °C et un vieillissement a température ambiante d’environ 45
min
Sur cette figure, on remarque que la forme du spectre TDS obtenu sur le matériau implanté JANNuS
1 est tres similaire a celle des deux spectres obtenus sur le matériau de référence. Un pic principal
est présent, vers 415 K, correspondant a la désorption du deutérium interstitiel. Il n’y a pas de pic
supplémentaire sur le spectre du matériau implanté JANNuS 1 laissant penser a un dépiégeage
depuis les défauts d’'implantation. On remarque de plus que le flux de deutérium qui désorbe du
matériau implanté JANNuS 1 est compris entre ceux obtenus sur les deux échantillons de référence.
La quantité totale de deutérium désorbé de I’échantillon implanté a été estimée a environ 7 ppm

atomique contre 4 et 15 ppm atomique pour les échantillons de référence.
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ANNEXE 2 : OBSERVATIONS DE SURFACE DES ECHANTILLONS OXYDES PAR MEB

Des observations MEB en surface ont été réalisées sur les différents types de matériaux et pour
plusieurs durées d’oxydation. La Figure 142 présente les micrographies obtenues sur le matériau de
référence et les matériaux implantés JANNuS pour 24 h, 150 h et 500 h d’oxydation en milieu
primaire simulé des REP a 320 °C. Tous les échantillons oxydés pendant une méme durée ont été
oxydés lors du méme essai. Pour rappel, les essais se sont déroulés en autoclave statique et le milieu
primaire deutéré n’a pas été renouvelé d’un essai a I'autre. L’essai de 24 h a été réalisé avant celui de
500 h, lui-méme réalisé avant celui de 150 h.
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Figure 142 : Micrographies MEB de I'oxyde formé en surface sur les matériaux de référence et implantés JANNuS 1 et 2,
apres 24 h, 150 h et 500 h d'oxydation en milieu primaire simulé des REP a 320 °C

On remarque que I'évolution de la densité et de la taille des cristallites n’est pas linéaire avec le
temps d’oxydation ni méme avec la teneur du milieu en cations métalliques (qui augmente aprés
chaque essai).
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La Figure 143 présente les micrographies MEB obtenues sur le matériau implanté IPNL 400 keV apres
24 h, 150 h et 500 h d’oxydation et les matériaux implanté IPNL 200 keV et grenaillé apres 500 h
d’oxydation en milieu primaire des REP a 320 °C. Pour le matériau implanté IPNL 400 keV, on
remarque que |'effet de I'orientation cristalline du grain métallique sur la densité et I'orientation des
cristallites est bien visible pour toutes les durées d’oxydation.

150h

Matériau IPNL 400 keV
Matériau IPNL 200 keV

Matériau Grenaillé

Figure 143 : Micrographies MEB de I'oxyde formé en surface sur les matériaux implantés IPNL 400 et 200 keV et le matériau
grenaillé aprés 24 h, 150 h et 500 h d'oxydation en milieu primaire simulé des REP a 320 °C
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ANNEXE 3 : PROFILS EDX EN CONCENTRATION MOLAIRE

Des lames minces prélevées par FIB sur les matériaux de référence et implantés JANNuS 2 et IPNL
400 keV ont été observées par MET. Des profils EDX réalisés a travers la couche d’oxyde formée a
leur surface sont présentés sur les Figure 144 et Figure 145 pour les matériaux implantés JANNuS 2 et
IPNL 400 keV. Ceux-ci ont été tracés en concentration molaire afin de suivre I’évolution des quantités
de chaque élément en fonction de leur localisation dans I'oxyde ou I’alliage. Les profils obtenus sur le
matériau de référence sont présentés dans le chapitre IV et montrent peu d’évolution de la
concentration en chrome entre I'alliage et I'oxyde. Les quantités de fer et de nickel varient beaucoup
au passage dans I'oxyde.
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Figure 144 : Profils de concentration obtenus par EDX a travers I'oxyde formé sur le matériau implanté JANNuS 2 oxydé 500
h en milieu primaire a 320 °C

Concernant le matériau implanté JANNuS 2 (Figure 144), on remarque que la concentration de
chrome n’évolue pas a linterface alliage / oxyde interne inférieur mais qu’aprés une petite
diminution liée a une augmentation de la concentration en nickel, elle est supérieure dans I'oxyde
interne supérieure a celle présente dans l'alliage. Ceci pourrait provenir de la présence avant
oxydation d’un oxyde natif tres riche en chrome en comparaison de celui formé sur le matériau de
référence (mesuré par XPS).
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Figure 145 : Profils de concentration obtenus par EDX a travers I'oxyde formé sur le matériau implanté IPNL 400 keV oxydé
500 h en milieu primaire a 320 °C

Les profils réalisés sur le matériau implanté IPNL 400 keV et visibles sur la Figure 145 montrent un
comportement un peu similaire avec peu d’évolution de la concentration en chrome entre I'alliage et
I’oxyde interne. Ici les deux sous-couches de I'oxyde interne sont moins marquées et on remarque 3
zones distinctes. Proche de I'alliage, la concentration en fer est encore importante et celle en chrome
légérement inférieure a celle dans l'alliage. Ensuite en allant vers l'oxyde externe, il y a une
augmentation de la concentration en chrome avec une diminution de celles en fer et en nickel. Il n’y
pas de molybdene dans cette zone. Et enfin, a I'interface avec I'oxyde externe, les concentrations en
fer et en chrome sont équivalentes et le molybdéne est a nouveau présent. Dans ce cas, les défauts
induits par I'implantation en tres proche surface ont pu avoir un effet sur les mécanismes de
croissance de la couche d’oxyde interne.
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ANNEXE 4 : MESURE DES PROFONDEURS DE CRATERES SDL PAR INTERFEROMETRIE

Une mesure de la profondeur de certains cratéres SDL a été réalisée par interférométrie pour vérifier
que la profondeur calculée par le logiciel d’expérimentation était bien en accord avec la réalité. Pour
cela, les crateres réalisés sur les matériaux de référence, grenaillé et implantés JANNuS 1, 2 et IPNL
400 keV oxydés 500 h en milieu primaire ont été mesurés. Pour chacun, deux profils ont été tracés a
partir de bandes d’environ 0,6 mm de large représentant deux diametres perpendiculaires du
cratere, comme visible sur la Figure 146. Chaque échantillon présentant deux crateres, une
profondeur moyenne extraite des deux profils de chaque cratere a été calculée pour obtenir la
profondeur moyenne du cratére.
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Figure 146 : Résultats obtenus par interférométrie sur un cratere SDL réalisé sur I'échantillon de référence oxydé 500 h : a)
cartographie du cratére vu du dessus et b) profils en profondeur réalisés suivant les bandes présentes sur l'image a)

Le Tableau 26 résume les mesures de profondeur de cratere faites sur I'ensemble des échantillons.

Tableau 26 : Comparaison entre profondeurs de cratére SDL calculées par le logiciel de I'équipement et celles mesurées par
interférométrie sur différents échantillons oxydés 500 h en milieu primaire des REP

Matériaux Profondeu.r.calculée parle Pr.ofond,eur n?es.urée par Ecart (%)
logiciel (um) interférométrie (um)
Référence 5,16 6,25 +21
Grenaillé 5,34 4,13 -23
JANNuS 1 4,96 6,40 +29
JANNuS 2 5,28 5,93 +12
IPNL 400 keV 5,56 6,12 +10

On remarque des différences entre profondeur calculée et mesurée allant jusqu’a prés de 30 % avec
a chaque fois une sous-estimation de la profondeur par le logiciel de la SDL sauf sur le matériau
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grenaillé. Cela pourrait provenir d’'un probléme d’étalonnage et de la nécessité de combiner les
données provenant des deux crateres réalisés sur chaque échantillon pour le calcul de la profondeur
par le logiciel.
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ANNEXE 5: EFFET DE L'ORIENTATION CRISTALLOGRAPHIQUE DU GRAIN D’ALLIAGE SUR
L’EPAISSEUR D’OXYDE INTERNE

Des observations MET sur des lames minces prélevées par FIB ont mis en avant l'influence de
I'orientation cristallographique du grain d’alliage sous-jacent sur I'épaisseur d’oxyde interne formé
sur I'acier 316L au cours de son oxydation en milieu primaire. Les illustrent les résultats obtenus sur
les lames minces prélevées dans les matériaux de référence et implantés JANNuS 2 et IPNL 400 keV
aprées 500 h d’oxydation en milieu primaire a 320 °C. Sur chacune est présente un assemblage de
micrographies MET permettant d’avoir une vue d’ensemble sur la lame mince (a), la superposition
d’une cartographie EBSD avec une image MEB de la zone de préléevement afin de connaitre les
orientations cristallographiques des grains présents dans la lame (b). La cartographie EBSD n’est pas
visible sur la pour le matériau implanté IPNL car I'implantation a modifié la surface ce qui a
compliqué I'indexage des points de mesures et n’a pas permis d’avoir une cartographie compléte. La
zone de prélevement a donc été choisie sans le support de la cartographie. Enfin, pour chaque
matériau un diagramme représentant les épaisseurs moyennes d’oxyde interne mesurées dans
chaque grain.
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Figure 147 : Mise en évidence de l'influence de I'orientation cristallographique du grain d’alliage sur I'épaisseur d'oxyde
interne formé sur le matériau de référence 316L oxydé 500 h en milieu primaire simulé : a) Micrographies STEM HAADF de la
couche d’oxyde, les pointillés jaunes représentent les joints de grains ; b) superposition de la cartographie d’orientations
cristallographiques (selon la normale) obtenue par EBSD et de I'image MEB prise avant prélévement FIB, la lame ayant été
prélevée le long de la ligne jaune, et c) estimation de I’épaisseur d’oxyde interne en fonction des grains présents dans la
lame avec comme erreur les écart-types sur les mesures réalisées dans chaque grain
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Figure 148 : Mise en évidence de I'influence de I'orientation cristallographique du grain d’alliage sur I'épaisseur d'oxyde
interne formé sur le matériau implanté JANNuS 2 oxydé 500 h en milieu primaire simulé : a) Micrographies STEM HAADF de
la couche d’oxyde, les pointillés jaunes représentent les joints de grains ; b) superposition de la cartographie d’orientations
cristallographiques (selon la normale) obtenue par EBSD et de I'image MEB prise avant prélévement FIB, la lame ayant été

prélevée le long de la ligne jaune, et c) estimation de I’épaisseur d’oxyde interne en fonction des grains présents dans la

lame avec comme erreur les écart-types sur les mesures réalisées dans chaque grain
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Figure 149 : Mise en évidence de l'influence de I'orientation cristallographique du grain d’alliage sur I'épaisseur d'oxyde
interne formé sur le matériau implanté IPNL 400 keV oxydé 500 h en milieu primaire simulé : a) Micrographies STEM HAADF
de la couche d’oxyde, les pointillés jaunes représentent les joints de grains et b) estimation de I’épaisseur d’oxyde interne en

fonction des grains présents dans la lame avec comme erreur les écart-types sur les mesures réalisées dans chaque grain

Il reste, malgré ces résultats, difficile d’affirmer quelles orientations cristallographiques vont induire
I’épaisseur d’oxyde interne la plus importante et vice versa.

218



Annexes

ANNEXE 6: MESURE DES EPAISSEURS D’OXYDE INTERNE FORMEES SUR LES DIFFERENTS
MATERIAUX EN FONCTION DE LA DUREE D’ OXYDATION

Afin de déterminer des cinétiques d’oxydation sur les différents matériaux de I’étude lors de leur
exposition en milieu primaire des REP, des mesures d’épaisseur d’oxyde interne ont été réalisées sur
ces matériaux par différentes méthodes et aprées plusieurs durées d’oxydation. Les Figure 150, Figure
151 et Figure 152 présentent les résultats obtenus sur les échantillons oxydés 24 h, 150 h et 300 h,
respectivement, suivant les techniques employées.
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Figure 150 : Epaisseur d'oxyde interne mesurée sur certains échantillons oxydés 24 h en milieu primaire simulé a 320 °C

Les épaisseurs d’oxyde interne mesurées sur les échantillons oxydés 24 h (Figure 150) présentent de
grandes disparités. Les épaisseurs obtenues sur les matériaux de référence et JANNuUS 2 sont tres
importantes (> 100 nm) alors que celles obtenues sur les matériaux implantés JANNuS 1 et IPNL 400
keV sont moindres (< 20 nm). La mesure faite a partir des profils SDL sur le matériau de référence est
certainement biaisée du fait d’'une population de cristallites externes trés hétérogéne qui a induit des
erreurs dans le placement des interfaces oxyde externe / oxyde interne et oxyde interne / alliage.

Les résultats obtenues sur les matériaux oxydés 150 h (Figure 151) sont plus homogenes. Les
épaisseurs mesurées par MEB présentent un grand-écart type du fait de la rugosité de l'interface
oxyde interne / alliage principalement. Les mesures faites a partir des profils SDL sont comprises
dans ces écart-types.
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Figure 151 : Epaisseur d'oxyde interne mesurée par MEB et SDL sur certains échantillons oxydés 150 h en milieu primaire
simulé a 320 °C

Enfin, les mesures d’épaisseur d’oxyde interne réalisées sur les échantillons oxydés 300 h (Figure
152) mettent en évidence une légére différence d’épaisseur entre 'oxyde interne formé sur le
matériau de référence et celui formé sur le matériau de référence doré. Ces mesures n’ont pas été
obtenues par la méme technique mais il pourrait s’agir de I'effet de I'or sur I'oxydation, qui a déja été
montré dans la littérature. En effet, cet élément ne peut pas étre considéré comme complétement
inerte vis-a-vis de la croissance de I'oxyde.
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Figure 152 : Epaisseur d'oxyde interne mesurée par MEB ou MET sur certains échantillons oxydés 300 h en milieu primaire
simulé a 320 °C
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ANNEXE 7 : PROFILS SDL DU DEUTERIUM DANS LES MATERIAUX IMPLANTES EN FONCTION DES
DUREES D’ OXYDATION

Les profils SDL du deutérium réalisés sur les différents matériaux de I’étude ont permis d’estimer une
quantité (sans unité) de deutérium absorbée au cours de I'oxydation et de la mettre en relation avec
I’épaisseur d’oxyde interne formée. Ici sont présentés les profils SDL du deutérium obtenus sur les
matériaux implantés JANNuS 1 (Figure 153), JANNuS 2 (Figure 154) et IPNL 400 keV (Figure 155)
aprés 24 h, 150 h et 500 h d’oxydation en milieu primaire des REP a 320 °C. Ceux-ci ont été
normalisés par la valeur du signal du deutérium dans la profondeur en faisant I'hypothese que la
qguantité de deutérium a cceur des matériaux est équivalente.
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Figure 153 : Profils SDL de deutérium (normalisés par la valeur du signal dans I'alliage en profondeur) obtenus sur le
matériau implanté JANNuS 1 aprés une exposition au milieu primaire deutéré a 320 °C de 24 h, 150 h et 500 h. L'origine de
I'axe des abscisses (tirets noirs) correspond a l'interface oxyde interne / alliage pour chacun des profils.

Le profil SDL de deutérium visible sur la Figure 153 obtenu sur le matériau implanté JANNuS 1 oxydé
24 h en milieu primaire fait ressortir une accumulation dans I'oxyde interne plutét que dans I'alliage,
mais apres 150 et 500 h d’oxydation, I'accumulation est localisée dans I'alliage a I'interface avec
I’oxyde interne aprés 500 h d’oxydation et un peu plus en profondeur pour 150 h d’oxydation. La
quantité de deutérium piégé est beaucoup plus importante aprés 150 h d’oxydation qu’aprés 24 et
500 h. Cela peut étre lié a une épaisseur d’oxyde plus importante du fait d’'une concentration en
hydrogene dissous dans le milieu plus élevée pour cet essai.

Les profils obtenus sur le matériau implanté JANNuS 2 (Figure 154) montrent la présence d’une
accumulation de deutérium dans l'alliage sous l'oxyde pour chaque durée de vieillissement.
L'intensité du signal correspondant a ces accumulations n’évoluent pas de maniéere croissante avec la
durée d’oxydation, ni I'aire sous chaque profil mais cela est en rapport avec les épaisseurs d’oxyde
interne estimées.
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Figure 154 : Profils SDL de deutérium (normalisés par la valeur du signal dans I'alliage en profondeur) obtenus sur le
matériau implanté JANNuS 2 aprés une exposition au milieu primaire deutéré a 320 °C de 24 h, 150 h et 500 h. L'origine de
I'axe des abscisses (tirets noirs) correspond a l'interface oxyde interne / alliage pour chacun des profils.

L’accumulation de deutérium dans le matériau implanté IPNL 400 keV croit avec la durée d’oxydation
comme visible sur la Figure 155. Celle-ci se déplace de l'interface oxyde interne / alliage vers la

profondeur aprés 500 h d’oxydation, ce qui est certainement en lien avec la présence de défauts
induits par I'implantation ionique (épaisseur affectée par I'implantation = 250 nm).
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Figure 155 : Profils SDL de deutérium (normalisés par la valeur du signal dans I'alliage en profondeur) obtenus sur le
matériau implanté IPNL 400 keV apreés une exposition au milieu primaire deutéré a 320 °C de 24 h, 150 h et 500 h. L'origine
de I'axe des abscisses (tirets noirs) correspond a l'interface oxyde interne / alliage pour chacun des profils.
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Résumeé

Certains éléments des internes de cuve des
réacteurs a eau pressurisée (REP) en acier
inoxydable austénitique 316L, présentent un
endommagement prématuré par corrosion
sous contrainte assistée par lirradiation. Ce
phénomeéne est complexe puisqu’il implique le
couplage entre le matériau lui-méme, I'état de
contrainte, [lirradiation et [I'environnement.
L’irradiation neutronique couplée a un facteur
environnemental, I’hydrogéne, pourrait jouer
un réle dans ce phénomeéne. Ainsi, les travaux
présentés dans ce manuscrit porte sur I'étude
des effets des défauts induits par l'irradiation
sur le piégeage de I’hydrogéne dans un acier
inoxydable austénitique 316L au cours de son
oxydation en milieu primaire des REP. Gréace
a des implantations ioniques permettant de
reproduire le méme type de défauts que ceux
induits par les neutrons, les interactions
hydrogéne - défauts ont tout d’abord été étudié
avec une approche modeéle par chargement
cathodique en deutérium, traceur isotopique
de I'hydrogéne. Cela a permis de mettre en
évidence le piégeage de cet élément au niveau
des défauts induits par I'implantation ionique
et particulierement des cavités. Un modéle de
résolution numérique des équations de
McNabb et Foster permettant de simuler la
diffusion et le piégeage de I'hydrogéne dans
un matériau a confirmé ce résultat. Ensuite
des essais d’oxydation en milieu primaire
simulé des REP a 320 °C ont été réalisés afin
de comparer les couches d’oxyde formées
entre matériaux implantés et non implantés,
ainsi que leur prise d’hydrogene. Ces essais
ont permis de mettre en avant le piégeage de
I’hydrogéne dans [l'alliage sous l'oxyde et,
dans une moindre mesure, au niveau des
défauts d’implantation plus en profondeur.

Mots Clés

Acier inoxydable, implantation ionique,
interactions hydrogéne - défauts, simulation,
oxydation, réacteur a eau pressurisée (REP)

Abstract

Some components of vessel internals in
pressurized water reactor (PWR) made of
stainless steel, have shown cracks induced by
Irradiation-Assisted Stress Corrosion Cracking

(IASCC). This complex  phenomenon
originates from the coupling between the
material itself, a tensile stress state,

environmental conditions and irradiation. This
PhD thesis aims at studying the influence of

hydrogen in IASCC and particularly its
interactions with the defects created by
neutron irradiation in a 316L austenitic

stainless steel. Thanks to ion implantation,
defects similar to neutron irradiation-induced
defects were created. As a first step, hydrogen
- defects interactions were studied with a
model approach consisting in deuterium
cathodic charging. Deuterium was used as an
isotopic tracer for hydrogen. This technique
allowed to highlight hydrogen trapping by
implantation-induced defects (mostly by the
cavities) in 316L stainless steel. Simulation of
hydrogen diffusion and trapping in the studied
materials with a numerical resolution model of
McNabb and Foster’s equations confirmed the
experimental results. Then, oxidation tests
were performed in PWR simulated primary
environment at 320 °C in order to study the
effects of irradiation-induced defects on the
oxidation and the hydrogen uptake of the 316L
stainless steel. The major highlight of these
experiments was the observation of hydrogen
accumulation in the alloy beneath the oxide,
due to trapping by vacancies created by
oxidation process and by ion implantation. In
addition, hydrogen trapping was observed
deeper in the alloy and it was attributed to the
cavities induced by implantation.

Keywords

Stainless steel, ion implantation, hydrogen
trapping, simulation, oxidation, pressurized
water reactor (PWR)




