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Introduction générale

I. Fonctionnement d’un Réacteur à Eau sous Pression
En 2019, 70,6% de la production d’électricité française provenait des centrales nucléaires. C’est la

principale source d’énergie électrique sur le territoire français et le pays est le deuxième producteur
d’électricité d’origine nucléaire à l’échelle mondiale. Le parc national regroupe 56 réacteurs de type
réacteurs à eau sous pression, de différents niveaux de puissance (900 MW, 1300 MW et 1450 MW)
[1,2].

La réaction nucléaire se produit dans le circuit primaire, représenté en jaune sur la figure 1. La
chaleur produite est transportée par de l’eau sous pression, qui fait office de fluide calo-porteur et
également de modérateur.

Pour rester à l’état liquide malgré le fait que la température soit supérieure à 300˚C, l’eau est
maintenue à haute pression (150 bar).

La chaleur générée par la réaction nucléaire est échangée entre l’eau du circuit primaire et celle du
secondaire, représenté en bleu sur la figure 1, à travers les tubes des générateurs de vapeur. La vapeur
générée du côté secondaire permet la mise en rotation de la turbine qui, en entraînant l’alternateur,
produit de l’électricité.

Enfin, le refroidissement de la vapeur d’eau s’effectue au sein du condenseur. Ce composant
appartient au circuit de refroidissement, représenté en vert sur la figure 1, qui est le seul circuit
ouvert. Le fluide qui y circule peut être de l’eau, en provenance d’une mer ou d’un fleuve ou de l’air
circulant dans des tours appelées aéroréfrigérants.

FIGURE 1 – Fonctionnement d’une centrale sans aéroréfrigérant - [3].

Du fait de l’utilisation de combustible radioactif, la composition chimique du milieu du circuit
primaire est spécifique. L’objectif est de contrôler la réaction de fission, de minimiser la contamination
et de préserver les composants d’un vieillissement prématuré. Il s’agit d’eau déminéralisée et désoxy-
génée qui comprend également :

- de l’acide borique (H3BO3), qui permet de modérer le flux de neutrons afin de contrôler la
réaction nucléaire (le bore est un élément neutrophage),

- de la Lithine (LiOH), dont le rôle est de maintenir un pH légèrement basique de 7,2 à 300˚C,
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- du dihydrogène H2, qui permet ajuster les conditions d’oxydo-réduction du milieu et de limiter
les phénomènes de radiolyse de l’eau sous l’effet du flux neutronique.

Les spécificités du milieu primaire sont résumées dans le tableau 1.

TABLEAU 1 – Spécificités du milieu du circuit primaire.

Température 285-340˚C
Pression 155 (bar)

pH (à 320˚C) 7,2
Li(OH) 2 ppm
H3BO3 1000 ppm

II. Pénétrations de Fond de Cuve

II-1 Présentation du composant

Les pénétrations de fond de cuve permettent d’instrumenter le cœur du réacteur afin d’obtenir des
informations sur la distribution du flux de neutrons et les températures de l’eau en plusieurs zones de
la cuve. Selon la puissance des réacteurs, leur nombre varie entre 50 et 58. Les sondes sont introduites
dans la cuve par le biais de doigts de gants qui peuvent coulisser. Les PFC sont fabriquées en alliage
base nickel 600, dont la composition est détaillée dans le tableau 2. Les tubes, forés, ont une épaisseur
d’environ 11 mm et sont fixés sur le fond de la cuve, comme présenté en figure 2, par une soudure en
alliage base nickel 182 (A182).

TABLEAU 2 – Composition chimique (pourcentage massique) de l’alliage base Nickel 600 selon les spécifications RCC-M.

Ni Cr Fe C Mn Si S P Cu Al Ti
>72,0 14-17 6-10 <0,10 <1,0 <0,5 <0,015 <0,025 <0,5 0,2-0,8 0,65-1,15

(a) (b)

FIGURE 2 – (a) Schéma d’une cuve de réacteur à eau sous pression (gauche) et d’une pénétration de fond de cuve (droite)
- [4] (b) Photographie d’une maquette de PFC.

La rectification des surfaces du cordon de soudure en A182 et du tube en A600 à proximité directe
est effectuée par une opération de meulage manuel. Un traitement thermique de détensionnement
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(TTD) 1 est ensuite appliqué à la cuve et permet de relaxer les contraintes introduites par les procédés
de fabrication. Enfin, en cas de perte de la rectitude à l’issue du soudage et du TTD, les PFC peuvent
être redressées manuellement.

II-2 Retour d’expérience concernant la PFC n˚4 de Gravelines 1

L’alliage base nickel 600 a été reconnu par la communauté scientifique comme sensible au phénomène
de Corrosion Sous Contrainte (CSC). Au contact de l’eau primaire, un couplage entre oxydation et
sollicitations mécaniques appliquées (ou contraintes résiduelles) peut opérer et conduire à la fissuration
des joints de grain du matériau. La phénoménologie de la fissuration par CSC se définit en trois stades
clefs : un temps d’incubation, suivi de l’amorçage de fissures puis de la propagation lente puis rapide
de celles-ci.

À la suite du retour d’expérience de cas de fissurations par CSC sur des composants en alliage
600 du circuit primaire des REP dans les années 90, EDF a entrepris des études visant à étudier les
cinétiques d’apparition de ces phénomènes de CSC. Certains composants ont été remplacés par des
composants en alliage 690, connu pour son excellente résistance à la fissuration par CSC, car deux fois
plus riche en chrome. En revanche, le remplacement d’autres composants, tels que les PFC n’est pas
envisageable sur le parc français. Dans le cadre du programme de surveillance des différentes zones en
Inconel du circuit primaire, les PFC du réacteur n˚1 de la centrale de Gravelines ont été contrôlées
par ultrason lors de la troisième visite décennale de 2011. Deux défauts d’environ 10 mm de profondeur
ont été mises en évidence sur la PFC n˚4. Celle-ci a été condamnée et une partie a été extraite dans
le but d’être expertisée.

La propagation de fissures de CSC, depuis la surface au contact du fluide primaire, a été observée
le long d’une nappe de défauts métallurgiques issus de l’élaboration du matériau.

La figure 3 présente les nappes d’inclusions identifiées. Leur analyse chimique indique la présence
de magnésium, aluminium, titane, oxygène et azote [5]. Les fissures de CSC semblent s’être amorcées
sur ces défauts, expertisés comme des bandes d’inclusions d’oxyde.

FIGURE 3 – Micrographie optique d’une nappe d’inclusions observée en surface interne de la pénétration de fond de cuve 4
du réacteur n˚1 de la centrale de Gravelines (alliage base nickel 600) - [5].

1. les caractéristiques du TTD sont les suivantes : (i) montée progressive en température à 30˚C / heure, (ii) palier
de 8h à 610 ˚C, (iii) descente progressive en température à 20 ˚C / heure jusqu’à 230˚C et (iv) refroidissement final à
l’air
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III. Modélisation de la CSC
Des modèles de prévision de l’amorçage et de la propagation de la CSC des alliages de nickel sont

développés à EDF afin d’estimer la sensibilité à la fissuration de certains composants des REP. Le
modèle des indices est le modèle historique développé conjointement par EDF et Framatome. C’est
un modèle empirique, qui se base sur une description de la fissuration sur la base de paramètres
matériaux, de la sollicitation mécanique, de la température du milieu et du niveau en dihydrogène
dissous [6–8].

Ce modèle présente plusieurs limitations, que nous détaillerons plus amplement dans le premier
chapitre. Entre autres, il estime un temps à l’amorçage de la CSC, qui est un phénomène local qui
opère à l’échelle des joints de grains, par des variables macroscopiques. De plus, l’identification et
l’implémentation de nouvelles variables nécessite la fissuration - en laboratoire - d’échantillons qui,
lorsque les matériaux sont résistants à la CSC, peut prendre du temps. De ce fait, en parallèle de
l’utilisation du modèle des indices, le développement d’un modèle qui permet de réduire ces limites
s’est imposé à EDF.

Ainsi, le modèle dit ’local’ repose sur une simulation qui associe (i) un comportement mécanique
simulé par éléments finis à l’échelle de la structure à (ii) un comportement en CSC défini à l’échelle
des joints de grains. Les prévisions se basent ainsi sur les paramètres locaux de la microstructure
(précipitation aux joints de grains, ...) et sur des champs de contraintes et déformations les plus
réalistes possibles [9–14]. La fissuration par CSC y est décrite par des lois physiques, différentes pour
chaque étape :

(i) les conditions initiales du matériau (nuance d’alliage, précipitation de carbures de chrome
aux joints de grains, appauvrissement en chrome, ...) sont premièrement définies ainsi que son état
mécanique (par un calcul par éléments finis : contraintes locales, écrouissage résiduel, ...),

(ii) l’oxydation des joints de grains est simulée par une loi cinétique, qui considère les paramètres
matériaux, environnementaux (température, conditions électrochimiques du milieu),

(iii) la probabilité de fissuration d’un joint de grains est définie par un critère d’amorçage,

(iv) la propagation est décrite par des lois de propagation.

Dans la philosophie de ce modèle, les joints de grains sont définis en une dimension : ce sont des
joints de grains filaires.

Pour progresser dans la compréhension et la prévision de la fissuration par CSC de l’alliage 600,
de nouvelles variables sont définies et introduites dans le modèle. A l’heure actuelle, une évolution du
modèle ’local’ (modèle ingénieur de CSC) est essentielle pour considérer l’influence du rôle de l’état
de surface complexe des composants industriels (contraintes résiduelles, déformation plastique, taille
de grain, inclusions d’oxyde, ...) sur les quatre étapes de la CSC que nous venons d’introduire.

4



Introduction générale Objectif des travaux de thèse

IV. Objectif des travaux de thèse

Dans cette thèse, seule l’influence des inclusions d’oxyde issues de l’élaboration a pu être
étudiée dans son ensemble : description approfondie de la microstructure initiale, effet sur
l’oxydation des joints de grains et modification du critère d’amorçage de la CSC.

Pour ce qui concerne des deux autres variables, les essais mis en œuvre et résultats obtenus
devraient permettre de conduire de futures études. Ainsi, les travaux qui concernent la taille de
grain ont permis de développer un banc de meulage instrumenté à EDF R&D dans l’objectif de
produire des surfaces meulées de manière reproductible. Les travaux qui concernent les contraintes
résiduelles se sont intéressés au grenaillage par choc laser. Une large campagne d’essai a été menée
sur le dispositif LASAT du Centre des Matériaux des Mines de Paris, avec la volonté d’obtenir
des contraintes de compression. Bien que cet objectif n’ait pas été atteint, les échantillons obtenus
couvrent une large gamme de contraintes résiduelles (100 - 640 MPa environ).

Des premiers essais d’oxydation en milieu primaire simulé ont été conduits sur les échantillons
ainsi produits : état meulés et état foré (tronçon de maquette de PFC) détensionné ou non,
état grenaillé laser. Les résultats devraient permettre a minima de comparer les profondeurs de
pénétration d’oxyde aux joints de grains en fonction de la variabilité des paramètres (taille de
grain ou contraintes résiduelles).

Dans ce présent manuscrit, nous nous focaliserons sur le rôle des inclusions d’oxyde afin de :

(i) caractériser le rôle des inclusions sur l’oxydation et la CSC de l’alliage 600,

(ii) modifier le modèle local de CSC, en particulier les étapes d’incubation et d’amorçage afin
de prendre en compte ces inclusions.

Pour répondre à ces objectifs, l’étude s’est focalisée sur des matériaux ’modèles’, c’est à dire des
tôles d’alliage 600 issue de coulées de laboratoire, où ont été introduites des inclusions d’oxyde. La
dimension de ces tôles n’excède pas la dizaine de centimètres. Ces matériaux ont été produits par
l’Unité Matériaux et Transformation (UMET) de Lille. Des essais d’oxydation et de CSC sur des
éprouvettes de type U-Bends ont ensuite été mis en œuvre sur les matériaux ’modèles’ dans le but
d’améliorer et d’évaluer les modèles de comportement existants et ajustés.

Ce manuscrit présente l’intégralité de la démarche, des caractérisations, des résultats expérimentaux
et de la modélisation et s’articule autour de cinq chapitres :

- le premier chapitre offre une contextualisation scientifique de l’étude, par des descriptions du
phénomène de fissuration par CSC, une revue du comportement en corrosion et en oxydation
de l’alliage 600 en conditions du circuit primaire et par une synthèse de l’influence de l’état
de surface sur les différentes étapes de la fissuration par CSC. La fin du deuxième chapitre
aborde la modélisation de la fissuration par CSC, en particulier selon le modèle ’local’, modèle
ingénieur de CSC.

- le deuxième chapitre porte sur la caractérisation détaillée de la microstructure initiale des
matériaux de référence et les matériaux ’modèles’ de l’étude. L’accent sera particulièrement
mis sur la description des inclusions d’oxyde, dans l’optique d’implémenter cette phase dans le
modèle ’local’.

- le troisième chapitre détaille la caractérisation de l’oxydation / la corrosion en conditions du
milieu primaire de cet alliage 600 qui contient des inclusions d’oxyde.

- le quatrième chapitre concerne la caractérisation de l’oxydation intergranulaire, car précurseur
5
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supposé de la fissuration par CSC.

- le cinquième chapitre présente les résultats qui concernent la sensibilité à l’amorçage de la CSC
de ces matériaux modèles.

Enfin, la conclusion synthétise la stratégie d’implémentation des résultats expérimentaux dans le
modèle local de CSC, en particulier le rôle des inclusions d’oxyde sur le comportement en CSC de
l’alliage 600 en conditions du circuit primaire.

6
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Premier chapitre : revue bibliographique

Les propriétés de l’A600 le rendent intéressant pour une utilisation dans des environnements
tels que ceux des Réacteurs à Eau Sous Pression. En revanche, les différents retours d’expérience,
que nous avons évoqués dans l’introduction de ces travaux de thèse montrent sa sensibilité à la
fissuration par CSC, premièrement anticipée en 1959 par Henri Coriou [15] dans de l’eau pure
désoxygénée à 350˚C. Ce matériau et son comportement en milieu primaire ont fait l’objet de
nombreuses études. L’A600 Mill-Annealed (MA) a progressivement été remplacé par de l’A600
Thermally-Treated (TT), dont les retours d’expérience internationaux confirment sa meilleure
résistance à la CSC [16] puis par l’A690TT dont la teneur en chrome est plus importante (environ
30%) ce qui le rend très peu sensible à ce type de dégradation.

Nous nous proposons, dans ce chapitre 1, de présenter les résultats de travaux antérieurs :
- une première partie présente les spécificités de l’A600, en matière de composition et de

microstructure,
- une deuxième partie aborde l’oxydation de l’A600 en milieu primaire. En particulier, les

influences des paramètres matériaux, environnementaux et de l’état de surface sont abordées,
- une troisième partie présente la CSC, en discutant des paramètres qui influencent l’amorçage

et la propagation des fissures puis en décrivant les mécanismes de CSC principalement admis,
- enfin, la dernière partie décrit les différentes modélisations (d’un point de vue ingénieur)

qui ont été proposées au fil du temps. Nous finissons par la description du ’modèle local’, dont
l’amélioration fait l’objet de ce travail de thèse.

I. Présentation de l’alliage 600
Cette première section s’axe sur la présentation de l’alliage 600 à travers une description de sa

composition chimique et de ses principales propriétés.

La description des microstructures obtenues à l’issue des traitements thermiques est effectuée dans
une seconde sous-partie.

I-1 Composition de l’alliage 600

L’alliage 600 est un alliage base nickel (> 72% massique) allié au chrome, dont la teneur est
comprise entre 14-17 % massique et au fer à hauteur de 6-10% massique. La composition chimique
selon les spécifications RCC-M est détaillée dans le tableau 3 [17].

TABLEAU 3 – Composition chimique (pourcentage massique) de l’alliage base Nickel 600 selon les spécifications RCC-M [17].

Ni Cr Fe C Mn Si S P Cu Al Ti
>72,0 14-17 6-10 <0,10 <1,0 <0,5 <0,015 <0,025 <0,5 0,2-0,8 0,65-1,15

La figure 4 présente le diagramme ternaire Ni-Cr-Fe à 400˚C. Les alliages d’intérêts de l’industrie
du nucléaire sont reportés. L’A600 est encadré en vert.

L’A600 est de structure cristallographique cubique à faces centrées (CFC). Le paramètre de maille
est a = 3, 5 Å à température ambiante. La stabilité de la structure austénitique permet de conférer
à l’alliage de très bonnes propriétés mécaniques ainsi qu’une haute ductilité sur une gamme large de
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températures.

FIGURE 4 – Diagramme de phase ternaire des alliages Ni-Cr-Fe à 400˚C avec positionnement des alliages d’intérêt - [18].
L’A600 est encadré en vert.

- La haute teneur en nickel a pour but de stabiliser l’austénite [19] et de conférer à l’alliage une
bonne résistance à la corrosion généralisée ainsi qu’à la fissuration par CSC induite par les ions
chlorures.

- Le rôle du chrome est multiple puisqu’il renforce la solution solide et améliore également la
résistance à l’oxydation du fait de la formation d’une couche passive en surface. Lorsque la
teneur en carbone et le traitement thermique le permettent, le chrome forme des carbures
Cr23C6 et Cr7C3.

- A l’instar du chrome, le fer permet de renforcer l’alliage par effet de solution solide.

- Le carbone est un élément d’alliage mineur mais qui agit sur les caractéristiques mécaniques.
Il conditionne également la microstructure résultante du fait de la formation de carbures de
chrome Cr23C6 et Cr7C3. Cette précipitation est dépendante du traitement thermique final
appliqué et s’explique par la faible solubilité du carbone dans la phase γ.

- La présence de traces de Mn, Si, Al et Ti se justifie du fait de leur utilisation au cours des étapes
de mise en forme de l’alliage (désoxygénation, désulfurisation, décarburation). Le titane peut
précipiter avec l’azote sous forme de nitrures de titane ou carbonitrures de titane. Leur influence
sur la capacité de déformation, restauration et recristallisation est avérée mais globalement
favorable.

- Les éléments tels que Cu, P, S, Mo, Co, N, Nb peuvent être présents et sont considérés comme
des impuretés et leur niveau doit se maintenir à l’état de trace. Ils ont tendance à ségréger au
niveau des joints de grains [19–21]. Le manganèse peut précipiter avec le soufre sous la forme de
sulfures de manganèse MnS mais son ajout ne permet pas de réduire la ségrégation du soufre
aux joints de grains. Une augmentation de la sensibilité à la corrosion intergranulaire a par
ailleurs été mise en évidence dans le cas de sulfures localisés aux joints de grains [21].
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I-2 Microstructure et carbures de chrome

La microstructure finale et la répartition des carbures de chrome dépend du traitement thermique
appliqué en fin de fabrication. Ce traitement thermique a pour objectif d’ajuster les caractéristiques
mécaniques, la taille de grain, la précipitation des carburesM7C3 (maille hexagonale) etM23C6 (maille
cubique) et d’homogénéiser la teneur en chrome à proximité des joints de grains.

Trois microstructures de références sont mises en évidence par la littérature et sont représentées
sur la figure 5 :

- la microstructure (a) se compose exclusivement de carbures intergranulaires, qui couvrent de
manière continue ou quasi-continue les joints de grains.

- la microstructure (b) correspond à un réseau fantôme, intragranulaire, de carbures qui ont
précipité aux joints de grains initiaux (avant la dernière recristallisation de l’alliage).

- la microstructure (c) représente une microstructure où les carbures intragranulaires précipitent
de manière uniforme.

(a) (b) (c)

FIGURE 5 – Microstructures identifiées selon la précipitation des carbures de chrome. Les micrographies sont issues de [22].

L’alliage 600 utilisé dans l’industrie du nucléaire se décline historiquement sous deux états finaux :
l’alliage 600 Mill-Annealed (MA) et l’alliage 600 Thermally-Treated (TT). Ces deux traitements sont
présentés dans la suite de ce manuscrit.

I-2.1 Etat recuit : A600 Mill-Annealed (MA)

Le traitement thermique de recuit s’effectue entre 940 et 1010 ˚C jusqu’à atteindre la restauration
du matériaux, sa recristallisation complète et la mise en solution solide du carbone par la dissolution
des carbures formés au cours de l’élaboration du matériau.

Le processus de recristallisation se définit selon trois étapes, majoritairement dépendantes de la
température du traitement thermique : une température basse favorise la relaxation des contraintes
par la formation d’une structure de sous-joints. La nucléation de grains de petite taille au niveau de ces
sous-joints sera favorisée si la température est augmentée et l’annihilation des dislocations permettra
de finaliser le processus de recristallisation. Enfin, une température plus importante entraînera une
croissance isotrope des grains par la suppression des portions de joints les moins stables.

La température du traitement de recuit est un paramètre important dans le type de microstructure
qui sera obtenu. Une température comprise entre 940 et 1010˚C est nécessaire à la remise en solution
du carbone [23]. A noter que la température de recristallisation est inférieure à celle de mise en solution
du carbone. La vitesse de trempe a également une influence du fait de la sursaturation en carbone de
la solution solide, tel qu’illustré sur la figure 6.
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FIGURE 6 – Diagramme TTT de l’alliage 690. La courbe TTT pour l’alliage 600 est similaire mais les carbures intragranulaires
se forment plus rapidement du fait de la solubilité inférieure du carbone - figure tirée de [24].

I-2.2 Traitement thermique : A600 Thermally-Treated (TT)

Le traitement thermique appliqué à l’issue du recuit a pour principal objectif de contrôler la
précipitation des carbures de chrome (M7C3 et M23C6) en favorisant une précipitation quasi-continue
aux joints de grains de ces carbures, tout en minimisant l’appauvrissement en chrome qui en résulte.

L’alliage 600 TT correspond à un traitement thermique effectué entre 5 et 15 h à une température
comprise entre 700 et 730˚C, température seuil nécessaire à la précipitation du carbone de la solution
solide sursaturée. L’appauvrissement en chrome induit par la formation des carbures est réduit par le
maintien en température, qui permet l’homogénéisation de la teneur en chrome.

A noter que les paramètres de ce traitement thermique ne sont pas les seuls à conditionner la
microstructure finale puisque la température du traitement de recuit est également importante. La
littérature met en évidence qu’un traitement TT sur un A600-MA recuit en dessous de 1000˚C conduit
à une précipitation intragranulaire des carbures [25]. A l’inverse, une température de recuit supérieure
à 1040˚C favorise des réseaux continus et quasi-continus de carbures intergranulaires [26].

Synthèse : Alliage 600

(1) L’alliage 600 est un alliage Ni-Fe-Cr de structure austénitique. Il se décline en deux états :
l’A600 MA et l’A600 TT qui sont différenciés par le traitement thermique final appliqué.

(2) Le carbone permet la précipitation de carbures de chrome qui peuvent précipiter aux joints
de grains ou de manière intragranulaire. Le traitement thermique TT favorise leur précipitation
intergranulaire et réduit l’appauvrissement en chrome des zones adjacentes.

II. Oxydation de l’A600 en conditions du milieu primaire
L’oxydation de l’alliage 600 en conditions du milieu primaire fait l’objet de cette deuxième partie.

Nous décrivons les oxydes qui s’y forment en surface ainsi qu’aux joints de grains puis détaillons les
influences des divers paramètres sur l’oxydation et en particulier l’oxydation intergranulaire. Nous
ne détaillons pas les couches de surface, ni les mécanismes d’oxydation. Pour le lecteur intéressé, les
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thèses suivantes offrent une revue de la littérature et des description plus étayées des oxydes de surface
et des mécanismes : [27–30].

Ponctuellement, d’autres alliages que l’A600, tels que l’A690, l’A182, ou les aciers austénitiques
316(L) et 304(L), peuvent être évoqués pour illustrer l’influence de certains paramètres.

II-1 Description de l’oxydation

L’alliage base nickel 600, lorsqu’exposé au milieu primaire désaéré, hydrogéné, est sujet à l’oxydation.
Se forme à sa surface une couche d’oxyde duplex, telle que schématisée en figure 7. Cette couche est
composée d’une couche d’oxyde interne continue et d’une couche externe discontinue.

L’état de l’art met en évidence plusieurs cas de figures en matière de morphologie et de composition
des oxydes formés au sein des deux couches, qui évoluent en fonction des paramètres environnementaux
du milieu primaire.

FIGURE 7 – Représentation schématique, sur une vue en coupe, de la couche d’oxyde duplex formée en surface de l’alliage
600 en contact du milieu primaire REP.

II-1.1 Oxydation de surface

1.(a) Couche externe discontinue
En ce qui concerne la couche externe discontinue, les études antérieures s’accordent globalement sur

sa description et la nature des oxydes qui la composent. Trois types de morphologies sont mises en
évidence et peuvent être retrouvées simultanément à la surface de l’alliage :

(1) des cristallites de forme pyramidale d’une taille de quelques dizaines de nanomètres
qui recouvrent la surface. Elles sont identifiées comme des spinelles riches en fer et en nickel
(Ni1−xFe2+xO4) ou NiO. Ponctuellement leur taille peut atteindre quelques microns [9, 28,
31–33]. Ces cristallites résultent pour l’essentiel d’un mécanisme de dissolution-précipitation
des cations nickel et fer. Ces cations proviennent à la fois de la corrosion des échantillons et
de l’autoclave s’il est en acier inoxydable ou en alliage base nickel. La formation de la couche
externe peut être limitée par l’utilisation d’autoclaves en titane ou d’une boucle à recirculation
avec résines échangeuses d’ions permettant de purifier le milieu [27].

(2) des plaquettes d’oxyde d’une dizaine de nanomètres d’épaisseur ont été mentionnées par
Carrette [34].

(3) de fins filaments d’oxydes, riches en nickel, d’une largeur de l’ordre de quelques dizaines
de nanomètres et d’une longueur de quelques microns ont été rapportés par certains auteurs
[9, 32, 35]. De petits globules ou agrégats d’hydroxyde de nickel Ni(OH)2, dont la formation
résulterait d’une précipitation ont également été mis en évidence [27,34].

La couche externe se construit par croissance cathodique et par déposition d’espèces. La densité
de cristallites en surface est dépendante de la saturation du milieu : plus le milieu est saturé en cations
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métalliques, plus la concentration en cristallites riches en fer et en nickel et en hydroxydes de nickel,
qui résulteraient de phénomènes de redéposition, est importante [27,36–38].

1.(b) Couche d’oxyde interne continue
La couche d’oxyde continue est décrite comme étant riche en chrome, du fait de la faible solubilité

du chrome dans le milieu primaire [27, 28, 32, 34, 39]. La présence de spinelles Ni1−xFex+yCr2−yO4
est mentionnée et certains auteurs observent la présence de nodules d’oxyde de chrome Cr2O3 dans
le cas de l’A690 [27] à l’interface entre la couche continue et la matrice. Les conditions de formation
de la chromine Cr2O3 ne sont pas encore bien identifiées.

La couche interne croît de façon anionique ; elle se forme sous le niveau initial de la surface.

Certaines études mentionnent la présence d’une zone appauvrie en chrome sous la couche d’oxyde
continue et qui est attribuée à la formation de la chromine [28, 30, 32, 34]. Ce résultat n’est pas
unanimement avancé dans le cadre de l’oxydation des alliages base nickel en conditions primaires [27].

II-1.2 Oxydation intergranulaire

L’oxydation intergranulaire consiste en la formation d’oxydes au niveau des joints de grains de
l’alliage 600, du fait de l’exposition au milieu primaire.

La figure 8 montre un exemple de pénétration d’oxyde observée au MET (mode STEM-HAADF).

FIGURE 8 – Pénétration d’oxyde intergranulaire (a) observée par STEM-HAADF et (b) profil EDX associé. A600 oxydé 1000
h à 360˚C avec 20mLH2/kgH2O - d’après [9].

Les pénétrations d’oxyde sont riches en chrome. La formation de chromine Cr2O3 et/ou de spinelles
dont la composition est proche de celle de la couche interne a été mentionnée [40–43,43,44].

Certains auteurs rapportent la présence de pores dans l’oxyde intergranulaire [44,45].

Une zone appauvrie en chrome et enrichie en nickel, dissymétrique, adjacente à l’oxyde inter-
granulaire a été rapportée [44, 46–49]. Fujii et al. mentionnent la présence d’une phase de nickel
métallique ainsi qu’une zone hautement poreuse à l’interface métal / oxyde [41]. Cette zone pourrait
résulter de la migration des joints de grains assistée par la diffusion qui a été observée dans certaines
études [40,49–51].

Les études de laboratoire montrent que l’oxydation des joints de grains en milieu primaire simulé
suit une évolution parabolique [46, 52] ou logarithmique [9, 13, 53] avec le temps. Dans le cas d’une
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cinétique parabolique, cela suggère que le mécanisme d’oxydation intergranulaire est limité par un
processus de diffusion à l’état solide [46].

II-2 Influence de l’environnement

II-2.1 Température

1.(a) Activation thermique
Les croissances des couches d’oxydes pourraient être des processus thermiquement activés : Szklarska

et al. ont montré que l’épaisseur des couches d’oxydes (couche interne + couche externe) augmentait
avec la température (pour de l’alliage 600 exposé à de l’eau hydrogénée et lithiée, pour des températures
comprises entre 25˚C et 350˚C), avec une augmentation importante à partir de 200˚C [54].

Zienmniak et Hanson puis Morton et al. évaluent l’énergie d’activation apparente de l’oxydation
de surface de l’A600 à 110 et 120 kJ/mol [39,55].

Terachi et al. estiment une énergie d’activation apparente entre 70 et 100 kJ/mole pour l’oxydation
de surface [56].

Caballero évalue une énergie d’activation apparente pour l’oxydation des joints de grains de
139 kJ/mol [9].

II-2.2 Ecart au potentiel électrochimique d’équilibre Ni/NiO

Le rôle de l’hydrogène semble différent selon la température du milieu. La littérature montre qu’il
existe un effet conjoint de la température et de l’hydrogène sur les couches formées (épaisseurs, nature
chimique).

Attanasio et al. proposent ainsi un modèle thermodynamique qui donne l’évolution du potentiel
d’équilibre électrochimique du couple Ni/NiO, en fonction de la température d’essai et du taux
d’hydrogène dissous [57]. A une température d’essai donnée, l’écart à ce potentiel d’équilibre, noté
∆EcP est donné par l’équation 1 :

∆Ecp = 1000 ∗ (RT/2F ) ∗ ln([H2]essai/[H2]Ni/NiO) (1)

- R est la constante universelle des gaz parfaits (8,314 J /mol/K)
- T est la température d’essai en Kelvin
- F est la constante de Faraday (96485 C/mol),
- [H2]essai et [H2]Ni/NiO sont respectivement la teneur en hydrogène dissous du milieu et la teneur

en hydrogène dissous qui correspond à l’équilibre Ni/NiO à la température d’essai T et qui est calculée
selon l’équation 2 :

[H2]Ni/NiO = 2 ∗ 10−6 ∗ exp(0, 0256 ∗ T ) (2)

2.(a) Influence sur les oxydes de surface
Le diagramme de la figure 9 montre l’évolution des oxydes formés en surface (couche externe) selon

le positionnement des essais par rapport à l’équilibre Ni/NiO.
Terrachi et al. [33] montrent par des essais à 320˚C pour une durée de 1000 h avec 0 ; 1 ; 2,75 et

4 ppm de dihydrogène dissous (soit environ 0, 11, 30 et 44 mL H2/kg H2O - figure 10) :

- sans ajout d’hydrogène : la couche externe est riche en nickel et la couche continue est riche en
chrome. Cela se justifie par la stabilité thermodynamique de l’oxyde de nickel NiO dans ces conditions
expérimentales (∆EcP < 0 mV si la teneur en hydrogène dissous tend vers 0 à 320˚C). La couche
continue est amorphe ou constituée de petites cristallites.
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FIGURE 9 – Évolution de la couche de surface avec la teneur en hydrogène dissous et la température - observations tirées des
travaux de [9, 35].

FIGURE 10 – Evolution schématique de la couche d’oxyde duplex formée en surface de l’alliage 600 avec la teneur en hydrogène,
en conditions du milieu primaire - d’après [33].

- dès lors que les essais se positionnent en dehors du domaine de stabilité de NiO, i.e pour
1 ppm (∆EcP ' 9 mV ), 2,75 ppm (∆EcP ' 34 mV ) ou 4 ppm (∆EcP ' 44 mV ) d’hydrogène
dissous : une couche continue de faible épaisseur est formée et surplombe une couche appauvrie en
chrome. La couche externe change de morphologie : des filaments sont retrouvés en surface lorsque
la teneur d’hydrogène dissous est plus faible (1 ppm) tandis que des spinelles se forment en surface
au-delà de 2,75 ppm d’hydrogène dissous.

Ces descriptions sont étayées par les calculs thermodynamiques des travaux de Caron [58] (gamme
de température [290˚C - 360˚C] et gamme d’hydrogène dissous [0,1 - 50 mLH2/kgH2O ]), puis de
Marchetti [27], qui mettent en évidence la présence de domaines de stabilité des oxydes différents
selon (1) les fractions molaires XNi, XCr, XFe des éléments d’alliage, (2) la température et (3) le
pouvoir oxydant du milieu (qui dépend de la teneur en hydrogène et de la température). En conditions
nominales du circuit primaire (325˚C), les oxydes thermodynamiquement stables sont :

Pour XNi >> XCr >> XFe : (diagramme de stabilité de la figure 11) :
- NiO, NiCr2O4, FeCr2O4 si l’hydrogène dissous est comprise entre 0,1 et 20 mLH2/kgH2O
- Ni, NiCr2O4, FeCr2O4 pour la gamme 20 - 50 mLH2/kgH2O .

Pour XNi >> XFe >> XCr :
- NiO, NiFe2O4, FeCr2O4 si l’hydrogène dissous est compris entre 0,1 et 20 mLH2/kgH2O
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- Ni, NiFe2O4, FeCr2O4 pour la gamme 20 - 50 mLH2/kgH2O .

FIGURE 11 – Diagramme de stabilité thermodynamique des solides stœchiométriques du système Ni-Cr-Fe-H2O quand xNi >
xCr > xFe [58].

L’organisation des couches depuis la surface (figure 12),i.e la chromine, puis les spinelles riches en
chrome, puis les oxydes riches en nickel, dépend du pouvoir oxydant du milieu. Ainsi, les oxydes riches
en chrome se forment lorsque le pouvoir oxydant du milieu est le plus faible [27].

FIGURE 12 – Diagramme de stabilité thermodynamique des oxydes en condition nominales de fonctionnement du milieu
primaire. a est l’activité chimique des espèces - [27].

L’épaisseur de la couche d’oxyde continue dépend également de la teneur en hydrogène dissous dans
l’eau et passe par un maximum qui se situe au niveau du potentiel électrochimique d’équilibre Ni/NiO
[31, 59–61]. A l’inverse, Terachi et al. [33] suggèrent qu’une augmentation de la teneur en hydrogène
conduit systématiquement à une épaisseur de couche plus faible mais leurs mesures considèrent la
couche duplex d’oxyde.
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Loucif montre également une évolution des propriétés semi-conductrices des couches en fonction de
la teneur en hydrogène dissous. Pour des essais de 500 h à 325˚C, conduits en milieu primaire simulé
en autoclave sans recirculation, des propriétés isolantes sont retrouvées pour des teneurs d’hydrogènes
dissous plus élevées. Elles sont justifiées par une teneur en chrome dans l’oxyde plus importante [29].

2.(b) Influence sur les pénétrations d’oxyde intergranulaires
Les pénétrations d’oxyde sont plus profondes dans le domaine de stabilité de NiO (figure 13). Lorsque

le milieu se retrouve hors du domaine de stabilité de NiO, une augmentation de l’écart au potentiel
d’équilibre conduit à des profondeurs d’autant plus faibles [9, 10,43].

FIGURE 13 – Evolution de la profondeur de pénétration d’oxyde intergranulaire pour les joints sans carbure, en fonction de
l’écart au potentiel d’équilibre Ni/NiO. L’oxydation a été conduite 10 h à 325˚C avec une teneur en hydrogène dissous
variable - figure tirée de [9].

Fournier et al. montrent que les pénétrations d’oxyde les plus importantes sont retrouvées à
proximité du potentiel d’équilibre Ni/NiO [46].

II-2.3 Chimie du milieu

3.(a) Bore et lithium
De manière générale, les études qui concernent le lithium et le bore qui proviennent du milieu d’essai

(incorporés sous la forme LiOH et H3BO3) montrent que :

- le lithium peut être retrouvé dans les couches d’oxyde riches en chrome ou dans les oxydes
intergranulaires, à une teneur de quelques centaines de ppm [62,63], [64] 1. Une concentration importante
en lithium au niveau du joint de grain pourrait changer le potentiel électrochimique local ainsi que le
pH [64].

- le bore n’est pas retrouvé dans les couches d’oxyde ni dans les pénétrations d’oxyde [62, 64].
Lozano-Perez et al. montrent également que le bore contenu dans le matériau, qui peut avoir ségrégé
aux joints de grains, n’est plus présent au niveau des oxydes intergranulaires [62].

II-3 Influence des paramètres matériaux

La première section explicite l’influence de la teneur en chrome et est dédiée à l’oxydation de
surface. Les autres parties sont axées sur l’oxydation intergranulaire.

1. acier 304L
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II-3.1 Teneur en chrome

Delabrouille et al. [32, 65, 66] ont travaillé sur des alliages de nickel, avec une teneur massique
d’environ 10% en fer et une teneur en chrome qui varie de 5 à 30% massique. Les essais ont été
réalisés pour une durée de 1000 h, hors du domaine de stabilité de NiO en milieu primaire simulé à
360˚C pour une pression partielle en hydrogène de 0,17 bar (' 25 mL H2/kg H2O). Ils montrent que :

- la formation de la couche interne continue est observée lorsque la teneur en chrome est supérieure
à 10% massique. Une teneur massique de 15% est requise pour atteindre de très bonnes propriétés
protectrices.

- au-delà de 10% massique, la couche est fine d’une dizaine de nanomètres et la concentration en
chrome des éléments métalliques de l’oxyde peut atteindre 75 à 80%.

- à 30% massique, la couche passive contient jusqu’à 90% de chrome parmi les éléments métalliques
de l’oxyde.

- une zone appauvrie en chrome, étendue sur environ 100 nm pour une concentration en chrome
dans l’alliage de 15% massique est observée sous la couche passive et la concentration en chrome est
plus faible de 10% que dans l’alliage. Delabrouille et al. suggèrent une oxydation préférentielle du
chrome pour expliquer ces observations.

La teneur en chrome influence également l’oxydation intergranulaire. L’A690, par exemple, qui
contient environ 30% massique de chrome, tient sa résistance à la CSC principalement du fait qu’il
est très peu sensible, voire immunisé, à l’oxydation intergranulaire. Ce point se justifie par la présence
d’une couche d’oxyde riche en chrome, empêchant la diffusion de l’oxygène dans l’alliage sous-jacent
[32,38,65–69].

II-3.2 Carbures de chrome

L’oxydation intergranulaire de l’alliage 600 dépend de la répartition des carbures dans la microstruc-
ture. De manière générale, l’alliage 600MA est plus sensible à l’oxydation intergranulaire que l’A600TT
(température de traitement entre 700-720˚C) [9, 22,25,26,47,70,71].

La présence de carbures intergranulaires permet de ralentir la progression de l’oxyde le long du
joint de grains [72], aussi bien dans le cas d’un carbure qui émerge à la surface que dans le cas d’un
carbure sous-jacent [9]. Le front d’oxyde tend à contourner le précipité (figure 14).

FIGURE 14 – Observations MEB en coupe transverse de joints oxydés où (a) le carbure de chrome sous-jacent est contourné
par le front d’oxyde et (b) le carbure qui émerge en surface est intégralement contourné par la pénétration d’oxyde. Le
matériau est de l’alliage 600 oxydé 1000 h à 360˚C avec un taux d’hydrogène de 20 mLH2/kgH2O - figures tirées de [9].

La sensibilité à la CSC dépend principalement de la microstructure qui résulte du traitement
thermique final. Le cas où la majorité des carbures précipite de manière intergranulaire correspond à
la microstructure la plus résistante vis-à-vis de l’oxydation des joints de grains [9, 22,25,26,47,70].

17



Premier chapitre Oxydation de l’A600 en conditions du milieu primaire

2.(a) Taux de couverture des JDG
L’oxydation intergranulaire est, dans certaines études, mise en regard du taux de couverture des

joints de grains par les carbures de chrome (acronyme GBC pour l’anglais "grain boundary coverage").
Ce GBC est calculé comme indiqué par l’équation 3 et correspond à un rapport linéique entre la
somme des n longueurs des carbures de chrome : lcarb et la longueur totale du joint de grains : LJDG
(au niveau de la zone d’observation) [9, 10,13].∑n

i (lcarb,i)
LJDG

(3)

Plus le taux de couverture des joints de grains par les carbures de chrome est important, plus
l’oxydation intergranulaire s’en voit réduite (figure 15). Ainsi, une microstructure où les joints de grains
seraient intégralement décorés de carbures de chrome, verrait sa sensibilité à l’oxydation intergranulaire
être réduite [10,13,43,58].

FIGURE 15 – Influence du GBC sur la longueur de pénétration d’oxyde moyenne (barre pleine) et maximale (barre hachurée)
formée aux joints de grains d’un alliage 600 oxydé 1000 h à 360˚C avec un taux d’hydrogène de 20 mLH2/kgH2O - [9,43].

2.(b) Taille des carbures
D’après des simulations conduites par Caballero, la propension des carbures à ralentir l’oxydation

intergranulaire serait également dépendante de la taille des carbures. Pour un GBC équivalent, elle
compare l’influence de carbures d’une taille de 700 nm et de 100 nm et elle montre via des calculs
que la microstructure la plus résistante vis-à-vis de l’oxydation intergranulaire correspond à celle pour
laquelle les carbures sont de taille plus petite [9].

Dans certains cas, une zone appauvrie en chrome peut entourer ces carbures.

II-3.3 Joints de grains

Dans la littérature, certains auteurs se sont intéressés à la différence de comportement entre les
joints de grains et les jonctions triples tandis que d’autres ont étudié l’influence de la nature et de la
désorientation entre deux grains adjacents.

3.(a) Nature et désorientation des joints de grains
L’influence de la nature du joint de grains sur l’oxydation intergranulaire [9,10,43,73,74] est avérée.

Trois types de joints de grains peuvent être définis selon leur sensibilité à l’oxydation intergranulaire.
Les essais concernent un alliage 600 (ou son alliage de soudure : A182) exposé 1000 h d’exposition à
360˚C pour une teneur en hydrogène dissous de 20mLH2/kgH2O (ou 30mLH2/kgH2O pour l’A182) :
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(1) les pénétrations d’oxyde les plus profondes sont retrouvées pour les joints de grains de forte
désorientation (HAGB), dont la désorientation θ entre deux grains adjacents est >15˚.

(2) les pénétrations les plus faibles sont observées au niveau des joints de grains de coïncidence CSL
Σ3. Ces joints sont un cas particulier des joints de forte désorientation puisque la relation d’orientation
entre les deux grains adjacents est telle qu’une fraction des positions atomiques des deux réseaux
cristallins adjacents se superposent au niveau du joint. Pour l’alliage 600, la relation de désorientation
qui conduit à des joints CSL Σ3 se définit par une désorientation de la direction < 111 > de 60˚entre
les grains adjacents. Certaines études montrent qu’aucune pénétration d’oxyde n’y est observée [74]
(1400 h - milieu primaire simulé à 340˚C - 30mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous), voire que l’oxygène
n’est pas détecté (par examen MET après 3600 h d’exposition au milieu primaire à 325˚C avec ajout
de 30 mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous) [73].

Les joints de grains faiblement désorientés (LAGB : θ ∈ [5-15[˚) présentent une sensibilité à
l’oxydation intermédiaire entre les HAGB et les joints de coïncidence CSL Σ3.

II-3.4 Eléments mineurs et impuretés

4.(a) Cuivre
Un enrichissement en cuivre à l’interface métal/oxyde ou dans les oxydes intergranulaires sur les

alliages 600 et 690 (base nickel) exposés au milieu primaire simulé (technique : tomographie atomique)
a été mentionné [40, 42]. L’hypothèse de Kruska et al. sur l’origine de l’enrichissement repose sur la
différence de noblesse des métaux : le cuivre étant un métal plus noble que le nickel (et le chrome
et le fer) formerait une couche de cuivre non oxydée au niveau de l’interface métal/oxyde du fait de
l’oxydation préférentielle des éléments majeurs d’alliage.

4.(b) Soufre
Schreiber et al. montrent la formation de sulfures de chrome (d’une taille de quelques nanomètres)

en aval de la pénétration intergranulaire, qui résulteraient de l’influence de l’exposition au milieu
primaire à 325˚C sur une surface contaminée au soufre. La formation de sulfures est expliquée par un
phénomène de diffusion à l’état solide aux joints de grains du chrome et du soufre. Ils observent une
déplétion en chrome, fer, titane et manganèse au niveau du joint de grains [40]. Des résultats similaires
sont observés par Fournier et al. (formation de Cr7S8) au niveau des joints de grains oxydés où la
pénétration s’arrête au niveau du carbure de chrome [46].

4.(c) Bore
La formation de borures de chrome Cr5B3 au niveau des joints des grains a été observée (100 nm)

et est attribuée à la ségrégation du bore (lors de l’élaboration). Une zone enrichie en titane et chrome
est observée à proximité de ces précipités [63].

Ces borures de chrome sont solubles dans l’eau à haute température et le bore semble s’incorporer
aux oxydes intergranulaires (1% atomique), contrairement aux cas où le bore est ségrégé sous forme
atomique. La présence de lithium dans des teneurs plus importantes qu’usuellement mesuré a également
été observée (2% atomique) en présence de ces borures. Ces résultats suggérèrent une modification
locale des propriétés de l’environnement du fait de la dissolution [63].

II-4 Influence de l’état de surface

Le rôle de l’état de surface est abordé via plusieurs paramètres qui, parfois, sont difficiles à
décorréler les uns des autres. En effet, la description d’un état de surface est complexe car ce dernier
résulte d’une combinaison d’effets (i) de rugosité (voire de défauts de fabrications tels que des replis
de métal par exemple), (ii) de déformation plastique, (iii) de contraintes résiduelles, (iv) de taille de
grain, voire (v) de composition chimique.
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Industriellement (et dans le cas des PFC par exemple), les procédés de rectifications des surfaces
qui peuvent être retrouvés concernent essentiellement le meulage et le forage. Des redressements de
tubes à l’issue de traitements thermique de détensionnement sont également possibles.

L’influence de l’état de surface est abordée d’un point de vue écrouissage, contraintes, présence
d’inclusions en surface et finition de l’état de surface.

Au sein de la communauté, le rôle de l’écrouissage ne fait pas consensus. Certaines études montrent
que l’écrouissage serait responsable d’une oxydation accrue des joints de grains à partir d’un certain
niveau de pré-déformation [53] (A600 - pré-déformation à froid en flexion), [75,76] 2 (déformation par
traction bidirectionnelle et laminage à froid - 20% de réduction d’épaisseur, respectivement). Au niveau
de la surface, la présence de dislocations pourrait favoriser la germination de nodules de Cr2O3 (alliage
base nickel) et la croissance de la couche d’oxyde. Il en résulterait des couches plus épaisses [27]. Cette
oxydation accrue peut se justifier par la présence de dislocations qui constituent des courts-circuits
de diffusion. Par ailleurs, le rôle du chemin de déformation pourrait être important car un chemin
complexe serait davantage susceptible de conduire à un empilement de dislocations au niveau des
joints de grains [75], ou des obstacles (carbures par exemple) [77].

D’autres études montrent que la pré-déformation n’influe pas sur les profondeurs de pénétration
d’oxyde observées, dans la gamme de déformation étudiée (acier 316L, laminage à froid - réduction
d’épaisseur de 20%) [78], (acier 316L, canne chauffante de pressuriseur déformée par martelage, niveau
de déformation relative estimé entre 0 et 19% d’après acquisitions EBSD) [79].

Outre l’effet de la pré-déformation, la présence d’une couche rugueuse et déformée, à petits grains,
issue d’une rectification par meulage, (acier austénitique 304L ou 316L, forgé à chaud) peut conduire
(oxydation à 300˚C en conditions primaires simulées à 3 mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous) à la
formation d’un oxyde de surface qui (1) est plus épais et (2) présente des porosités par rapport à une
oxydation similaire sur l’état poli avec finition OPS [80,81].

Des études se sont également intéressées à l’oxydation sous contrainte et montrent que l’oxydation
intergranulaire serait favorisée lorsque les échantillons sont soumis à une contrainte [44], [82] 3. Le rôle
de la déformation plastique serait d’ordre secondaire devant le rôle des contraintes appliquées [82].

Ces résultats sont corroborés par des simulations conduites sur l’oxydation d’un système Ni/NiO
(oxydation sèche, 900˚C) où les auteurs montrent que l’épaisseur de la couche d’oxyde augmente avec
la contrainte (de -30 MPa à 30 MPa). Ils justifient cela par l’accélération des vitesses de corrosion et
des vitesses de diffusion du fait de la contrainte [83].

Le rôle des inclusions en surface sur l’oxydation des alliages base nickel en conditions primaires
est peu documenté. Flambard suggère néanmoins que des poches d’oxyde de chrome puissent être
retrouvées en lieu et place d’inclusions d’alumine Al2O3 issues de la mise en forme des tubes [84]
(alliage 690, surface brute de réception, 325˚C).

Synthèse : Oxydation de l’A600

L’influence de l’environnement peut se décrire selon trois facteurs principaux :
(1) la température joue un rôle par l’activation thermique de l’oxydation et de l’oxydation

intergranulaire,
(2) l’écart au potentiel électrochimique d’équilibre Ni/NiO, fixé par la température et la teneur

en hydrogène dissous, détermine les espèces présentes dans les couches d’oxyde. Les profondeurs
de pénétrations d’oxyde sont maximales dans le domaine de stabilité de NiO,

2. aciers inoxydables 304L 316L [75] et 304L [76]
3. essais d’oxydation sous contrainte sous vapeur d’eau hydrogénée à 480˚C, les conditions du milieu sont supposées

se rapprocher des conditions du milieu primaire
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(3) la chimie du milieu influence les espèces redéposées en surface ou les espèces incorporées
dans les couches d’oxyde.

L’influence des paramètres matériaux peut se discuter d’un point de vue composition
chimique, précipitation ou microstructure :

(1) une teneur en chrome supérieure à 15% est nécessaire pour la formation d’une couche
passive. Si cette teneur est très élevée (cas du A690), la formation d’oxydes intergranulaires est
empêchée,

(2) les carbures de chrome intergranulaires favorisent la résistance à l’oxydation intergranulaire,
(3) les joints de grains CSL Σ3 sont moins sensibles à l’oxydation intergranulaire que les

LAGB, eux même moins sensibles que les HAGB,
(4) des impuretés peuvent interagir avec le chrome ou l’oxydation, tels que le cuivre, le soufre et

le bore. Une modification associée des propriétés de l’environnement électrochimique est envisagée.

L’influence de l’état de surface concerne principalement :
(1) l’écrouissage, qui peut favoriser l’oxydation intergranulaire. La dépendance à l’écrouissage

est plus marquée à 290˚C,
(2) outre l’écrouissage, la rugosité et la présence de grains de petite taille, qui favoriseraient

l’oxydation généralisée.

III. CSC de l’A600 en milieu primaire simulé

Nous avons vu dans la section précédente que différents paramètres peuvent influencer
l’oxydation uniforme et l’oxydation intergranulaire.

Les étapes d’amorçage et de propagation sont présentées dans la suite de ce chapitre. Dans la
phénoménologie de la CSC, ces étapes suivent l’étape d’incubation. En effet, nous avons expliqué
précédemment que l’incubation de la CSC correspond à l’établissement de sites d’amorçages
potentiels, tels que l’oxydation des joints de grains.

III-1 Description phénoménologique de la CSC

La CSC est un phénomène de fissuration, depuis la surface en contact avec l’environnement, qui
résulte d’un couplage entre un matériau, un milieu agressif et des contraintes de traction (résiduelles
ou de service) et qui peut conduire à une rupture fragile de matériaux normalement ductiles.

Il s’agit d’un phénomène thermiquement activé, lent (50 000 à 100 000 h pour les premiers
retours d’expérience de rupture sur composants [85]) et qui nécessite une synergie de trois paramètres
pour s’amorcer (figure 16). La modification de l’une des composantes peut permettre de s’affranchir
de la CSC.
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FIGURE 16 – Diagramme de Venn de la corrosion sous contrainte.

Phénoménologiquement, la fissuration par CSC résulte d’une succession d’étapes, schématisées sur
la figure 17 [86,87].

FIGURE 17 – Description phénoménologique de la fissuration par CSC.

La première étape correspond à la mise en place des conditions favorables à un éventuel amorçage.
Ces conditions sont le résultat, par exemple, de l’élaboration du matériau et de la microstructure
associée, de l’état de contrainte auquel il est soumis et des propriétés du milieu auquel il est exposé.

Ainsi, certains joints de grains seront naturellement plus sensibles du fait de leur composition
chimique (ségrégation d’espèces, présence de carbures de chrome, appauvrissement en chrome, ...),
de leur état mécanique (déformation localisée, empilement de dislocations, ...), de leur nature (joints
de grains de haute énergie, joints de grains spéciaux, ...), voire de leur orientation par rapport à la
contrainte macroscopique (orientation en mode I, ...).

L’étape d’incubation de la CSC correspond à la formation de précurseurs pour l’amorçage, tels
que des pénétrations d’oxyde le long des joints de grains ou des bandes de déformations qui émergent
à la surface de l’alliage.

Les études menées par Boursier estiment à 100 h la durée d’incubation pour l’alliage 600 en
conditions primaires des REP [88].

L’amorçage d’une fissure de CSC intervient à un instant ta pour lequel sont atteints les critères
d’amorçages définis. La durée est variable et dépend (1) de la sensibilité à la CSC du matériau dans les
conditions mécaniques et environnementales établies et (2) des critères choisis pour définir l’amorçage :

- d’un point de vue physique, l’amorçage vrai correspond à la rupture à l’échelle micrométrique,
voire nanométrique, d’un ou plusieurs sites précurseurs (joints de grains oxydés dans le cas de
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l’A600).

- d’un point de vue expérimental, l’amorçage correspond à la première rupture observable avec
un moyen de laboratoire. Selon le type d’essai, les moyens utilisés ou les fréquences d’observation, la
profondeur de l’amorce est comprise entre quelques dizaines de nanomètres à quelques dizaines
de microns. Ceci s’explique du fait que les essais mis en œuvre peuvent rendre difficile la distinction
entre l’amorçage vrai et le début de la propagation.

- d’un point de vue ingénieur, l’amorçage est considéré dès lors qu’un défaut est détectable par des
contrôles non destructifs. La taille d’un défaut critique est ainsi généralement de l’ordre dumillimètre.

Finalement, la définition de l’amorçage a été résumée par Scott et Combrade à "la formation
d’une aspérité en surface, dont la géométrie physique, qui la distingue de son voisinage, est adaptée
à la croissance d’une fissure" [86]. Ainsi, est considérée comme amorce une fissure susceptible de se
propager. C’est cette définition que nous retiendrons : le terme amorçage sera employé pour désigner
la rupture d’un joint de grains oxydé. En effet, il a été montré que l’oxydation intergranulaire conduit
à une diminution de la ténacité des joints de grains. Fujii et al. estiment, par des essais sur des
cantilevers sollicités in-situ au MEB-FIB, que la contrainte à rupture d’un joint non oxydé est de
1000 MPa environ contre 273 MPa après 1500 h d’oxydation (en eau primaire simulée à 360˚C et 30
mLH2/kgH2O d’hydrogène). Cette contrainte diminue lorsque la durée d’oxydation augmente (191
MPa après 2700 h d’oxydation) [41].

Des travaux plus récents viennent corroborer les ordres de grandeurs mentionnés par Fujii et
al. : Lozano-Perez et Dohr estiment une contrainte entre 300 et 1000 MPa (essais conduits sur des
cantilevers au MEB-FIB) [44, 45], Caballero propose un seuil de rupture à environ 600 MPa (d’après
un essai de traction in-situ au MEB à 300˚C sur une éprouvette oxydée 1000 h à 360˚C en milieu
primaire simulé et un calcul par éléments finis) [9].

La dernière étape de la CSC correspond à la propagation des fissures : les fissures amorcées se
propagent, voire coalescent, premièrement selon un régime lent. Elle est pilotée par les contraintes
(résiduelles ou de service) qui existent dans l’environnement de la fissure. Un facteur d’intensité de
contrainte seuil est généralement admis pour que la propagation de fissure ait lieu. La littérature
propose une gamme de 5 à 10 MPa

√
m [89, 90]. La figure 18 montre l’évolution de la vitesse de

propagation des fissures en fonction du facteur d’intensité de contrainte, pour une compilation de
plusieurs bases de données [91] dans les gammes de paramètres suivantes :

- température comprise entre 288 et 363˚C
- teneur en hydrogène dissous comprise entre 3 et 239 mLH2/kgH2O
- écart au potentiel d’équilibre Ni/NiO entre -50 et 61 mV
- écrouissage entre 0 et 15%
- limite d’élasticité entre 166 et 526 MPa.

Lorsque le facteur d’intensité de contrainte est suffisamment important, le régime de propagation
des fissures est rapide. Dans le cas d’alliages 600-MA (traitement de recuit à basse température),
sous chargement constant, en eau à haute température (330-360˚C ; pH 7-8), ce seuil est défini
entre 20− 40 MPa

√
m par une étude de Rebak et. al de 1996 qui regroupe les résultats de plusieurs

auteurs [92].

Ainsi, l’oxydation et la contrainte agissent conjointement sur la capacité de l’alliage à amorcer
une fissure de CSC et à la propager. Si la contrainte à elle seule n’est pas responsable de la CSC, il
est indéniable que l’oxydation pilote le temps nécessaire à l’amorçage [10, 13, 41, 44] et influence les
premiers stades de propagation puisque le mécanisme de fissuration est discontinu [47, 71, 93]. Quant
au trajet de fissuration, les études montrent que la fissuration opère majoritairement au niveau de
l’interface métal/oxyde [9, 10,41,45,49].
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FIGURE 18 – Vitesse de propagation des fissures de CSC dans l’alliage 600 en fonction du facteur d’intensité de contraintes,
pour des températures et des teneurs et hydrogène dissous variables - figure tirée de [91].

A l’instar de l’oxydation, la dépendance de l’amorçage et de la propagation à des paramètres
environnementaux, matériaux et à l’état de surface, a été étudiée. Ce sont ces paramètres sur lesquels
nous allons désormais nous focaliser.

III-2 Influence de l’environnement

III-2.1 Température

Tout comme l’oxydation de l’A600, les étapes d’amorçage et de propagation sont thermiquement
activées. Les valeurs d’énergie d’activation ne font pas consensus au sein de la communauté et sont
différentes pour les deux étapes :

amorçage : les valeurs d’énergie d’activation de l’amorçage listées dans la littérature se situent
autour de 100-200 kJ/mol et semblent dépendre essentiellement du traitement thermique appli-
qué [94–96]. Une valeur de 180 kJ/mol est communément admise [11,13,26].

propagation : la valeur de l’énergie d’activation de la propagation semble dépendre de la teneur
en hydrogène dissous (et donc de l’écart au potentiel d’équilibre Ni/NiO). Une gamme de valeurs
comprises entre 85 et 163 kJ/mol est rapportée dans un rapport de l’EPRI qui regroupe des
données de plusieurs études [91]. Une valeur de 140 kJ/mol est généralement retenue.

III-2.2 Potentiel Ni/Nio

La sensibilité maximale à la CSC se situe à proximité du potentiel de l’équilibre Ni/NiO (figure 19a),
que ce soit pour l’amorçage ou bien la vitesse de propagation [91,93,96–99].

III-2.3 Chimie du milieu

Le rôle de la chimie du milieu a été majoritairement étudié en modifiant les teneurs en lithium et
bore (sous la forme LiOH et H3BO3). Bien que les effets soient difficiles à décorréler de celui du pH,
les tendances suivantes ont été observées :

lithium : le rôle du lithium serait néfaste vis-à-vis de la vitesse de propagation, qui serait
accélérée lorsque la teneur en lithium augmente de 2 à 3,5 ppm (pH à 300˚C de 7,2 - teneur
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(a) (b)

FIGURE 19 – (a) Evolution du temps à l’amorçage en fonction de la concentration en hydrogène dissous pour un A600MA
testé en milieu primaire à 360˚C [96]. (b) Vitesse de propagation des fissures pour l’A600 testé à 338˚C en milieu primaire
simulé pour deux valeurs de chargement différentes, en fonction de la teneur en hydrogène dissous. La vitesse maximale de
propagation est retrouvée à proximité de l’équilibre Ni/NiO [93].

en acide borique ajustée en fonction) [98].

bore : en comparaison, le rôle du bore pourrait être moins néfaste [100].

III-3 Paramètres matériau

III-3.1 Teneur en chrome

Outre le rôle sur l’oxydation intergranulaire que nous avons déjà évoqué, la teneur en chrome est
importante vis-à-vis de la fissuration par CSC. La littérature montre que à la fois la longueur des
fissures [65], le pourcentage de rupture intergranulaire par CSC [101] et la vitesse de propagation des
fissures [102] diminuent lorsque la teneur en chrome massique augmente de 5 à 30%. En conséquence,
le temps à rupture est augmenté [103] (figure 20)
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FIGURE 20 – Temps à rupture observé pour des alliages Ni-Cr-Fe en fonction de la teneur massique en chrome, sous chargement
constant. La teneur en fer est de 10% massique. Le milieu d’essai est de l’eau pure à 360˚C. Figure tirée de [103].

III-3.2 Carbures

Les carbures jouent un rôle sur la propagation puisqu’ils permettraient de réduire la vitesse de
propagation des fissures du fait qu’ils ralentiraient le glissement intergranulaire et réduiraient la
cinétique d’oxydation et la concentration des contraintes (sources d’émission de dislocations) [104,105].

Des études plus récentes montrent que les carbures pourraient empêcher la migration des joints
de grains assistée par la diffusion et donc de réduire l’oxydation des joints de grains. De plus, leur
présence nécessiterait à la fissure amorcée de dévier son chemin pour contourner le carbure. Il en
résulterait une contrainte nécessaire à la rupture du joint de grains plus importante [106–108].

La figure 21.a compare le temps à rupture, en fonction de la contrainte appliquée, pour l’alliage
600MA et l’alliage 600TT. Le milieu d’essai est un milieu primaire simulé à 360˚C. Les résultats
confirment la bonne résistance à la CSC de la microstructure TT, attribuée aux carbures intergra-
nulaires et en particulier à la présence d’une interface cohérente avec un des 2 grains de la matrice.
Des études suggèrent qu’une précipitation des carbures intergranulaire semi-cohérente et continue
(figure 21.b) permet une meilleure résistance à la CSC qu’une précipitation non cohérente [103,109].
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FIGURE 21 – (a) Temps à rupture observé pour des alliages 600 en fonction du traitement thermique MA ou TT . Le milieu
d’essai est de l’eau primaire à 360˚C. (b) Précipitation des carbures intergranulaires et relations de cohérence avec la
matrice. Figures tirées de [103].

III-3.3 Nature des joints de grains

Amorçage : la fissuration des joints de grains oxydés semble opérer préférentiellement au niveau
des joints de haute énergie [110]. Ainsi, les joints de grains spéciaux (joints de grains de
coïncidence) seraient plus résistants à la CSC [104] du fait de leur propension à transférer
le glissement d’un grain à l’autre, ce qui pourrait affecter les concentrations de contraintes et
l’empilement de dislocations. En particulier, certaines études suggèrent que les joints CSL Σ3
pourraient être immunisés vis-à-vis de l’amorçage de fissures par CSC [111,112].

Propagation : la vitesse de propagation pourrait dépendre des types de joints de grains. Tout
comme l’amorçage, elle serait minimale dans le cas des joints de grains où le transfert du
glissement d’un grain à l’autre est favorisé [111].

III-4 Etat de surface

Comme nous l’avons évoqué précédemment, la description d’un état de surface est complexe et
résulte d’une combinaison d’effets.

L’influence de la finition de surface, de la présence d’inclusions en surface puis de l’écrouissage à
proprement parler et des modifications microstructurales qu’il peut engendrer sont abordés dans cette
dernière partie. Une description du rôle des contraintes est également proposée.

III-4.1 Finition de surface

De nombreuses études cherchent à évaluer la sensibilité à la CSC en fonction de certains paramètres
par le biais de surfaces qualifiées de "polies miroir", i.e des surfaces polies mécaniquement puis
chimiquement avec une finition à la silice colloïdale (OPS). L’objectif est de pouvoir interpréter
simplement les résultats alors obtenus. Or, depuis quelques années, plusieurs études montrent que les
surfaces avec cet état de surface sont plus sensibles à la CSC que celles polies mécaniquement, voire
brutes de réception. Ainsi, les résultats de Toloczko et al. (figure 22) montrent que les échantillons
dont la finition correspond à un polissage au diamant 1 µm amorcent de la CSC plus rapidement
(1700 h) que ceux dont la surface est terminée par un polissage au grade 1200 (2000 h) [113]. De la
même manière pour un acier 304, une meilleure résistance à l’amorçage de la CSC est obtenue pour
un polissage au grade 600 comparée à une finition par OPS [114].
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FIGURE 22 – Influence de la finition de l’état de surface sur le temps à l’amorçage. Les essais concernent un A600MA, sollicité
sous charge constante (au niveau de l’écoulement plastique), écroui à 18%. Le milieu est un milieu primaire simulé à 360˚C,
25 mLH2/kgH2O d’hydrogène - 2,0 ppm de Li, 1000 ppm de B - figure adaptée de [113].

III-4.2 Ecrouissage

Comme nous l’avons évoqué en introduction de ce paragraphe sur l’influence de l’état de surface,
le rôle de l’écrouissage est difficile à interpréter par lui-même car de nombreuses autres variables
peuvent en dépendre, telles que : le niveau de déformation cumulée (qui peut être appréhendé par
une mesure de dureté, paramètre indicateur du niveau d’écrouissage) voire le trajet de déformation
suivi, une modification de la contrainte d’écoulement plastique, la présence de zones à petits grains
(micrométriques, voire nanograins), ...

L’écrouissage est présenté ici par une description premièrement macroscopique, avant de raffiner
vers une échelle plus microscopique. Il est cependant nécessaire de garder en tête les interdépendances
de certains paramètres.

2.(a) Niveau de déformation.
Le Hong a comparé le temps à rupture d’éprouvettes en A600 sollicitées sous chargement constant

(360˚C, milieu primaire, 30mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous) pour des éprouvettes à l’état brut
de réception (avec une couche écrouie) ou à l’état électropoli (entre 50 et 100 µm ont été retirés
pour chaque face exposée). Il montre que le temps à rupture est plus rapide lorsque la couche écrouie
est conservée et que la couche écrouie augmente la vitesse de propagation lente [7]. Les travaux de
Bruemmer et al. [115] sur de l’A690 écroui entre 0 et 31% (éprouvettes de type CT, milieu primaire
simulé à 360˚C et 25 mLH2/kgH2O , K fixé à 30 MPa

√
m) montrent que la vitesse de propagation

augmente avec l’écrouissage et d’autant plus après un seuil à 13-14% d’écrouissage (figure 23).

Si la vitesse de propagation peut augmenter du fait de l’écrouissage, certains auteurs suggèrent que
la vitesse de propagation serait alors négligeable dès lors que la fissure atteindrait l’alliage sous-jacent,
non écroui [116]. De plus, la sensibilité à la CSC dépendrait du chemin de déformation [117].

2.(b) Limite d’élasticité
Le niveau de sollicitation par rapport à la limite d’élasticité aurait une influence sur la sensibilité à la

CSC. Ainsi, Le Hong montre par des essais sous chargement constant sur de l’A600MA (360˚C, milieu
primaire, 30 mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous), qu’aucune fissuration par CSC n’a été observée
lorsque la contrainte de l’essai était inférieure à la limite d’élasticité même pour des matériaux écrouis
[7].
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FIGURE 23 – Influence (a) de l’écrouissage et (b) de la dureté sur la vitesse de propagation pour un alliage 690 testé en milieu
primaire nominal à 360˚C - [115].

De plus, le temps à l’amorçage tout comme la vitesse de propagation décroît fortement si un
matériau est plus faiblement écroui, ce qui signifie qu’il y a nécessité de plastifier le matériau, i.e le
niveau de sollicitation mécanique par rapport à la limite d’élasticité doit être suffisant, pour aboutir à
de la fissuration par CSC [91,113] (figure 24). A noter que la présence de microplasticité, même pour
une sollicitation macroscopiquement élastique, peut entraîner l’amorçage de CSC.

FIGURE 24 – Influence schématique de l’effet de l’écrouissage sur l’amorçage et la propagation des fissures de CSC pour un
alliage 600 selon son degré de plasticité - figure adaptée d’après [113].

2.(c) Dureté.
La dureté et la microdureté sont des indicateurs du niveau d’écrouissage, qui sont couramment

utilisés lors des expertises pour évaluer et localiser les zones écrouies dans un composant. En revanche,
la dureté est difficile à interpréter car elle ne dépend pas uniquement du niveau de déformation
plastique du matériau.

Amorçage : une couche de dureté supérieure en surface pourrait être bénéfique vis-à-vis de
l’amorçage de la CSC. Dans ce cas, le niveau de dureté élevé pourrait être davantage témoin du
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niveau de contrainte associé ou de la présence d’une couche recristallisée. Youssef, par exemple,
montre qu’à l’issue de 750 h en conditions primaires simulées à 360˚C sur des éprouvettes
U-Bends (A690 meulé), que si la dureté de la couche de surface évolue de 335 à 380 HV25g à
20 µm, le nombre d’éprouvettes fissurées passe de 4 à 1 [118].

Propagation : les résultats qui concernent la vitesse de propagation font consensus et montrent
que l’augmentation de la dureté, correspondant à une augmentation de la déformation plastique,
entraîne une augmentation de la vitesse de propagation (figure 23) [115]. Des résultats similaires
ont été observés sur de l’alliage 316L laminé à froid (éprouvettes de type CT, milieu primaire
simulé à 320, 350 ou 360˚C, 30 mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous) [116]. En revanche,
certaines données ne sont pas en accord avec ce consensus (figure 27), ce qui révèle l’intervention
d’autres facteurs sur le niveau dureté que le seul niveau de déformation plastique [103].

2.(d) Taille de grain.
Dans le cas de microstructures hétérogènes, en matière de taille et de morphologie de grains, lorsque

des grains de morphologie allongée se retrouvent perpendiculaires à la sollicitation mécanique, certains
auteurs suggèrent qu’ils favoriseraient l’amorçage puis la propagation des fissures (figure 25). Cela
pourrait se justifier (1) par une concentration de contraintes au niveau des ces joints lors des procédés
de laminage, (2) par un alignement de ces joints, exempts d’obstacles à la propagation (telles que des
jonctions triples sur lesquelles est susceptible de s’arrêter la fissuration [47]) selon le mode de rupture
I, (3) par une hétérogénéité dans la ségrégation et la précipitation entre les différents joints [119] ou
(4) par une différence de comportement mécanique (les gros grains sont parfois plus écrouis car non
restaurés que les petits, qui sont recristallisés). Yonezewa et al. montrent par exemple qu’il existe
une dépendance sur la vitesse moyenne de fissuration pour un 690 TT écroui après laminage à froid
(milieu d’essai : eau primaire à 350˚C) qui fait intervenir à la fois la dureté et la taille de grain. Ils
montrent que les vitesses de propagation les plus rapides sont retrouvées pour la taille de grain la plus
importante (figure 27) [120] .

FIGURE 25 – Amorçage de CSC au niveau d’un grain allongé et propagation le long de ce joint de grain. L’échantillon est un
A600MA, milieu primaire simulé à 360˚C et 25 mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous - [119].

Des études conduites par Bruemmer et al. sur de l’A600 qui présente une couche recristallisée
montrent une sensibilité moindre à l’amorçage. Les auteurs suggèrent que la couche recristallisée
favorise la diffusion du chrome et donc la formation d’oxydes davantage protecteurs. En outre, cette
couche permettrait de retarder le moment où les grains de la matrice et en particulier les grains
de haute énergie HAGB, davantage sensibles à l’amorçage, sont exposés au milieu oxydant. Ainsi,
ils montrent que si une pénétration d’oxyde dépasse la couche recristallisée, l’amorçage peut être
observé [121]. Des résultats similaires ont été observés par Chang et al. pour un acier 304L ou 316L
en eau primaire hydrogénée à 300˚C. Ils observent des fissures moins nombreuses et moins profondes
pour un état meulé par rapport à une finition par OPS qu’ils attribuent à la présence d’une couche
de grains de petite taille conduisant à une oxydation plus uniforme (figure 26). [80, 81]. En revanche,
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rien ne prouve que seule la taille de grain soit responsable de cette meilleure résistance.

FIGURE 26 – Différence dans la morphologie des couches d’oxyde formées sur un acier 304L, oxydé en milieu primaire
hydrogéné à 300˚C pour (a) un état rectifié et (b) une finition à l’OPS - [80].

Néanmoins, la sensibilité à la CSC après rectification (meulage par exemple) est intimement liée à
la sévérité du procédé : si les états bruts de réception peuvent être moins sensibles à la CSC [80,81,122],
lorsque le procédé est sévère, il semble judicieux de retirer la couche de surface. Ainsi, Pemberton et
al. qui montrent que si le procédé conduit à une rugosité et des contraintes de traction importantes,
une sensibilité accrue à la CSC est observée par rapport aux états polis jusqu’à l’OPS [118,122].

FIGURE 27 – Influence de la taille de grain et de la dureté sur la vitesse de propagation des fissures (A690 TT) en milieu
primaire simulé à (a) 350˚C et (b) 360˚C. Figures tirées de [103].

III-4.3 Contraintes

3.(a) Contrainte de traction
La sollicitation macroscopique influence la capacité à amorcer la CSC selon son niveau et son

orientation par rapport aux joints de grains. Nous avons vu en introduction de cette section qu’un
seuil de contrainte local était nécessaire à amorcer de la CSC au niveau du joint de grains (ouverture
en mode I) et à propager la fissure par la suite. Outre ces résultats, la littérature montre que (1) si la
contrainte appliquée est trop faible, la fissuration n’est pas possible (figure 28) et (2) une augmentation
de la contrainte appliquée réduit le temps à l’amorçage et entraîne des fissures qui se font plus profondes
et plus nombreuses [9,119]. La relaxation est d’autant plus grande que la contrainte initiale est élevée.
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FIGURE 28 – Influence de la contrainte de traction à l’apex sur une éprouvette C-Ring sur le temps à la fissuration par CSC
pour un A600 testé en milieu primaire hydrogéné à 360˚C - [9].

3.(b) Contrainte de compression
Certains procédés de rectifications de surface des composants industriels peuvent générer une couche

de surface en compression, qui peut être bénéfique vis-à-vis de la CSC [89,118,122]. En revanche, une
couche initialement en compression peut, en service et du fait des contraintes appliquées, passer en
tension et donc ne plus protéger de la CSC [89].

A l’inverse, une couche en compression pérenne dans le temps pourrait permettre de grandement
réduire la sensibilité à la CSC de l’A600 [89, 123–127]. C’est d’ailleurs cette approche qui est étudiée
depuis quelques années comme solution de protection des surfaces. Ainsi, les procédés de grenaillage
par jet de cavitation ou par choc laser sont étudiés afin d’améliorer l’état de surface de composants
actuellement en service par introduction de contraintes de compression à leur surface.

III-4.4 Présence d’inclusions

Outre les modifications de l’état mécanique et microstructural, certains matériaux peuvent contenir
des inclusions, présentes en surface voire sous-jacentes. Bien que peu de données existent à l’heure
actuelle sur leur rôle vis-à-vis de la sensibilité à la CSC en conditions primaires, nous pouvons déjà
appréhender leur rôle néfaste par le retour d’expérience de la PFC n˚4 de Gravelines que nous avons
présenté dans le chapitre introductif [5]. Nous pouvons également citer les résultats isolés suivants :

Déchaussement et cavités : dans certains cas la présence de carbonitrures (Ti,Cr)(C,N) dans
un alliage 182 et qui se déchaussent au moment du polissage en laissant place à des cavités
micrométriques, pourraient former des sites d’amorçage préférentiels. Les auteurs observent
une percolation de ces cavités par un chemin de fissuration de l’une à l’autre [128] (figure 29).
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FIGURE 29 – Amorçage de CSC au niveau de cavités qui résultent de déchaussements de carbonitrures (Ti,Cr)(C,N) lors du
polissage et percolation par fissuration par CSC. L’échantillon est un alliage 182 testé sous chargement constant en milieu
primaire nominal à 360˚C et 25 mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous - [128].

Sites préférentiels d’amorçage : des fissures de CSC ont pu être amorcées sur des carbonitrures
(Ti,Cr)(C,N) (figure 30), mais a priori, ces fissures évoluent peu et restent peu profondes (de
l’ordre de quelques micromètres), malgré un temps d’exposition de 10 000 h [129].

FIGURE 30 – Amorçage de CSC au niveau de carbonitrures (Ti,Cr)(C,N) sur un A690 testé sous chargement constant en
milieu primaire nominal à 360˚C - [129].

Dissolution et rupture de l’oxyde de surface : la rupture de l’oxyde de surface a été obser-
vée au niveau d’inclusions de type oxyde d’aluminium, ou sulfure de manganèse MnS avec
un enrichissement local en titane (dans un acier 304L) et dissoutes après exposition au milieu
primaire. Les auteurs suggèrent que ces fissures de surface pourraient s’étendre en profondeur,
bien que leur capacité à propager dans le métal n’a pas pu être observée [130]. De la même
manière, des observations de fissuration intragranulaire "apparente" (acier 304L) ont été attri-
buées à la dissolution d’une inclusion d’oxyde (figure 31), préalablement fissurée par la mise en
forme de la surface [114].
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FIGURE 31 – Dissolution d’une inclusion en surface d’un acier 304L et amorçage de CSC intragranulaire. Essais de traction
lente à 300˚C en eau pure avec addition de 2 ppm de Li, 3 ppm de H2 - [114].

Sensibilité accrue à la CSC : les fissures les plus importantes ont été observées au niveau
d’inclusions. A titre d’exemple, l’état initial l’acier 304 de la figure 32 met en évidence des
inclusions d’oxyde d’aluminium, avec la présence de régions enrichies en titane, manganèse,
magnésium,... Les fissures observées sont de morphologie irrégulière et asymétrique (figure 32).
Un enrichissement en titane et en manganèse a été mis en évidence, ainsi que l’absence d’alu-
minium à l’issue de l’essai [131].

FIGURE 32 – Fissuration par CSC au niveau d’une inclusion (probablement une inclusion d’oxyde d’aluminium, enrichie
en titane, manganèse, magnésium) après essai de traction lente sur un acier 304 en eau pure avec 2 ppm de Li et 30
mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous - [131].

III-5 Mécanismes de CSC

Depuis la mise en évidence de la sensibilité à la CSC de l’A600 en eau pure par Coriou et al. en
1959 [15], de nombreux auteurs ont proposé des mécanismes pour expliquer ce phénomène.
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A l’heure actuelle, plusieurs scénarii sont encore sujets à débat. Les mécanismes qui ont été
historiquement proposés peuvent se classer selon le caractère anodique (dissolution d’éléments de
l’alliage en pointe de fissure) ou cathodique (fragilisation par l’hydrogène) des phénomènes qu’ils
décrivent.

Les descriptions proposées doivent permettre de décrire aussi bien la formation, voire la nucléation
des fissures, le chemin de fissuration, leur cinétique, les faciès de rupture ainsi que l’influence des
paramètres matériaux, de l’environnement et des sollicitations mécaniques.

Parmi les mécanismes proposés dans la littérature, aucun ne permet de rendre compte de l’intégralité
des observations faites sur le REX et en laboratoire [92]. Cependant, certains mécanismes paraissent
plus probables. Ils concernent : les mécanismes basés sur la rupture/dissolution du film passif [132], le
modèle de Magnin "corrosion enhanced plasticity model" [133], ou des mécanismes basés sur l’oxydation
interne et sélective [134,135]. Ce sont ceux-ci que nous allons présenter à présent.

III-5.1 Rupture du film passif et repassivation

Le mécanisme de rupture de film / re-passivation explique la fissuration par CSC par la rupture
du film passif formé en surface et/ou en pointe de fissure [132, 136–140]. Ce mécanisme est itératif et
peut conduire à de la fissuration par CSC du fait d’une compétition entre vitesse de déformation et
vitesse de repassivation.

Les étapes de base de ce mécanisme sont schématisées sur figure 33 :

(a) formation du film passif en surface de l’alliage
(b) rupture du film passif de surface, du fait de l’émergence de bandes de glissement, qui entraîne

la mise à nu du métal sous-jacent
(c) dissolution anodique localisée de l’alliage puis repassivation des lèvres de fissure. La compétition

entre dissolution et repassivation conditionne la propagation par CSC de la fissure.
(d) le mécanisme reprend à l’étape a.

FIGURE 33 – Schéma du mécanisme de CSC en pointe de fissure par rupture de film et passivation - d’après [136].

Dans ce mécanisme, si la vitesse de repassivation est plus rapide que la vitesse de dissolution, la
propagation de la fissure n’est pas possible. A l’inverse, une vitesse de dissolution rapide conduit à
émousser l’amorce et donc la géométrie n’est plus favorable à la propagation.

Ainsi, pour que la fissure puisse se propager, il faut que la vitesse de dissolution soit à peu près
équivalente à la vitesse de repassivation. La vitesse de déformation doit, quant à elle, être suffisante
pour que la rupture du film passif puisse opérer.

Ce mécanisme permettrait d’expliquer la présence de stries - qui correspondent aux bandes de
glissement émergentes - qui ont pu être observées au niveau des faciès de rupture. En revanche, le
caractère purement intergranulaire de la fissuration des alliage 600 en milieu primaire est difficile à
expliquer sur la base de ce mécanisme.

35



Premier chapitre CSC de l’A600 en milieu primaire simulé

III-5.2 ’Corrosion Enhanced Plasticity Model’

L’état de l’art met en évidence des similitudes entre la fissuration par CSC et la fissuration
par fragilisation induite par l’environnement (hydrogène) [133, 136, 141, 142]. En milieu primaire,
l’hydrogène peut provenir soit du H2 dissous, soit de la réaction cathodique (électrolyse l’eau). A
300˚C (température du milieu primaire), l’adsorption de l’hydrogène est faible [143].

Les résultats de nombreuses études suggèrent que l’hydrogène adsorbé puis absorbé en pointe
de fissure serait susceptible d’interagir avec les dislocations et de favoriser leur nucléation. L’énergie
d’interface serait également abaissée du fait de l’hydrogène, ce qui favoriserait la rupture.

Magnin et al. proposent en 1996 un modèle basé sur la plasticité et sur le rôle de l’hydrogène en
pointe de fissure [133]. Le mécanisme se décrit tel que schématisé en figure 34 :

FIGURE 34 – Schéma du mécanisme de CSC par adsorption - corrosion assistée par la plasticité - d’après [133]

(a) en pointe de fissure s’opère une dissolution anodique localisée de l’alliage mis à nu suite à
l’émergence des bandes de glissement selon des plans {111} . Des lacunes sont ainsi créées par
la dissolution anodique.

(b) La réaction cathodique produit de l’hydrogène (H2) qui s’adsorbe sur les plans de glissement.
Il conduit à un écrantage du champ de contrainte issu des dislocations dans la zone plastique
en pointe de fissure. Ainsi, l’activation de la plasticité, i.e l’émission de dislocation, est facilitée.
Il en résulte un adoucissement local et donc, une plasticité accrue.

(c) les dislocations émises peuvent s’empiler sur des obstacles (tels que les précipités, les joints de
grains, d’autres dislocations). L’hétérogénéité de déformation entre la zone adoucie et la zone
écrouie conduit à l’augmentation de la contrainte locale.

(d) lorsque cette contrainte locale atteint la contrainte à rupture, une fissure est susceptible de
s’amorcer sur l’obstacle. En parallèle, l’hydrogène absorbé peut réduire la valeur de la contrainte
seuil.

(e) la propagation de la fissure s’opère le long des plans {111} du fait de la diminution de
l’énergie de cohésion des plans par l’absorption de l’hydrogène. Des dislocations sont émises
pour accommoder la déformation et s’arrangent en pointe de fissure.

(f) des fissures intragranulaires en zig-zag peuvent propager le long des facettes {111}.

La description de la fissuration par CSC expliquée par l’adsorption de l’hydrogène ne fait pas
l’unanimité dans la communauté scientifique. En effet, des études ont permis de mettre en évidence que
le rôle de l’hydrogène lorsqu’il diffuse rapidement (cas de l’austénite à chaud) n’est pas systématique
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et ne permettrait pas d’expliquer, à lui seul, la CSC observées expérimentalement [144, 145]. Ainsi,
Terachi et al. montrent, à l’issue d’essais sur de l’alliage 690 écroui, que la migration de lacunes et la
formation de cavités sont responsables d’une sensibilité accrue à la CSC. Leurs travaux ne font pas
consensus dans la communauté scientifique. Ils suggèrent une plasticité accrue du fait de la présence
d’hydrogène, qui serait responsable d’un affaiblissement des propriétés des joints de grains et donc de
l’ouverture d’une fissure (figure 35). Ils concluent néanmoins sur la difficulté à estimer quantitativement
le rôle de l’hydrogène sur le mécanisme [146].

FIGURE 35 – Représentation schématique des interactions entre lacunes, formation de cavités et plasticité induite par
l’hydrogène, tenues responsables du mécanisme de CSC - [146].

III-5.3 Oxydation interne

Le mécanisme d’oxydation interne a été proposé par Scott en 1993 pour l’alliage 600 en conditions
primaires [135] et dérive du mécanisme proposé par Wood en 1983 (postulé pour le nickel allié au
chrome ou à l’aluminium à haute température (800-1000˚C) [134]).

Wood et. al [134] ont mis en évidence une différence dans l’oxydation subie par les alliages de nickel
selon leur teneur en chrome (oxydation sèche, à haute température : 800 - 1000˚C) : leurs résultats
montrent une propension à l’oxydation intergranulaire pour les teneurs en chrome plus importantes et
pour les températures plus faibles. Des nodules d’oxydes, i.e une oxydation intergranulaire discontinue,
ont été observés le long des joints de grains, en profondeur de l’alliage.

Le mécanisme proposé par Scott en 1993 repose principalement sur la capacité de diffusion de
l’oxygène sous forme atomique aux joints de grains de l’alliage 600. L’oxygène s’adsorberait à l’état
atomique ou entraînerait l’oxydation sélective de certains éléments présents aux joints de grains. Ces
actions fragiliseraient les joints de grains du fait de (i) la formation d’oxydes intergranulaires fragiles
ou (ii) l’affaiblissement des liaisons métalliques par un transfert de charge entre les atomes de l’alliage
et l’oxygène adsorbé.

Le mécanisme, tel que postulé dans ces travaux, se décrit en plusieurs étapes, schématisées en
figure 36 :

(a) formation d’un oxyde (poreux) aux joints de grains, par oxydation préférentielle du chrome.
Cette oxydation localisée entraîne une fragilisation des joints de grains.

(b) amorçage de microfissures intergranulaires le long des zones fragilisées.
(c) la propagation s’explique par l’alternance de phases d’oxydation, donc de fragilisation des joints

de l’alliage, puis de rupture de cet oxyde, qui conduit à l’avancée progressive de la fissure.
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FIGURE 36 – Schéma du mécanisme de CSC par oxydation interne - d’après [135].

Le mécanisme a depuis été repris et étoffé. Laghoutaris met ainsi en évidence en 2009 (alliage 600
en milieu primaire) une distinction dans la nature des oxydes formés sur les lèvres et en pointe de
fissure sur des fissures selon qu’elles semblent avoir, ou non, propagé [47]. Les fissures qu’il qualifie
d’actives, i.e celles qui se propagent, présentent de la chromine Cr2O3 en pointe et des oxydes de
type NiO, Ni(Fe,Cr)2O4 au niveau des lèvres de la fissure, tel que schématisée sur la figure 37. Il
montre la présence d’une zone déchromée dissymétrique, enrichie en fer et nickel, en amont de la
pointe. Il justifie les différences dans les oxydes par une modification du potentiel électrochimique
local, réducteur en pointe de fissure et qui augmente en s’en éloignant, pour se rapprocher de celui du
milieu qui est plus favorable à la formation des oxydes NiO, Ni(Fe,Cr)2O4. Les fissures qui ne se
propagent pas ne présentent ni zone déchromée, ni oxyde de chrome.

La fissuration par CSC résulterait ainsi d’un mécanisme discontinu, où la fragilisation des joints de
grains s’opère du fait (1) de l’appauvrissement local en Cr de l’alliage et (2) de la présence de Cr2O3
en pointe de fissure. Deux hypothèses permettraient d’expliquer la formation de cet oxyde de chrome
dissymétrique :

(i) la diffusion rapide du Cr depuis la matrice vers la pointe de fissure, favorisée par la présence
de courts-circuits de diffusion, telles que les lacunes et les dislocations engendrées par la
déformation des grains. Cette étape est cinétiquement limitante car le transport d’oxygène en
pointe de fissure est rapide [47]. En revanche, Laghoutaris n’a pas observé de nodules d’oxyde
discontinus en pointe de fissure (examens MET), à l’inverse de Panter qui en avait mis en
évidence par SIMS inverse [37].

(ii) la formation d’une zone appauvrie en Cr dissymétrique résulterait de la présence de courts-
circuits de diffusion (lacunes et/ou dislocations). Du fait que le matériau étudié par Laghoutaris
était déformé, il peut exister des hétérogénéités de déformation de part et d’autre du joint de
grains, i.e des hétérogénéités de courts-circuits de diffusion qui favoriseraient la diffusion du
chrome dans un des deux grains [47]. La dissymétrie de l’appauvrissement pourrait également
résulter de la migration des joints de grains assistée par la diffusion (DIGM) [40,49–51].

Dans ce modèle, la plasticité influerait sur la diffusion du Cr et donc sur la formation de Cr2O3
avec la zone appauvrie, tous deux supposés marqueurs de la propagation des fissures.

FIGURE 37 – Représentation schématique des oxydes formés en pointe et sur les lèvres des fissures principales, pour de l’alliage
600 en conditions primaires. La pointe de fissure et les lèvres ne sont pas schématisés selon la même échelle - d’après [47].
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Synthèse : CSC de l’A600 en milieu primaire simulé

L’amorçage et la propagation dépendent de paramètres environnementaux :
(1) ce sont des processus thermiquement activés ;
(2) la sensibilité est maximale au niveau du potentiel d’équilibre du couple Ni/NiO ;
(3) une légère augmentation de la teneur en lithium pourrait accélérer la propagation.

L’influence des paramètres matériaux concerne :
(1) la teneur en chrome, qui lorsqu’elle augmente est bénéfique en tous points sur la fissuration

par CSC ;
(2) les carbures intergranulaires qui réduisent la sensibilité à la CSC ;
(3) le type de joint : les joints de grains de forte désorientation ont plus de probabilité

d’amorcer de la fissuration, les joints CSL Σ3 pourraient être immunisés.

Les études sur l’influence de l’état de surface sur la CSC montrent que :
(1) dans certains cas, les surfaces brutes de réception ou polies mécaniquement sont moins

sensibles à la CSC que des surfaces polies miroir avec finition à l’OPS. Cela peut s’expliquer par la
présence (i) de contraintes de compression dans les surfaces brutes, (ii) de couches à petits grains,
(iii) de couches écrouies, ...

(2) de manière générale, l’écrouissage favorise la CSC, en réduisant le temps à l’amorçage et
en augmentant la vitesse de propagation ;

(3) la dépendance à la dureté ne semble pas faire consensus et pourrait être couplée à l’influence
d’un autre paramètre tel que la taille de grain ;

(4) la présence d’inclusions, au sens large du terme et qui regroupe plusieurs familles (oxydes,
carbonitrures, MnS, ...) parait néfaste vis-à-vis de la CSC par leur capacité à se dissoudre, à se
déchausser ou à modifier les conditions électrochimiques locales.

A l’heure actuelle, plusieurs scénarii sont encore sujets à débat pour expliquer la fissuration
par CSC. Trois mécanismes historiques ont été présentés :

(1) mécanisme par rupture de film et repassivation qui se base sur une compétition entre (i)
vitesse de déformation, (ii) vitesse de dissolution et (iii) vitesse de repassivation ;

(2) ’corrosion enhanced plasticity model’, dans lequel l’hydrogène et son rôle sur la plasticité
jouent un rôle important ;

(3) mécanisme d’oxydation interne, qui considère l’oxydation préférentielle du chrome. La
plasticité est supposée favoriser la diffusion du Cr ;

IV. Modélisation de la CSC
Comme le soulignent régulièrement de nombreux ingénieurs, le besoin d’un modèle fiable pour

prévoir le comportement en CSC des composants en service est important [8,89]. En 2009, Benhamou et
al. publient un graphique (figure 38), qui montre les prévisions de rupture par CSC sur des pénétrations
de fond de cuve périphériques estimées sensibilisées à la CSC. Ils estiment qu’entre 40 et 60 années de
service, des PFC périphériques sensibles à la CSC pourraient amorcer des fissures. Le modèle qu’ils
utilisent est un modèle empirique déterministe (modèle des indices), couplé à une approche Monte
Carlo.

En introduction de ce manuscrit, nous avons vu que certains retours d’expérience (survenus après
la publication de cette communication), montrent qu’il a été possible d’observer des amorces de CSC
avant ce seuil de 40 années de service [5], du fait d’un état microstructural en surface et en volume
particulier (présence d’inclusions d’oxyde riches en aluminium et magnésium issues de l’élaboration).
Ces hétérogénéités microstructurales ne sont, en l’état, pas considérées dans les modèles empiriques
qui considèrent des paramètres macroscopiques, tant pour le matériau, que pour la contrainte et le
milieu.
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FIGURE 38 – Simulation de la sensibilité à la fissuration par CSC des PFC périphériques du parc nucléaire français avec le
modèle des ’indices’ déterministe couplé à une approche Monte Carlo déterministe - [8].

Ces allers-retours entre évolutions des modèles et retours d’expérience montrent la nécessité de
décrire le comportement en CSC par des variables plus locales (définies là où se produit la fissuration)
et qui décrivent l’ensemble du scénario de fissuration. De nombreuses études ont ainsi été conduites
dans l’objectif de comprendre le phénomène de CSC pour (1) raffiner les modèles existants et (2) en
développer de nouveaux.

Nous présentons ici les modèles ingénieurs de prévision de la fissuration par CSC de l’A600 en
milieu primaire, en débutant par la présentation des modèles historiques et leurs limitations, pour
terminer par la présentation du modèle ingénieur développé à EDF, pour lequel l’implémentation de
nouvelles variables a motivé ces travaux de thèse : le ’modèle local’.

IV-1 Modèle empirique de CSC

IV-1.1 Modèle des ’indices’ pour l’amorçage

Le modèle des indices est un modèle déterministe mais qui peut être couplé à une approche de
Monte-Carlo, développé conjointement par Framatome et EDF [6] et qui relie le temps à l’amorçage
ta à trois indices, selon l’équation empirique 4 :

ta = 10000
im ∗ iT ∗ iσ

(4)

avec :
- im l’indice matériau et qui définit la sensibilité à la CSC de la coulée / du composant industriel.

Il prend essentiellement en compte la répartition des carbures de chrome.
- iT qui rend compte de l’activation thermique de l’amorçage de la CSC selon l’équation 5 , avec

R = 8,314 J/mol/K et Ea=180 kJ/mol, l’énergie d’activation de l’amorçage. T est en Kelvin.

iT = 9, 49 ∗ 1015 ∗ exp(−Ea
RT

) (5)

- iσ qui considère l’effet de la contrainte selon l’équation 5.

iσ = 2, 44 ∗ 10−11 ∗ σ4 (6)
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Le modèle a été calibré de sorte que le temps d’amorçage des tubes de générateur de vapeur
(température de 325˚C) soit de 10 000 h si la contrainte de service est de 450 MPa. En revanche, ce
modèle ne permet pas de relier le temps à l’amorçage à une profondeur d’amorce.

Pour identifier les paramètres, il a été nécessaire de conduire des essais de CSC sur des éprouvettes
(de type U-Bend, C-Ring, O-Ring, selles de cheval) jusqu’à l’amorçage de fissuration.

Depuis lors, des indices matériaux, de contrainte et de température ont été déterminés pour
plusieurs éprouvettes de laboratoires et composants en A600, tels que les PFC.

Ces résultats ont par ailleurs motivé des programmes de surveillance adaptés et des évolutions des
dépendances des indices. Par exemple, Le Hong conseille, lorsque les matériaux sont sollicités au-delà
de leur limite d’élasticité, de corriger l’indice iσ pour les matériaux écrouis [7].

De manière générale, ce modèle empirique présente les limitations suivantes :
(1) il est nécessaire d’observer expérimentalement ou avec le REX l’amorçage de la fissuration

par CSC pour identifier les paramètres. De plus, la modèle ne relie pas le temps à l’amorçage à une
profondeur d’amorce. Or, en l’absence de détection d’amorçage précise, les fissures observées peuvent
se trouver dans le régime de propagation lente, voire rapide. A l’inverse, un modèle de propagation
peut être chaîné dès lors que le temps à l’amorçage est atteint, quand bien même aucune fissuration
n’a eu lieu. Pour ces deux raisons, il est difficile d’appliquer une loi de propagation à l’issue du modèle
d’amorçage.

(2) il est empirique et ne se base sur aucun phénomène physique pour expliquer la fissuration.

Ainsi, ces limitations rendent difficile l’extrapolation du modèle identifié en laboratoire à un
composant industriel.

IV-1.2 Approche de Monte-Carlo

Un modèle probabiliste a été développé en parallèle du modèle des indices pour l’amorçage [8]. Il
repose sur une distribution de Weibull pour déterminer le temps à rupture, selon l’équation 7 :

ln(ln( 1
1− F (t))) = β ∗ ln(t− t0) + β ∗ ln(η − t0) (7)

où β est le paramètre de forme de la distribution, η est le temps caractéristique de durée de vie
et t0 est l’origine de la distribution de Weibull. F (t) est le pourcentage cumulé de l’estimation de la
rupture des composants.

Benhamou et al. expliquent que ce modèle n’est pas pertinent lorsqu’appliqué aux composants,
tels que les PFC, qui n’ont pas encore fissurés car il induit une très large surestimation du temps à
rupture [8].

Une évaluation du ’modèle des indices’ par une approche de Monte-Carlo a ainsi été proposée,
et repose sur des tirages aléatoires des données d’entrée du modèle dans une distribution normale
centrée sur la moyenne de chaque indice. Le temps à rupture des composants est ainsi évalué selon une
probabilité d’occurrence. Les comparaisons entre la distribution de Weibull et l’évolution du ’modèle
des indices’ montrent que le deuxième modèle reproduit mieux le retour d’expérience (figure 39).

IV-1.3 Propagation

Un modèle de propagation rapide, chaîné à la description de l’amorçage, permet de prévoir l’avancée
d’une fissure principale et de garantir l’intégrité du composant ou d’anticiper des opérations de
maintenance.

A EDF, deux lois de propagation ont été définies : une loi puissance et une loi qui se base sur une
dépendance sigmoïde [147].

41



Premier chapitre Modélisation de la CSC

FIGURE 39 – Comparaison entre l’évolution du modèle des ’indices’ par une approche de Monte-Carlo et un ajustement selon
une loi de Weibull avec les données du retour d’expérience - [8].

3.(a) Loi Puissance
Une loi de propagation a été empiriquement définie [148, 149]. La vitesse de propagation de la

fissure da/dt est définie à partir du facteur d’intensité de contrainte K, calculé à la pointe de la fissure
(équation 8) :

da

dt
= α ∗ (K −KIGSCC)n ∗ exp(−Ea

RT
) (8)

où da/dt est en µm/h, K est le facteur d’intensité de contrainte en MPa
√
m, α et n sont des

constantes, Ea est l’énergie d’activation de la propagation, KIGSCC est le seuil de facteur d’intensité
de contrainte pour lequel est observé la propagation. Pour rappel, la littérature montre que KIGSCC

vaut entre 5 et 10 MPa
√
m.

Cette loi a été adaptée selon les besoins pour considérer l’évolution de la fissuration dans certains
composants, en intégrant l’effet de l’écrouissage ou par la suite, de la teneur en hydrogène dissous.

L’équation 9 permet d’intégrer l’effet de l’hydrogène sur la vitesse de propagation des fissures,
définie par une loi enveloppe [147,150] :

Max(da
dt

) = α ∗ (K −KIGSCC)n ∗ exp(−Ea
RT

) ∗ h(∆EcP ) ∗ g(ε) (9)

avec dans le cas des pénétrations de fond de cuve : KIGSCC = 9 MPa
√
m, n = 0, 5

h(∆EcP ) est défini selon l’équation 10, d’après les paramètres identifiés par Young et al. [151] :

h(∆EcP ) = 1 + 3, 604 ∗ exp(−1
2 ∗ (∆EcP + 11, 33

43, 36 )2) (10)

g(ε) est défini selon l’équation 11.

g(ε) = 1 + 31ε (11)

La limitation principale de cette loi est la suivante : la vitesse de propagation est nulle dans le
cas où K < KIGSCC , même si l’amorçage est prévu par le modèle des indices. Ainsi, le stade lent de
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fissuration ne doit pas être oublié et doit être inclus soit dans la prévision de l’amorçage, soit dans le
modèle de propagation.

3.(b) Loi sigmoïde
L’équation 12 donne la loi de vitesse de propagation selon une dépendance sigmoïde au facteur

d’intensité de contrainte. La loi intègre ainsi explicitement le régime de fissuration lent, ce qui contre
la limitation précédemment rencontrée dans le cas d’une description par la loi puissance :

Max(da
dt

) = α ∗ Kn

1 + exp(−λ(K −KIGSCC)) ∗ exp(
−Ea
RT

) ∗ h(∆EcP ) ∗ g(ε) (12)

avec dans le cas des pénétrations de fond de cuve : KIGSCC = 12 MPa
√
m, n = 0, 5 et λ = 0, 8.

Les fonctions h(∆EcP ) et g(ε) sont données par les équations 10 et 11, respectivement.

IV-2 ’Modèle local’
Nous avons vu que le modèle empirique des indices, malgré une évolution probabiliste, entraîne

nécessairement des limitations par la façon dont il a été construit. En particulier (1) la propagation est
difficile à chaîner dès lors que le temps à l’amorçage ne couvre pas la totalité de la propagation lente, (2)
les phénomènes décrits ne sont pas locaux, à l’inverse de la fissuration par CSC et (3) il est nécessaire
d’observer expérimentalement de la CSC pour définir des indices. Dès lors, l’étude d’une nouvelle coulée
ou d’un nouveau paramètre s’accompagne d’essais dont la durée, à l’échelle du laboratoire (plusieurs
milliers d’heures) peut être contraignante. S’est ainsi imposée la nécessité du développement d’un
nouveau modèle, qui puisse pallier ces limitations et être plus facilement transposable du laboratoire
vers les composants industriels, en s’appuyant davantage sur les mécanismes impliqués.

IV-2.1 Description et fonctionnement du modèle local

Le modèle ’local’ est un modèle phénoménologique de CSC dont le développement a été motivé par
la nécessité de prévoir la fissuration par CSC à partir de paramètres définis à l’échelle du joint de grains
ou de la pointe de fissure et qui puisse décrire l’intégralité du processus, i.e l’incubation (fragilisation
des joints de grains par l’oxydation), l’amorçage (probabilité de rupture des joints affaiblis) et la
propagation. Il a d’abord été développé pour l’alliage 182 [10,13] puis adapté à l’alliage 600 [9,11,14,53]
et plus récemment aux alliages 718, 725 et aciers 316(L), A286 et Nitronic 50 HS.

Ce modèle permet de calculer un temps à l’amorçage ainsi que la localisation des amorces, puis
le chemin de propagation d’une ou plusieurs fissures de CSC. Pour fonctionner, il est nécessaire
d’avoir préalablement défini l’état microstructural (nombre de joints de grains simulés et répartition
des carbures aux joints de grains essentiellement), les conditions environnementales (température,
hydrogène dissous), les champs de contraintes et de déformation ainsi que le critère d’arrêt (qui peut
être un temps de simulation et/ou une profondeur maximale de fissuration). Le modèle constitué de
trois briques qui permettent, chacune, de décrire une étape de la fissuration par CSC (figure 40) 4 :

1.(a) Conditions initiales (encadré gris)

1.(a).i Etat mécanique
Les champs de contrainte et de déformation du composant ou de l’éprouvette sur lequel le modèle

local sera appliqué sont simulés par calculs éléments finis. Pour chaque nœud de surface de la structure
modélisée par éléments finis, une population de joints de grains est simulée.

Une contrainte d’ouverture est ensuite attribuée à chaque joint de grains par un tirage aléatoire
dans une gaussienne centrée sur la contrainte principale maximale calculée au nœud de la structure
macroscopique. L’écart-type de la gaussienne est extrapolé à partir de la valeur moyenne des contraintes

4. Le lecteur pourra se référer aux thèses de Wehbi (2014) [10] et Caballero (2016) [9] pour davantage d’indications
sur les stratégies d’identifications du modèle local
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FIGURE 40 – Fonctionnement du modèle local et comportements étudiés pour chaque étape du mécanisme. Les simulation
des éprouvettes de C-Ring ouverts sont issues de [14] et les cinétiques d’oxydation de [9].

de la distribution, à l’aide d’une fonction analytique déterminée à partir de calculs par éléments finis
sur des agrégats polycristallins.

1.(a).ii Etat microstructural
Dans le modèle local, les joints de grains sont des objets filaires, décrits en 1D et qui peuvent

contenir les phases suivantes : phase de teneur nominale en chrome (bleu), carbure de chrome (vert),
zone appauvrie en chrome (rouge). La répartition de ces phases est définie statistiquement selon les
paramètres microstructuraux de sorte que le comportement des joints de grains modélisés au niveau du
nœud coïncident avec le GBC défini ainsi que la taille des carbures et de l’étendue de zones appauvries
en Cr adjacentes.

1.(b) Incubation et amorçage (encadrés orange et bleu)
L’incubation (fragilisation des joints de grains) est un prérequis à l’amorçage. Dans le modèle local,

l’amorçage est défini par la probabilité qu’un joint oxydé rompe. Il est défini par deux critères :
- une contrainte seuil. Pour l’alliage 600 elle est évaluée à 330˚C à 670 MPa [9,11]
- une profondeur critique d’amorçage. Pour l’alliage 600 elle vaut 300 nm [9,11].

Pour réduire les temps de calculs sur de grandes populations de joints de grains (plusieurs centaines
de milliers à l’échelle d’un composant), le temps d’oxydation n’est évalué que pour les joints qui sont
susceptibles de rompre, i.e ceux pour lesquels la contrainte tirée aléatoirement dans la gaussienne est
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supérieure à 670 MPa.

L’oxydation est définie par une loi logarithmique, fonction du temps d’oxydation et qui repose sur
des paramètres matériaux, une dépendance à la température, à l’écart au potentiel d’équilibre Ni/NiO
et à l’écrouissage.

La profondeur d’oxydation pour la phase i à l’instant t est définie par l’équation 13 :

pi(t) = bi ∗ ln(1 + ci ∗ t) ∗ f(T ) ∗ g(∆EcP ) (13)

avec bi et ci les paramètres matériaux définis pour chaque phase (teneur nominale en chrome,
carbure de chrome, zone appauvrie en chrome). f(T ) est une loi d’Arrhenius, définie selon l’équation
14 et g(∆EcP ) est défini selon l’équation 15 :

f(T ) = A ∗ exp(−Eaox
RT

) (14)

où A est une constante, Eaox l’énergie d’activation de l’oxydation (en J/mol), R la constante des
gaz parfaits et T la température d’essai (en K).

g(∆EcP ) = q1 + q2 ∗ exp(−q3 ∗∆EcP ) (15)

où q1, q2 et q3 sont des constantes et ∆EcP l’écart au potentiel d’équilibre Ni/NiO.

Lorsque la phase i est intégralement consommée (la longueur d’oxydation vaut pi), le modèle
calcule la profondeur d’oxydation de la phase i + 1. Pour ce faire, la cinétique d’oxydation de cette
deuxième phase débute au niveau de la profondeur pi (figure 41). Du fait des carbures, il se peut donc
que le passage d’une phase à l’autre positionne la cinétique au niveau de l’asymptote. Le passage d’une
phase à l’autre s’effectue sans délai.

FIGURE 41 – Représentation schématique de l’enchaînement de phases pour le calcul de la cinétique d’oxydation du joint de
grains.

Lorsque p(t) atteint la profondeur seuil, il y a amorçage de fissure (puisque la contrainte est
supérieure à la contrainte seuil). Le temps nécessaire pour atteindre cette profondeur seuil est le
temps d’amorçage.

Un champ du temps à l’amorçage minimal peut ainsi être obtenu et affecté à chaque nœud de
surface du maillage de l’éprouvette ou du composant (éprouvette C-Ring ouvert dans l’encadré bleu
sur la figure 40).
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1.(c) Propagation
Lorsqu’une fissure est amorcée, son extension est définie par une loi de propagation puissance ou

sigmoïde, introduites dans le paragraphe précédent (équations 9 et 12).

Pour chaque incrément d’avancée de la fissure, le facteur d’intensité de contrainte K est réévalué
selon une fonction analytique, comme celle donnée par l’équation 16 :

K = α ∗ σ ∗
√
π ∗ p
1000 (16)

où p est la profondeur de fissure (mm), σ la contrainte macroscopique (en MPa), α une constante
égale à 1,3.

1.(d) Arrêt de la simulation
La simulation s’arrête lorsque la profondeur de fissure atteint la profondeur de fissure définie par

l’utilisateur ou lorsque le temps simulé atteint le temps limite imposé.

IV-2.2 Simulation de composants par le modèle ’local’

Le modèle local commence à être utilisé pour évaluer la sensibilité à la CSC des composants (en
parallèle du modèle des indices), pour valider les retours d’expériences ou pour des études paramétriques.

FIGURE 42 – Exemple de la faisabilité de la simulation de l’amorçage et de la propagation de fissures de CSC sur un composant
réel (PFC) à partir du modèle ’local’. L’acier de cuve n’est pas représenté sur la figure (a) - [152].

La figure 42 montre l’exemple d’une simulation sur une PFC en A600 (pour laquelle l’amorçage
résulterait du champ de contraintes induit par le procédé de soudage), qui valide la capacité du modèle
à simuler le comportement à l’échelle macroscopique, à partir de données et de simulations à l’échelle
des joints de grains [14,152].

IV-2.3 Evolution du modèle local

La dépendance à de nouveaux paramètres est en cours d’étude et le ’modèle local’ est en constante
évolution et consolidation. En 2019, par exemple, la mise à jour par les travaux de Chen a permis
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d’y intégrer l’effet de l’écrouissage sur l’oxydation intergranulaire de l’A600 [53] par la dépendance du
paramètre bi avec la déformation ε (équation 17).

bi(ε) = b0 ∗ (1 + b1 ∗ εb2

1 + exp(−b3 ∗ (ε− b4))) (17)

avec b0, b1, b2, b3 et b4 des constantes.

Ses travaux montrent en effet que l’écrouissage a peu d’effet à 360˚C, tandis que son effet est
important à 290˚C au-delà de 10% d’écrouissage (pré-déformation par traction uniaxiale). Une forte
réduction de l’énergie d’activation apparente (30 kJ/mol au lieu de 139 kJ/mol) a été nécessaire pour
décrire les effets couplés de température et d’écrouissage.

FIGURE 43 – Cinétiques d’oxydation de la phase de teneur nominale en chrome d’après calculs pour un milieu primaire
hydrogéné à (a) 290˚C et (b) 360˚C et comparaison avec les données expérimentales (points) pour un A600 pré-déformé
entre 0 et 30% - [53].

Par ailleurs, la nécessité de prendre en compte l’état de surface sur la modélisation de la CSC a
motivé les présents travaux de thèse, en particulier l’effet de la présence d’inclusions d’oxyde issues
de l’élaboration, ainsi que l’effet du raffinement de la taille de grain ou de la présence de contraintes
résiduelles de traction.

Ces évolutions visent à se rapprocher de la complexité des surfaces réelles car, comme nous l’avons
vu, les couches de surface jouent un rôle important sur la CSC, que ce soit sur le comportement en
oxydation des joints de grains ou bien sur le temps et la localisation de l’amorçage et la propagation
des fissures. Il n’est donc pas nécessaire d’observer la CSC pour identifier les paramètres du modèle.
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V. Synthèse de la revue bibliographique
Cette revue bibliographique nous a permis de faire le point sur l’influence de différents paramètres

(environnement, matériaux, état de surface, ...) sur les étapes de la fissuration par CSC de l’alliage 600
en conditions nominales du milieu primaire. Des mécanismes de fissuration par CSC proposés dans la
littérature ont été présentés. Nous avons terminé cette revue de l’état de l’art par la présentation des
modélisations actuelles. Les résultats à retenir principalement et qui nous permettront de cibler les
travaux de thèse peuvent être classés selon cinq catégories : (1) rôle des paramètres environnementaux,
(2) rôle des paramètres matériaux, (3) influence de l’état de surface, (4) mécanismes et (5) stratégies
de modélisations :

I. Rôle des paramètres environnementaux :

- les étapes de la CSC sont thermiquement activées. Les énergies d’activation de chacune
des étapes sont différentes, ce qui suggère que les mécanismes sous-jacents sont différents.

- l’hydrogène et la température influent conjointement sur la sensibilité à la CSC parce
qu’ils fixent la valeur du ∆EcP . Les conditions les plus sévères correspondent au domaine
de stabilité de NiO, avec un maximum de sensibilité au niveau du potentiel d’équilibre du
couple Ni/NiO.

- les teneurs en bore et en lithium fixent la valeur du pH et il a été montré que la sensibilité
à la CSC (propagation) est maximale lorsque la teneur en lithium augmente (ajouté sous
la forme LiOH). Le lithium peut, par ailleurs, s’incorporer au niveau des couches et des
pénétrations intergranulaires d’oxyde, à l’inverse du bore.

II. Rôle des paramètres matériaux : le rôle des paramètres matériaux se décline
principalement autour des teneurs en chrome, de la précipitation et de la microstructure :

- une teneur importante en chrome (> 15% massique) augmente la résistance de l’alliage
à l’oxydation et à la CSC, ce qui justifie par ailleurs la meilleure résistance de l’alliage 690
par rapport à l’alliage 600.

- les carbures intergranulaires sont bénéfiques vis-à-vis de l’oxydation intergranulaire, car
ils permettent de freiner l’avancée du front d’oxydation et vis-à-vis de la propagation des
fissures.

- par ordre de sensibilité croissante, les joints de grains de coïncidence CSL Σ3 sont moins
sensibles que les joints faiblement désorientés LAGB. Les joints fortement désorientés
HAGB sont les plus sensibles.

- une microstructure hétérogène, en matière de taille de grain, peut être sensible à
l’amorçage et à la propagation de CSC si des grains sont allongés dans un sens favorable à
une propagation de fissure en mode I. A l’inverse, une couche à petits grains peut présenter
une meilleure résistance car les contraintes responsables de l’amorçage seraient mieux
réparties.

- les impuretés présentes aux joints de grains, telles que le bore ou le soufre peuvent
conduire à la formation d’espèces avec le chrome. Une modification locale des propriétés
électrochimiques peut en résulter.
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III. Rôle de l’état de surface : le rôle de l’état de surface a été discuté selon quatre axes
majeurs : la finition de surface, l’écrouissage, la présence d’inclusions en surface et les
contraintes :

- les procédés de rectification ou de polissage mécanique de surface peuvent être bénéfiques
vis-à-vis de l’amorçage et de la propagation par rapport à une surface polie miroir à
l’OPS par exemple. Cela se justifie par la présence de couches à petits grains et/ou par
la présence d’une couche écrouie qui peut être bénéfique dans certains cas. Une rugosité
importante, ou des contraintes de traction, en revanche, sont néfastes.

- l’écrouissage peut favoriser l’oxydation, l’amorçage et peut augmenter la vitesse de
propagation des fissures. Ce paramètre semble par ailleurs avoir un rôle plus ou moins
marqué selon la température d’essai.

- quant au rôle général des inclusions sur la CSC, il semble majoritairement néfaste du fait
qu’elles peuvent conduire à la formation de cavités (par déchaussement ou dissolution).

IV. Mécanismes : au cours de cette revue de l’état de l’art, nous nous sommes
principalement intéressés aux mécanismes de CSC supposés les plus probables qui
sont encore sujets à débat au sein de la communauté. Quel que soit le mécanisme
développé, il en ressort une synergie au niveau local entre les oxydes formés et les
phénomènes qui opèrent au niveau du joint de grains (réactions chimiques, adsorption
d’espèces, accumulation de dislocations, migrations de lacunes, etc.. . . ). L’oxydation et/ou
des hétérogénéités de comportement se retrouvent au cœur des descriptions formulées,
notamment parce que ces phénomènes sont à même de devenir des sites d’amorçage
potentiels de fissures de CSC.

V. Stratégies de modélisation : la modélisation de la CSC d’un point de vue ingénieur se
base sur la description phénoménologique de la fissuration et chaîne différentes lois pour
chacune des étapes :

- le modèle des indices s’intéresse à l’amorçage par une prévision du temps à amorçage
d’après des paramètres macroscopiques propres au matériau, à la contrainte et à la
température d’essai. Il a été réadapté pour considérer une distribution statistique des
paramètres. Une loi de propagation puissance ou sigmoïde s’enchaîne ensuite.

- le modèle local permet de décrire par des lois physiques les trois étapes de la fissuration :
l’incubation, par une loi cinétique d’oxydation des joints de grains, l’amorçage, par un
critère de rupture des joints de grains oxydés mixte qui fait intervenir une contrainte seuil
et une profondeur d’oxyde seuil et la propagation, par une loi puissance ou une loi sigmoïde.
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Deuxième chapitre : microstructure des
coulées modèles d’alliage 600 et stratégie de
modélisation

Les travaux de thèse se sont intéressés au rôle des inclusions d’oxyde sur le comportement en
oxydation et en CSC de l’alliage 600. Dans cet objectif, des coulées d’alliage ’modèle’, c’est à dire des
tôles d’alliage 600 issue de coulées de laboratoire où ont été introduites des inclusions d’oxyde, ont été
produites par l’UMET (Lille) à partir de barres commerciales d’A600. Ces dernières seront dénommées
’coulées mères’ et constituent les matériaux de référence de l’étude. Le choix de travailler avec des
’coulées modèles’ s’est justifié car cela permet de contrôler la quantité d’inclusions introduites ainsi que
leur composition chimique (inclusions d’oxyde riche en aluminium et magnésium). Le comportement
en oxydation, voire en CSC de ces ’coulées modèles’ a ensuite pu être comparé à celui des ’coulées
mères’.

Or, nous avons vu dans l’introduction et dans l’état de l’art que le comportement en corrosion sous
contrainte de l’alliage 600 dépend de paramètres matériaux et microstructuraux tels que la teneur en
chrome, les carbures de chrome intergranulaires, la nature et le type de joint de grains, l’état de
surface...

Il est donc nécessaire de caractériser la microstructure initiale de chaque matériau de l’étude (coulée
mère et coulée modèle) pour être en mesure d’interpréter les résultats qui seront présentés dans les
chapitres suivant (oxydation et amorçage de la CSC).

Ainsi, ce chapitre se découpe en cinq parties.
La première partie décrit les procédés d’élaboration des coulées approvisionnées pour les travaux

de thèse. Puis un point méthodologique détaille la préparation des échantillons ainsi que les méthodes
de caractérisation qui ont été utilisées.

Les deux parties suivantes proposent des descriptions de la microstructure initiale des matériaux
d’un point de vue (1) composition chimique, microstructure et éventuels précipités qui ont été observés
et (2) caractérisations chimiques, cristallographiques et morphologiques des inclusions d’oxyde présentes
dans l’alliage.

Enfin, la stratégie adoptée pour modéliser les joints de grains d’un alliage 600 qui contient des
inclusions d’oxyde, en vue de son utilisation dans le modèle local de CSC est présentée dans une
cinquième et dernière partie.

I. Procédés d’élaboration et présentation des coulées modèles
Cette première section décrit les procédés d’élaboration qui ont permis d’élaborer les coulées

’modèles’ approvisionnées dans le cadre des travaux de thèse.

Des coulées de laboratoire en alliage base nickel 600 qui contiennent des inclusions d’oxydes riches
en aluminium et/ou magnésium ont été élaborées avant le début de la thèse par l’Unité Matériaux
et Transformation (UMET) de Lille. Les informations relatives aux procédés d’élaboration sont issues
des rapports techniques fournis lors de leur approvisionnement. Ces coulées seront désignées comme
coulées modèles dans la suite de ce manuscrit.

Deux barres d’alliage 600 commerciales, référencées B528 et B532, désignées par la suite comme
coulées mères, dont les compositions respectives sont détaillées dans le tableau 4, ont été fondues
puis coulées dans des moules en sable, recouverts d’une couche de zircone. Une partie de chacune
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des barres a été conservée en l’état pour permettre de caractériser les microstructures et d’établir un
comportement en oxydation de référence.

TABLEAU 4 – Composition chimique (pourcentage massique) des barres B532 (données fournisseur et données EDF - analyses
par spectrométrie à plasma à couplage inductif sur copeaux) et B528 (en alliage 600) - données fournisseur. Le carbone n’a
pas été dosé pour la coulée référencée B532. La composition de l’A600 d’après les Règles de Conception et de Construction
des matériels Mécaniques (RCC-M) des îlots nucléaires REP est spécifiée.

.

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

RCC-M >72,0 14-17 6-10 <0,10 <1,0 <0,5 <0,015 <0,025 <0,5 0,2-0,8 0,65-1,15 - -
B532

ICP
75,56 15,40 8,45 nc 0,24 0,24 0,02 0,05 0,20 0,25 0,24 0,08 0,27

B532 75,03 15,44 6,90 0,12 0,24 0,06 0,001 - 0,21 - - - -
B528 75,58 15,33 7,61 0,063 0,58 0,36 0,001 0,01 0,01 - 0,13 0,016 -

Un total de 6 coulées modèles a été produit à partir des deux coulées mères. Elles sont référencées :
T279REF01, T279DEF01, T297, T320, T321 et T322. Les coulées T279REF01 et T279DEF01 ont
été élaborées selon le même protocole, à la différence près qu’aucune poudre d’oxydes n’a été ajoutée
pour la première. Ainsi, cette coulée permettra d’offrir un état "de référence", dont les caractéristiques
résulteront uniquement du procédé d’élaboration, sans influence aucune des inclusions d’oxyde.

Les conditions de coulées sont listées dans le tableau 5. La coulée a été effectuée sous air ou sous
argon. Le deuxième cas permet d’éviter l’oxydation de l’alliage. Un pisé (mélange de poudres d’oxydes)
a été introduit dans le flux de métal liquide lors de la coulée. Dans certains cas, le pisé a été étuvé
sous vide 2 h avant son ajout pour réduire la quantité d’oxygène ad/absorbée en surface des poudres
et prévenir l’oxydation de l’alliage.

Le pisé correspond soit :
- à un mélange commercial de poudres dont la composition renseignée par le fournisseur est

Al2O3(62%)-MgO(34%). L’analyse des poudres a été menée par Bureau Veritas. Les phases analysées
en radiocristallographie sont les suivantes :Al2O3 (corindon) - MgO (périclase) - Al0,65Mg0,35 -
MgAl2O4 (spinelle) [153]. Des traces de silicium et de calcium ont été mises en évidence par l’analyse
des poudres effectuée par l’UMET [154, 155]. La distribution en taille de ces poudres est centrée à
5 µm. Elles ont été tamisées à 63 µm.

- à une poudre d’aluminium (coulée référencée T322) et au mélange de poudres décrit ci-dessus.

Les lingots ont ensuite subi plusieurs traitements thermomécaniques, avec une dernière étape de
laminage à chaud selon la direction L. La température de cette étape de laminage est comprise entre
environ 700˚C et 1200˚C. Les directions et plans de référence des barres et des tôles laminées qui
seront détaillées dans l’étude, sont définis selon le schéma de la figure 44. Ces repères seront mentionnés
sur les figures présentées dans le manuscrit. La figure 45 présente l’aspect final des tôles telles qu’elles
ont été réceptionnées par EDF. Les dimensions sont en moyenne : 1 cm d’épaisseur, 1 cm à 4 cm de
large et 10 cm de long. Les deux géométries de tôle (différence de largeur) se justifient du fait que
certaines coulées ont été sujettes à une rotation de 180˚autour de la direction L entre chaque passe de
laminage tandis qu’une rotation de 90˚a été appliquée dans d’autres cas. Les rotations entre passes
pour chaque coulée sont détaillées dans le tableau 5.

1. moyennes sur 4 mesures par ICP sur copeaux
2. données fournisseur
3. le carbone n’a pas été dosé selon cette technique
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(a)

FIGURE 44 – Schéma des directions de laminage (L), transverse (T) et épaisseur (S) des tôles laminées. Ces repères seront
identifiés sur les figures présentées ultérieurement.

(a) (b)

FIGURE 45 – Photographie de deux tôles élaborées par l’UMET à l’état de réception. Dans les deux cas, il s’agit d’une vue
selon le plan (LT).

TABLEAU 5 – Description succincte des paramètres d’élaboration des coulées modèles étudiées au cours des travaux de thèse.
Les paramètres de coulée, en matière d’atmosphère (Atm), ainsi que la préparation du pisé en amont sont détaillés. Les
rotations (r) autour de L entre chaque passe de laminage ainsi que la réduction d’épaisseur (∆e) sont renseignées. nd
indique que la donnée n’a pas été déterminée.

Coulée Laminage
Ref Atm Pisé r (˚) ∆e (%)

T279REF01
Air

Non 180 nd
T279DEF01 Oui nd

T297

90

nd
T320

Argon
Oui

Mis sous vide
33

T321 31
T322 Aluminium 33

Le tableau 47, disponible en annexe, propose une description plus détaillée du procédé de laminage
et de la caractérisation des coulées en matière de dureté Vickers 10 kg.

II. Méthodologie
Cette première section détaille la méthodologie (1) d’un point de vue préparation des échantillons

avant leur caractérisation dans les chapitres correspondants ainsi que les techniques utilisées pour
caractériser la microstructure.

II-1 Préparation des échantillons

Avant toute observation et essai d’oxydation ou de CSC, les surfaces des échantillons sont polies
mécaniquement et chimiquement avec une finition par une suspension de silice colloïdale (OPS). Des
passages dans un bain à ultrasons sont régulièrement effectués car les inclusions d’oxyde tendent à se
déchausser au cours du polissage.

Le protocole est différent pour les échantillons non enrobés (gamme présentée dans le tableau 6)
ou enrobés (gamme présentée dans le tableau 7) dans une résine conductrice de la marque Struers
(référence Polyfast). Cette résine conductrice présente une dureté voisine de celle de l’alliage 600.
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TABLEAU 6 – Gamme de polissage des échantillons en A600 en vue des observations, et des essais d’oxydation ou de CSC.
Les vitesses de rotation de la tête et du plateau sont renseignées. La colonne "rotation" indique que le plateau et la tête
tournent selon le même sens (R) ou en contre-rotation (CR). Le lubrifiant Blue correspond au lubrifiant de la marque
Struers, DP-Lubricant-Blue. La fréquence des cycles ultra-sons se justifie par la présence des inclusions d’oxyde qui tendent
à se déchausser au cours du processus. Lors de l’utilisation des Piano, le refroidissement du socle doit être activé.

Support Durée Force Plateau Tête Rotation Lubrifiant Cycle Ultrason
(min) (N) (tr/min) (tr/min)

Piano 500 à planéité 100 300 150 R Eau -
Piano 1200 3 80 300 150 R Eau -
SiC 2000 2’30 100 100 100 R Eau à la fin du cycle
Floc 6 µm 5 60 80 80 CR Blue toutes les 1 min
Mol 3 µm 6’30 60 80 80 CR Blue toutes les 1 min
Nap 1 µm 8 30 80 80 CR Blue toutes les 1 min
Nap 1/4 µm 10 30 80 80 CR Blue toutes les 1 min

Chem 13 5 40 50 CR OPS à la fin du cycle

TABLEAU 7 – Gamme de polissage des échantillons en A600 enrobés en vue des observations. Les vitesses de rotation de la
tête et du plateau sont renseignées. La colonne "rotation" indique que le plateau et la tête tournent selon le même sens (R)
ou en contre-rotation (CR). Le lubrifiant Red correspond au lubrifiant à base d’eau de la marque Struers : DP-Lubricant-
Red. La fréquence des cycles ultra-sons se justifie par la présence des inclusions d’oxyde qui tendent à se déchausser au
cours du processus. Lors de l’utilisation des Piano, le refroidissement du socle est activé.

Support Durée Force Plateau Tête Rotation Lubrifiant Cycle Ultrason
(N) (tr/min) (tr/min)

Piano 220 à planéité 30 300 150 R Eau -
Piano 500 45 s 20 300 150 R Eau -
Piano 1200 50 s 20 300 150 R Eau -
Piano 2000 4 min 20 300 150 R Eau -
Piano 4000 5 min 20 300 150 R Eau à la fin du cycle
Dur 3 µm 7 min 20 130 130 R Red toutes les 1’30
Dur 1 µm 7 min 10 100 100 R Red toutes les 1’30
Nap 1 µm 4 min 10 150 100 R Red toutes les 2’

Nap 1/4 µm 8 min 10 100 100 R Red toutes les 2’
Nap 1/10 µm 10 min 10 100 100 R Red toutes les 2’

Chem 15 min 5 40 50 CR OPS à la fin du cycle

II-2 Caractérisations

Cette seconde partie décrit les conditions expérimentales de caractérisation des échantillons par
microscopie électronique à balayage, microsonde de Castaing ou diffraction des électrons rétrodiffusés.

II-2.1 Microscopie électronique à balayage

Les échantillons caractérisés au microscope électronique à balayage (MEB) ne sont pas métallisés.
Les échantillons non enrobés sont fixés mécaniquement à un support ou bien collés à la laque d’argent.
Les échantillons enrobés sont collés à la laque d’argent sur un support métallique puis un pontage en
laque d’argent ou avec un scotch d’argent est effectué entre la surface de l’échantillon et le support.

Les observations ont été conduites dans la chambre du MEB-FEG FEI QUANTA du laboratoire de
microscopie de EDF R&D. Ce MEB est équipé d’un détecteur d’électrons secondaires, d’un détecteur
d’électrons rétrodiffusés de haute sensibilité (détecteur Rebeka) et d’une sonde pour analyses par
spectroscopie à rayons X à dispersion d’énergie (EDS) de la marque Oxford Instruments. Elle est
pilotée par la suite logicielle Aztec). L’EDS qualitative ou semi-quantitative présente l’avantage d’être
une technique aisée à mettre en place car elle ne nécessite pas de longues calibrations.
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II-2.2 Microsonde de Castaing

La microsonde de Castaing qui a été utilisée est la microsonde Cameca SX100 du Centre des
Matériaux de l’école des Mines de Paris. Elle est équipée d’un filament tungstène, de quatre cristaux
analyseurs et d’une sonde EDS. Les échantillons sont métallisés (carbone) pour minimiser les phé-
nomènes de charge. La microsonde permet la quantification de la composition chimique locale et la
détection des éléments légers et/ou mineurs et/ou difficiles à déconvoluer par EDS. Sa précision est
supérieure à l’EDS mais nécessite une étape de calibration qui est longue.

II-2.3 Diffraction d’électrons rétrodiffusés

Les analyses par diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD) ont été conduites dans la chambre du
MEB-FEG ZEISS SIGMA du laboratoire expertises de EDF R&D. Ce MEB est équipé d’un détecteur
EBSD Oxford Instruments qui peut fonctionner en simultané avec une sonde EDS Oxford Instruments.
Les deux sondes sont pilotées par la suite logiciel Aztec.

Le couplage EBSD-EDS permet d’apporter une fiabilité supplémentaire aux résultats de l’indexation
par l’appui de l’analyse chimique.

III. Microstructure initiale de l’alliage 600 : coulées mères et coulées
modèles

La matrice en alliage 600 des coulées mères (référencées B528 et B532) et modèles (référencées
T279REF01, T279DEF01, T297, T320, T321 et T322) considérée loin des inclusions d’oxyde pour
les coulées modèles, a été caractérisée d’un point de vue :

- des compositions chimiques,
- des propriétés microstructurales,
- de la précipitation.

Certaines coulées n’ont pu être que partiellement caractérisées car les dimensions des barres et des
tôles n’ont pas permis de conduire des essais ou analyses normalisés. Les propriétés non caractérisées
seront extrapolées de celles des coulées produites avec un procédé d’élaboration similaire.

III-1 Compositions chimiques

L’analyse chimique de la matrice en alliage 600 des coulées modèles étudiées au cours de la thèse (à
l’exception de la coulée référencée T320) a été effectuée par spectrométrie à plasma à couplage inductif
sur deux prélèvements distincts par coulée. Les résultats sont présentés dans le tableau 8. Pour la coulée
référencée T321, le résultat des analyses ICP est comparé à celui obtenu par microsonde de Castaing
(moyenne sur 16 points de mesure). Pour rappel, la composition chimique des coulées mère est détaillée
dans le tableau 4.

Les quantités de matière n’ont pas permis un dosage de tous les éléments, en particulier le carbone,
qui nécessite une calcination en four de copeaux métalliques.

De manière générale, la composition de l’A600 est similaire d’une coulée modèle à l’autre et proche
de celles des coulées mères.

A l’exception du nickel et du silicium, le dosage par ICP et microsonde de Castaing sur la coulée
référencée T321 conduit à des résultats comparables malgré une légère différence sur le niveau de
chrome. Les fluctuations peuvent s’expliquer par le fait que la microsonde est une analyse très localisée.
L’ICP est également tributaire de la localisation du prélèvement, bien qu’une plus grande quantité
de matière soit analysée. Une inhomogénéité dans la composition des coulées à cœur ou en peau des
lingots est possible, bien que ce point n’ait pas été vérifié. La coulée référencée T321 présente une
teneur en cuivre très importante (environ 1,4 %) et supérieure aux exigences du RCC-M.
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La coulée référencée T279REF01 apparait comme la plus riche en chrome, avec une teneur
massique supérieure à 16%.

La teneur en aluminium des coulées est inférieure à la spécification du RCC-M quelle que soit la
coulée modèle considérée. La teneur la plus élevée concerne la coulée référencée T322 et cela peut se
justifier par le fait que de l’aluminium ait été ajouté directement lors de l’élaboration de l’alliage, à la
différence des autres coulées où un pisé d’oxydes a été introduit. La teneur en magnésium est inférieure
à la limite de détection.
TABLEAU 8 – Composition chimique (pourcentage massique) des coulées référencées T279REF01, T297, T321 et T322. La

première ligne T321 concerne une analyse par microsonde de Castaing (moyenne sur 16 mesures). Les autres lignes sont
le résultat de deux mesures par ICP. Le carbone n’a pas été dosé.

.

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

RCC-M >72,0 14-17 6-10 <0,10 <1,0 <0,5 <0,015 <0,025 <0,5 0,2-0,8 0,65-1,15 - -
T321 1 76,20 15,43 8,60 nc 0,64 0,66 nc nc nc 0,13 0,05 nc nc

T321 72,98 14,51 8,04 nc 0,53 0,26 0,02 0,05 1,52 0,12 0,07 0,05 0,02

T279REF01 73,08 16,19 8,42 nc 0,64 0,19 0,02 0,05 0,26 0,01 0,07 0,023 0,01

T297 74,47 14,73 8,09 nc 0,48 0,08 0,02 0,05 0,12 0,00 0,01 0,04 0,06

T322 75,32 15,04 8,18 nc 0,56 0,21 0,02 0,05 0,15 0,19 0,07 0,04 0,02

III-2 Microstructures

La microstructure des coulées mères et modèles a été caractérisée par EBSD en matière de texture
cristallographique, taille de grain et types de joints de grains dans le plan normal (ST ) à la direction
de laminage. Par souci de comparaison, des cartographies de taille équivalente (700 x 700 µm2) ont
été acquises avec un pas de 0,7 µm, une tension de 20 kV et un diaphragme de 120 µm. Le choix de ce
plan de caractérisation se justifie car il correspond au plan dans lequel se trouvent les joints de grains
qui seront oxydés en profondeur.

Les caractérisations concernent :
- les coulées mères référencées B532 et B528
- les coulées modèles référencées T279REF01 et T279DEF01 (rotation de 180˚autour de la

direction L entre chaque passe de laminage). Seule la coulée référencée T279DEF01 sera présentée
car les deux tôles sont similaires en tous points.

- les coulées modèles T297 et T321 (rotation de 90˚autour de la direction L entre chaque passe de
laminage). Les coulées référencées T320 et T322 n’ont pas pu être caractérisées mais seront supposées
proches de la coulée référencée T321 car les procédés de coulée (sous argon) et de laminage sont
similaires.

Des analyses par diffraction des rayons X (DRX) ont été effectuées pour évaluer les contraintes
résiduelles perpendiculairement à l’axe Z de la barre pour la coulée mère référencée B532 et dans le
plan de laminage pour la coulée modèle référencée T320 (similaire à T321 et T322). Le choix de ce
plan se justifie car l’épaisseur des échantillons dans le plan ST (1 mm) ne permet pas de contenir
l’intégralité du diamètre du faisceau d’analyse qui peut atteindre environ 4 mm.

III-2.1 Texture et contraintes résiduelles

1.(a) Texture
La littérature montre que lors du laminage à chaud des aciers de structure cubique à faces centrées

1. analyse par microsonde de Castaing, moyenne sur 16 mesures
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il est possible d’observer l’orientation d’une direction selon la direction de laminage avec rotation
aléatoire possible autour de cette direction [156,157].

1.(a).i Coulées mères
La figure 46 montre les figures de pôle inverse des coulées mères référencéesB528 etB532 (projections

stéréographiques, Z est la direction normale au plan d’observation).
La coulée référencée B528 présente une texture cristallographique : les directions cristallines

< 111 > s’orientent préférentiellement le long de la direction L et les directions < 110 > tendent
à s’orienter selon une direction radiale. Cependant, les coefficients de l’échelle n’excèdent pas 2,12 : la
texture est légère.

La coulée référencée B532 présente aussi une texture cristallographique : la direction cristalline
< 111 > semble s’orienter préférentiellement dans l’une des directions radiales.

(a) (b)

FIGURE 46 – Figures de pôles inverses des coulées mères référencées (a) B528 et (b) B532.

Ces textures particulières peuvent s’expliquer par le fait que le laminage à chaud des barres entraîne
des hétérogénéités de texture selon la zone analysée et que les mesures par EBSD restent des mesures
locales.

1.(a).ii Coulées modèles
La figure 47 montre les figures de pôle inverse des coulées modèles référencées T279DEF01, T297

et T321 (projections stéréographiques, L est la direction normale au plan d’observation).

(a)

(b) (c)

FIGURE 47 – Figures de pôle inverse des coulées modèles (a) T279DEF01, (b) T297 et (c) T321.
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La coulée référencée T279DEF01 est légèrement texturée : les directions cristallines proches de
< 110 > s’orientent préférentiellement selon la direction T ou S et les directions proches de < 111 >
selon la direction L.

Une orientation préférentielle des directions cristallines< 100 > et< 110 > selon T ou S (directions
à peu près équivalentes du fait de la rotation de 90˚) est observée pour les coulées référencées T297
et T321.

1.(b) Contraintes résiduelles
Les contraintes résiduelles ont été mesurées par diffraction de rayons X avec une cathode au

manganèse (longueur d’onde de la raie Kα1 de l’ordre de 2,1 Å) positionnée à 2θ = 157, 5˚ pour
la diffraction des plans {311}. Les valeurs de contraintes σ et de cisaillement τ selon les directions L
et T ou Z et R sont consignées dans le tableau 9.

L’état de contraintes résiduelles est proche de 0 MPa pour la coulée mère référencée B532.

Des contraintes de compression selon la direction L de l’ordre de -270 MPa sont mises en évidence
pour la coulée référencée T320 alors qu’un état de contrainte légèrement en traction est observé selon T .
Ces résultats peuvent se justifier par la dernière étape de laminage à chaud, sans recuit. La littérature
montre que les profils de contraintes résiduelles dans les alliages (acier ou base nickel) laminés à chaud
sont dépendant des frottements, de la réduction d’épaisseur, des températures de laminage et des
coefficients de dilatation thermique. Des contraintes de compression peuvent être retrouvées en peau
tandis que des contraintes de traction sont estimées plus à cœur [158–160].

L’incertitude sur la mesure peut être corrélée à la microstructure : taille de grain importante
et/ou texture cristallographique. Ce deuxième point a été vérifié par les analyses EBSD présentées
antérieurement.

TABLEAU 9 – Analyse des contraintes résiduelles par DRX dans le plan (ZT) ou (LT) d’échantillons préparés par polissage
mécanique et chimique (diffraction des plans {311}). Les valeurs de contraintes σ et de cisaillement τ sont renseignées en
MPa. L’analyse a systématiquement été effectuée en deux points différents.

.

σZ σR τZ τR

B532
−16± 25
−13± 19

1± 27
−8± 17

2± 4
1± 3

1± 4
1± 3

σL σT τL τT

T320
−268± 100
−272± 212

55± 87
−14± 131

23± 17
32± 35

6± 14
3± 22
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III-2.2 Morphologie et taille de grain

2.(a) Morphologie de grain

2.(a).i Coulées mères
La figure 48 montre les cartographies d’orientations cristallines des coulées mères référencées B528

et B532. La direction L est la direction normale au plan d’observation. Une différence notable dans
les microstructures est mise en évidence.

La microstructure de la coulée mère référencée B528 est parfaitement recristallisée. La morphologie
des grains semble équiaxe dans le plan radial. Il n’y a pas de variation d’orientation cristalline au sein
des grains, ce qui témoigne d’une microstructure peu écrouie.

La microstructure de la coulée mère référencée B532 présente des variations importantes d’orien-
tation cristalline, ce qui témoigne d’un écrouissage résiduel. La morphologie des grains semble équiaxe
dans le plan radial.

(a) (b)

FIGURE 48 – Cartographie d’orientations cristallines des coulées mères (a) B528 et (b) B532 dans le plan radial. Le cercle
noir met en évidence la présence locale de grains de plus petite taille.

2.(a).ii Coulées modèles
Les figures 49 et 50 montrent les cartographies d’orientations cristallines selon l’axe L des coulées

modèles référencées T279DEF01 puis T297 et T321. La direction L est la direction normale au plan
d’observation. Une différence dans les microstructures est mise en évidence selon la valeur de la rotation
autour de la direction L (180 ou 90˚) entre chaque passe de laminage.

La coulée référencée T279DEF01 présente deux types de morphologies de grains : des grains de
forme allongée selon la direction transverse et des petits grains équiaxes. Le procédé de laminage
semble donc avoir conduit à des hétérogénéités fortes de morphologie de grain. De l’écrouissage est
visible dans les gros grains allongés (il se manifeste par des contrastes d’orientation cristalline).

A l’inverse, les coulées référencées T297 et T321 présentent majoritairement des grains d’aspect
équiaxes dans le plan TS. De l’écrouissage est visible dans les plus gros grains pour chacune des
microstructures.
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FIGURE 49 – Cartographie d’orientations cristallines de la coulée modèle référencée T279DEF01 dans le plan ST .

(a) (b)

FIGURE 50 – Cartographie d’orientations cristallines des coulées modèles (a) T297 et (b) T321 dans le plan ST . Le cercle
noir met en évidence la présence locale de grains de plus petite taille.

2.(b) Taille de grain
Une estimation de la taille de grain a été effectuée à partir des données EBSD en utilisant deux

paramètres différents : le diamètre équivalent et le diamètre de Ferret maximal. Le premier paramètre
est défini comme le diamètre d’un cercle de même aire que le grain analysé, tandis que le diamètre de
Ferret maximal correspond à la dimension la plus longue du grain. Dans le cas d’une microstructure à
grains équiaxes, les deux termes sont équivalents. Les grains interceptés par les bords de la cartographie,
i.e les grains non complets, ont été exclus du calcul, tout comme les grains dont l’aire est inférieure à
10 pixels (4,9 µm2 avec le pas d’acquisition utilisé). Les résultats sont consignés dans le tableau 10.
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TABLEAU 10 – Taille de grain des coulées mères et modèles d’alliage 600. Les données sont issues d’acquisitions par EBSD
dans le plan radial ou le plan (ST). Les conditions d’acquisitions sont équivalentes : 20 kV, diaphragme 120 µm . Le pas
d’acquisition vaut 0,7 µm. Le seuil de désorientation entre deux grains est fixé à 15˚, de sorte que seuls les grains bordés
par des joints de forte désorientation (> 15˚, hors joints CSL Σ3) sont considérés. Les grains non complets et/ou d’une
aire inférieure à 10 pixels (4,9 µm2) sont également exclus du calcul. N est le nombre de grains.

.

Diamètre équivalent (µm ) Diamètre de Ferret (µm )
Coulée N (-) Moyenne Max Moyenne Max
B528 287 23 ±19 111 38 ±29 180
B532 653 14 ±18 139 24 ±31 202

T279DEF01 5439 7 ±7 136 13 ±18 413
T297 231 16 ±26 298 27 ±37 404
T321 941 15 ±15 118 25 ±24 184

2.(b).i Coulées mères
L’histogramme de taille de grain des coulées mères, représenté en diamètre équivalent, est tracé sur

la figure 51. Les classes de taille sont définies à 10 µm.

FIGURE 51 – Histogramme de la taille de grain dans le plan radial pour les coulées référencées B528 (vert) et B532 (rouge).
L’axe des abscisses correspond à la valeur centrale des classes, qui sont larges de 10µm . Le seuil de désorientation entre
deux grains est fixé à 15˚, de sorte que seuls les grains bordés par des joints de forte désorientation (> 15˚, hors Σ3) sont
considérés. Les grains non complets et/ou d’une taille inférieure à 10 pixels sont également exclus du calcul.

La taille de grain moyenne de la coulée référencée B528 vaut 23 µm pour le diamètre équivalent
et 38 µm pour le diamètre de Ferret, soit 1,7 fois supérieur. Ces deux valeurs sont proches, ce qui est
cohérent avec la forme des grains équiaxe (figure 48.a). La distribution de taille de grain de la coulée
référencée B528 s’étend de 10 à 40 µm avec des populations importantes de grains dans chacune des
classes de taille.

La taille de grain moyenne de la coulée référencée B532 vaut 14 µm pour le diamètre équivalent
et 24 µm pour le diamètre de Ferret, soit 1,7 fois supérieur. Ces deux valeurs sont proches, ce qui
est cohérent avec la forme des grains équiaxe (figure 48.b). La taille de grain présente une fréquence
maximale à 10 µm. Ces petits grains peuvent correspondre à des zones similaires à celle entourée en
noir sur la figure 48.

La taille de grain moyenne de la coulée référencée B528 équivaut quasiment au double de celle de
la coulée référencée B532 et ce, quel que soit le paramètre (diamètre équivalent ou diamètre de ferret)
considéré.
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2.(b).ii Coulées modèles
L’histogramme de taille de grain des coulées modèles, représenté en diamètre équivalent, est tracé

sur la figure 52. Les classes de taille sont définies à 10 µm.
Le procédé d’élaboration qui différencie les coulées référencées T279DEF01 des coulées référencées

T297 et T321 (la rotation de 180˚ou 90˚autour de la direction L entre chaque passe de laminage),
se répercute sur la distribution de tailles.

La taille de grain moyenne de la coulée référencée T279DEF01 vaut 7 µm pour le diamètre
équivalent et 13 µm pour le diamètre de Ferret. La morphologie non équiaxe des grains, observée sur
les cartographies des orientations cristallines de la figure 49, est confirmée par le fait que le diamètre de
Ferret est supérieur au diamètre équivalent, que ce soit en matière de moyennes (1,9 fois supérieur) ou
de maximum (3 fois supérieur). La distribution de taille de grain présente son maximum de fréquence
à 10 µm, ce qui correspond aux grains équiaxes observés entre les grains allongés selon la direction
T . Le procédé de laminage semble avoir conduit à des hétérogénéités fortes de taille de grain, avec la
possible présence de grains qui peuvent atteindre une taille de plusieurs millimètres selon T (observés
sur d’autres zones que celle présentée ici).

La taille de grain moyenne des coulées modèles référencées T297 et T321 sont comparables entre
elles : 14 µm contre 16 µm pour les diamètres équivalents et 27 µm contre 25 µm pour le diamètre
de Ferret, respectivement. Les distributions de taille sont similaires, bien que les niveaux de fréquence
pour chaque classe ne soient pas strictement équivalents. Le maximum des distributions se situe autour
de 10 µm, i.e autour de la même valeur que pour la tôle T279DEF01. Cependant, elles sont plus étalées
et les tailles peuvent atteindre jusque 50 µm pour des proportions qui ne sont pas négligeables. Le
diamètre de Ferret moyen est 1,7 fois supérieur au diamètre équivalents, ce qui confirme l’observation
de grains plutôt équiaxes sur les cartographies d’orientations cristallines de la figure 50.

FIGURE 52 – Histogramme de la taille de grain dans le plan ST pour les coulées référencées T279DEF01 (noir), T297 (hachures
jaunes) et T321 (hachures bleu). L’axe des abscisses correspond à la valeur centrale des classes, qui sont larges de 10µm .
Le seuil de désorientation entre deux grains est fixé à 15˚ : seuls les grains bordés par des joints de forte désorientation
(> 15˚hors Σ3) sont considérés. Les grains non complets et/ou d’une taille inférieure à 10 pixels sont également exclus du
calcul.

III-2.3 Nature des joints de grains

La nature des joints de grains a été étudiée selon les catégories de joints qui présentent des
sensibilités différentes d’un point de vue oxydation et CSC pour l’A600 :

(1) les joints les plus sensibles qui sont les joints de forte désorientation (HAGB), dont la désorientation
θ entre deux grains adjacents est >15˚.

(2) les joints de grains généraux de faible désorien-tation (LAGB) dont la désorientation θ entre
deux grains adjacents est comprise entre [5 - 15[˚.

(3) les joints les plus résistants concernent les joints de grains de coïncidence CSL Σ3.
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Le tableau 11 détaille les résultats pour les coulées mères et les coulées modèles en pourcentage de
longueur de joint de grains analysé.

TABLEAU 11 – Répartition, en longueur, des joints de grains selon leur désorientation en fonction de la coulée (LAGB :
[5-15[˚, HAGB >15˚et joints spéciaux CSL Σ3). Les valeurs sont exprimées en pourcentage sur l’ensemble des joints
considérés.

.

Coulée LAGB HAGB CSL Σ3
B528 1 35 64
B532 28 57 15

T279DEF01 21 52 27
T297 15 67 18
T321 15 62 23

3.(a) Coulées mères
A l’instar de ce qui a été détaillé pour la taille de grain, les coulées mères se différencient fortement :

- la coulée mère référencée B528 présente une majorité de joints de coïncidence Σ3 (64%). Le
pourcentage de joints de faible désorientation est négligeable (1%). Les 35% de joints restant
sont des joints généraux.

- la coulée mère référencée B532 présente une majorité de joints généraux de forte désorientation
(57%). Les joints de coïncidence Σ3 sont la population la moins représentée (15%). Les joints
de faible désorientation représentent 28% de la population totale.

3.(b) Coulées modèles
La nature des joints de grains peut se comparer selon l’angle de rotation entre les passes de laminage

(180˚ou 90˚autour de la direction L) :
- un peu plus de la majorité de la population de joints (52%) de la coulée modèle référencée
T279DEF01 (rotation de 180˚) sont des joints généraux de forte désorientation. La proportion
de joints de coïncidence Σ3 (27%) est tout juste supérieure à la proportion de joints de faible
désorientation (21%).

- les coulées modèles référencées T297 et T321 (rotation de 90˚) présentent une majorité de
joints généraux de forte désorientation (67 et 62% respectivement). Les populations de joints
de coïncidence Σ3 sont comprises entre 23 et 18%, respectivement. Les populations de joints
de faible désorientation sont les plus basses et sont comparables (15%).

La rotation de 180˚entre chaque passe de laminage, par rapport à une rotation de 90˚, a influé
sur la nature des joints de grain. La plus grande différence se situe au niveau des proportions de joints
de coïncidence Σ3 : pour la rotation de 180˚ces joints sont jusque 1,5 fois plus nombreux.

III-3 Précipitation

La précipitation au sein de l’alliage 600 des coulées mères référencées B528, B532 et modèles
T279REF01, T279DEF01, T297, T320, T321 et T322 a été investiguée, en particulier la précipitation
des carbures de chrome, qui constitue une donnée importante vis-à-vis du comportement en oxydation
et en CSC de l’alliage 600.

Cette partie détaille également les autres précipités qui ont pu être identifiés. Les inclusions d’oxyde
ne seront pas discutées ici et feront l’objet de la section IV.

III-3.1 Carbures de chrome

Des carbures de chrome ont été identifiés sur l’intégralité des coulées étudiées (mères et modèles).
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1.(a) Nature des carbures de chrome
La précipitation des carbures diffère selon les coulées :
- toutes les coulées présentent des carbures intergranulaires,
- toutes les coulées présentent des carbures intragranulaires de manière localisée,
- la coulée mère référencée B532 et les coulées modèles référencées T279REF01,DEF01 présentent

des nappes de carbures intragranulaires qui s’étendent selon la direction de laminage L (encerclées en
rouge sur la figure 53). La nature cristallographique de ces carbures intragranulaires a été caractérisée
par EBSD. Ils ont une structure orthorhombique (groupe Pnma) dont les paramètres de maille sont
a = 4, 50Å ; b = 7, 01Å ; c = 12, 14Å ; α = β = γ = 90˚, en accord avec la phase Cr7C3. Les carbures
Cr23C6 de structure cubique a = b = c = 10, 66Å - α = β = γ = 90˚(groupe Fm3m) n’ont pas
été identifiés au niveau de ces nappes. Des carbures intergranulaires au sein des nappes de carbures
intragranulaires ont été observés.

FIGURE 53 – Observation d’une nappe de carbure intragranulaires (encerclée en rouge) dans le plan radial de la coulée
mère référencée B532. Un groupe de carbures intragranulaires est indiqué par une flèche noire. Micrographies en électrons
secondaires au MEB à 3 kV.

1.(b) Taux de couverture des joints de grains
Le taux de couverture des joints de grains par les carbures de chrome (noté par la suite GBC pour

l’anglais grain boundaries coverage) a été estimé dans le plan radial, pour les deux coulées mères
référencées B528 et B532 et dans le plan (ST ) pour les coulées modèles. Il est calculé comme indiqué
par l’équation 18 et correspond à un rapport linéique entre la somme des n longueurs des carbures
de chrome : lcarb et la longueur totale du joint de grains : LJDG (au niveau de la zone d’observation).
Les joints de macles sont exclus. La figure 54 illustre un exemple de la façon dont sont mesurées lcarb
et LJDG.

Les GBC sont listés dans le tableau 12.

GBC =
∑n
i (lcarb,i)
LJDG

(18)
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FIGURE 54 – (a) Observation de carbures intergranulaires en électrons rétrodiffusés à 5 kV. (b) Mesure de la longueur de
joint LJDG et de la longueur de 5 carbures lcarb,1−5.

Les coulées mères référencées B528 et B532 présentent les GBC les plus élevés (47% et 39%
respectivement).

Les coulées qui présentent le GBC le plus faible sont les coulées référencées T279REF01 et
T279DEF01 (14%), qui sont aussi celles qui contiennent des nappes de carbures intragranulaires.
La corrélation du GBC avec la présence d’une nappe à proximité n’a pas été vérifiée.

La coulée référencée T321, avec un GBC de 21%, se situe légèrement en dessous des trois autres
coulées modèles référencées T297, T320 et T322 (autour de 30%). Le nombre de joints de grains
considéré est parmi les plus faibles pour la coulée référencée T321, ce qui pourrait expliquer cette
différence.

TABLEAU 12 – Estimation du taux de couverture des joints de grains par les carbures de chrome pour les coulées mères
et les coulées modèles. Les moyennes sont estimées sur N joints de grains. Ces données seront donc à interpréter avec
précaution.

.

Référence GBC moyen (%) N (-)
B528 47 ± 16 18
B532 39 ± 11 7

T279REF01 et DEF01 14 ± 5 7
T297 31 ± 11 14
T320 30 ± 13 22
T321 21 ± 9 7
T322 30 ± 14 12

L’estimation du GBC présente plusieurs limites :

- les joints de grains sont difficiles à identifier au MEB du fait du fort écrouissage résiduel,
- elle a été effectuée sur les seuls joints de grains qui présentent une précipitation dans le champ
d’observation du MEB, ce qui induit une surestimation de la moyenne,

- les carbures peuvent être difficiles à identifier au MEB du fait de leur petite taille. Cela
peut induire une sous-estimation du GBC. Des caractérisations par microscopie électronique
en transmission (MET) ont permis de mettre en évidence des carbures de taille < 100 nm
sur la coulée référencée T297 (figure 55) et suggèrent que certains joints sont proches d’être
intégralement décorés de carbures. La précipitation de carbures aux joints de grains peut, par
ailleurs, s’accompagner d’une zone appauvrie en chrome (flèches blanches) dont la longueur
moyenne n’a pas été déterminée.
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Pour toutes ces raisons, les valeurs de GBC seront à considérer avec précaution.

(a) (b) (c)

FIGURE 55 – Observation de carbures de chrome (flèches) le long d’un joint de grains, identifiés sur un échantillon de la coulée
référencée T297 caractérisé après oxydation. (a) STEM-HAADF - (b-c) Cartographies EDS en nombre de coups (échelle
absolue) des signaux (b) du chrome et (c) de l’oxygène. L’enrichissement en chrome, couplé à l’image STEM-HAADF permet
d’identifier la présence des carbures.

III-3.2 Autres précipités

La précipitation de carbonitrures de titane, facilement identifiables par leur forme cuboïde, a
également été mise en évidence sur l’intégralité des coulées étudiées. Un exemple, pour les coulées
référencées T279DEF01 et T321, est présenté sur la figure 56. La figure 57 montre la précipitation
conjointe de ces carbonitrures avec des sulfures de manganèse observée sur les coulées référencées
T279DEF01 et REF01 (coulées les plus riches en manganèse). Ces sulfures, de forme allongée selon
la direction L, précipitent de manière intragranulaire, généralement au sein de nappes de carbures de
chrome. Leur présence n’a pas été identifiée sur les autres coulées de l’étude.

FIGURE 56 – Précipitation de carbonitrures de titanes, identifiables par leur forme cuboïde, observée sur les coulées (a)
T279DEF01 et (b) T321. Micrographies MEB en électrons rétrodiffusés à 10 kV.
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(a) (b)

FIGURE 57 – Précipitation conjointe de sulfures de manganèses, de carbonitrures de titane et de carbures de chrome, identifiée
sur les coulées référencées T279DEF01 et REF01. (a) cartographie EDS du chrome et du titane et micrographie en électrons
rétrodiffusés au MEB - (b) cartographies EDS du soufre et du manganèse.

Synthèse : microstructure de l’alliage 600

Les caractérisations au niveau des coulées mères (référencées B528 et B532)
montrent :

- la présence d’une légère texture cristalline dans le plan radial : les directions < 111 >
s’orientent préférentiellement selon L pour la coulée référencée B528 et selon une direction radiale
pour la coulée référencée B532.

- des grains de morphologie équiaxes. La différence dans la taille de grain de la coulée référencée
B528 est 1,5 fois supérieure à celle de la coulée référencée B532.

- la présence d’un écrouissage résiduel important et de contraintes résiduelles proches de 0 MPa
pour la coulée référencée B532.

- des différences sur la nature des joints de grains : la coulée référencée B528 contient
majoritairement des joints de coïncidence Σ3 tandis que la coulée référencée B532 contient
majoritairement des joints de forte désorientation HAGB.

Les caractérisations au niveau des coulée modèles (référencées T279DEF01,
T279REF01, T297, T320, T321 et T322) montrent :

- des différences en termes de composition. Les disparités sont constatées au niveau de la teneur
en chrome, la teneur en nickel, la teneur en cuivre et la teneur en aluminium. Le carbone n’a pas
pu être dosé.

- la présence d’une légère texture cristallographique pour toutes les coulées.
- la présence de contraintes résiduelles de compression autour de -200 MPa pour la coulée

référencée T320 (similaire à T321 et T322).
- l’effet de l’angle de rotation entre chaque passe de laminage sur la microstructure. Au sein

du couple des coulées référencées T279DEF01 et T279REF01 (seule la première a été présentée
ici) et du groupe de coulées référencées T297, T320, T321 et T322, des similitudes sont observées
en matière de taille de grain, de la répartition dans la nature des joints de grains, de GBC et de
nappes de carbures intragranulaires.

- aucune influence de l’ajout d’inclusions d’oxyde sur la microstructure de la matrice en alliage
600 car les résultats obtenus sur les coulées référencées T279DEF01 et T279REF01 sont similaires.
Ce résultat est vérifié loin des zones où les inclusions sont présentes.

IV. Microstructure initiale : inclusions d’oxyde
Cette quatrième section a pour objectif de décrire les inclusions d’oxyde présentes au sein des

coulées modèles d’un point de vue composition chimique, caractérisation cristallographique et taille.

La figure 58 introduit le vocabulaire qui sera employé dans la suite de ce manuscrit :
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- les inclusions d’oxyde se regroupent au sein d’amas,
- une bande définit un alignement d’amas le long de la direction L. Du fait du laminage, elle peut

s’étendre sur plusieurs centimètres. Les amas sont distinctement séparés par une portion d’alliage sans
inclusion dans le plan d’observation,

- une nappe désigne un ensemble de bandes parallèles. Les bandes sont distinctement séparées selon
les directions T ou S au sein d’une nappe, par une portion d’alliage.

FIGURE 58 – Illustration schématique de l’organisation des inclusions d’oxyde dans un échantillon issu d’une coulée modèle.
Les inclusions s’organisent dans des amas, alignés le long de bandes d’inclusions qui suivent la direction de laminage DL.
Un ensemble de bandes d’inclusions constitue une nappe.

Une large variété de catégories d’inclusions a pu être identifiée. Une liste détaillée des cas de figure
rencontrés est disponible en annexe (tableau 48) et propose une description des oxydes mise en regard
de micrographies MEB et spectres EDS.

Les oxydes se distinguent principalement par les éléments chimiques qui les composent et par la
morphologie des amas au sein desquels s’agencent les inclusions. Deux catégories d’inclusions ont été
observées :

(1) les inclusions majoritaires qui se composent d’oxydes riches en aluminium et/ou magnésium.
Ces inclusions ont été identifiées sur l’intégralité des coulées modèles de l’étude.

(2) les inclusions minoritaires qui sont des oxydes riches en zirconium ou en titane ou des nodules
de cuivre quasi pur. Les inclusions minoritaires ne sont pas représentatives des pisés introduits ou sont
si peu fréquemment rencontrées au sein des coulées modèles de l’étude, que leur intérêt est limité.

Les travaux de thèse se sont focalisés sur les inclusions d’oxyde majoritaires. Dans la suite de ce
manuscrit, les inclusions riches en aluminium pourront être désignées comme Aloxyde et dès lors que
du magnésium est identifié, les inclusions pourront être définies comme Mgoxyde.

La caractérisation de l’état initial des inclusions d’oxyde a deux objectifs principaux : (1) obtenir des
informations sur la nature chimique et cristalline des oxydes ainsi que des données sur la morphologie
des amas et (2) définir un état initial précis dans l’objectif de caractériser, par la suite, le comportement
de ces inclusions lorsqu’elles sont exposées au milieu primaire simulé.

IV-1 Identification des phases d’inclusions d’oxyde

L’identification des phases des inclusions d’oxyde a été effectuée à partir de caractérisations sur la
coulée modèle référencée T321. Les résultats obtenus sont estimés être représentatifs des inclusions de
l’étude car le pisé introduit est identique d’une coulée modèle à l’autre.

IV-1.1 Composition chimique

Des acquisitions par microsonde de Castaing ont été effectuées afin de caractériser la composition
des inclusions d’oxyde majoritaires. Du fait de la sensibilité de l’oxydation et la CSC à la composition
chimique locale de l’alliage 600, il est également important de s’intéresser à une potentielle influence
de leur présence sur la composition de l’alliage à leur voisinage.
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Les analyses ont été réalisées dans le plan ST sur des échantillons prélevés dans la coulée référencée
T321. Les inclusions observées sont estimées représentatives de l’ensemble des coulées modèles. Une
tension d’accélération de 15 kV et un courant de 51 nA ont été utilisés.

La figure 59 présente les deux amas analysés et identifiés par microsonde de Castaing comme des
inclusions Aloxyde etMgoxyde, respectivement. Les cartographies élémentaires, acquises sur l’intégralité
de la zone 59a et sur l’encadré en blanc de la figure 59b sont respectivement présentées en figures 60
et 61.

(a) Aloxyde (b) Mgoxyde

FIGURE 59 – Micrographies en électrons rétrodiffusés d’inclusions (a) Aloxyde, (b) Mgoxyde. Les analyses à la microsonde de
Castaing ont été effectuées sur l’intégralité de la figure (a) et sur la zone encadrée en blanc de la figure (b). Les indications
(i) à (vi) correspondent aux positions où des analyses quantitatives ont été réalisées. Les observations concernent la coulée
modèle référencée T321.

La cartographie de l’oxygène (d) indique la présence des amas et s’accorde bien avec la cartographie
de l’aluminium pour Aloxyde (figure 60) et les cartographies conjointes du magnésium (e) et de
l’aluminium (f) pour Mgoxyde (figure 61). Deux niveaux de gris distincts (indiqués par les flèches
verte et rouge) sont mis en évidence sur la cartographie du Mg de la famille Mgoxyde (figure 61).
Les fluctuations sur le signal du magnésium au sein de l’amas sont associées à des fluctuations
inverses au niveau du signal de l’aluminium (figure 61.f) : l’aluminium n’est quasiment pas détecté au
niveau de la flèche verte. L’amas Mgoxyde cartographié semble donc contenir des inclusions de nature
chimique différente, qui se distinguent par leurs teneurs en magnésium et en aluminium. Ces inclusions
pourraient être du MgO et des spinelles.

Du titane est également observé dans les zones analysées. Si la présence de carbonitrures de
titane a été évoquée précédemment et est également suspectée à certains endroits (cercles rose sur
les cartographies (f) et (h)), les deux signaux (Ti et N) ne sont pas toujours associés. En effet, du
titane est identifié au sein des amas Aloxyde (flèches jaune - figure 60) et semble coïncider avec les
signaux de l’oxygène (d) et de l’aluminium (f). Une tendance similaire est observée aux interfaces
métal/amas de la famille Mgoxyde (flèches bleu - figure 61).

Les cartographies du manganèse (i) renseignent sur l’absence de cet élément au sein des amas,
quelle que soit la famille d’inclusions qui est considérée.

Les analyses quantitatives des deux types d’inclusions sont identifiées de (i) à (viii). Les pointés (i)
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FIGURE 60 – Cartographies élémentaires acquises à la microsonde de Castaing des inclusions Aloxyde. Les flèches jaunes
mettent en évidence la présence de titane associée à une zone riche en oxygène et en aluminium. Les cercles roses mettent
en évidence la présence de titane associée à une zone riche en azote. La figure concerne la coulée modèle référencée T321.

à (vi) sont repérés sur la figure 61 et correspondent à la famille Mgoxyde (i à v) ou à la matrice (vi).
Les pointés (vii) et (viii) ne sont pas identifiés sur les figures, mais correspondent à des acquisitions sur
des inclusions de la famille Aloxyde, similaires à celles de la zone illustrée. Les résultats sont détaillés
dans le tableau 13 en composition atomique (inclusions d’oxyde) ou massique (alliage 600).

TABLEAU 13 – Composition (% atomique lignes du haut, % massique ligne du bas), d’après analyses quantitatives à la
microsonde de Castaing, des inclusions Mgoxyde (pointés (i) à (v)), des inclusions Aloxyde ((vii) et (vii)) et de la matrice
en A600 (pointé (vi)). La localisation des points (i-vi) est indiquée sur la figure 59b. Les pointés (vii-viii) ont été acquis
à une zone similaire à celle de la figure 59a. Les analyses concernent la coulée modèle référencée T321.

.
%atomique O Mg Al Ti Cr Mn Fe Ni Total

i. Mgoxyde 52,2 47,0 0,5 0,0 0,1 0,0 0,1 0,3 100,0
ii. Mgoxyde 52,3 46,9 0,4 0,0 0,1 0,0 0,1 0,3 100,0
iii. Mgoxyde 58,7 13,2 27,8 0,0 0,1 0,0 0,0 0,2 100,0
iv. Mgoxyde 59,1 13,1 27,5 0,0 0,1 0,0 0,0 0,2 100,0
v. Mgoxyde 58,8 13,1 27,6 0,0 0,1 0,0 0,0 0,3 100,0
vii. Aloxyde 60,6 0,0 37,8 0,3 0,8 0,0 0,1 0,4 100,0
viii. Aloxyde 60,3 0,0 38,1 0,3 0,9 0,0 0,1 0,4 100,0

%massique O Mg Al Ti Cr Mn Fe Ni Total
vi. A600 0,07 0,02 0,06 0,04 15,01 0,53 8,59 74,89 99,21
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FIGURE 61 – Cartographies élémentaires acquises à la microsonde de Castaing des inclusions Mgoxyde. Les flèches vertes et
rouges mettent en évidence des niveaux de gris différents sur le signal du magnésium, qui s’accompagnent d’un fort signal
en aluminium (rouge) ou d’une détection exclusive du magnésium (vert). Les flèches bleues indiquent un enrichissement en
titane, observé au niveau de l’interface métal/amas. Les cercles roses mettent en évidence la présence de titane associée à
une zone riche en azote. La figure concerne la coulée modèle référencée T321.

Les teneurs atomiques corroborent les tendances mises en évidence par les cartographies et ont
permis de proposer une liste des phases qui pourraient être en présence :

- les éléments d’alliage (Ni, Cr, Fe) sont présents à de très faibles niveaux < 1 %atomique au sein
des inclusions.

- l’oxygène n’est pas détecté dans la matrice (vi). Les teneurs en magnésium et aluminium y sont
également faibles. La composition de la matrice en éléments d’alliage (Ni, Cr, Fe) est similaire
à celle présentée dans le tableau 8.

- le manganèse n’est pas présent dans les amas à l’état initial (i-v), (vii-ix). Il est analysé dans la
matrice (vi) à hauteur de 0,5%, ce qui est comparable à la valeur (0,53 %) qui avait été mesurée
par ICP et inférieure à la valeur (0,64%) qui avait été mesurée par microsonde de Castaing
(loin des inclusions) sur la coulée modèle qui correspond à cet échantillon (tableau 8, coulée
référencée T321).

- les teneurs en magnésium et en aluminium ne sont pas équivalentes pour tous les pointés
effectués au sein des Mgoxyde (i - v). Les positions (i) et (ii) contiennent exclusivement de
l’oxygène (environ 52%) et du magnésium (environ 47%) avec une teneur en aluminium < 1%.
Le rapport O/Mg vaut 1,1, ce qui est proche de la phase MgO. Les positions (iii-v) présentent
une teneur moindre en magnésium (environ 13%) et une teneur en aluminium qui n’est plus
négligeable (environ 28%) avec un rapport Mg/Al constant (0,46) pour les trois pointés. Le
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rapport O/(Mg + Al) vaut 1,4 et se rapproche de celui de la spinelle MgAl2O4, qui avait été
identifiée dans le pisé [153].

- la teneur en aluminium et en oxygène est quasiment équivalente pour les pointés (vii) et (viii),
environ 38 et 60 % respectivement pour Al et O. Les inclusions Aloxyde ne contiennent pas de
magnésium. Le rapport O/Al=1,6 est proche de celui de l’alumine Al2O3. Cette phase était
également contenue dans le pisé.

- la teneur en titane est faible dans les inclusions Mgoxyde (i-v) (pour rappel, il avait été détecté
surtout au niveau des interfaces métal/amas, qui n’ont pas fait l’objet d’analyses) et dans la
matrice (vi). Il est détecté à hauteur de 0, 3 %atomique (entre 0,68 et 1,06 %massique dans les
inclusions Aloxyde).

Des profils semi-quantitatifs qui traversent les interfaces métal/inclusions ont été également acquis
par MEB-EDS, en complément de la quantification par microsonde, dans le but de s’intéresser au
voisinage des amas. Les profils ont été acquis avec un pas de 0,5 µm et 0,25 µm , respectivement pour
les amas Aloxyde (figure 62) et Mgoxyde (figure 63).

Les teneurs atomiques en oxygène, en aluminium, voire en magnésium dans le cas de Mgoxyde
sont importantes dans l’amas et négligeables dans l’alliage. A l’exception des inclusions Aloxyde, dont
la petite taille ne permet pas de les isoler totalement de la matrice lors de l’analyse, l’absence des
éléments d’alliage (nickel, chrome, fer) est observée à l’intérieur des amas d’inclusions. Les teneurs
mesurées par semi-quantification EDS pour chaque élément montrent une concentration massique :

- aux interfaces avec les inclusions Aloxyde : autour de 75% de nickel, 15% de chrome et 9% de fer.
Ces valeurs sont cohérentes avec celles mesurées à la microsonde de Castaing.

- aux interfaces avec les inclusions Mgoxyde : autour de 75% de nickel, 13% de chrome et 9% de fer
avec d’importantes fluctuations qui pourraient être reliées à l’écrouissage à un pas trop fin.

Ces résultats, couplés aux quantifications du point (vi) et aux analyses de la composition chimique
par ICP, montrent qu’à l’échelle du MEB la présence d’inclusions d’oxyde n’affecte pas la composition
chimique de l’alliage à leur voisinage.

FIGURE 62 – Profil EDS semi-quantitatif (% atomique) à 15 kV acquis dans la matrice au voisinage de Al2O3. Le pas
d’acquisition vaut 0,5 µm. La figure concerne la coulée modèle référencée T321.
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FIGURE 63 – Profil EDS semi-quantitatif (% atomique) à 15 kV acquis dans la matrice au voisinage d’un amas Mgoxyde. Le
pas d’acquisition vaut 0,25 µm. La figure concerne la coulée modèle référencée T321.

Résumé : composition chimique

- Trois compositions d’oxydes sont mises en évidence : (i) MgO, (ii) MgAl2O4 et (iii) Al2O3
- La composition de l’alliage à proximité des amas ne semble pas avoir été altérée par la
présence des inclusions.

- Du titane est identifié au sein des amas Aloxyde ou à l’interface des inclusions Mgoxyde avec
l’alliage.

IV-1.2 Structure cristalline

Afin de confirmer la nature des phases déterminée précédemment à partir des analyses chimiques
à la microsonde de Castaing, l’acquisition de cartographies EBSD a été réalisée toujours sur la coulée
référencée T321. Les conditions d’acquisition sont les suivantes : tension d’accélération de 20 kV, fort
courant, diaphragme 120 µm, temps d’exposition de 0,75 ms et résolution de Hough de 60 (logiciel
Aztec). Les phases renseignées pour l’indexation sont détaillées dans le tableau 14 et s’appuient sur les
résultats des analyses chimiques à la microsonde. L’algorithme "précision améliorée" du logiciel Aztec
a été utilisé pour l’indexation.

TABLEAU 14 – Paramètres cristallographiques des phases renseignées pour l’indexation EBSD sur les amas d’inclusions
Aloxyde et Mgoxyde.

Dénomination Système cristallin Groupe d’espace Paramètres de maille
Mg0 Cubique Fm3m a = b = c = 4,216 Å

MgAl2O4 Cubique Fd3m a = b = c = 8,083 Å

α−Al2O3 Hexagonal R3c a = b = 4,754 Å
c = 12,982 Å

A600 Cubique Fm3m a = b = c = 3,516 Å

Les figures 64 et 65 présentent le résultat des indexations par EBSD conduites sur les amas
d’inclusions Aloxyde (dans le plan ST ) et Mgoxyde (dans le plan LT ), respectivement. Les plans
sont différents car les inclusions présentées sont celles pour lesquelles a été obtenu le meilleur taux
d’indexation. Les zones noires sont des pixels qui n’ont pas pu être indexés, généralement du fait d’une
mauvaise résolution des clichés de Kikuchi.

Les résultats obtenus confirment les analyses chimiques présentées précédemment :
- l’alumine est indexée (figure 64) dans l’amas Aloxyde.
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- MgAl2O4 et MgO sont indexés au niveau de l’amas Mgoxyde (figure 65 ).

(a) (b) (c) (d)

FIGURE 64 – Analyse par EBSD à 20 kV sur un amas d’inclusions de type Aloxyde. (a) Micrographie MEB en électrons
secondaires à 15 kV avec mise en évidence de la zone indexée par EBSD. (b) Cartographie de phases - (c-d) Cartographies
d’orientations cristallines selon S et L respectivement. Les zones noires correspondent à des pixels non indexés. Le pas
d’acquisition a été fixé à 0,067 µm. La figure concerne la coulée modèle référencée T321.

(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 65 – Analyse par EBSD à 20 kV sur un amas d’inclusions de type Mgoxyde. (a) Micrographie MEB en électrons
secondaires à 15 kV avec mise en évidence de la zone indexée par EBSD. (c) Cartographie de phases - (b-d) Cartographies
d’orientations cristallines selon S et L respectivement. Les zones noires correspondent à des pixels non indexés. Le pas
d’acquisition a été fixé à 0,3 µm. La figure concerne la coulée modèle référencée T321.

Les cartographies d’orientations cristallines permettent de mettre en évidence la présence de petits
grains d’oxydes pour les phases Al2O3 et MgAl2O4. La phase MgO ne contient qu’un seul grain
qui semble s’être cassé en deux : la même orientation cristalline par rapport aux directions S et L
est retrouvée (même contraste d’orientation cristalline). Par ailleurs, chaque inclusion semble être un
monocristal (contraste d’orientation cristalline homogène au sein d’un même grain d’oxyde). La taille
de grain des inclusions est détaillée dans le tableau 15. Les grains pris en compte dans le calcul sont
ceux bordés par des joints de grains généraux (angle de désorientation supérieur à 15˚) et définis par
une aire de plus de 10 pixels (soit 0,05 µm2 pour Aloxyde et 0,9 µm2 pour Mgoxyde).

Les inclusions indexées selon les phases Al2O3 et MgAl2O4 présentent une taille de grain moyenne
comparable, comprise entre 1,9 et 1,5 µm (diamètre équivalent) et 2,6 et 2,1 µm (diamètre de Ferret),
respectivement. Par ailleurs, cette taille est relativement homogène comme en témoigne le fait que
les maxima, quel que soit le paramètre considéré, ne soient jamais plus de deux fois supérieurs aux
moyennes.
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Les inclusions indexées selon la phase MgO sont plus imposantes : la taille de grain est comprise
entre 11,4 et 19,3 µm en moyenne pour le diamètre équivalent et le diamètre de Ferret, respectivement.

TABLEAU 15 – Taille de grain des inclusions d’oxyde indexées selon les phases Al2O3 - MgAl2O4 ou MgO. Les données sont
issues d’acquisitions par EBSD dans le plan (ST) (Aloxyde) ou (LT) (Mgoxyde) sur N grains indexés. Les grains pris en
compte dans le calcul sont ceux bordés par des joints de grains généraux (angle de désorientation supérieur à 15˚) et
définis par une aire de plus de 10 pixels. Les résultats concernent la coulée modèle référencée T321.

.

Diamètre équivalent (µm ) Diamètre de Ferret (µm )
Phase indexée N (-) Moyenne Max Moyenne Max

Al2O3 12 1,9 ±0,3 2,4 2,6 ±0,5 3,8
MgAl2O4 219 1,5 ±0,4 2,6 2,1 ±0,5 3,7
MgO 2 11,4 ±1,6 12,5 19,3 ±3,1 21,5

Pour les deux catégories d’oxydes les cartographies d’orientation indiquent que l’orientation des
grains de la matrice n’est pas la même de part et d’autre de l’amas. Ce résultat suggère le caractère
intergranulaire des bandes d’oxyde.

Résumé : structure cristalline

(1) Les analyses EBSD confirment les résultats des analyses chimiques : les phases MgO,
MgAl2O4 et Al2O3 ont été indexées. Les phases qui contiennent du magnésium ont été
exclusivement indexées au sein des amas d’inclusions Mgoxyde tandis que l’alumine a été
exclusivement indexée au sein des amas d’inclusions Aloxyde.

(2) Les bandes d’inclusions sont présentes aux joints de grains de l’alliage.

IV-2 Morphologie des amas d’inclusions

Les amas d’inclusions Aloxyde (Al2O3) et Mgoxyde (MgAl2O4 et MgO) ont été observés sur
l’intégralité des coulées. Les inclusions Aloxyde sont présentes sur la totalité des échantillons observés,
à l’inverse des inclusions Mgoxyde qui ne sont pas toujours présentes dans le plan d’observation.

Pour étudier la morphologie des amas d’inclusions, il a été établi un jeu de données qui considère
un total de 162 inclusions tirées aléatoirement. Ces données ont été collectées d’après des observations
au MEB sur les coulées référencées T320, T321 et T322 dans le plan LT . Le choix de ces coulées s’est
justifié car ce sont les seules qui ont pu être caractérisées intégralement pendant la thèse. Ce jeu de
données est estimé comme représentatif de la morphologie de l’ensemble des inclusions.

Les résultats montrent (1) que le laminage entraîne une anisotropie dans la microstructure et (2)
que les amas d’inclusions Aloxyde (Al2O3) se différencient des amas d’inclusions Mgoxyde (MgAl2O4
et MgO) par :

- la fréquence d’observation. Les inclusions Aloxyde sont légèrement plus fréquentes puisqu’elles
constituent 57% du jeu de données.

- la taille des inclusions et leur organisation en amas au sein de l’alliage. La figure 66 illustre
schématiquement ces différences.
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(a) Aloxyde (b) Mgoxyde

FIGURE 66 – Représentation schématique de la morphologie type des nappes de chaque famille d’inclusions d’oxyde. (a)
Aloxyde - (b) Mgoxyde. Dans la mesure du possible, les échelles de taille relative d’inclusion t, d’amas a et de distance entre
amas ∆ ont été conservées pour les deux schémas (basées sur les valeurs moyennes). La taille des amas aL est toutefois
largement sous-estimée pour la représentation des Mgoxyde.

La figure 67 montre comment ont été mesurés les paramètres qui seront définis ainsi :
- tL, tT (mesures en bleu) désignent la taille d’une inclusion selon la direction L ou T . Elle a été

mesurée pour les 162 inclusions et correspond à la plus grande distance entre les bords de l’inclusion,
mesurée selon une droite alignée avec la direction L ou T .

- aL, aT (mesures en rouge) désignent la taille d’un amas le long de la direction L ou T . La mesure
concerne seulement les amas pour lesquels peu d’inclusions se sont déchaussées lors du polissage.

- nL, nT désigne le nombre moyen d’inclusions dans un amas selon la direction L ou T . Il a été
calculé selon l’équation 19, où a est la taille moyenne de l’amas et t la taille moyenne des inclusions.

n = a

t
(19)

- ∆L désigne la longueur d’alliage qui sépare des amas alignés dans une même bande (direction de
référence L, comme indiqué en vert sur la figure 67). ∆T désigne la distance d’alliage qui sépare des
amas alignés dans une même nappe (direction de référence T , comme indiqué en rose sur la figure 67).
Ces distances n’ont pas été mesurées si des inclusions ont été déchaussées au niveau des interfaces
métal/inclusions considérées.

Les figures 68, 69 et 70 montrent respectivement les histogrammes de fréquence de taille d’inclusion,
taille d’amas et distance entre amas. Le tableau 16 détaille les valeurs moyennes et maximales calculées.

(a) Aloxyde (b) Mgoxyde

(c) Aloxyde (d) Mgoxyde

FIGURE 67 – Observations de l’organisation des inclusions (a-c) Aloxyde et (b-d)Mgoxyde. Les indications montrent comment
ont été mesurés les paramètres de taille d’inclusions t, de taille d’amas a, de distance entre amas ∆ selon les directions L
et T . Les observations concernent la coulée référencée T321.
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(a) Aloxyde (b) Mgoxyde

FIGURE 68 – Distributions de taille d’inclusions pour les inclusions Aloxyde et Mgoxyde. Les données ont été mesurées dans
le plan (LT ). La distribution de la figure (b) a été agrandie par souci de lisibilité. Les mesures concernent des inclusions
observées pour les coulées référencées T320, T321 ou T322.

(a) Aloxyde (b) Mgoxyde

FIGURE 69 – Distributions de taille d’amas pour les inclusions Aloxyde etMgoxyde. Les données ont été mesurées dans le plan
(LT ). La distribution de la figure (d) a été agrandie par souci de lisibilité. Les mesures concernent des amas d’inclusions
observés pour les coulées référencées T320, T321 ou T322.

(a) Aloxyde (b) Mgoxyde

FIGURE 70 – Distributions de distance entre amas pour les inclusions Aloxyde etMgoxyde. Les données ont été mesurées dans
le plan (LT ). Seule la direction T est représentée sur la figure (f) du fait qu’une seule mesurée a été obtenue selon L. Les
mesures concernent les coulées référencées T320, T321 ou T322.
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TABLEAU 16 – Valeurs moyennes et maximales de taille d’inclusions t, taille d’amas a et distance entre amas ∆ pour les deux
catégories d’oxydes identifiées, calculées d’après N mesures dans le plan (LT ), selon la direction T ou L. Le nombre moyen
n d’inclusions par amas (calculé d’après la taille d’amas et la taille d’inclusion) est renseigné. Les mesures concernent les
coulées référencées T320, T321 et T322.

.

Aloxyde Mgoxyde

Paramètre Moyenne (µm ) Max (µm ) N (-) Moyenne (µm ) Max (µm ) N (-)
tT 1,5 ± 1,1 7,1 93 4,4 ± 4,7 21,8 69
tL 2,9 ± 2,0 8,4 93 7,8 ± 17,6 132,5 69
aT 2,1 ± 1,0 4,3 12 6,4 ± 3,6 14,5 11
aL 10,3 ± 8,2 25,1 12 213 ± 127 513 11
nT 2 2
nL 4 13
∆T 4,1 ± 2,7 12,2 41 11,0 ± 4,7 17,6 5
∆L 9,0 ± 9,7 46,3 55 18,3 18,3 1

IV-2.1 Inclusions Aloxyde
Les inclusions Aloxyde sont de forme légèrement allongée, ce qui se traduit par une taille moyenne

jusqu’à deux fois supérieure selon L que selon T (2,9 µm contre 1,5 µm respectivement). Par ailleurs,
la taille d’inclusion selon T est très proche de la taille de grain estimée selon le diamètre équivalent
dans le plan ST (1,9 µm - tableau 15). La différence entre les directions L et T est peu marquée au
niveau des distribution de taille (figure 68a).

De la même façon, la taille des amas varie selon les directions L et T , avec une taille moyenne et
maximale presque 5 fois supérieure selon L que selon T (10,3 µm contre 2,1 µm pour les moyennes
et 25,1 µm contre 4,3 µm pour les maxima, selon L et T respectivement). Une différence sur les
distributions est également observée (figure 69a) : trois pics majeurs sont mis en évidence selon L,
dont les maxima sont respectivement 5, 10 et 15 µm, tandis que la distribution selon T présente un
maximum à 2 µm et semble suivre une loi log-normale.

Selon la direction T , les tailles d’amas et d’inclusions sont similaires alors que la taille d’amas est
3 à 4 fois supérieure à celle des inclusions selon la direction L. Ceci suggère qu’un amas est constitué
d’une série de 3 à 4 inclusions selon L en accord avec les observations de la figure 67.

Dans les deux directions, il est observé que les distances moyennes entre amas sont quasiment
équivalentes aux tailles moyennes d’amas. Cependant, le caractère discontinu de la distribution selon
L montre qu’il est possible que deux amas soient plus espacés les uns des autres.

IV-2.2 Inclusions Mgoxyde

Les inclusionsMgoxyde présentent une disparité en matière de taille. Bien qu’un maximum d’inclu-
sions aient une taille de l’ordre de 2 µm selon L et T (ce qui est proche de la taille de grain moyenne
des inclusions MgAl2O4 mesurée dans le plan ST - tableau 15), les distributions s’étendent jusqu’à
environ 25 µm, avec ponctuellement une fréquence non nulle autour de 40, 60 et 132 µm, selon L
(figure 68b). Ces valeurs plus importantes correspondent aux inclusions MgO.

Cette disparité, en matière de taille d’inclusions, se traduit également par le fort écart-type autour
des valeurs moyennes, qui est, pour les deux directions, supérieur à la valeur moyenne (4,4 ± 4,7 µm
et 7,8 ± 17,6 µm selon T et L, respectivement).

Les inclusions sont allongées selon la direction L avec une taille moyenne selon L deux fois plus
grande que celle selon T. La différence majeure concerne les valeurs maximales, qui peuvent atteindre
132 µm selon L, soit 6 fois la taille maximale (21,8 µm ) selon T .

La taille des amas est hétérogène en fonction de la direction considérée (figure 69b) : si le maximum
de fréquence se situe autour des faibles valeurs selon T (entre 2 et 10 µm), la distribution est discontinue
selon la direction L et présente des pics entre 70 et 500 µm. Un écart important entre les directions
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L et T est mis en évidence sur les valeurs moyennes (213 µm contre 14,5 µm respectivement) et
maximales (513 µm contre 14,5 µm). Ce résultat montre que les amas Mgoxyde sont très allongés,
mais peu larges : ils contiennent en moyenne entre 27 et 28 inclusions selon L et entre 1 et 2 inclusions
selon T .

Les amas Mgoxyde tendent à être seuls au sein de leur bande d’inclusions (selon L). Cela se traduit
par le fait qu’une seule valeur de distance entre amas selon L a pu être mesurée. Plusieurs bandes
peuvent cependant constituer une nappe car la distance moyenne entre amas selon T est comprise
entre 11 µm et 17,6 µm respectivement, soit 1,2 à 1,8 fois la taille moyenne des amas.

Résumé : Morphologie des amas d’inclusions

Quel que soit le facteur considéré ou la direction de mesure (L ou T ), les moyennes et les
maxima sont systématiquement inférieurs pour les inclusions Aloxyde.

Les catégories d’inclusions se différencient de la sorte :
(a) les inclusions d’oxyde d’aluminium sont légèrement allongées selon la direction L et

s’organisent en amas de 3-4 inclusions de long et distants d’une dizaine de microns. Les
bandes d’inclusions sont constituées de plusieurs amas.

(b) les inclusions d’oxyde de magnésium ou d’oxyde mixte aluminium-magnésium sont
légèrement allongées selon la direction L et s’organisent en de longs amas, qui constituent
à eux seuls une bande et dont la taille peut atteindre plusieurs centaines de microns.

V. Modélisation de la microstructure
Cette cinquième section présente la stratégie de modélisation de la microstructure d’un alliage 600

qui contient des inclusions d’oxyde.

La première étape du modèle local de CSC consiste à modéliser la cinétique d’oxydation des joints
de grains. Dans ce modèle, les joints de grains sont des objets en 1D : les joints filaires. Ils sont décrits
comme une succession de phases. Le modèle actuel permet de décrire le comportement des trois phases
suivantes : (i) alliage 600 avec une teneur nominale en chrome, (ii) carbures de chrome ou (iii) zone
déchromée. La donnée d’entrée qui permet de construire l’enchaînement de ces phases du joint de
grains filaire est le GBC et la taille des carbures ainsi que la taille de la zone appauvrie qui résulte
éventuellement de leur précipitation.

V-1 Objectifs

L’objectif des travaux de thèse est de prendre en compte les inclusions d’oxyde : Al2O3, MgAl2O4
et MgO, de manière représentative de la réalité expérimentale dans la description filaire des joints de
grains faite dans ce modèle. Dans la suite de ce manuscrit, le terme joint de grains secondaire (JDGS)
sera employé pour décrire les joints d’alliage en aval des amas d’inclusions d’oxyde. Le terme joint de
grains primaire (JDGP ) désignera le joint d’alliage qui émerge en surface.

Les étapes de la modélisation sont schématisées sur la figure 71 et comparées à la philosophie de
construction d’un joint de grain primaire. La modélisation doit permettre d’aboutir à une simplification
de la réalité expérimentale tout en restant représentatif en un modèle filaire, comme schématisée sur
la figure 72. Nous avons présenté dans le chapitre bibliographie la construction des joints de grains
sans inclusion (figure 40).
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FIGURE 71 – Représentation schématique des étapes de la modélisation d’un joint filaire.

La suite de ce manuscrit présente chaque étape de la modélisation et les hypothèses simplificatrices
qui lui sont associées :

(1) définition générale du joint filaire,
(2) définition de l’anisotropie entre les directions L, S et T ,
(3) définition d’un pourcentage d’inclusions d’oxyde par rapport à l’alliage 600 et positionnement

de chaque phase constitutive par rapport à la surface,
(4) définition de la longueur de chaque phase.

FIGURE 72 – Stratégie de simplification d’un joint de grains d’après la réalité expérimentale. Trois amas (jaune) de taille a1
à a3 sont projetés sur un joint filaire selon la direction L.

V-2 Définition du joint filaire

Les phases propres aux carbures de chrome et aux zones déchromées ne sont pas considérées dans
un premier temps, que ce soit pour les joints primaires et les joints secondaires.

Chaque joint filaire est considéré comme un objet individuel qui est indépendant des autres. Tous les
amas d’inclusions sont modélisés comme des phases intergranulaires puisque le caractère intergranulaire
des inclusions d’oxyde a été vérifié (figures 64 et 65).
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V-3 Gestion de l’anisotropie

La modélisation des joints de grains filaires peut être effectuée sur l’une des trois directions de
référence.

Les caractérisations morphologiques des amas ont été effectuées dans le plan (LT ), qui est exposé
au milieu d’essai. Les joints secondaires soumis à l’oxydation, i.e ceux dont on cherche à modéliser le
comportement, sont exclusivement contenus dans le plan (ST ). Les observations ont mis en évidence
une grande anisotropie dans les paramètres des bandes d’inclusions selon qu’elles soient considérées
selon la direction L ou S.

Les figures 59b - 59a (plan ST ) et 65 67 (plan LT ) montrent qu’il existe une similitude dans la
morphologie des amas entre les directions S et T .

Ainsi, les paramètres morphologiques des bandes d’inclusions mesurés selon la direction T sont
attribués à la direction S.

V-4 Définition des phases

x est le numéro de la phase par rapport à la surface et vaut 0 pour la première phase.

V-4.1 Phase en contact avec la surface

Le joint filaire est construit par un enchaînement des phases une à une sur la longueur du joint de
grains. La première étape consiste à définir la phase qui est en contact avec la surface : alliage 600,
amas d’inclusions d’oxyde Aloxyde ou Mgoxyde :

(1) la probabilité de trouver l’alliage en tant que phase en contact de la surface exposée n’a pas pu
être identifiée (car les inclusions à l’état initial ont été caractérisées dans le plan LT ). Un pourcentage
de 25% a été fixé arbitrairement pour vérifier le bon fonctionnement de la construction des joints. Il
pourra être revu ultérieurement et être remplacé par un tirage aléatoire.

(2) les 75% de cas restant correspondent à des joints filaires où un amas d’inclusions d’oxyde est la
première phase. Expérimentalement, la présence des deux types d’inclusion au sein d’un même amas
n’a pas été mise en évidence. Ainsi, un joint filaire ne contient qu’une seule catégorie d’inclusions :
Aloxyde ou Mgoxyde. La catégorie d’oxyde du premier amas fixe la catégorie d’oxyde des amas qui
suivront. Les probabilités sont de 57% pour Aloxyde et 43% pour Mgoxyde (section IV.).

V-4.2 Enchaînement des phases

Lorsque la première phase est choisie, les phases suivantes s’enchaînent avec une alternance stricte
amas d’inclusions d’oxyde - alliage 600 et ce, jusqu’à ce que le nombre d’amas à implanter (défini par
l’utilisateur) soit atteint. Ce nombre est défini arbitrairement pour réduire le temps de calcul et ne
pas aboutir à la construction de joints de grains de taille trop importante. Le choix est défini pour ne
pas altérer la réalité expérimentale et vaut, dans un premier temps : pour Aloxyde 4 ou 9, selon L et
T respectivement et pour Mgoxyde 2 ou 4, selon L et T respectivement.

V-5 Longueur des phases

Pour chaque phase du joint filaire : (1) alliage 600 - (2) Aloxyde ou (3) Mgoxyde une longueur est
attribuée. Cette longueur est associée à la phase dès lors de son implantation dans le joint, de sorte
qu’elle est différente pour chaque cas. Les longueurs de phase sont définies aléatoirement à partir des
données sur les longueurs d’amas et les distances entre amas.

V-5.1 Inclusions d’oxyde

La longueur d’une phase d’inclusions d’oxyde correspond à une longueur d’amas et est dénommée
ax : a0 correspond à un amas d’oxyde qui émerge en surface et a1 à un amas d’oxyde enterré etc...

Ces amas d’inclusions d’oxyde sont numériquement considérés comme une seule et même phase
continue, bien que des inclusions de petite taille les constituent. Les interstices entre inclusions ne
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seront pas modélisés dans un premier temps. La longueur a de la phase d’inclusions est calculée
d’après l’équation 20 et correspond à la somme de la taille t(n) des n inclusions.

a =
n∑
i=1

t(n) (20)

Le nombre d’inclusions dans l’amas est défini par un tirage aléatoire dans la liste [1;noxyde,direction]
avec noxyde,direction qui correspond à la quantité moyenne expérimentale d’inclusions par amas selon
la direction T , L ou S (tableau 16).

Pour chaque inclusion, la taille est définie par un tirage dans la loi normale ajustée sur le jeu de
paramètre toxyde,direction (valeurs de moyenne et écart-type issues du tableau 16).

FIGURE 73 – Exemple d’ajustement de la taille des inclusions selon T par une loi normale. Les données des inclusions Aloxyde
sont comparées à celles des inclusions Mgoxyde.

Le choix de procéder de la sorte pour définir la taille d’amas se justifie car :
(1) dans une optique d’évolution du modèle, la philosophie de construction des joints secondaires

doit pouvoir traduire le chaînage d’inclusions unitaires ;
(2) le jeu de données de la taille d’inclusions peut être approximé par une loi normale, à l’inverse

de la taille d’amas qui est une distribution discontinue plus difficile à modéliser. L’exemple d’un
ajustement sur la taille des inclusions Aloxyde selon T est illustré sur la figure 73 et comparé à
l’ajustement Mgoxyde selon T . Malgré la différence entre la loi normale et le jeu de données, elle
est estimée comme adaptée car elle retranscrit les différences expérimentales entre les deux familles
d’inclusions d’oxyde, notamment le fait que les inclusions Mgoxyde peuvent atteindre une taille impor-
tante.

V-5.2 Alliage 600

La longueur d’alliage 600 est dénommée LA600,x et est assimilée au paramètre ∆ (tableau 16) bien
qu’expérimentalement la mesure ne corresponde pas nécessairement à un joint de grains. Il n’était pas
possible d’établir une banque de données suffisamment fournie car cela aurait nécessité beaucoup de
temps d’observations, par le simple fait que les joints de grains ne sont pas aisément identifiables et
qu’une attaque chimique n’était pas envisageable du fait de la faible quantité de matière. Cependant, la
tortuosité des nappes en 3D et le nombre conséquent de données collectées rendent réaliste l’hypothèse
de cette simplification : les ordres de grandeurs entre portions d’alliage des joints filaires qui séparent
des amas et ∆ sont comparables.

A l’instar de la taille d’amas, la longueur LA600,x d’alliage 600 est choisie par un tirage aléatoire
dans une loi normale (moyenne, écart-type). Le nombre restreint de données induit un écart entre la
loi et le jeu de paramètres réel, en particulier pour la famille Mgoxyde, où une seule valeur de ∆ selon
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L a été mesurée. La loi normale est approximée en considérant que σ = µ (l’écart-type est égal à la
moyenne).

Le résultat des simplifications est considéré satisfaisant car les ajustements par une loi normale
conservent les différences dans l’organisation expérimentale des amas.

V-6 Joints filaires modèles

Plusieurs joints filaires ont été simulés via un tirage aléatoire. Les paramètres d’entrée, nécessaires
à cette simulation concernent :

- la probabilité de retrouver l’une ou l’autre famille d’inclusions,
- la taille d’inclusion,
- le nombre d’inclusions par amas,
- la distance d’alliage entre amas distincts.
Ces paramètres, tirés aléatoirement dans des lois normales, pourront être changés à l’avenir pour

adapter les joints simulés au besoin de l’étude.

La figure 74 illustre un cas de figure avec 20 joints modèles : 10 selon L (figure 74a) et 10 selon T
ou S (figure 74b). La surface qui sera en contact avec le milieu simulé se situe au niveau du 0 nm, en
bas de chaque joint. Un exemple de JDGS avec amas enterré est mis en évidence par une flèche rouge
sur chaque figure.

La différence entre les deux directions est bien retranscrite : les amas, en particulier Aloxyde (jaunes)
sont plus rapprochés selon la direction T . La différence en matière de tailles d’amas entre les deux
catégories d’oxyde est également retranscrite.

(a) (b)

FIGURE 74 – Joints filaires modélisés selon les directions (a) L et (b) T ou S. Les inclusions Aloxyde apparaissent en jaune et
les inclusions Mgoxyde en rose.

Il est important de noter que du fait de la taille des inclusions, la longueur de joint filaire est
supérieure à la portion qui est habituellement modélisée (150 000 nm contre 1000 nm habituellement).
Cela induit un temps de calcul augmenté pour construire une banque de joints de grains conséquente.
Ce paramètre présente peu d’impact à l’échelle de la simulation de quelques joints de grains mais
pourrait être limitant dès lors que plusieurs centaines de joints de grains sont simulés.
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Résumé : modélisation des joints filaires

- un joint filaire ne contient qu’une seule catégorie d’oxyde ;
- la longueur de phase d’oxyde est notée ax et représente une taille d’amas. Elle est estimée

par le produit de la taille unitaire d’inclusion t et le nombre d’inclusions par amas n ;
- la longueur d’alliage 600 est notée L600,x et représente la distance entre amas. Elle est estimée

par le paramètre ∆.
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VI. Synthèse du Chapitre Deux

(1) Les coulées mères (référencées B528 et B532) sont des coulées commerciales qui ne
contiennent pas d’inclusion d’oxyde. Leurs compositions chimiques sont assez similaires. Leurs
microstructures sont sensiblement différentes en matière de texture, morphologie et taille de
grain, écrouissage résiduel et nature des joints de grains.

(2) Les coulées modèles (référencées T279DEF01, T297, T320, T321 et T322) contiennent
des inclusions d’oxyde identifiées comme Al2O3, MgAl2O4 et MgO par analyses chimiques et
cristallographiques. La coulée modèle référencée T279REF01 n’en contient pas.

(3) Les coulées modèles se différencient par les paramètres de rotation entre chaque passe de
laminage (180˚ou 90˚). Les microstructures sont similaires en matière de texture, morphologie
et taille de grain et nature des joints de grains pour les coulées du groupe : T279DEF01,
T279REF01 et du groupe : T297, T320, T321 et T322, respectivement. Les coulées du premier
groupe se différencient de celles du second groupe.

(4) La microstructure et la composition chimique de l’alliage 600 ne sont pas influencées par
l’ajout d’inclusions d’oxyde.

(5) Les inclusions d’oxyde Aloxyde (Al2O3) et Mgoxyde (MgAl2O4 et MgO) se différencient
par leur morphologie : les inclusions d’Al2O3 s’organisent en de petits amas rapprochés de 3-4
inclusions selon L alors que les inclusions Mgoxyde s’organisent en de longs amas dont la taille
selon L peut atteindre plusieurs centaines de microns.

(6) Les joints de grains ont été modélisés en joints filaires qui ne contiennent qu’une catégorie
d’oxyde. Ils sont modélisés comme un enchaînement de phase d’inclusions d’oxyde de longueur ax
et d’alliage de longueur LA600,x. x = 0 indique que la phase est en contact avec la surface exposée
au milieu d’essai. A l’heure actuelle les données d’entrées de la modélisation sont : la direction
par rapport au sens de laminage, la probabilité de retrouver l’une ou l’autre famille d’inclusions,
la taille d’inclusion, le nombre d’inclusions par amas, la distance d’alliage entre amas distincts.

Ces paramètres pourront être changés à l’avenir pour adapter les joints simulés au besoin de
l’étude.

Le chapitre 2 a donc permis d’aboutir à une modélisation selon une simplification filaire des joints
de grains, qui sera implantée dans le modèle local. Les portions d’alliage qui sont sous-jacentes à un
amas d’inclusion d’oxyde seront désormais appelées joints de grains secondaires, par opposition aux
joints de grains primaires qui sont ceux qui émergent à la surface de l’alliage.

Ainsi, deux nouvelles phases viennent compléter le modèle local :
- Aloxyde,
- Mgoxyde.

Elles s’ajoutent aux phases : teneur nominale en chrome (nom), carbures de chrome (carb) et zone
appauvrie en chrome (depl). Les chapitre trois et quatre sont consacrés à décrire le comportement
à l’oxydation et les cinétiques de corrosion pour chacune de ces phases. Le chapitre trois s’axe sur
l’étude du comportement des phases Aloxyde et Mgoxyde tandis que le chapitre quatre se concentre sur
le comportement des joints de grains (secondaires et primaires).
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Troisième chapitre : comportement en
corrosion des inclusions d’oxyde et influence
sur le comportement en oxydation de l’A600

L’objectif de ce chapitre est de caractériser les oxydes formés en milieu primaire de ces coulées
modèles. L’étude de l’oxydation des joints de grains fera l’objet du chapitre quatre.

Dans ce but, des essais d’oxydation ont été réalisés pour observer :
(1) le comportement en corrosion des inclusions d’oxyde préexistantes en milieu primaire simulé

hydrogéné ;
(2) leur influence sur le comportement en oxydation de l’A600 exposé au milieu primaire.

Ce chapitre se découpe en plusieurs parties. Dans un premier temps, les essais d’oxydation sont
présentés et la méthodologie de caractérisation est décrite. Puis, une section présente l’oxydation de
l’alliage 600 des coulées modèles, loin des inclusions d’oxyde. Le comportement en corrosion des amas
d’inclusions est abordé dans un troisième temps. Enfin, une quatrième partie permet de discuter les
résultats obtenus.

I. Essais d’oxydation et méthodologie

I-1 Essais d’oxydation

I-1.1 Echantillons

1.(a) Dimensions
Les échantillons d’oxydation sont des plaquettes de dimensions : 20x10x1 mm3. La surface exposée

est contenue dans le plan de laminage LT pour les tôles modèles. La direction L correspond au sens
long de l’échantillon et donc à l’orientation des amas d’inclusions. Les échantillons sont percés en
leur extrémité pour pouvoir les positionner dans les autoclaves d’essais. Ils sont isolés électriquement
des portants par une bague en Zircaloy oxydé. Une dizaine d’échantillons a été prélevée pour chaque
coulée, dans l’objectif de s’assurer d’une certaine représentativité et d’étudier la de corrosion de la
coulée.

Un seul échantillon, usiné dans le but de réaliser un essai de courte durée, prélevé dans la coulée
référencée T321, présente des dimensions différentes : 3 x 3 x 1 mm3 et la surface exposée au milieu
d’essai s’inscrit dans le plan ST .

1.(b) Préparation des surfaces
Une face des échantillons est préparée avant essai tandis que l’autre est brute d’électroérosion. La

préparation de la surface qui sera caractérisée avant et après l’essai d’oxydation est polie mécaniquement
puis chimiquement avec une finition par une suspension de silice colloïdale (OPS). La gamme de
polissage est similaire à celle présentée dans le chapitre 2 (voir tableau 6).

Certaines surfaces (précisées dans le tableau 17) ont été caractérisées avant leur mise en autoclave,
afin de permettre la comparaison des mêmes zones avant et après essai d’oxydation.

I-1.2 Conditions expérimentales

2.(a) Milieu d’essai
Les essais d’oxydation sont conduits dans des boucles à recirculation, équipées de résines échangeuses
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d’ions, de sondes à hydrogène et de sondes à oxygène. Le milieu d’essai est de l’eau désoxygénée à
125˚C puis chauffée à 290˚C ou 360˚C et mise sous pression (autour de 150 bar). De l’hydrogène à
hauteur de 20 mLH2/kgH2O est injecté. Le milieu contient 1000 ppm de bore sous forme de H3BO3
et 2 ppm de lithium sous forme de LiOH.

2.(b) Conditions d’essai
Trois types d’essai ont été conduits et se distinguent principalement par la durée de l’essai. Ils

concernent :

(I.) Un essai court d’une durée de 10 h, conduit dans la boucle à recirculation TITANE
(micro-autoclave en titane) de EDF R&D à une température de 325˚C (température maximale de
fonctionnement de l’installation). Le niveau d’hydrogène vaut 18 mL H2 /kg H2O. Cette installation
permet de contrôler précisément le temps d’exposition de la surface au milieu et de s’affranchir de
l’influence des étapes transitoires [53]. L’échantillon est isolé sous argon hydrogéné (95% Ar, 5% H2)
lors de la montée en température de la boucle. Le temps t = 0 h correspond à l’entrée dans l’autoclave
du milieu d’essai, chauffé à 325˚C. A l’issue des 10 h d’essai, la cellule est isolée et l’échantillon est
quasiment instantanément séché sous argon hydrogéné. La descente en température s’effectue à sec,
sous atmosphère inerte.

(II.) Un essai d’une durée de 304 h, conduit dans la boucle d’essai CAMELIA (autoclave en
acier inoxydable) de EDF R&D, à 360˚C avec ajout de 20 mL H2/kg H2O. La durée de cet essai
rend négligeable les phases transitoires en comparaison au temps de maintien à 325˚C.

(III.) Des essais longs, de durées comprises entre 1000 et plus de 9271 h, conduits sur les
boucles ACACIA et CAMELIA (autoclaves en acier inoxydable) de EDF R&D, à deux températures
d’essai : 360˚C ou 290˚C avec ajout de 20 mLH2/kgH2O .

Du point de vue des conditions électrochimiques, le graphique 75 permet de situer ces trois types
d’essais par rapport à la courbe relative à l’équilibre Ni/NiO. Pour rappel, l’équation 21 donne la
formule qui permet de calculer ∆EcP [57], qui correspond à l’écart au potentiel d’équilibre Ni/NiO.

Les essais réalisés à 290˚C (∆EcP = 41 mV pour 20mLH2/kgH2O ) et 325˚C (∆EcP = 18 mV
pour 18mLH2/kgH2O ) se positionnent en dehors du domaine de stabilité de NiO , tandis que les
essais conduits à 360˚C (∆EcP = −2, 5mV pour 20 mLH2/kgH2O ) se situent dans le domaine de
stabilité de NiO. Des trois conditions testées, les essais à 360˚C sont les plus sévères car la littérature
a mis en évidence des cinétiques d’oxydation intergranulaires plus rapides et des temps à l’amorçage
réduits pour ces conditions [9, 10].

∆EcP = 1000 ∗ (RT/2F ) ∗ ln([H2]essai/[H2]Ni/NiO) (21)

où [H2]Ni/NiO est la concentration en hydrogène dissous au potentiel d’équilibre Ni/NiO à la
température d’essai T (en K), donnée par l’équation 22.

[H2]Ni/NiO = 2 ∗ 10−6 ∗ exp(0, 0256 ∗ T ) (22)
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FIGURE 75 – Conditions électrochimiques des essais engagés par rapport à la courbe de l’équilibre Ni/NiO selon la température
d’essai et la teneur en hydrogène dissous.

2.(c) Matrice d’essai
Le tableau 17 présente la matrice des essais présentés dans ce chapitre. Sont précisées :
- les coulées,
- la caractérisation éventuelle de la surface à l’état initial,
- les conditions opératoires, en termes de température d’essai et de durée.
Une mention spécifique est apportée si l’échantillon est présenté dans ce chapitre par le biais des

caractérisations en surface, en coupe transverse ou en microscopie électronique en transmission. Les
conditions opératoires non présentées dans ce chapitre permettront de discuter du comportement des
JDG, et feront l’objet du chapitre 4.

TABLEAU 17 – Conditions opératoires des essais d’oxydation conduit sur une boucle à recirculation équipée d’autoclaves en
acier inoxydable. Les dimensions de l’échantillon sont les suivantes : 20 mm x 10 mm x 1 mm et la face exposée s’inscrit
dans le plan LT . Le milieu d’essai est de l’eau désoxygénée avec un ajout à hauteur de 20mLH2/kgH2O d’hydrogène.
L’essai de 10 h à 325˚C a été conduit sur une boucle à recirculation (autoclave en titane). Les conditions sont spécifiées en
note de bas de page1. Les caractérisations concernent : la surface avant essai Sini, après essai Sap, les coupes transverses
CT ou le MET. O indique qu’elles ont été effectuées.

Essai Caractérisations
Coulée t (h) T (˚C) Sini Sap CT MET
T279DEF01 4729 360 O

T297 3060 360 O O
7180 O O

T320 4120 360 O O

T321
101 3251 O O O2

304 360 O O O2

2040 O O

T320 2015 290 O O
4120 O O O

1. Les dimensions sont : 3 mm x 3 mm x 1 mm. La surface oxydée s’inscrit dans le plan ST . Les essais ont été conduits
dans un autoclave en titane et la valeur d’hydrogène dissous vaut 18mLH2/kgH2O

2. Les observations en coupe transverse ont été réalisées sur des coupes préparées classiquement et certaines ont
bénéficié d’une finition de la surface par polissage ionique. Voir paragraphe I-2
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I-2 Caractérisation du comportement en oxydation

Les caractérisations du comportement en oxydation ont été effectuées :

- systématiquement en surface et en coupe transverse, par microscopie électronique à
balayage dans un MEB FEI-QUANTA. Les conditions d’observations sont les suivantes : distance
de travail de 10 mm, tension d’accélération comprise entre 10 kV et 25 kV, spot 3,5, diaphragme 5.
Les détecteurs utilisés sont un détecteur d’électrons rétrodiffusés (détecteur Rebeka) et un détecteur
d’électrons secondaires. Pour les observations en coupe transverse, la découpe est effectuée à la micro-
tronçonneuse perpendiculairement au sens long de l’échantillon. Elles sont enrobées dans une résine
conductrice référencée "résine Polyfast" par Struers. La gamme de polissage des coupes transverse
correspond à celle présentée antérieurement dans le tableau 7. Certaines caractérisations ont nécessité
une finition par polissage ionique. Le polissage ionique permet de s’affranchir des phénomènes de
déchaussement ou de contamination (notamment par la silice colloïdale), dans l’objectif de préserver
les phases les plus fragiles. Il peut résulter de cette finition de surface, un phénomène de "rideaux".
Les conditions du polissage ionique sont les suivantes : 40 min sous flux d’argon ionisé (8 kV), rotation
de l’échantillon, inclinaison de 5˚par rapport au faisceau d’ions, décalage de 1 mm par rapport au
centre. Les échantillons sont collés avec un scotch carbone sur un support métallique puis un pontage
à la laque d’argent ou par un scotch cuivre est effectué entre les bords de l’échantillon et le support
métallique pour garantir la bonne évacuation des électrons.

- par des analyses chimiques, ponctuellement en surface ou en coupe transverse par MEB-EDS
à 10 ou 15 kV. Très ponctuellement, des analyses à la microsonde de Castaing (sonde Cameca SX100
du Centre des Matériaux de Mine Paris) ont été effectuées.

- préparées par abrasion ionique au MEB-FIB dans un MEB FEI HELIOS, équipé d’un
faisceau aux ions Galium. Ces analyses ont été ponctuellement effectuées pour caractériser l’oxydation
en coupe transverse, sans risquer d’abimer les oxydes par une préparation classique. Les abrasions
ioniques présentent également l’avantage de pouvoir être très précisément ciblées sur des zones d’intérêt.

- par des analyses cristallographiques effectuées sur un échantillon par MEB-EBSD dans un
MEB ZEISS Sigma, équipé de détecteurs Oxford Instruments.

- par des analyses en microscopie électronique en transmission (MET) effectuées sur un
échantillon, dans le MET-FEG Tecnai F20 du Centre des Matériaux de Mines Paris, opéré à 200 kV
et équipé d’un détecteur EDS et d’un filtre en énergie.

II. Oxydation de l’alliage 600 des coulées modèles
L’oxydation de l’alliage 600 des coulées modèles a été observée loin des amas d’inclusions. Les

descriptions de l’oxyde de surface s’appuieront sur des résultats obtenus après 4120 h à 290˚C et 4729 h
à 360˚C. Les descriptions des couches d’oxyde en coupe transverse s’appuieront sur des résultats
obtenus au MET après 7180 h à 360˚C.

Cette section a pour objectif de vérifier que le comportement en oxydation de l’alliage 600
des coulées modèles est fidèle à ce qui est attendu (voir chapitre 1). L’étude n’a pas cherché à
caractériser précisément les couches d’oxydes formées loin des inclusions. Les descriptions de la
littérature seront considérées comme état de référence pour l’oxydation de l’A600.

II-1 Oxyde de surface

La figure 76 présente la morphologie des cristallites observées en surface après 4120 h d’oxydation
à 290˚C (a et c) (coulée référencée T320) et 4729 h à 360˚C (b et d) (coulée référencée T279DEF01).
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Des cristallites géométriques sont dispersées en surface de l’alliage 600, avec une densité et des tailles
moyennes qui semblent plus importantes à 360˚C. Les joints de grains ne sont pas observés sur la vue
en électrons rétrodiffusés à 360˚C (b), ce qui peut témoigner d’une couche d’oxyde plus épaisse que
dans le cas à 290˚C (a), où le contraste cristallographique de l’alliage est remarqué.

FIGURE 76 – Observation de l’oxyde formé en surface de l’alliage 600. (a) et (c) après 4120 h d’exposition à 290˚C (coulée
référencée T320). (b) et (d) après 4729 h d’exposition à 360˚C (coulée référencée T279DEF01). Les micrographies (a) et (b)
correspondent à des micrographies en électrons rétrodiffusés à 10 et 20 kV respectivement. (c) et (d) sont des micrographies
en électrons secondaires à 10 kV.

Ponctuellement, il a été observé des regroupements de cristallites ou de fins filaments dont la densité
est très importante à 360˚C au point de gêner l’observation de la surface. Ces filaments sont retirés
en frottant légèrement la surface de l’échantillon sur un drap de polissage Floc, lubrifié à l’éthanol.
Cette manipulation n’est pas nécessaire pour observer les échantillons exposés à 290˚C.

Une différence dans la taille des cristallites ou l’épaisseur apparente de l’oxyde de surface a pu
être observée entre les coulées pour une même température et une même durée d’oxydation même si
l’ensemble des observations effectuées reste conforme à ce qui est décrit dans la littérature [9,27,32,33].
Des cinétiques d’oxydation différentes pourraient justifier la variation dans la taille et/ou l’épaisseur
apparente de la couche d’oxyde. Les coulées référencées T279REF01 et T279DEF01 en particulier
présentent un oxyde de surface plus épais, qui ne permet pas de distinguer la microstructure sous-
jacente même à forte tension d’accélération au MEB. La densité de cristallites géométriques y semble
également plus importante.

II-2 Caractérisations en profondeur

II-2.1 Couche d’oxyde après 10 h à 325˚C

Une abrasion ionique au FIB sur l’échantillon oxydé 10 h à 325˚C a permis l’observation au MEB
de la couche formée au niveau de la surface. La figure 77 montre la présence d’une fine couche continue
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d’oxyde (flèches rouges) ainsi que des pénétrations d’oxyde le long des JDG (flèche bleue).

FIGURE 77 – Micrographie en électrons secondaires après abrasion ionique transverse au FIB au niveau de la couche d’oxyde
formée après 10 h à 325˚C (coulée référencée T321).

II-2.2 Couches d’oxyde formées pour des temps longs

La couche d’oxyde (formée après 7180 h d’oxydation à 360˚C, coulée référencée T297) se compose
(figures 78 et 81) :

- d’une couche externe discontinue constituée de cristallites géométriques (NixFe2−xO4, flèche
verte et figure 79),

FIGURE 78 – Observation en mode STEM-HAADF 1 de la couche d’oxyde de surface duplex formée après 7180 h en milieu
primaire simulé à 360˚C sur la coulée modèle référencée T297.
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FIGURE 79 – Caractérisation au MET d’une cristallite d’oxyde externe formée après 7180 h en milieu primaire simulé à
360˚C sur la coulée modèle référencée T297. (a) Cliché de diffraction, axe de zone [112] et (b) micrographie en fond clair
correspondante

- d’une couche interne continue (rouge) duplex de structure spinelle avec une relation d’orientation
cube-cube avec l’alliage 600 à l’interface (figure 80). La partie supérieure est d’épaisseur homogène
avec des grains plutôt colonnaires (100 nm). Elle est moins riche en chrome. La partie inférieure, au
contact avec l’alliage, est équiaxe avec une relation d’orientation cube-cube avec la matrice. L’épaisseur
est variable (125-250 nm), du fait de la rugosité de l’interface alliage / oxyde et le rapport Cr/Ni est
proche de 1,

FIGURE 80 – Caractérisation au MET de la couche d’oxyde interne duplex formée après 7180 h en milieu primaire simulé
à 360˚C sur la coulée modèle référencée T297. (a) Micrographie en fond clair. Le grain d’alliage est en axe de zone [112].
(b) Cliché de diffraction en sélection d’aire acquis à l’interface alliage / couche interne. Le réseau mis en évidence par les
pointillés verts correspond à l’A600 en axe de zone [112]. Des tâches de diffraction caractéristiques de l’oxyde de la couche
interne sont mises en évidence en jaune, la structure est CFC. a ' 0, 825nm.

- des pénétrations d’oxyde le long des JDG (flèche bleue) sont également observées, elles seront
plus amplement détaillées dans le chapitre 4.
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FIGURE 81 – Profil quantitatif par STEM-EDX de la composition des couches d’oxyde formées après 7180 h en milieu primaire
simulé à 360˚C sur la coulée modèle référencée T297. L’oxygène est donné en unité arbitraire.

Synthèse : oxydation de l’A600

La couche d’oxyde se compose :
- d’une couche externe dont la composition est proche des spinelles NiFe2O4
- d’une couche interne duplexe de structure spinelle où la partie supérieure est colonnaire,

riche en nickel et contient également du chrome et du fer. La partie inférieure est équiaxe avec
une relation d’orientation cube-cube avec la matrice et un rapport Cr/Ni proche de 1.

Cette description est plutôt en accord avec les données de la littérature [9, 27,32,33].

III. Comportement en corrosion des amas d’inclusions
La description du comportement en corrosion des amas d’inclusions se base sur des observations

en surface et en coupe transverse. Le terme défaut pourra être employé pour décrire des observations.
Il fera alors référence à tout objet (1) qui ne s’apparente pas à un amas d’inclusion tel que caractérisé
sur les états initiaux (chapitre 2) et/ou (2) qui ne peut pas être rapproché du comportement classique
en oxydation de l’A600.

Parmi tous les cas de figures observés, il est identifié :

- un comportement qui sera dénommé de type I. Il s’agit du cas de figure le plus
fréquemment retrouvé sur l’ensemble des coulées modèles. Dans ce cas, le comportement en
corrosion des amas d’inclusions permet de retrouver (1) des inclusions résiduelles en surface ou en
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profondeur et/ou (2) la morphologie des amas d’inclusions telle qu’elle a été caractérisée à l’état
initial. Ce comportement est décrit dans une première section et s’appuie sur les essais de 10 h
(325˚C) et 304 h (360˚C). Quelques essais plus longs seront également présentés.

- un comportement qui sera dénommé de type II . Il concerne les cas de figure où
l’aspect global des amas d’inclusions est modifié par rapport à l’état initial. Ce comportement est
décrit dans un second temps et s’appuie exclusivement sur des essais de 304 et 2040 h à 360˚C
effectués sur la coulée référencée T321. Ce comportement de type II a été exclusivement identifié
au niveau de cette coulée.

- la présence de défauts traversant l’intégralité de l’échantillon dans l’épaisseur. Ce
comportement fait l’objet d’un dernier paragraphe et s’appuie sur des observations réalisées à
l’issue d’essais de 304 et 2040 h à 360˚C (coulée référencée T321) et de 4120 h à 290˚C (coulée
référencée T320).

III-1 Comportement de type I

Cette première partie décrit le comportement de type I (comportement le plus fréquemment observé
sur l’intégralité des coulées modèles), à partir de caractérisations qui ont été conduites sur les amas
d’inclusions dont la nature (Aloxyde ou Mgoxyde) a été identifiée, soit :

(1) avant essai d’oxydation par MEB-EDS, voire EBSD. Les observations après l’essai se sont
focalisées sur la même zone que celle caractérisée à l’état initial.

(2) après essai d’oxydation, en se basant sur la morphologie des amas.

Dans un premier temps, le comportement en corrosion de chaque type d’inclusion (Aloxyde et
Mgoxyde) est illustré par des observations réalisées sur des échantillons oxydés 10 h à 325˚C et 304 h
à 360˚C. Les surfaces ont été caractérisées à l’état initial.

Dans un second temps, le comportement en oxydation de l’alliage situé à l’interface avec les amas
d’inclusions est abordé par la description d’échantillons exposés pour des durées longues (> 2000 h)
à 290˚C ou 360˚C. Certaines surfaces ont été observées à l’état initial.

III-1.1 Corrosion des inclusions Aloxyde
1.(a) Comportement en surface
Les observations conduites en surface au MEB seront premièrement décrites, en s’appuyant sur des

comparaisons entre les mêmes zones observées à l’état initial et après les essais d’oxydation.

Les figures 82 et 83 montrent la comparaison entre l’état initial et la même zone caractérisée après
10 h ou 304 h d’exposition en milieu primaire à 325˚C ou 360˚C. Pour les deux conditions d’essai,
la disparition des inclusions au sein des amas (flèche rouge) ainsi que la formation de cristallites au
voisinage des amas (flèches blanches) est observée.
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FIGURE 82 – Observations et analyses MEB-EDS à 15 kV comparatives au niveau d’amas Aloxyde (a-b) à l’état initial et
(c-d) après 10 h à 325˚C (coulée référencée T321) en milieu primaire simulé. Les spectres MEB-EDS sont des spectres
moyennés sur la surface de la micrographie. Les conditions d’acquisitions sont strictement similaires.

Des analyses par MEB-EDS ont été conduites sur les inclusions identifiées avant les essais de 10 h.
Les spectres EDS des figures 82(b) et (d) correspondent à la moyenne des spectres acquis sur les zones
présentées 2. L’analyse met en évidence l’absence du signal de l’aluminium sur le spectre moyen acquis
sur l’état post-essai. La différence état initial / état post-essai est faible mais il ne s’agit pas d’un
artefact puisque ce phénomène a systématiquement été observé sur les trois amas Aloxyde analysés par
EDS.

FIGURE 83 – Observations comparatives au MEB à 10 kV au niveau d’amas de type Aloxyde entre (a) l’état initial et (b)
après 304 h à 360˚C en milieu primaire simulé (coulée référencée T321).

1.(b) Comportement en coupe transverse
Les observations en coupe transverse concernent exclusivement les essais d’une durée de 10 h et ont

2. Les analyses EDS à l’état initial et post-essai ont été conduites dans des conditions strictement similaires en matière
de temps et pas d’acquisition, temps mort et paramètres MEB.
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été effectuées à l’issue d’abrasions ioniques au FIB.

La figure 84 montre deux micrographies en électrons secondaires effectuées à l’issue de deux
abrasions ioniques incrémentales au FIB en coupe transverse sur des inclusions Aloxyde. Deux phé-
nomènes distincts sont observés :

- le long des amas qui émergent à la surface, il est observé (I) la disparition totale des inclusions
ou (II) la présence de pores interconnectés à l’interface A600/inclusion. Ces observations suggèrent un
phénomène de dissolution totale ou partielle des inclusions ;

- les inclusions (III), non émergentes à la surface, restent enrobées dans la matrice l’A600. Pour
ces inclusions, la présence de pores à l’interface A600/inclusions, à l’échelle du FIB, n’est pas mise en
évidence.

(a) (b)

FIGURE 84 – Observation MEB après abrasion ionique transverse au FIB d’inclusions d’oxyde de type Aloxyde après 10 h
d’exposition au milieu primaire simulé à 325 ˚C, avec ajout de 18 mLH2/kgH2O (coulée référencée T321).

L’étendue complète du phénomène n’a pas pu être déterminée car la profondeur d’abrasion du FIB
est limitée (5,8 µm dans le cas des observations présentées ici).

III-1.2 Corrosion des inclusions Mgoxyde

Le comportement en corrosion des inclusionsMgoxyde a été observé en surface et en coupe transverse
après 10 h et 304 h d’essai à 325˚C et 360˚C, respectivement.

2.(a) Comportement en surface
Les observations conduites en surface au MEB seront premièrement décrites, en s’appuyant sur les

comparaisons entre les mêmes zones observées à l’état initial et après essai d’oxydation.

La figure 85 montre la formation de cristallites (entourées en rouge) au niveau des amas d’inclusions.
Elles présentent un niveau de gris plus clair en électrons rétrodiffusés que les inclusions d’oxydes
Mgoxyde. Au sein des amas, plusieurs comportements sont observés. Certaines inclusions demeurent
intactes (I) tandis que d’autres sont sujettes à un phénomène de dégradation localisé (II).
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FIGURE 85 – Micrographies en électrons rétrodiffusés des inclusions Mgoxyde après 10 h d’exposition au milieu primaire
simulé désaéré à 325˚C et 18mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). (a) Observation BSE à 5 kV de la surface à l’état
initial. (b) Observation BSE à 10 kV de la surface post-essai.

La figure 86 montre que si le temps d’essai est augmenté de 10 à 304 h, la disparition des inclusions
Mgoxyde en surface est observée. Les analyses par MEB-EBSD qui avaient été conduites en surface
avaient permis de distinguer les inclusions MgAl2O4 des inclusions MgO, entourées en bleu. Dans les
deux cas, aucun des oxydes n’est retrouvé dans l’amas.

FIGURE 86 – Observations au MEB des amas d’inclusionsMgoxyde (a) à l’état initial - micrographie en BSE et (b) après 304
h d’exposition à 360 ˚C (coulée référencée T321) - micrographie en électrons secondaires. Les contours en bleu indiquent
les inclusions MgO.

2.(b) Comportement en transverse
La caractérisation en profondeur du comportement des amas d’inclusions Mgoxyde a été effectuée

après 10 h et 304 h d’exposition au milieu primaire. Les phénomènes observés après 10 h seront
premièrement décrits.

2.(b).i 10 h d’oxydation à 325˚C
La figure 87 montre des observations sur des coupes transverses (finition de surface par polissage

ionique) effectuées au niveau des amas Mgoxyde. Des phénomènes différents sont observés selon la
profondeur par rapport à la surface exposée :
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(a) (b)

(c) (d)

FIGURE 87 – Micrographies en électrons rétrodiffusés et secondaire en coupe transverse des inclusions Mgoxyde après 10 h
d’exposition au milieu primaire simulé désaéré à 325˚C et 18mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). (a) Observation en
électrons secondaires à 10 kV de l’ensemble de l’amas. (b-c-d) Détails en (b) surface, (c) cœur et (d) fond de l’amas.

(figure b) des porosités interconnectées, situées entre les inclusions sont observées (I). La plupart
des inclusions (II) semble non affectée par la corrosion. L’oxydation de l’alliage au niveau des
interfaces métal / amas d’inclusions est observée et se manifeste par la présence de cristallites
et/ou une couche qui ressemble à une couche interne (flèche rouge) ou d’oxyde intergranulaire
(flèche bleue). Une analyse à la microsonde de Castaing conduite sur cette zone (figure 88)
confirme la présence d’inclusions résiduelles Mgoxyde. Du Fluor (e) et du Bore (f) sont détectés
au niveau des interfaces entre inclusions (flèche bleue pour le fluor) ou des interfaces métal/inclu-
sions (flèche orange pour le bore). L’origine du fluor n’est pas connue, les analyses conduites
sur le milieu d’essai indiquent qu’il n’est pas pollué. Leur présence ne constitue pas un artefact
car ils n’ont pas été détectés loin des amas d’inclusions.

(figure c) en profondeur, la cartographie du magnésium par microsonde 3 (figure 89) suggère la
présence d’inclusions de typeMgO (flèche noire sur la figure 87) tandis que les autres inclusions
(plus petites, où moins de magnésium est analysé) correspondent à MgAl2O4. Ces inclusions
sont entourées par une couche qui semble poreuse (III) et dont le contraste en magnésium

3. les cartographies de l’aluminium et de l’oxygène n’ont pas pu être acquises car la microsonde a rencontré un
problème matériel. Un balayage rapide effectué en amont mais non enregistré confirmait leur présence.
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(flèche jaune - figure 89) est intermédiaire entre celui de MgO et de MgAl2O4. L’analyse semi-
quantitative par EDS à 10 kV indique la composition atomique suivante : 54% Oxygène, 45%
Magnésium et 1% Nickel. La présence de Calcium (d) et de Bore (e) est mise en évidence au
sein de l’amas (flèche verte) (F - figure 87c).

(figure d) à une profondeur d’environ 500 µm, la présence de cristallites (flèche rouge) et d’oxyde
au niveau des joints de grains (flèche bleue) est toujours observée. La quantité d’oxydes formés
semble supérieure à celle en surface (zone (b)).

FIGURE 88 – Cartographies élémentaires par analyses à la microsonde de Castaing (15 kV, 81 nA) sur coupe transverse d’un
amas d’inclusionsMgoxyde, au niveau de la surface exposée, après 10 h d’essai en milieu primaire simulé désaéré à 325˚C et
18mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). (a) Image en électrons rétrodiffusés à 10kV au MEB . (b) Nickel. (c) Magnésium.
(d) Oxygène. (e) Fluor. (f) Bore.

FIGURE 89 – Cartographies élémentaires par analyses à la microsonde de Castaing (15 kV, 81 nA) sur coupe transverse d’un
amas d’inclusions Mgoxyde, au niveau d’une inclusion MgO, après 10 h d’exposition au milieu primaire simulé désaéré à
325˚C et 18mLH2/kgH2O . (a) Image en électrons rétrodiffusés à 10kV au MEB . (b) Nickel. (c) Magnésium. (d) Calcium.
(e) Bore.

2.(b).ii 304 h d’oxydation à 360˚C
Ce paragraphe décrit le comportement des amas Mgoxyde après 304 h d’exposition à 360˚C.

La figure 90 montre l’observation en coupe transverse (finition de surface par polissage ionique) au
niveau d’un amas Mgoxyde. Les détails des zones bleue, verte et rouge sont reportés sur la figure 91.
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FIGURE 90 – Observations au MEB en coupe transverse d’une bande d’inclusionsMgoxyde sujette à une dissolution partielle.
L’échantillon a été oxydé 304 h à 360˚C et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T321).

Au niveau des amas qui émergent à la surface, une zone remplie de résine (flèche blanche) est
systématiquement observée et témoigne de la disparition des inclusions. Sous ces zones vides, des zones
qui présentent des inclusions résiduelles sont observées (encadrement en bleu). Elles sont facilement
identifiées car elles ressortent très brillantes en électrons secondaires. Les fonds d’amas remplis de
résine (donc vides d’inclusions) semblent comblés par une phase qui ressort moins brillante (zone
verte et zone rouge). Des portions plus fines (flèches rouges) qui semblent localement vides relient les
différents amas, mêmes s’ils comportent des inclusions résiduelles. La morphologie de ces zones est
différente de ce qui a été décrit à l’état initial pour les amasMgoxyde et s’apparente à de la fissuration.

Le détail au niveau de la zone encadrée en bleu (figure 91.a) montre qu’au sein des amas encore
présents, des pores (comblés de résine) sont observés (I). Des inclusions résiduelles (II) sont présentes
et entourées d’une couche d’oxyde (III). La figure 92g montre que les oxydes (II) et (III) contiennent
exclusivement du magnésium. Le rapport stœchiométrique Mg/O passe d’environ 1 à 0,7 pour le pointé
(II) et (III), respectivement (tableau 18). Ceci pourrait suggérer que l’inclusion (III) a commencé à
dissoudre, à l’inverse de (II). D’autres inclusions, riches en aluminium et magnésium (MgAl2O4) sont
également présentes dans l’amas (figure 92). La figure 92d montre que les éléments d’alliage ne sont pas
détectés dans l’amas. Du bore est détecté et se localise au niveau des zones qui contiennent des oxydes
riches en aluminium et en magnésium. Il n’est pas détecté au niveau des inclusions qui contiennent
exclusivement du magnésium.
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FIGURE 91 – Observations au MEB en coupe transverse de détails d’une bande d’inclusionsMgoxyde sujette à une dissolution
partielle. L’échantillon a été oxydé 304 h à 360˚C et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T321).

(a) Mg (b) Al (c) O (d) Ni + Fe + Cr

(e) Mg (bleu) + Al (vert) (f) Mg (bleu) + O (rose) (g) Mg (bleu) + B (orange)

FIGURE 92 – Caractérisation par MEB-EDS à 10 kV des inclusions résiduelles (zone encadrée en bleu sur la figure 90)
observées après 304 h d’exposition à 360˚C et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T321) .

Dans les zones en pointe d’amas qui sont encadrées en vert et en rouge sur la figure 90, il est observé
la présence d’une phase dense de contraste, en électrons rétrodiffusés, plus sombre que la matrice (IV)
- figure 91.b. Des cristallites sont également observées (flèches rouges) ainsi que l’oxydation des joints
de grains (flèches bleues) - figure 91.c.

Les analyses chimiques par MEB-EDS au niveau de la phase (IV) indiquent la présence d’oxygène,
de magnésium et de bore (figure 93) dans des proportions O/B et O/Mg qui se situent en moyenne
à 2,4 et 2,0, respectivement (tableau 18).

Quel que soit le cas de figure, ces rapports stœchiométriques sont proches des valeurs théoriques du
composé défini (MgO)2B2O3 dont la présence en conditions primaires, a déjà été mentionnée [161].
De plus, en considérant le diagramme binaire des espèces (MgO + B2O3) à basse température et
pour la fraction molaire en MgO qui correspond aux rapports O/B = 2,4 et O/Mg = 2,0, les espèces
stables sont Mg2B2O5 (qui est la phase (MgO)2B2O3 que nous avons identifiée) et Mg3B2O6 [162]
(figure 94).
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(a) (i) (b) (iii)

FIGURE 93 – Analyses chimiques par MEB-EDS à 10 kV des oxydes (IV) mis en évidence sur la figure 90, après 304 h
d’exposition au milieu primaire simulé désaéré à 360˚C et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). Le résultat de
l’analyse semi-quantitative est détaillé dans le tableau 18

FIGURE 94 – Diagramme binaire MgO - B2O3. La droite rouge correspond à l’analyse semi-quantitative MEB-EDS du
tableau 18 - [162]

TABLEAU 18 – Analyses chimiques semi-quantitatives par MEB-EDS à 10 kV des phases (II), (III) et (IV) mises en évidences
sur la figure 90. L’échantillon a été oxydé 304 h à 360˚C et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). Trois points
d’analyses ont été effectués pour le (IV), le résultat correspond à la moyenne. Les données sont présentées en pourcentage
atomique. Les rapports stœchiométriques O/B et O/Mg sont calculés.

.

Eléments
B O Mg Al Cr Fe Ni

II 0 48 51 1 0 0 0
III 0 57 42 1 0 0 0

Eléments Stœchiométrie
B O Mg Al Cr Fe Ni O/B O/Mg

IV 21 51 25 0 0 0 3 2,4 2,0
(MgO)2B2O3 théorique 2,5 2,5

101



Troisième chapitre Comportement en corrosion des amas d’inclusions

III-1.3 Comportement de l’alliage aux interfaces

Les essais sur des temps courts montrent que l’alliage s’oxyde au niveau des interfaces avec les
amas d’inclusions. Cette section présente l’oxydation de l’alliage observée après des temps plus longs.
Les caractérisations concernent :

- des caractérisations en surface d’un échantillon de la coulée référencée T320 oxydé 2015 h à
290˚C,

- des caractérisations en surface et sur coupe transverse au FIB d’un échantillon de la coulée
référencée T321 oxydé 2040 h à 360˚C,

- des caractérisations en surface et sur coupe transverse au FIB d’un échantillon de la coulée
référencée T297, oxydé 3060 h à 360˚C,

- des caractérisations en surface et par microscopie électronique en transmission d’un échantillon
de la coulée référencée T297, oxydé 7180 h à 360˚C.

Quel que soit le cas de figure (coulée ou conditions expérimentales), l’empreinte de l’amas d’inclusions
initial est toujours aisément identifiable malgré l’oxydation des interfaces.

3.(a) Caractérisation en surface
Quelle que soit la durée et la température d’essai, dans la très grande majorité des cas, les inclusions

ne sont pas retrouvées en surface.

3.(a).i Échantillon oxydé 2015 h à 290˚C
La figure 95a illustre un exemple pour les inclusions Aloxyde (coulée référencée T320), qui sont

sujettes à la dissolution à 290˚C. L’alliage adjacent aux anciens amas d’inclusions ne présente pas un
comportement en oxydation particulier.

(a) SE 10 kV - surface initiale (b) SE 10 kV - surface après essai

FIGURE 95 – Mise en évidence par observations en électrons secondaires au MEB à 10 kV de la dissolution d’un amas
d’inclusions d’oxydes Aloxyde après 2015 h d’exposition au milieu primaire simulé hydrogéné à 20 mLH2/kgH2O à 290˚C
(coulée référencée T320). (a) Etat initial. (b) Surface après exposition.

3.(a).ii Echantillon oxydé 2040 h à 360˚C
La figure 96 montre l’observation de deux bandes d’inclusions d’oxyde, l’une recouverte de cristallites

externes en surface, l’autre où la dissolution des inclusions préexistantes (vraisemblablement des
inclusions Aloxyde au vu de la morphologie des cavités) est visible. L’échantillon a été oxydé 2040 h à
360˚C.
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FIGURE 96 – Observations au MEB en électrons secondaires à 10 kV d’un amas surplombée de cristallites et d’inclusions
dissoutes. Les lignes en pointillés renseignent sur la position des abrasions ioniques présentées sur la figure 101. L’échantillon
a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T321).

3.(a).iii Échantillons oxydés 3060 et 7180 h à 360˚C
Les descriptions du comportement de l’alliage à proximité des amas d’inclusions de la coulée

référencée T297 sont similaires pour 3060 et 7180 h d’exposition au milieu. Elles sont ainsi regroupées
dans ce paragraphe. Des inclusions légèrement différentes de Mgoxyde et Aloxyde avaient été identifiées
à l’état initial (voir figure 206 en annexe).

Quel que soit le temps d’essai compris dans la gamme 1000 à 7180 h, à 360˚C, les surfaces
oxydées des échantillons issus de la coulée référencée T279 présentent ponctuellement des zones où la
morphologie des oxydes est différente de ce qui est habituellement observé. Le contraste en électrons
rétrodiffusés est très foncé (flèches rouges sur la figure 97), par rapport à l’oxyde en surface de la matrice
mais semble similaire à celui des inclusions d’oxyde. Ces zones présentent une taille de l’ordre de la
centaine de micromètres. Les spectres par MEB-EDS (figure 99) confirment la présence d’oxygène.
Ces poches d’oxyde sont craquelées en leur centre (figure 97) et constituées de larges cristallites non
facettées en surface (I-II).

A proximité de ces oxydes, des bandes d’inclusions surplombées de cristallites sont observées.

(a) BSE 20 kV - 3060 h (b) BSE 25 kV - 7180 h

FIGURE 97 – Observations de surfaces oxydées de la coulée référencée T297 après (a) 3060 h ou (b) 7180 h d’exposition au
milieu primaire simulé à 360˚C et 20mLH2/kgH2O .
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La figure 98 montre que la zone craquelée se compose d’un film très fin (I), fissuré et écaillé, sous
lequel se trouvent des larges cristallites (II) qui présentent par endroits des décohésions entre elles
(flèches rouges). La composition chimique élémentaire en surface du film et en surface des cristallites
est similaire (spectres noir et bleu, respectivement) : les éléments d’alliage (fer, nickel et chrome) sont
détectés ainsi que le magnésium, le manganèse et le soufre (figure 99a). A titre de comparaison, le
spectre EDX acquis en surface de l’alliage 600 est présenté sur la figure 99b.

(a) BSE 15 kV (b) SE 15 kV

FIGURE 98 – Observations au MEB en (a) électrons rétrodiffusés ou (b) électrons secondaires à 15 kV d’une des zones d’aspect
craquelée, mise en évidence à la surface d’un échantillon de la coulée référencée T297 après 3060 h d’exposition au milieu
primaire simulé à 360˚C et 20mLH2/kgH2O . Des analyses EDS ont été effectuées aux points noir et bleu : voir figure 99.

(a) (b)

FIGURE 99 – Analyses par MEB-EDS 15 kV au niveau (a) en noir : du film et en bleu : des cristallites identifiées sur la figure
98. (b) Spectre EDS acquis en surface de l’A600 (coulée référencée T297).

Au voisinage de ces zones craquelées, la surface de l’échantillon est vierge de toute cristallite
externe (flèche blanche, figure 100). Le profil par MEB-EDS de la figure 100c montre que de l’oxyde
est cependant bien présent en surface puisque l’oxygène est détecté. Le signal du fer, caractéristique
des cristallites externes, diminue en intensité dans cette zone. Le nickel et le chrome présentent un
niveau qui demeure haut et peut s’expliquer soit par la contribution des oxydes de la couche interne
et/ou par la contribution de la matrice. Le magnésium et l’aluminium ne sont pas mis en évidence.
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(a) BSE 20 kV (b) SE 20 kV

(c) MEB-EDS 10 kV

FIGURE 100 – (a-b) Observations au MEB à 20 kV de la surface, en périphérie des zones craquelées. (c) Profil d’analyse
chimique par MEB-EDS à 10 kV acquis au niveau de la flèche rouge. Les lignes bleues indiquent les limites de la zone
vierge de cristallites externes (coulée référencée T297).

3.(b) Caractérisations en profondeur
Des examens en coupe transverse par abrasions ioniques au MEB-FIB ont été effectuées :
- sur l’échantillon de la coulée référencée T321 qui a été oxydé 2040 h à 360˚C,
- sur l’échantillon de la coulée référencée T297 qui a été oxydé 3060 h à 360˚C.

Des observations au MET ont également été conduites sur l’échantillon de la coulée référencée
T297 oxydé 7180 h.

Les observations en coupe transverse sont d’abord discutées pour les deux échantillons. Dans un
second temps, les caractérisations au MET sont présentées.

3.(b).i Observations en coupe transverse
Pour l’échantillon de la coulée référencée T321 oxydé 2040 h, l’observation en coupe transverse après

abrasion ionique au FIB est effectuée au niveau des lignes en pointillés sur les deux bandes d’inclusions
présentées sur la figure 96. L’une des bandes est recouverte de cristallites externes en surface et pour
l’autre, la dissolution des inclusions préexistantes est visible.

Pour l’échantillon de la coulée référencée T297 oxydé 3060 h, l’observation en coupe transverse
après abrasion ionique au FIB est effectuée au niveau du film d’oxyde et des cristallites non facettées,
sur une zone similaire à celle de la figure 98.

L’organisation des couches d’oxydes, en profondeur, est similaire pour les deux échantillons et est
présentée sur les figures 101 et 102, respectivement pour l’échantillon de la coulée référencée T321 et
celui de la coulée référencée T297 (pour cet échantillon, la surface initiale est indiquée par une ligne
rouge) :

105



Troisième chapitre Comportement en corrosion des amas d’inclusions

- des cristallites (I) sont observées autour d’une cavité. Cette cavité pourrait résulter de la dissolution
des inclusions préexistantes. Aucune cristallite externe n’est observée autour de la cavité de la figure
96b. En revanche, des filaments sont observés.

- une couche d’oxyde continue (II) est observée au niveau de l’interface entre l’alliage et la cavité.
Cette couche semble d’ailleurs plus épaisse que l’oxyde formée en surface, comme en témoigne les
flèches rouges (figure 101).

- des filaments d’oxyde sont observés à l’intérieur des cavités (flèches jaunes).

(a) (b)

FIGURE 101 – Observations transversales après abrasions ioniques au MEB-FIB au niveau (a) d’une bande d’inclusions
recouverte de cristallites externes en surface et (b) d’une bande d’inclusions vierge de cristallites externes. L’échantillon a
été oxydé 2040 h à 360˚C et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T321).

FIGURE 102 – Observations transversales après abrasions ioniques progressives au FIB au niveau de la zone craquelée mise
en évidence en surface de l’échantillon de la coulée référencée T297 exposé 3040 h à 360˚C et 20mLH2/kgH2O .

Ponctuellement, des pénétrations d’oxyde secondaires (III) sont observées. Elles feront l’objet du
chapitre 4.

3.(b).ii Caractérisations au MET
Des caractérisations par microscopie électronique en transmission ont été effectuées sur un échantillon

oxydé 7180 h à 360˚C de la coulée référencée T297. La zone analysée est une zone similaire à celles
présentées sur les figures 97 (surface) et 102 (coupe transverse). Pour rappel et pour des points de
comparaison, l’analyse des oxydes formés loin des inclusions ont été présentées dans la section II-2.2 .

La figure 103 présente la localisation du prélèvement et une vue d’ensemble de la lame prélevée
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au FIB 4. Avant le prélèvement, la zone d’intérêt est recouverte d’une couche de tungstène (flèche
rouge) afin de conserver la surface intacte lors du prélèvement. Trois joints de grains (bleu) sont mis
en évidence ainsi qu’une zone surélevée par rapport à la surface initiale et qui correspond à une zone
craquelée de la surface (flèche jaune), que nous appellerons défaut.

FIGURE 103 – (a) Localisation du prélèvement de la lame pour des analyses au MET et (b) vue d’ensemble de la lame.
L’échantillon a été oxydé 7180 h à 360˚C et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T297).

La vue agrandie de la zone avec le défaut (figure 104 - analyse MET-EDX en figure 105) permet
de mettre en évidence les éléments suivants :

FIGURE 104 – Vue d’ensemble de la zone d’intérêt. (a) STEM-HAADF. (b )MET en fond clair. Les flèches blanches montrent
la couche d’oxyde interne. Les flèches vertes, des cristallites. La flèche rouge montre des filaments dont la densité est plus
faible (coulée référencée T297).

4. le prélèvement FIB de la lame a été réalisé par SERMA Technologies à Grenoble
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FIGURE 105 – Cartographies EDX au MET de la zone d’intérêt, en échelle de coups. L’échantillon a été oxydé 7180 h à 360˚C
et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T297).

(1) La couche d’oxyde interne (riche en chrome et contenant du nickel) se sépare au niveau de la
zone de l’inclusion (flèches blanches). La partie supérieure se retrouve en surface et suit l’interface
externe du défaut (iii). Seule la portion (i) se trouve dans la continuité de la partie supérieure de la
couche interne formée en surface de l’alliage 600 adjacent. A l’inverse, la partie inférieure (ii) longe
l’interface défaut / alliage 600. La composition chimique des couches (i) et (iii) d’une part, (ii) d’autre
part, est similaire à celle déterminée pour la couche interne duplexe formée en surface de l’alliage 600
dans une zone éloignée de l’inclusion (en annexe - figures 208 et 209). Elles contiennent du nickel, du
chrome et du fer avec un rapport Ni/Cr supérieur 1 pour la partie supérieure (i et iii) et égal à 1 pour
la partie inférieure (ii). La structure cristalline de cette couche est par ailleurs en accord avec un oxyde
de type spinelle. Des cristallites géométriques et ponctuelles sont mises en évidence au surplomb de la
couche d’oxyde interne.

(2) Entre les deux couches d’oxyde riche en chrome (ii et iii), des cristallites géométriques (flèches
vertes) sont observées. Elles sont riches en fer et contiennent du nickel (tableau 19), voire de l’aluminium.
Une forêt de filaments d’oxyde est également observée (figure 106). Du magnésium est détecté ainsi
que du bore (tableau 19 ). Les clichés de diffraction ainsi que la quantification effectuée au niveau
des ’petits filaments’ (moyenne sur 4 mesures) coïncident avec la phase Ni2FeBO5 (système cristallin
orthorhombique, groupe d’espace Pbam (55), paramètres de maille a=9,213Å, b=12,229Å , c=3,001Å),
où Ni peut être substitué par Mg et Fe par Al ou Cr (figure 106). Certaines zones montrent une
densité réduite de filaments, dont la taille est plus importante (flèche rouge sur la figure 104, figure
106.c). La teneur en fer et en nickel augmente avec la taille des filaments, ce qui coïncide avec une
diminution de la teneur en bore et en chrome (tableau 19). La teneur de magnésium et d’aluminium
est équivalente. Une cristallite est observée dans le prolongement de la zone à gros filaments (figure
106.c).
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FIGURE 106 – Forêt de filaments caractérisées par MET. (a) Cliché de diffraction d’une zone à petits filaments. (b) Densité
de filaments variables. (c) Raies les plus intenses de la phase Ni2FeBO5 [163]. L’échantillon a été oxydé 7180 h à 360˚C
et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T297).

TABLEAU 19 – Quantifications par STEM-EDX des filaments et cristallites formés après 7180 h d’exposition à 360˚C et
20mLH2/kgH2O (coulée référencée T297).

%at Petits filaments Filaments moyens Gros filaments Cristallite
O 59,2 ± 1,2 60,0 ± 0,8 60,4 ± 4,3 62,4
Ni 16,8 ± 0,3 17,0 ± 0,5 18,5 ± 2,0 19,2
Fe 3,3 ± 0,2 4,0 ± 0,2 6,8 ± 0,8 6,7
Cr 6,8 ± 0,2 5,1 ± 0,3 3,3 ± 0,3 3,6
B 11,1 ± 1,5 11,0 ± 2,1 7,5 ± 2,1 5,2
Al - 0,2 0,2 ± 0,1 0,4
Mg 2,5 ± 0,2 2,4 ± 0,1 2,8 ± 0,5 2,0
Si 0,2 ± 0,1 0,6 ± 0,0 0,3 ± 0,1 -
Ti - - 0,1 -
Mn - - 0,1 ± 0,0 0,1
Ca 0,15 ± 0,1 - 0,2 ± 0,1 0,3

Résumé du comportement de type I

Les observations en surface montrent la disparition des inclusions d’oxyde, avec une différence
selon leur composition chimique :

- Aloxyde après 10 h d’essai à 325˚C.
- Mgoxyde après 304 h d’essai à 360˚C.

Les observations en profondeur montrent la présence de pores aux interfaces avec l’alliage
et entre les inclusions. Les observations suggèrent un phénomène de dissolution très rapide des
inclusions d’oxyde.

Des cristallites d’oxyde et des pénétrations intergranulaires sont observées. La présence de bore
a été détectée au niveau des amas où toutes les inclusions n’ont pas disparu. Dans certains cas,
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la composition est proche du composé défini (MgO)2B2O3. Des filaments dont la composition
est de type Ni2FeBO5 ont été observés par ailleurs et sont bordés par une couche continue de
composition similaire à celle de la couche interne.

III-2 Comportement de type II

Cette section décrit le comportement de type II. Pour rappel, il concerne les cas où la morphologie
des amas d’inclusions est grandement altérée par rapport à ce qui a été caractérisé à l’état initial. Ce
comportement a été exclusivement identifié au niveau de la coulée référencée T321.

La description de l’oxydation des interfaces entre les amas et l’alliage, en profondeur, s’appuie sur
les observations effectuées en coupe transverse sur des échantillons exposés 304 h et 2040 h à 360˚C.
Les deux échantillons ont été prélevés dans la coulée modèle référencée T321. Les phénomènes ont été
observés :

- au niveau de la surface brute d’électroérosion pour l’échantillon exposé 304 h,
- au niveau de la surface polie pour l’échantillon exposé 2040 h.

Les phénomènes observés sont similaires. L’échantillon exposé 304 h est premièrement décrit.

III-2.1 Caractérisation en surface

La caractérisation en surface du comportement de type II s’appuie sur les observations effectuées au
niveau de l’échantillon oxydé 2040 h. Aucune observation de surface n’a été effectuée pour l’échantillon
oxydé 304 h car le phénomène est survenu au niveau de la surface électro-érodée.

Un défaut ouvert, d’une largeur moyenne de 230 µm, observé sur l’intégralité de la longueur de
l’échantillon (2 cm) et orienté selon la direction L est observé en surface de la coulée T321 après
2040 h d’exposition à 360˚C (figure 107). La majeure partie de ce défaut se présente sous la forme
d’une cavité en surface (flèche blanche) dont les interfaces avec l’alliage sont recouvertes d’oxydes
(figure 107.b). Des oxydes, alignés avec ce défaut, sont observés à proximité et présentent un aspect
similaire de ceux observés à l’interface.

FIGURE 107 – Observation au MEB en électrons secondaires à 10 kV d’un défaut ouvert dont la morphologie de la cavité n’est
pas caractéristique de l’état initial. L’échantillon (coulée référencée T321) a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20mLH2/kgH2O
.

La figure 108 illustre plus en détail les oxydes observés respectivement (a) à l’interface entre la
cavité et l’alliage et (b) alignés avec ce défaut. Dans la matrice et à proximité des phases d’oxydes,
des cavités dont la forme rappelle celle des inclusions à l’état initial sont observées (flèches rouges).
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Des différences de contraste en électrons rétrodiffusés au sein des parties oxydées (plus sombres que
la matrice) sont observées. Des analyses par MEB-EDS à 10 kV, référencées (i) à (v) et reportées sur
la figure 108 ont été effectuées. Les résultats sont détaillés dans le tableau 20 en pourcentage atomique
et comparés aux rapports stœchiométriques O/M avec M qui correspond aux éléments Mg, Ni, Mn,
Fe, Cr et/ou Al. Quatre oxydes différents sont identifiés et se distinguent par des morphologies et des
compositions différentes :

- un liseré d’oxyde peu épais (I) entoure la partie de la bande qui est contenue dans l’alliage 600.
L’épaisseur, trop fine, n’a pas permis d’y effectuer une analyse chimique au MEB.

- les oxydes qui présentent le contraste le plus sombre (II) sont majoritairement à l’interface avec
l’alliage 600. Ils sont riches en chrome ((i) et (ii) - entre 36% et 38%) et peuvent contenir de l’aluminium
ou du nickel et du fer. La stœchiométrie de l’oxyde (ii), qui contient exclusivement de l’aluminium et
du chrome, se rapproche de celle d’une phase M2O3.

- au centre, des cristallites de forme géométrique sont observées (III). Elles présentent un contraste
plus clair que l’oxyde (II). Des teneurs en nickel comprises entre 17% et 19% sont mesurées, ainsi
que des teneurs en fer comprises entre 18% et 26%, respectivement au niveau des pointés (iii) et (iv).
L’aluminium et le magnésium sont exclusivement détectés au niveau du pointé (iii). La stœchiométrie
pourrait être celle d’une ferrite de nickel MM ′2O4 non stœchiométrique.

- enfin, les oxydes avec le contraste le plus clair (IV) sont situés au cœur du défaut. Il s’agit d’oxyde
de nickel NiO comme indiqué par les analyses EDS (v).

- des cavités sont observées entre les oxydes.

FIGURE 108 – Observations au MEB en électrons rétrodiffusés à 10 kV de (a) l’interface entre le défaut ouvert de l’alliage
et (b) une zone oxydée alignée avec la cavité. L’échantillon (coulée référencée T321) a été oxydé 2040 h à 360˚C et
20mLH2/kgH2O .

III-2.2 Caractérisations en coupe transverse

La caractérisation en profondeur du comportement de type II s’appuie sur les observations effectuées
au niveau des échantillons oxydés 304 h et 2040 h à 360˚C.

L’échantillon oxydé 304 h est premièrement décrit.

2.(a) 304 h d’essai à 360˚C
La figure 109 montre l’organisation des oxydes en coupe transverse. Une couche d’oxyde quasi-

continue est observée au niveau de la surface exposée. Une large cavité, remplie de résine (flèche
blanche), s’étend depuis la surface vers le cœur de l’alliage sur une distance d’environ 110 µm. Les
parois sont recouvertes d’une couche d’oxyde quasi-continue dont l’épaisseur est plus importante proche
de la surface qu’en profondeur. Trois zones distinctes sont observées et présentées sur la figure 110 :
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TABLEAU 20 – Analyses chimiques semi-quantitatives par MEB-EDS à 10 kV au niveau des oxydes (i à v) mis en évidence
sur la figure 107, après 2040 h d’exposition à 360˚C. Les données sont présentées en pourcentage atomique. Les
rapports stœchiométriques O/M sont évalués. L’échantillon (coulée référencée T321) a été oxydé 2040 h à 360˚C et
20mLH2/kgH2O .

.

Eléments
O Ni Cr Fe Al Mg Mn O/M

i 57 6 36 1 - - - 1,3
ii 58 - 38 - 4 - - 1,4
iii 51 19 5 18 4 3 - 1,0
iv 53 17 4 26 - - - 1,1
v 46 47 2 3 - 1 1 0,9

la zone encadrée en rouge, qui correspond aux oxydes formés proches de la surface sur une épaisseur
d’environ 30 µm ; la zone encadrée en vert qui concerne les oxydes formés à l’interface cavité / A600
et enfin la zone encadrée en bleu qui concerne le fond de la cavité, depuis laquelle est observée une
bande d’inclusions. Les paragraphes suivants visent à décrire plus en détail les oxydes de ces zones.

FIGURE 109 – Observation de la dissolution d’une bande d’inclusions et de l’oxydation des interfaces après 304 h d’exposition
à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). Trois zones distinctes sont mises en évidence (rouge, verte, bleu).
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FIGURE 110 – Détail des trois zones distinctes mises en évidence au niveau de la dissolution d’une bande d’inclusions et de
l’oxydation des interfaces après 304 h d’exposition à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). (a) Au niveau
de la surface. (b) A l’interface, proche de la surface. (c) Pointe du défaut.

2.(a).i Oxydes formés proche de la surface
Les oxydes qui se forment aux interfaces de la cavité et proche de la surface (zones rouge et verte)

sont constitués :
- (I) en surface, plusieurs oxydes qui se distinguent par des hétérogénéités en matière de contraste

en électrons rétrodiffusés et donc de composition chimique.
- (II) à l’interface avec l’alliage 600, d’une couche continue d’oxyde de contraste homogène.

La figure 111 montre les cartographies élémentaires acquises à la microsonde de Castaing au niveau
de la zone rouge. En surface, les zones les plus claires sont des oxydes riches en nickel (flèche jaune).
Les signaux du manganèse et du chrome sont souvent associés. La couche continue située à l’interface
avec l’alliage semble ne contenir que du chrome.
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FIGURE 111 – Cartographies élémentaires au niveau de la zone rouge de la figure 109 acquises à la microsonde de Castaing à
15 kV et 81 nA. L’échantillon a été oxydé 304 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée T321).

2.(a).ii Oxydes formés plus en profondeur
Plus en profondeur (zone bleue), une couche continue d’oxyde (III) est formée au niveau de l’interface.

Au fond de la cavité, des oxydes dont la morphologie s’apparente à une inclusion (IV) sont observés,
ainsi qu’une bande d’inclusions enrobées dans l’alliage (V).

La figure 112 montre les cartographies élémentaires acquises à la microsonde de Castaing. La couche
continue d’oxyde (III) est riche en chrome et ponctuellement enrichie en manganèse, aluminium et
titane (flèche rouge). Les oxydes (IV) et (V) correspondent à des inclusions de type Mgoxyde et/ou
Aloxyde (flèches vertes).
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FIGURE 112 – Cartographies élémentaires au niveau de la zone bleue de la figure 109 acquises à la microsonde de Castaing à
15 kV et 81 nA.

2.(b) 2040 h d’essai à 360˚C
Des observations sur coupes transverses, prélevées de manière classique (découpe et enrobage),

ont été réalisées au niveau de la cavité observée en surface de l’échantillon oxydé 2040 h à 360˚C
(figure 107). Les caractérisations sont supposées représentatives du comportement du défaut observé.

La figure 113 montre que la cavité est oxydée sur une profondeur d’environ 250 µm. Du vide (rempli
de résine) est observé au niveau de la première centaine de microns sous la surface. L’ouverture est
large d’environ 130 µm.

La profondeur de la cavité oxydée pourrait être assimilée à une taille d’amas Mgoxyde selon la
direction S (se référer au chapitre 2, tableau 16, aS supposée similaire à aL). En revanche, la largeur
de l’ouverture ne peut pas être rapprochée de la dimension d’un amas selon T (aT vaut en moyenne
6,4 µm). Une alternance d’amas et d’alliage qui s’est oxydé, pourrait être supposée.

La morphologie de la cavité oxydée est très similaire à ce qui a été décrit au niveau de l’échantillon
oxydé 304 h : trois zones distinctes (A), (B) et (C) sont identifiées. La zone (A) correspond aux oxydes
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formés à l’interface, à proximité de la surface. La zone (B) regroupe l’interface ainsi que les oxydes
formés au cœur de la cavité. Enfin, la zone (C) correspond aux oxydes formés en fond de cavité. Des
oxydes sont détachés des interfaces et piégés dans la résine (flèches rouges).

Les trois paragraphes suivants décrivent ces zones en s’appuyant sur des analyses chimiques à la
microsonde de Castaing et cristallographiques par EBSD. Les phases renseignées pour l’indexation
par analyse EBSD sont celles listées dans le tableau 14 : une phase MO, une phase M2O3, une phase
AM2O4 et l’alliage 600.

(a) BSE - 10 kV (b) MEB-EDS 10 kV

FIGURE 113 – Observation en coupe transverse de la cavité, mise en évidence après 2040 h d’exposition à 360˚C et 20
mLH2/kgH2O (coulée référencée T321) et présentée sur la figure 107. (a) Observation en électrons rétrodiffusés. Trois
zones sont distinguées, listées (A) - (B) et (C). La flèche noire correspond au profil acquis par MEB-EDS à 10 kV et reporté
sur la figure (b).

2.(b).i Oxydes aux interfaces
La zone (A) correspond à l’interface métal / cavité. La figure 114 présente les résultats des analyses

chimiques à la microsonde de Castaing et cristallographiques par acquisition EBSD.

Depuis l’alliage vers l’interface, il est observé :
- une zone d’oxydation interne avec des nodules d’oxyde dispersés dans l’alliage 600 (I) et (II). Ces

nodules sont riches en chrome (I) dans les proportions de la chromine Cr2O3 (tableau 21) ou riches
en fer et en nickel (II) et correspondent à une structure cristalline du type AM2O4. Les nodules de
Cr2O3 sont plus proches de l’alliage que la spinelle.

- au niveau de la zone d’oxydation interne, la matrice métallique est constituée de nickel quasiment
pur (III). Les teneurs en fer et en chrome y sont de l’ordre de 1 à 3% massique (tableau 21). Un
appauvrissement en Cr accompagné d’un enrichissement en nickel est ensuite observé sur le profil
quantitatif acquis à la microsonde de Castaing (figure 115), dans l’alliage, au-delà du front d’oxyde
interne.

- au niveau de la cavité, une couche dont l’épaisseur vaut en moyenne 3,9±1,8µm riche en chrome
et en fer (IV), quasi-continue, est observée. Les données EBSD montrent la présence de phases du
type Cr2O3 et AM2O4.

- des nodules de titane (V) sont observés au niveau de l’alliage. Cet enrichissement ne peut être
le signe de la présence de carbonitrures de titane puisqu’aucun enrichissement local en azote n’est
observé. L’origine du signal du titane reste non expliquée.
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- un enrichissement en manganèse local (zone entourée en jaune), au niveau des nodules de spinelle
AM2O4. La teneur massique atteint 1,1% (flèche noire sur le profil de la figure 115).

FIGURE 114 – Caractérisations par EBSD (zone encadrée en rouge) à 20 kV et microsonde de Castaing à 15 kV et 51 nA des
oxydes formés au niveau de la zone (A). L’échantillon a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée
T321). Des analyses quantitatives et semi-quantitatives par MEB-EDS ont été effectuées au niveau de la ligne noire (figure
115) et des zones (I) et (III) et le résultat est détaillé dans le tableau 21.
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(a) Profil complet - pas de 3 µm (b) Détail

FIGURE 115 – Profil quantitatif (composition en % atomique) acquis par microsonde de Castaing à 15 kV et 51 nA au niveau
de la flèche noire reportée sur la zone (A) (figure 114). L’échantillon a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O
(coulée référencée T321). (a) L’interface avec le dernier nodule d’oxyde est indiquée par une ligne bleue.

TABLEAU 21 – Analyses chimiques quantitatives par microsonde de Castaing à 15 kV et 51 nA (1) ou analyse chimique
semi-quantitative par MEB-EDS (2) à 10 kV, au niveau des oxydes présentés sur la figure 114. L’échantillon a été oxydé
2040 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). Les données sont présentées en pourcentage atomique.
Le rapport stœchiométrique O/Cr est évalué pour l’oxyde I.

.

Elements
O Mg Al Cr Mn Fe Ni O/Cr

I (2) 56 0 0 39 0 1 4 1,4
III (1) 1 0 0 3 0 1 95 nc

2.(b).ii Oxydes en cœur de cavité
La figure 116 présente les résultats des analyses chimiques à la microsonde de Castaing et cristal-

lographiques par acquisitions EBSD au niveau de la zone B.

Cette zone correspond aux oxydes formés au niveau des interfaces ainsi que plus au cœur de la
cavité. La description des oxydes de l’interface rejoint celle de la zone A :

- les oxydes de contraste plus sombre (I)-(II) sont de deux catégories. Les oxydes (I) les plus proches
de l’alliage sont riches en chrome (33 %) et les teneurs en nickel et en fer sont faibles. La structure
cristallographique et les rapports O/Cr correspondent à la chromine Cr2O3 (tableau 22). Les oxydes
(II) sont riches en fer, en nickel et en chrome. Des traces de manganèse, magnésium et aluminium
sont détectées. La structure cristallographique et les rapports O/M correspondent à la phase AM2O4
(tableau 22).

- les oxydes plus à cœur semblent denses et présentent des contrastes différents en électrons
rétrodiffusés (figure 114.a). La phase la plus claire est du type MO (III). Elle est riche en Ni avec un
rapport O/Ni proche de 1, ce qui suggère qu’il s’agit de la phase NiO (tableau 22).

- du bore (IV) est identifié, préférentiellement au niveau des zones riches en magnésium.

- une dispersion de nodules riches en silicium est observée sur la cartographie élémentaire obtenue
par microsonde de Castaing (116.l). Elle résulte probablement de résidus de silice colloïdale, issus du
polissage, piégés au niveau de petites cavités.
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FIGURE 116 – Caractérisations par EBSD à 20 kV et microsonde de Castaing à 15 kV - 51 nA des oxydes formés au niveau de
la zone (B). L’échantillon a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). La cartographie du
Bore (f) a été acquise à 15 kV et 79 nA. Les analyses quantitatives au niveau des oxydes (I) - (II) et (III) sont détaillées
dans le tableau 22.
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TABLEAU 22 – Analyses chimiques quantitatives (% atomique) par microsonde de Castaing à 15 kV et 51 nA au niveau
des oxydes présentés sur la figure 116. L’échantillon a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée
T321). Les rapports stœchiométriques O/M sont évalués.

.
Eléments

O Mg Al Cr Mn Fe Ni O/M

I 59 0 0 33 0 2 5 1,5
II 57 2 6 11 1 8 16 1,3
III 51 0 0 3 0 3 42 1,1

2.(b).iii Oxydes à l’extrémité du défaut
La figure 117 présente les résultats des analyses chimiques à la microsonde de Castaing et cristallogra-

phiques par acquisitions EBSD au niveau de la zone C.

La zone (C) correspond à l’extrémité, en profondeur, du défaut oxydé. Le défaut est ouvert et
oxydé sur les parois de l’ouverture jusqu’à cette extrémité. Les caractérisations depuis l’alliage, vers
l’interface montrent :

- la présence d’une couche quasi-continue d’oxyde riche en chrome (I), dont la composition et
la structure correspondent à M ′2O3 à l’interface avec l’alliage (tableau 23). L’aluminium est détecté,
conjointement au chrome, à l’extrême pointe du défaut oxydé (II).

- des oxydes riches en fer, chrome voire manganèse et magnésium sont identifiés à cœur (III) et
associés à une structure spinelle (NiFeMgMn)(CrFeAl)2O4 (tableau 23).

- des zones métalliques (IV) sont observées par endroit entre les grains d’oxydes.
- du titane et du silicium au sein des oxydes est mis en évidence (V), ainsi que sous forme de

nodules dans l’alliage (VI). Les quantifications au niveau des pointés le situent à une teneur < 1%
massique.
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FIGURE 117 – Caractérisations par EBSD (zone encadrée en rouge) à 20 kV et microsonde de Castaing à 15 kV et 51 nA des
oxydes formés au niveau de la zone (C). L’échantillon a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée
T321). Des analyses quantitatives ont été effectuées au niveau de la ligne noire (figure 118) et des zones (I), (II) et (III)
et le résultat est détaillé dans le tableau 23.

La figure 118 montre le profil de composition obtenu par microsonde de Castaing acquis au niveau
de la flèche noire, depuis l’interface (ligne en pointillés) jusque dans l’alliage. Un enrichissement en
nickel est observé à proximité de l’interface (86,8% massique) et s’accompagne d’une déplétion en
chrome (5,5% massique). Un enrichissement en fer est également constaté à l’interface (9,7% massique
contre 8,5% à la fin du profil).
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FIGURE 118 – Profil quantitatif (composition en % massique) acquis par microsonde de Castaing à 15 kV et 51 nA au niveau
de la flèche noire reportée sur la zone (C) (figure 117). L’échantillon a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O
(coulée référencée T321). L’interface avec l’oxyde est indiquée par une ligne bleue.

TABLEAU 23 – Analyses chimiques semi-quantitative par EDS au MEB à 10 kV au niveau des oxydes présentés sur la figure
117. L’échantillon a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée T321). Les données sont présentées
en pourcentage atomique. Les rapports stœchiométriques O/M sont évalués.

.
Eléments

O Mg Al Cr Mn Fe Ni Si O/M

I 57 0 0 31 4 4 3 0 1,4
II 45 0 1 17 0 4 31 2 -
III 59 0 0 27 4 7 3 0 1,4

Synthèse du comportement de type II

Une couche interne d’oxyde riche en chrome, dont la stœchiométrie et la structure cristalline
correspondent à la chromine est observée à l’interface métal / oxyde ainsi qu’en pointe du défaut.
Cette couche présente une épaisseur de l’ordre de plusieurs microns.

Des spinelles sont ensuite observées et contiennent plusieurs éléments métalliques (Cr, Fe, Ni,
Mn, Ti, Mg, Al, ...).

Plus à cœur des amas d’inclusions, i.e plus proche du milieu d’essai, de l’oxyde riche en nickel,
qui pourrait être du NiO est identifié. Dans le cas de l’A600, NiO peut être identifié au niveau
des cristallites externes [33], ce qui n’est pas le cas dans un comportement de type II.

Du nickel quasi-pur est observé sous l’interface oxyde riche en chrome / alliage 600.

Des inclusions sont observées à proximité de ces défauts contenant des oxydes, en particulier
pour l’échantillon oxydé 304 h. La présence des éléments associés aux inclusions (aluminium et
magnésium) sous forme de traces dans les oxydes tend à témoigner de leur présence à l’état initial.

La présence de manganèse et du titane est sujette à questionnement car les caractérisations du
chapitre 2 montrent qu’ils n’avaient pas été identifiés dans les inclusions à l’état initial (le titane
avait éventuellement été identifié aux interfaces). Du bore est identifié.

III-3 Défauts traversants

Cette section vise à décrire les défauts traversant qui ont été observés. Pour rappel, ils ont été
définis en surface comme la décohésion des joints de grains ou la rupture d’oxydes de surface, dans le
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prolongement de bandes d’inclusions d’oxyde. Ils ont été observés au niveau de plusieurs échantillons,
prélevés dans des coulées modèles différentes et oxydés à des températures différentes. Les descriptions
de ce paragraphe concernent les caractérisations en surface et en coupe transverse de trois échantillons :

- l’échantillon de la coulée référencée T321, oxydé 304 h à 360˚C, où la fissuration de la couche
d’oxyde de surface a été observée entre deux amas d’inclusions,

- un échantillon de la coulée référencée T321, oxydé 2040 h à 360˚C, où une décohésion intergranu-
laire a été observée. Il s’agit du même échantillon que celui où une large cavité avait été observée en
surface, à l’état oxydé (figure 107),

- un échantillon de la coulée référencée T320, oxydé 4120 h à 290˚C, où une décohésion intergranu-
laire a été observée entre deux amas d’inclusions. Cet échantillon avait été caractérisé à l’état initial,
des inclusions légèrement éloignées de Mgoxyde et Aloxyde avaient pu être identifiées (voir figure 207
en annexe).

III-3.1 Rupture de la couche d’oxyde de surface

La figure 119 montre l’observation en électrons rétrodiffusés (image du haut) de deux amas distincts
dans le plan d’observation (flèches bleues) pour lesquels les inclusions ont été dissoutes lors de l’essai
en milieu primaire. Entre ces deux amas (encadré rouge), il est observé ce qui s’apparente à de la
fissuration d’une couche d’oxyde. L’échantillon a été oxydé 304 h à 360˚C. Or, l’échantillon caractérisé
est initialement poli miroir et n’a pas été soumis à une sollicitation mécanique en cours d’essai ni post-
essai.

Il est supposé que la rupture puisse avoir été induite par des contraintes, soit résiduelles, soit
engendrées par l’oxydation. L’introduction de contraintes thermiques du fait de l’arrêt de l’essai et
/ ou la précipitation d’espèces solides si la température diminue, peut également être envisagée. En
l’état, les travaux de thèse ne permettent pas de répondre à cette question. Des pistes de réflexion
seront proposées dans la partie discussion de ce chapitre (section IV.)

FIGURE 119 – Observations au MEB (haut) en électrons rétrodiffusés à 10 kV et (bas) en électrons secondaires à 10 kV de
l’apparente rupture d’une couche d’oxyde de surface. L’échantillon a été oxydé 304 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée
référencée T321).

III-3.2 Décohésion intergranulaire

L’ouverture intergranulaire a été observée sur des échantillons des coulées référencées T321 et
T320, oxydés respectivement 2040 h à 360˚C et 4120 h à 290˚C. Ce paragraphe vise à décrire les
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caractérisations qui ont été effectuées en surface et en coupe transverse pour ces deux échantillons.
Les observations de surface seront premièrement décrites.

2.(a) Observations en surface
Des décohésions alignées selon la direction L ont été observées au voisinage de bandes d’inclusions.

Les échantillons n’ont été soumis à aucune sollicitation mécanique au cours de l’exposition au milieu
primaire, ni à l’issue de celui-ci.

La décohésion des joints de grains la plus importante (étendue sur 4 mm) a été observée sur
l’échantillon oxydé 2040 h à 360 ˚C (figure 120). A 290 ˚C (4120 h d’exposition), la longueur maximale
de la décohésion observée est d’environ 300 µm (figure 121). Les caractérisations de l’état initial,
présentées dans le chapitre 2, n’ont pas mis en évidence la présence de bandes de glissement en surface
à proximité des amas d’inclusions.

FIGURE 120 – Observations d’un phénomène décohésion de joints de grains observé en surface d’un échantillon exposé 2040 h
au milieu primaire simulé à 360˚C et 20mLH2/kgH2O (coulée référencée T321) et non soumis à un chargement mécanique.

(a) (b)

FIGURE 121 – Micrographies d’un phénomène décohésion de joints de grains observé en surface d’un échantillon exposé 4120
h au milieu primaire simulé à 290˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée T320) et non soumis à un chargement
mécanique. (a) La décohésion est observée dans le prolongement d’une bande d’inclusions. (b) Des bandes de glissement
sont observées (zone entourée en bleu) à proximité de plusieurs joints de grains qui présentent une décohésion (flèches
rouges).

2.(b) Caractérisations en profondeur
La caractérisation de la décohésion des joints de grains en profondeur a été effectuée de deux

manières :
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- pour l’échantillon oxydé 2040 h à 360˚C, la caractérisation du phénomène en profondeur a été
effectuée par l’observation au MEB des faciès des lèvres de la zone en décohésion.

- pour l’échantillon oxydé 4120 h à 290˚C, la caractérisation a été effectuée par des observations
au MEB sur une coupe transverse prélevée classiquement puis enrobée.

Des oxydes ont été observés en profondeur, comme le montrent les figures 122 et 123.

2.(b).i Lèvres de la zone en décohésion
La figure 122 montre le faciès d’une des lèvres de la zone en décohésion. L’échantillon (coulée

référencée T321) a été oxydé 2040 h à 360˚C. Deux zones distinctes, respectivement identifiées (A)
et (B) sont observées.

La partie (A) se situe sous les surfaces initialement polie (haut) ou brute d’électroérosion (bas) et
correspond à la matrice oxydée. Des joints de grains sont identifiés par des flèches rouges (figure 122c).
Des filaments d’oxyde, (entourés en bleu) sont observés.

La zone (B) est sur un plan différent par rapport à la zone (A). Les parois sont décorées d’inclusions
résiduelles, identifiées par EDS comme des inclusions d’oxyde de magnésium (MgO) qui présentent
des traces de nickel. Des cristallites en forme de plaquettes sont également observées (zone encerclée
en blanc sur la figure 122d). De fortes contaminations organiques (qui apparaissent en noir en BSE et
en brillant en SE) sont observées vers le bas de la zone, plus proches de la surface brute d’électroérosion.
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(a) BSE 10 kV (b) SE 10 kV

(c) SE 10 kV - zone A

(d) SE 10 kV - zone B (e) BSE 10 kV et EDS 10 kV

FIGURE 122 – Observations du faciès de décohésion mis en évidence après 2040 h d’exposition à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O
sur un échantillon de la coulée référencée T321 non soumis à une sollicitation mécanique au cours de l’essai. (a-b) Deux
zones sont identifiées. (c) Détail de la zone A. (d) Plaquettes d’oxydes observées sur la zone (B). (e) Inclusions d’oxydes
résiduelles riches en Mg et Ni au niveau de la zone (B) .

2.(b).ii Coupe transverse
La figure 123 montre les observations effectuées au MEB en coupe transverse sur l’échantillon (coulée

référencée T320) qui a été oxydé 4120 h à 290˚C.
Une cavité (flèche rouge) qui traverse l’intégralité de l’échantillon (1 mm) est observée, entre

la surface du haut, initialement polie et celle du bas, initialement brute d’électroérosion. Plusieurs
branches sont observées au cœur du matériau et semblent suivre la position des amas d’inclusions.

126



Troisième chapitre Synthèse

(a) BSE 10 kV (b) BSE 10 kV

FIGURE 123 – Observations sur coupe transverse du phénomène de décohésion mis en évidence après 4120 h d’exposition à
290˚C et 20 mLH2/kgH2O sur un échantillon de la coulée référencée T320 non soumis à une sollicitation mécanique au
cours de l’essai. (a) Une cavité importante. (b) Le décalage du niveau de la surface (flèche rouge) est observé ainsi qu’un
oxyde perpendiculaire à l’interface avec la surface polie.

La figure 123b montre qu’un affaissement est observé en surface (flèches rouges). Un oxyde riche
en nickel et en chrome, qui contient des traces de Mg, Al et Mn (tableau 24) est observé (I) perpen-
diculairement à la surface polie. L’épaisseur maximale de cet oxyde est de 2,3 µm. Il pourrait s’agir
d’un oxyde NiCr2O4, mais le nickel détecté pourrait également provenir de la matrice. Une cavité
(II) est observée dans le prolongement de l’oxyde, probablement laissée par une inclusion qui s’est
dissoute ou déchaussée. Des oxydes sont à nouveau observés puis une cavité de plus grosse ampleur.
Au voisinage de celle-ci, la présence d’inclusions résiduelles (Mg,Mn)(Al,Cr)2O4 (III) est mise en
évidence. La composition des inclusions (III) est comparée à celles de l’état initial (figure 207) où les
teneurs atomiques (semi-quantification) en magnésium et en manganèse valaient respectivement 13 et
2 contre 4 et 9 après essai. Ce changement dans la composition pourrait suggérer la transformation
des inclusions d’oxyde. Nous reviendrons sur ce point dans la discussion.

L’observation d’un oxyde, perpendiculaire à la surface au niveau de la zone où une décohésion des
JDG a été constatée, couplée à l’observation (1) de cavités laissées par des inclusions et (2) la présence
d’inclusions résiduelles, suggère le rôle de ces dernières sur le phénomène noté en surface.

TABLEAU 24 – Analyses chimiques semi-quantitatives par MEB-EDS à 10 kV au niveau de l’oxyde sous l’interface (I) et
de l’inclusion résiduelle (III) présentés sur la figure 123, après 4120 h à 290 ˚C et 20 mLH2/kgH2O (coulée référencée
T320). Un rappel de la composition chimique semi-quantitative analysée à l’état initial est également présenté (figure
207). Les données sont présentées en pourcentage atomique. Les rapports stœchiométriques O/M sont évalués.

.

Elements
O Mg Al Cr Mn Fe Ni Si Na O/M

I 48 1 4 22 7 4 11 2 1 0,9
III 58 4 4 25 9 0 0 0 0 1,4

état initial 57 13 5 23 2 0 0 0 0 1,3
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Synthèse : oxydation de l’alliage 600 en présence d’inclusions d’oxyde.

(1) Quelle que soit la durée d’essai, le comportement de l’alliage 600 n’est pas affecté par
la présence des inclusions d’oxyde dès lors qu’il en est éloigné.

(2) Deux comportements ont été observés au niveau des inclusions, dénommés et présentés
comme le type I et le type II. Ils sont schématisés en vue de surface et en vue transverse sur les
figures 124 et 125, respectivement.

Type I : le phénomène de type I correspond à une probable dissolution des inclusions
contenues au sein des bandes d’inclusions en surface et en profondeur et à l’oxydation
des surfaces libérées. La morphologie des cavités formées en lieu et place des anciens
amas reste fidèle à l’état initial. Cette dissolution est extrêmement rapide puisqu’elle
est quasi-intégrale dès 10 h d’exposition pour les inclusions Aloxyde et dès 304 h pour
les inclusions Mgoxyde. A l’issue des essais longs, les inclusions ne sont pas retrouvées en
surface, très rarement en profondeur. Certaines inclusionsMgO sont entourées d’une couche
additionnelle d’oxyde. La présence de bore, dans des rapports proches de ceux du complexe
(MgO)2B2O3 a été observée. Les caractérisations conduites auMET ont également mis en
évidence la présence d’une phase borée Ni2FeBO5. Les traces résiduelles de magnésium et
d’aluminium suggèrent que les inclusions d’oxyde pourraient être à l’origine de l’observation
de cette phase inhabituelle.
Les oxydes observés au niveau des surfaces libérées par la dissolution se composent d’une
couche d’oxyde continue, surplombée de cristallites externes géométriques ou de filaments.
Des pénétrations d’oxyde le long des joints de grains secondaires sont observées à des
profondeurs de l’ordre de grandeur de la taille de la bande malgré une dissolution
qui parfois n’est pas intégrale. L’oxygène est en mesure d’atteindre des profondeurs
importantes par diffusion ou par accès direct du milieu par transport.

Type II : le phénomène de type II entraîne une modification de la morphologie des bandes
initiales.
La formation d’oxydes dont la nature chimique et cristallographique (identification de NiO,
de Cr2O3 et de spinelles enrichies en manganèse) diffère de ce qui est habituellement
identifié au niveau de l’alliage 600 est observée.
Les quantités d’oxydes formées sont supérieures aux épaisseurs des couches habituelles
(plusieurs dizaines de microns). Il en résulte un fort appauvrissement en chrome à proximité
des interfaces, qui s’accompagne d’un enrichissement en nickel qui peut atteindre 98,8%
massique.
Des traces résiduelles d’aluminium et de magnésium sont détectées. Des cavités dont la
forme rappelle celle des amas d’inclusions initiaux sont observées à proximité directe des
oxydes formés, en surface et en profondeur.

(3) La rupture de l’oxyde de surface et un phénomène de décohésion dont pu être reportés à
290˚C et 360˚C pour des temps compris entre 304 h et 4120 h d’oxydation.
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FIGURE 124 – Représentation schématique des deux types de corrosion des inclusions observés en surface. Les échelles ne sont
pas respectées.

FIGURE 125 – Représentation schématique des deux types de corrosion des inclusions observés en profondeur. Les échelles ne
sont pas respectées.

IV. Discussion
La caractérisation expérimentale du comportement en corrosion des inclusions d’oxyde a révélé

la présence de phases oxydes qui ne sont généralement pas observées lors de l’oxydation de l’alliage
600 en milieu primaire (par exemple Cr2O3, Ni2FeBO5). L’épaisseur des couches d’oxyde formées en
surface de ces défauts est également, dans certains cas, très inhabituelle car bien supérieure à celle de
la couche d’oxyde formée en surface de l’alliage.

Ainsi, nous cherchons à proposer des hypothèses qui expliqueraient la formation des oxydes identifiés
en mode Type I, Type II, voire une explication des décohésions observées.

Cette partie s’axe autour de deux thèmes principaux : (1) le devenir des inclusions et (2) l’oxydation
de l’alliage adjacent. Une proposition de ’mécanisme’ de corrosion basé sur les observations et les
références bibliographiques est détaillée.
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IV-1 Dissolutions des inclusions

La réaction de chaque type d’inclusion (MgAl2O4,Al2O3,MgO) avec le milieu primaire est discutée
dans ce paragraphe.

IV-1.1 MgAl2O4

La différence de comportement observée après 10 h d’exposition au milieu d’oxydation entre
Al2O3 et MgAl2O4 pourrait s’expliquer par le fait que les spinelles présentent une meilleure stabilité
chimique [164].

Les données qui concernent MgAl2O4 en conditions proches de celles du circuit primaire sont peu
fournies, voire inexistantes. En revanche :

(i) l’état de l’art s’est intéressé au comportement de ces céramiques en atmosphère humide ou en
milieu aqueux à basse température (T < 100˚C). Ainsi, les oxydes MgAl2O4 sont particulièrement
sensibles à l’humidité de l’air et des complexes hydratés sont formés à la surface des céramiques du
fait de l’adsorption des molécules d’eau. En particulier, les transferts de charges à la surface d’un film
MgAl2O4 sont favorisés lorsque le degré d’humidité de l’atmosphère augmente de 40 à 60% [165].
La formation d’une couche stable d’ions OH− chimisorbée à la surface de l’oxyde a été suspectée.
Outre l’aspect chimique, la ténacité des oxydes MgAl2O4 est réduite lorsque le taux d’humidité de
l’atmosphère augmente (0 à 80%) [166].

(ii) MgAl2O4 peut être formé par réaction entre Al2O3 et MgO, dont nous allons détailler le
comportement.

IV-1.2 Al2O3

Au contact de l’eau, l’alumine va s’hydrater selon la réaction 23.

Al2O3 +H2O −→ Al2O3, H2O (23)

Pour les conditions de température et de pression du milieu primaire (155 bar, 290˚C et 360˚C),
la forme stable de l’hydrate (figure 126) est la diasporite [167] AlOOH (βAl2O3, H2O).

FIGURE 126 – Diagramme de phases selon la pression et la température de l’oxyde d’aluminium Al2O3. Les droites rouges
correspondent aux conditions du milieu primaire - [167]
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La boehmite, de formule (αAl2O3, H2O), se différencie de la diasporite par sa structure cristalline.
Nous formulons l’hypothèque que la diasporite et la boehmite se comportent de la même manière. Les
calculs thermodynamiques 5, montrent que la dissolution de la boehmite en Al(OH)−4 est possible dans
les conditions du milieu primaire (pH = 7,2). En effet, les résultats du tableau 25 montrent que la
solubilité de l’alumine est observée pour un pH inférieur à 7,2 dès que l’on considère une concentration
molaire en ions Al(OH)−4 inférieure à 10−4mol.L−1 .

AlOOH +OH− +H2O −→ Al(OH)−4 (24)

K24 = 0, 59 (325˚C)

K24 est la constante d’équilibre.

H2O −→ H+ +OH− (25)

Ke = −11, 71 (325˚C)

Ke est la constante de dissociation de l’eau.

pHS = log[Al(OH)−4 ]− log(K24)− log(Ke) (26)

TABLEAU 25 – pH correspondant à l’équilibre entre l’alumine hydratée et les ions Al(OH)−4 pour différentes concentrations
molaires C en ions (équation 26).

log C pHS

-4 7,2
-5 6,2
-6 5,2
-7 4,2
-8 3,2
-9 2,2

Ces données sont en accord avec les diagrammes de Pourbaix publiés par Cook et Olive [168] qui
montrent que, dans de l’eau en condition supercritiques à 350˚C (figure 127), l’alumine se dissous
sous forme Al(OH)−4 .

FIGURE 127 – Diagrammes de Pourbaix de l’alumine Al2O3 en conditions d’eau supercritique (350˚C) pour une concentration
initiale en espèces dissoutes de 10−8 mol/kg. Les conditions nominales de fonctionnement du milieu primaire sont reportées
- d’après [168]

La combinaison des équations 24 et 25 conduit à l’équation 27 qui montre que la dissolution de la
boehmite pourrait conduire à une acidification locale du milieu .

AlOOH + 2H2O −→ Al(OH)−4 +H+ (27)
5. Les calculs ont été réalisés par M. Bachet (EDF R&D), avec le logiciel MulteQ.
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IV-1.3 MgO

La littérature sur le comportement de MgO en conditions proches du milieu primaire est peu
fournie. En revanche, des données sont disponibles dans la littérature sur l’interaction de MgO avec
un milieu aqueux boré pour des températures plus basses (T < 100˚C) à pression atmosphérique
[169–171]. En effet, MgO est étudié pour des propriétés de dépollution des eaux.

Le mécanisme proposé est le suivant :
(i) au contact de l’eau, MgO est dissous (équation 28),

MgO +H2O 
Mg2+ + 2OH− (28)

(ii) lorsque la saturation du milieu en ions Mg2+ est atteinte, la précipitation de Mg(OH)2
s’effectue (équation 29).

Mg2+ + 2OH− 
Mg(OH)2 (29)

La dissolution est l’étape cinétiquement limitante car la solubilité de MgO est faible et à basse
température, cette hydratation ne se fait qu’en surface. Elle s’accompagne d’une expansion volumique,
qui peut atteindre un facteur 2,21 [171,172]. Les volumes molaires des deux composés sont les suivants :

Vm(MgO) = 18, 70A3.mol−1 ;
Vm(Mg(OH)2) = 40, 95A3.mol−1.
Cette expansion volumique implique une mise en compression de l’inclusion et une mise en tension

de l’alliage adjacent. La contrainte d’expansion, associée à ce changement de volume molaire, est
estimée entre 40 et 200 MPa selon le taux d’hydratation de MgO (poudres compactées, testées en
eau à 40˚C) [172] (figure 128). Le niveau de contrainte dépend de la composition initiale de la poudre
d’oxyde de magnésium et augmente avec son niveau de pureté. Ce point pourrait contribuer au fait
que les inclusions paraissent endommagées, voire qu’elles ne soient plus observées après des temps
longs, leur endommagement pouvant conduire à leur déchaussement.

FIGURE 128 – Contrainte d’expansion exercée par le changement volumique, qui accompagne l’hydratation de MgO en
Mg(OH)2. Les essais sont réalisés en eau, à 40˚C, sur de la poudre d’oxyde compactée de niveau de pureté variable
- [172]

Les observations conduites au niveau du faciès de décohésion avaient permis de mettre en évidence
des oxydes sous forme de petites plaquettes (dont la composition n’avait pas pu être identifiée) ainsi
que des aiguilles d’oxyde riche en magnésium et nickel (figures 122d et e). La littérature montre que
la morphologie du Mg(OH)2 (et donc (Ni,Mg)(OH)2 du fait de la miscibilité complète des oxydes
[173,174]) issue de la transformation de phase présente une morphologie similaire (figure 129) [171] à
ce que nous avons observé.
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FIGURE 129 – Morphologie de l’oxyde de magnésium après hydratation en Mg(OH)2 [171].

IV-2 Formation d’espèces borées

Deux espèces borées ont été identifiées expérimentalement : (MgO)2B2O3 etNi2FeBO5. L’interaction
avec les espèces borées ne concerne a priori que les oxydes MgO.

Dans la continuité du mécanisme de dissolution / hydratation de MgO décrit ci-dessus dans le
cadre de la dépollution des eaux (T < 100˚C, pression atmosphérique [169–171]), l’hydratation de
MgO entraîne une alcalinisation de la solution. Ainsi, la forme stable de l’acide borique est B(OH)−4 .

En surface de Mg(OH)2, il y a adsorption puis chimisorption de B(OH)−4 . L’espèce MgB(OH)5
peut se former dans ces conditions. Elle correspond à la forme hydratée de Mg2B2O5, qui a été
identifiée expérimentalement.

Nous supposons ensuite que la formation de Ni2FeBO5 (bonnacordite), observée au MET au
niveau d’une inclusion de Type I, pourrait résulter de la réaction de la phase Mg2B2O5 avec un oxyde
de type spinelle (par exemple celui formée par oxydation de l’alliage 600) et l’oxyde MgO non encore
hydraté selon la réaction suivante (équation 30) :

Mg2B2O5 + (M)(M ′)2O4 + (Ni,Mg)O −→ 2 ∗ (M)2(M ′)BO5 (30)

avec M = Mg2+, Ni2+, Fe2+, Mn2+ et M ′ = Fe3+, Al3+, Cr3+.

Cette hypothèse se base sur des résultats issus de plusieurs études :

(1) Ni2FeBO5 est composé rare à l’état naturel mais qui a pu être identifié dans certaines
conditions d’exposition au milieu primaire (REX ou études de laboratoire) [175–179]. Il est généralement
retrouvé dans les dépôts (dénommés CRUD pour Chalk River Unidentified Deposits) qui se forment
au niveau des gaines combustibles. Ces dépôts sont étudiés car ils peuvent être responsables d’une
diminution du flux neutronique (du fait de l’accumulation du bore, élément neutrophage, dans ces
dépôts) et donc d’une perte de puissance du réacteur. Ce composé boré se forme préférentiellement
lorsque les conditions du milieu sont alcalines. La formation de Ni2FeBO5 résulterait d’une réaction
hydrothermique de NiO et NiFe2O4 [178] en présence d’un composé boré.

(2) L’oxyde de magnésium pourrait également jouer un rôle de catalyseur dans les réactions
d’oxydation et dans la formation de Ni2FeBO5 [180]. Dumnernchanvanit et al. ont étudié la quantité
de dépôts formés en surface de différents revêtements. Ils montrent que, parmi les différents matériaux
qu’ils ont étudiés, l’oxyde de magnésiumMgO est l’un des seuls qui favorise la formation de ces dépôts.
Cela pourrait être justifié par des propriétés de surface, telles que la force d’adhérence. La composition
exacte des dépôts n’a pas été analysée par les auteurs.
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(3) En élargissant le domaine d’étude aux réactions en milieu géologique des borates de magnésium,
il ressort que Mg2B2O5 est une espèce non stable dans les conditions géologiques. Elle se dégrade
en borate de la famille des ludwigites [181, 182]. Cette réaction semble particulièrement facilitée en
présence de magnétite (Fe3O4). La substitution de l’aluminium et du fer III par du chrome est
également mentionnée par ces auteurs, ainsi que celle du magnésium par du nickel, du fer II, voire du
manganèse II. Par ailleurs, ils mentionnent que la capacité de substitution de Mg par Fe(II) ou Ni
est très bonne.

En résumé, les étapes de formation de Ni2FeBO5 pourraient résulter du ’mécanisme’ schématisé
sur les figures 130, 131 et 132 et pourraient découler d’une interaction avec les espèces du milieu,
de phénomènes de substitution et de la déstabilisation de Mg2B2O5. MgO pourrait jouer un rôle
"catalyseur" sur la formation de Ni2FeBO5. Ce point en particulier pourrait expliquer la raison pour
laquelle à mesure que les quantifications par MET se sont éloignées d’une cristalliteMM ′2O4, la teneur
en bore augmentait (tableau 19). La zone à gros filaments de la figure 106, dans le prolongement de
la cristallite, pourrait être une zone réactionnelle (rapport O/B > 11) tandis que les filaments les
plus fins correspondraient à la réaction terminée (stœchiométrie de Ni2FeBO5). Son hydratation et
l’expansion volumique pourraient expliquer le dédoublement de la couche interne observé (schéma de
la figure 130b).

FIGURE 130 – Étapes supposées de la formation de Ni2FeBO5 à partir deMgO. (a) Oxydation de l’alliage 600 et hydratation
de MgO en Mg(OH)2. (b) L’hydratation de MgO entraîne une alcalinisation du milieu : il y a ensuite adsorption de
B(OH)−4 en surface. L’expansion volumique entraîne une rupture voire des déchaussements des couches d’oxyde formées
à la surface de l’A600.

FIGURE 131 – Étapes supposées de la formation de Ni2FeBO5 à partir de MgO. (a) Formation de Mg2B2O5 a partir de
Mg(OH)2 et de l’acide borique. L’expansion volumique liée à l’hydratation de MgO entraîne des ruptures au sein de
l’inclusion, ce qui permet l’accès au milieu. (b) Formation de l’espèce M2M ′BO5 à partir de Mg2B2O5 et de spinelles.
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FIGURE 132 – Étapes supposées de la formation de Ni2FeBO5 à partir de MgO. Le nickel et le fer se substituent peu à peu
dans le composé M2M ′BO5 jusqu’à atteindre la stœchiométrie de l’espèce Ni2FeBO5.

L’occurrence effective de cette réaction demeure au stade d’hypothèse et n’a pas pu être prouvée
en l’état, autrement que par les justifications que nous venons de décrire. En revanche, il est évident
que du bore a été incorporé dans les oxydes que nous avons identifiés au MET, mais également au sein
des couches décrites dans le type II bien que la quantification à la microsonde n’a pas été possible.
Les réactions de substitution permettraient d’expliquer la présence du manganèse, mais également les
traces d’aluminium et de magnésium résiduelles, ainsi que les niveaux de fer élevés.

IV-3 Oxydation de l’alliage 600 aux interfaces avec les inclusions aux temps longs

La modification des morphologies d’amas, qui semble intervenir dans le cas défini de type II reste
difficile à expliquer avec les connaissances dont nous disposons à l’heure actuelle.

Si nous avons montré qu’il pouvait y avoir :
- une modification locale des conditions électrochimiques,
- une modification locale de la chimie du milieu,
- une interaction avec le bore du milieu,
il reste difficile de proposer une explication quant au passage d’amas d’inclusions aux couches

d’oxydes épaisses et inhabituelles que nous avons observées. De prime abord et au vu de la teneur
résiduelle en magnésium et en aluminium et de la taille de la cavité, nous supposons que les amas
Mgoxyde sont davantage susceptibles de conduire à ce type de dégradation par rapport aux amas Aloxyde
et ce, d’autant plus s’ils contiennent des inclusions MgO, pour les raisons que nous venons d’évoquer
en amont. Dans les deux cas de figure, la morphologie des amas d’inclusions est susceptible de favoriser
le confinement du milieu, ce qui conduirait à la modification locale de la chimie. En conséquence, le pH
et la teneur en ions dissous s’éloigneraient des conditions nominales. Cette remarque est d’autant plus
vraie quand la morphologie réduit les chances de renouvellement du milieu, i.e dans le cas des amas
étendus sous la surface. Ce cas de figure correspond typiquement aux amas Mgoxyde, qui sont très peu
ouverts devant leur longueur. Des caractérisations et essais supplémentaires pourraient permettre de
savoir si les observations d’espèces borées ((MgO)2B2O3 et Ni2FeBO5) au niveau du type I résultent
d’un mécanisme de formation qui est à l’origine du passage en type II, ou si le type II provient d’un
mécanisme séparé et bien particulier.

En revanche, la structuration des couches d’oxyde depuis le cœur des amas vers l’alliage respecte
la stabilité thermodynamique des oxydes (figure 12) [27, 58], i.e la chromine Cr2O3 est retrouvée à
l’interface, puis les spinelles NiFe2O4 sont observées et enfin NiO est au cœur des amas, davantage
à proximité du milieu d’essai.

Cependant, certains oxydes qui ne sont pas habituellement observés sont présents dans les orga-
nisations des couches en type II. Ainsi, la formation de NiO n’est a priori pas prévue d’un point de
vue thermodynamique dans les conditions d’essai qui ont été étudiées. Ce point suggère une évolution
locale des conditions du milieu, qui seraient devenues favorables à sa stabilité.
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La chromine Cr2O3 est rarement observée en conditions du milieu primaire pour des questions
d’ordre cinétique. Si l’oxyde est thermodynamiquement stable, il ne se forme pas car il se transforme
dès les premiers stades d’oxydation en spinelle NiCr2O4 par réaction avec Ni, voire NiO (dans le cas
des lèvres de fissure de CSC) [22, 47, 183]. Il est ainsi difficile de justifier la quantité formée et le très
fort appauvrissement en chrome et enrichissement en nickel qui résulte de sa formation. Nous avons en
effet ajusté le profil de composition atomique en chrome, obtenu par microsonde de Castaing (figures
116 et 117) à partir de l’interface avec le dernier nodule d’oxyde par une solution de la 2ème loi de
Fick (figure 133, courbe noire - hypothèse d’une concentration constante en surface. Les triangles sont
les résultats expérimentaux). La solution de la deuxième loi de Fick est rappelée par l’équation 31).
CCr est la concentration atomique en chrome à la distance x (cm) de l’interface et au temps d’essai
t (s). DCr [cm2/s] est le coefficient de diffusion du chrome, dans l’alliage 600, à la température T
d’essai. La concentration à l’interface CCr,i vaut respectivement 11% atomique et 6% atomique pour
(B) et (C) et la concentration nominale CCr,nom est égale à 17% atomique. Le temps d’essai est de
2040 h.

CCr(x, t) = (CCr,i − CCr,nom) ∗ erfc(( x

2 ∗
√
DCr ∗ t

) + CCr,nom) (31)

Le coefficient DCr qui permet de proposer un ajustement satisfaisant par rapport aux points
expérimentaux est différent pour les deux profils.

La valeur du profil (B) est ajustée pour DB = 1, 42 ∗ 10−12 cm2/s, ce qui est dix fois plus faible
que celui obtenu pour la zone (C) : DC = 1, 3 ∗ 10−11 cm2/s.

Les différences entre ces deux coefficients peuvent s’expliquer par des temps d’oxydation réels qui
ne seraient pas équivalents.

Ces valeurs sont nettement supérieures aux coefficients de diffusions du chrome dans l’alliage 600
extrapolés à 360˚C à partir des données de la littérature. A titre de comparaison, la valeur extrapolée
de la littérature (courbe rouge) pour la diffusion du chrome en volume dans l’alliage 600 à 350˚C vaut
1, 9 ∗ 10−22 cm2/s [51, 184,185].

(a) Profil zone (B) (b) Profil zone (C)

FIGURE 133 – Ajustement des profils de composition atomique du chrome des zones (B) et (C) avec la solution de
concentration constante de la 2ème loi de Fick pour une durée d’exposition de 2040 h à 360˚C. La courbe noire correspond
systématiquement au cas ajusté sur les points expérimentaux (triangle rouge). La valeur de DCr est différente pour les
deux cas de figure. La courbe rouge est tracée avec le coefficient de diffusion du chrome en volume dans l’alliage 600 à
350˚C extrapolé de la littérature.

A l’instar de ce que propose Flambard dans ses travaux de thèse, l’alumine Al2O3 pourrait être
un site de germination de la chromine [84]. De plus, les oxydes Al2O3 et Cr2O3 peuvent former des
solutions solides dont la miscibilité est partielle [186–188].
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Quatrième chapitre : influence des inclusions
d’oxyde sur la cinétique d’oxydation
intergranulaire de l’A600 et modélisation

Dans le début de ce manuscrit, nous avons vu que le modèle local de CSC et en particulier l’étape
d’incubation de la CSC vise à prévoir l’avancée du front d’oxydation le long d’un joint de grain filaire
qui contient plusieurs phases. L’objectif de cette étape est de déterminer le temps nécessaire pour
atteindre la profondeur critique d’amorçage, que nous avons présentée dans le chapitre 1 et dont nous
rediscuterons dans le chapitre 5.

Le chapitre deux a permis de proposer une modélisation des joints de grains qui contiennent
des inclusions d’oxyde, selon une représentation filaire en 1D. Nous avons proposé d’introduire deux
nouvelles phases propres aux inclusions, que nous avions dénommées Aloxyde et Mgoxyde, en référence
à leur composition (Al2O3 dans le premier cas, MgAl2O4 et MgO dans le second).

Le chapitre trois a ensuite permis de caractériser le comportement en corrosion de ces inclusions
d’oxyde Aloxyde et Mgoxyde. Nous avons montré que, quelle que soit la famille d’oxyde considérée, dès
les premiers instants d’exposition, le milieu, ou a minima l’oxygène, a la capacité d’atteindre des joints
de grains qui n’émergent pas à la surface du fait de la dissolution partielle ou totale des inclusions. Des
comportements en oxydation particuliers ont pu être observés. Du fait de la présence de ces oxydes, il
convient de s’intéresser au comportement des joints de grains sous-jacents à la surface, qui débouchent
sur l’interface amas d’inclusions / A600, pour voir si leur comportement en oxydation répond aux
descriptions de la littérature et si leur cinétique se rapproche de celle des joints de grains émergeants
à la surface.

Ainsi, le chapitre quatre se propose :

(1) d’étudier l’oxydation des joints de grains primaires, qui sont les joints de grains qui
émergent en surface de l’A600 et sur lesquels aucune inclusion d’oxyde n’est présente.

(2) d’étudier l’oxydation des joints de grains qui n’émergent pas à la surface mais qui
débouchent sur des interfaces alliage 600 / amas d’inclusions d’oxyde.

(3) d’établir les cinétiques de corrosion de chacune des phases, i.e les inclusions et la phase
de teneur nominale en chrome, constitutive des joints sous-jacents, que nous avons appelés joints
secondaires.

(4) d’évaluer la pertinence de ces cinétiques par la modélisation (i) de joints de grains réels et
(ii) de joints de grains modèles, tels qu’ils ont été aléatoirement construits à partir des postulats
et des valeurs présentés dans le chapitre 2.

Dans un premier temps, les essais d’oxydation sont présentés ainsi que la méthodologie de carac-
térisation pour mesurer les profondeurs de pénétration d’oxyde aux joints de grains. Puis, l’oxydation
des joints de grains primaires est discutée en s’appuyant sur le comportement des coulées mères et
des coulées modèles. L’influence des inclusions d’oxyde est abordée dans un troisième temps. Enfin,
les deux dernières sections définissent la stratégie de modélisation de l’influence des inclusions d’oxyde
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sur les cinétiques d’oxydation et son identification par le biais de la simulation de joints réels et de
joints modèles.
I. Méthodologie expérimentale

Cette première partie permet de présenter la méthodologie employée pour évaluer l’influence des
inclusions d’oxyde sur l’oxydation des joints de grains. La présentation des essais d’oxydation est
abordée dans un premier temps. Puis, une seconde section présente les caractérisations menées.

I-1 Essais d’oxydation

I-1.1 Echantillons

La description des échantillons utilisés pour les essais d’oxydation et la préparation des surfaces
ont été préalablement présentées dans le chapitre 2, section I-1. Pour rappel :

- les échantillons sont plats, de dimensions : 20 x 10 x 1 mm3. Ils ne sont soumis à aucune
sollicitation mécanique lors de l’essai.

- la surface exposée est contenue dans le plan RC pour les barres B528 et B532 et LT pour les
tôles modèles T279REF01, T279DEF0, T297, T320, T321 et T322. Une face des échantillons est
préparée avant essai (polissage mécanique et finition chimique par une suspension de silice colloïdale)
tandis que l’autre est brute d’électroérosion.

I-1.2 Conditions expérimentales

La description détaillée des conditions d’oxydation a été préalablement présenté dans le chapitre
2, section I-1.2 . Pour rappel :

- le milieu d’essai est un milieu primaire simulé, désaéré et hydrogéné. La température d’essai est
de 290˚C ou 360˚C. La teneur en hydrogène dissous est de 20 mL H2/kg H2O. Du bore et du lithium
sont incorporés sous la forme H3BO3 et LiOH, à hauteur de 1000 ppm et 2 ppm, respectivement.

- les essais sont conduits dans des boucles à recirculation du fluide équipées d’autoclaves en acier
inoxydable. Les boucles sont instrumentées par des sondes (hydrogène, oxygène) et équipées de résines
échangeuses d’ions.

- les durées d’oxydation sont comprises entre 304 h et 9271 h.

La matrice de tous les essais d’oxydation qui ont été effectués dans le cadre des travaux de thèse
est détaillée dans le tableau 26.
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TABLEAU 26 – Conditions opératoires des essais d’oxydation conduits sur une boucle à recirculation équipée d’autoclaves
en acier inoxydable. Le milieu d’essai est de l’eau désoxygénée avec un ajout à hauteur de 20mLH2/kgH2O d’hydrogène.
Le milieu contient 1000 ppm de B et 2 ppm de Li.

Matériau T (˚C) t (h) Matériau T (˚C) t (h)
B528 360 2040

B528 290
2040

T279REF01 360 2040 4120

T279DEF01 360

1000 6160
2689 B532 290 2015
4729 4120
6744

T279DEF01 290
3111

8829 7166

T297 360

1020 9271
3060 T320 290 2015
5075 4120
7180 T322 290 2015

T320 360 2015 4120
4120

T321 360
304
2040
4055

T322 360 2015
4120

I-2 Caractérisations après essai

A l’issue des essais, l’oxydation des joints de grains est caractérisée en coupe transverse dans
le plan ST des tôles et radial des barres. Pour ce faire, les échantillons sont découpés à la micro-
tronçonneuse perpendiculairement au sens long de l’échantillon. Les coupes transverses sont enrobées
dans une résine conductrice référencée "résine Polyfast" par Struers. La gamme de polissage des coupes
transverse correspond à celle présentée antérieurement dans le tableau 7.

Les observations ont été ensuite effectuées dans un MEB-FEG FEI-QUANTA. Les échantillons
enrobés sont collés avec un scotch carbone sur un support métallique puis un pontage à la laque
d’argent ou par un scotch cuivre est effectué entre les bords de l’échantillon et le support pour garantir
la bonne évacuation des électrons.

Les conditions d’observations sont les suivantes : distance de travail de 10 mm, tension d’accélération
de 10 kV, spot 3,5, diaphragme 5. Le détecteur utilisé est un détecteur d’électrons rétrodiffusés
(détecteur Rebeka).

I-2.1 Grandeurs mesurées

Les profondeurs de pénétration d’oxyde le long des joints de grains sont nommées p.

Elles ont été mesurées à l’aide du logiciel ImageJ à partir de micrographies MEB en électrons
rétrodiffusés. La mesure dépend de la catégorie du joint de grains en question : joint de grains qui
émerge en surface (joint de grains primaire) ou joint de grains qui intercepte une interface avec un
amas d’inclusions (joint de grains secondaire). Les deux paragraphes suivants détaillent chaque cas.

1.(a) Joints de grains primaires
Les profondeurs de pénétration d’oxyde ont été mesurées depuis le niveau initial de la surface, en

suivant la longueur de joint oxydé, comme indiqué sur la figure 134. La couche continue d’oxyde de
surface est incluse dans la mesure. Dans le cadre d’une approche statistique, un objectif de mesure
d’une vingtaine de joints de grains a été fixé pour chaque condition expérimentale (coulée, température,
durée).
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FIGURE 134 – Méthodologie de mesure d’une pénétration d’oxyde le long d’un joint de grains primaire, depuis une observation
au MEB en électrons rétrodiffusés à 10 kV. L’échantillon (coulée T321) a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O .

1.(b) Joints de grains secondaires
Dans le cas des joints de grains qui sont sous-jacents à la surface et qui débouchent sur une

interface entre l’alliage et les amas d’inclusions, la profondeur de pénétration d’oxyde est mesurée
depuis l’interface jusqu’à la pointe de la pénétration, comme indiqué sur la figure 135.

Une autre grandeur est également mesurée : a0. Cette longueur correspond à la taille de l’amas
d’inclusions en amont du joint de grains secondaire.

Le nombre de joints secondaires est dépendant de la présence d’amas d’inclusions.

FIGURE 135 – Méthodologie de mesure d’une profondeur de pénétration d’oxyde le long de joints de grains secondaires, depuis
une observation au MEB en électrons rétrodiffusés à 10 kV. L’échantillon (coulée T321) a été oxydé 2040 h à 360˚C et 20
mLH2/kgH2O .

I-2.2 Traitement des données

Pour chaque condition expérimentale (joint primaire ou secondaire, coulée d’alliage, température,
durée d’essai), les profondeurs de pénétration d’oxyde le long des joints de grains sont traitées de la
sorte :

- l’histogramme de la distribution de l’ensemble des données p selon des classes de profondeurs
de 200 nm est tracé. Cette représentation permet de visualiser la dispersion naturelle des valeurs
expérimentales.

- la moyenne pmoy et l’écart-type sp sont calculés.
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- la profondeur maximale pmax est consignée.

II. Oxydation des joints de grains primaires
L’oxydation des joints primaires est présentée dans un premier temps. Les résultats permettront

de présenter des données de références, auxquelles sera comparée l’oxydation des joints secondaires.

Un total de 700 pénétrations d’oxyde aux joints de grains primaires a été mesuré, toutes conditions
expérimentales confondues. Cette section se découpe en plusieurs parties qui mettent les résultats en
regard :

- des effets matériaux,
- des effets environnementaux.

II-1 Effets matériaux

Dans un premier temps, l’influence des paramètres matériaux a été évaluée. Le tableau 27 détaille
toutes les valeurs de pmoy et pmax pour chaque condition expérimentale. Les effets matériaux seront
discutés selon deux paramètres :

(1) l’influence de la coulée sur l’évolution des dispersions de p et des grandeurs pmoy et pmax.
(2) l’influence des carbures de chrome sur les grandeurs pmoy et pmax.

Les essais d’une durée proche de 2000 (2015 et 2040 h), 3000 (3060 et 3111 h) ou 4000 h (4055 ou
4120 h) pourront être désignés comme suit : 2xxx, 3xxx et 4xxx h, respectivement.
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TABLEAU 27 – Longueurs de pénétrations d’oxyde le long des joints de grains primaires à 360˚C et 290˚C pour différentes
durées t (en h) : sont indiquées, les moyennes pmoy et les maxima pmax (en nm) pour les N joints de grains observés
pour chaque coulée et condition d’essai. sp (en nm) est l’écart type.

360˚C 290˚C
Coulée t pmoy sp pmax N t pmoy sp pmax N

B528
2040 h 670 394 1667 9 2040 h 598 320 1205 16

4120 h 640 310 1310 17
6160 h 866 526 1832 24

B532 2015 h 178 62 280 18
4120 h 675 323 1172 19

T279REF01 2040 h 394 122 787 29

T279DEF01

1000 h 455 141 752 29
2689 h 759 286 1365 31 3111 h 466 180 712 4
4729 h 772 237 1399 17
6744 h 753 275 1383 19 7166 h 472 170 942 17
8829 h 1127 480 2824 39 9271 h 855 455 2153 22

T297

1020 h 503 206 881 26
3060 h 830 578 2352 18
5075 h 810 394 2422 33
7180 h 1038 319 1543 15

T320 2015 h 859 476 2208 38 2015 h 1105 399 1777 18
4120 h 1354 589 2868 23 4120 h 984 687 1882 11

T321
304 h 642 304 1283 24
2040 h 731 275 1480 23
4055 h 964 605 2606 20

T322 2015 h 1236 567 3050 40 2015 h 544 237 1112 23
4120 h 1346 669 2815 51 4120 h 974 469 1986 27

II-1.1 Influence de la coulée

L’influence de la coulée sur l’oxydation des joints de grains sera discutée d’après les résultats
obtenus à 360˚C car il s’agit de la température pour laquelle le nombre de données est le plus
conséquent.

Des tendances similaires sont retrouvées à 290˚C. Le lecteur pourra se référer à l’annexe II.

1.(a) Evolution de pmoy et pmax
L’évolution des profondeurs d’oxyde moyennes et maximales en fonction de la durée d’exposition,

à 360˚C, est reportée sur les graphiques de la figure 136. Toutes les coulées (mères et modèles) sont
confondues sur le même graphique :

- les symboles pleins font référence aux coulées sans inclusion d’oxyde (B528 et T279REF01) et
les symboles vides aux coulées qui en contiennent (T279DEF01, T297, T320, T321 et T322).

- les coulées référencées T279REF01 et T279DEF01 sont les deux coulées modèles, élaborées de
manière similaire avec et sans inclusions d’oxyde. Elles sont représentées par des rectangles noirs.
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- les triangles sont utilisés pour les trois coulées modèles (T320, T321, T322) pour lesquelles les
microstructures sont considérées comme équivalentes.

(a) pmoy (b) pmax

FIGURE 136 – Evolution des longueurs de pénétration d’oxyde le long des joints primaires en fonction de la durée d’oxydation
et de la coulée, à 360˚C. (a) pmoy . (b) pmax. Les coulées référencées B528 et T279REF01 ne contiennent pas d’inclusion
d’oxyde. La barre d’erreur correspond à l’écart-type.

Il est constaté que :

- à durée d’oxydation équivalente, les profondeurs moyennes et maximales peuvent différer d’une
coulée à l’autre.

Au niveau des coulées sans inclusion :
- après 2xxx h d’oxydation, la coulée modèle référencée T279REF01 montre des profondeurs de
pénétrations en moyenne et au maximum plus faibles (394 et 787 µm, respectivement) que la barre
référencée B528 (670 et 1667 µm, respectivement).

Concernant les coulées avec inclusions :
- une grande disparité est observées entre les coulées : les coulées référencées T279DEF01 et T297
constituent les deux coulées avec inclusions où les joints s’oxydent le plus faiblement (en moyenne)
et les coulées référencées T320, T321 et T322 sont celles pour lesquelles les profondeurs sont les plus
importantes, bien que des écarts d’une coulée à l’autre soient constatés.

- les profondeurs moyennes et maximales des pénétrations d’oxyde aux joints primaires sont
globalement plus faibles pour la coulée référencée T279DEF01 et sont similaires à 3xxx, 5xxx et
7xxx h (759, 772 et 753 µm respectivement pour les profondeurs moyennes et 1365, 1399 et 1383 µm
pour les profondeurs maximales respectivement).

- à 4000 h d’oxydation, les profondeurs moyennes des coulées modèles référencées T320 et T322
sont équivalentes (1350 nm environ) et supérieures à celle de la coulée référencée T321 (964 nm). Les
pénétrations maximales pour les trois coulées sont équivalentes (entre 2800 et 2600 nm). Les écarts-
types sont importants, ce qui témoigne d’une disparité importante dans l’oxydation des joints de grains
primaires pour ces coulées-ci.

De manière générale, les coulées référencées T279REF01 et T279DEF01 sont celles où les pénétrations
sont les plus faibles. Ce sont également les deux coulées pour lesquelles (1) la texture morphologique
est la plus importante : une partie des grains est allongée selon la direction L et (2) la taille de grains
est la plus petite au niveau du plan ST , qui est celui d’observation des coupes transverses.
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1.(b) Dispersion de p
La distribution des profondeurs de pénétration d’oxyde a été comparée à 2xxx h d’oxydation

(360˚C) pour les coulées sans inclusion : B528 et T279REF01 et pour trois des coulées modèles :
T320, T321 et T322 (figure 137).

(a) B528 (b) T279REF01

(c) T320 (d) T321

(e) T322

FIGURE 137 – Distribution des profondeurs de pénétration d’oxyde pour la coulée mère référencée B528 et les coulées modèles
référencées T279REF01, T320, T321 et T322, oxydées environ 2000 h à 360˚C. (a-b) : les coulées ne contiennent pas
d’inclusion d’oxyde. (c-d-e) : les coulées contiennent des inclusions d’oxyde.

Les deux figures du haut (a-b) correspondent aux coulées sans inclusion et les trois du bas (c-d-
e) aux coulées qui en contiennent. Aucune des classes entre 0 et 200 nm ne compte de données (à
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l’exception de la coulée référencée T322) puisque les joints de grains qui présentent une profondeur
d’oxydation inférieure à 200 nm sont difficiles à observer au MEB et le nombre de joints non oxydés
(ou très faiblement) n’a pas été consigné dans cette étude. Il est constaté que :

- la dispersion de p n’est pas équivalente entre les coulées.

- la coulée référencée T279REF01 est la coulée pour laquelle la distribution est la plus resserrée
(b). La coulée référencée T322 est celle pour laquelle elle est la plus étendue (e).

- les coulées sans inclusion présentent le maximum de la distribution vers 400-600 nm (a-b). A
noter qu’il y a une pénétration éloignée du reste de la population, ce qui peut biaiser le calcul de la
moyenne pour la coulée référencée B528. Exception faite de ce point, la distribution de p est similaire
avec celle de la coulée référencée T279REF01.

- pour les coulées qui contiennent des inclusions, les distributions de p sont relativement étalées
avec des fréquences pour chaque classe qui sont proches. La distribution de p est plus étalée que
pour les coulées sans inclusions. Notamment, la coulée référencée T321, pour laquelle les profondeurs
moyennes et maximales à 2040 h étaient proches de celles de la coulée sans inclusions B528, présente
une distribution différente (qui pourrait aussi se justifier par le faible nombre de joints mesurés pour
la coulée référencée B528)

- parmi les coulées modèles avec inclusions, la coulée référencée T321 (d) est celle qui présente la
distribution la plus resserrée.

II-1.2 Carbures de chrome

Nous avons vu dans le chapitre 1 (revue de la littérature) que les carbures de chrome intergranulaires
améliorent la résistance à l’oxydation des joints de grains de l’alliage.

La quantité de carbures de chrome intergranulaires est une donnée importante dans le modèle local
actuel : les joints de grains modélisés en 1D sont polyphasiques et sont constitués de phases nominales,
phases de déplétion en chrome et phases de carbures de chrome. La quantité de carbures de chrome
modélisée est définie de manière statistique à partir du GBC (taux de recouvrement des JDG par des
carbures de chrome).

Dans cette section, le rôle des carbures de chrome sur l’oxydation des joints de grains est présenté
dans la logique du modèle local. Ainsi, il est indispensable :

(1) d’évaluer l’influence du GBC de la coulée sur l’évolution des profondeurs moyenne d’oxydation
aux joints de grains ;

(2) définir la position du front d’oxyde par rapport à la position du premier carbure de chrome
sous la surface.

La présence de carbures de chrome aux joints de grains et leur influence sur la cinétique d’oxydation
des JDG primaires a été étudiée par des observations au MEB et au MET.

2.(a) Influence du GBC
Le rôle des carbures de chrome sur pmoy a été comparé à 2xxx h d’oxydation à 360˚C en regard du

GBC de la coulée.
La figure 138 montre que l’évolution des profondeurs moyennes de pénétrations d’oxyde est croissante

pour un GBC entre 14 et 30%, passe par un maximum à 30% (coulée référencée T322), puis décroît
entre 30 et 47%.

Si la tendance à la décroissance de la profondeur avec l’augmentation du GBC correspond à ce
qui est attendu (rôle bénéfique des carbures vis-à-vis de l’oxydation intergranulaire), l’augmentation
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des profondeurs avec le GBC entre 14 et 30% est inhabituelle. Plusieurs explications peuvent être
proposées pour justifier de ces tendances inhabituelles :

(1) la taille des carbures de chrome ne semble pas équivalente d’une coulée à l’autre car certains
ont pu être observés au MEB tandis que d’autres n’ont été identifiés qu’après des caractérisations au
MET (chapitre 2). Ainsi, l’estimation d’un GBC au MEB peut entraîner une sous-estimation du GBC
qui peut fausser les tendances dégagées. Par exemple, un GBC de 31% avait été estimé pour la coulée
référencée T297, alors que les carbures d’une taille inférieure à 100 nm n’ont pas pu être considérés.

(2) le GBC peut présenter une hétérogénéité au sein d’une même coulée. Or, le GBC moyen a
été estimé sur une population relativement faible de joints de grains. La même estimation à un autre
endroit de la microstructure pourrait avoir conduit à des résultats différents.

(3) les coulées ne présentent pas des microstructures strictement identiques par ailleurs.

FIGURE 138 – Influence du taux de recouvrement des JDG par les carbures de chrome sur les profondeurs moyennes de
pénétration d’oxyde primaires, considérées après 2xxx h d’oxydation à 360˚C. La barre d’erreur correspond à l’écart-type.

2.(b) Position du front d’oxyde par rapport au premier carbure
La figure 139 montre l’évolution de la position du front d’oxyde par rapport au premier carbure

sous la surface en fonction de la durée d’oxydation, à 360˚C. N’ont été considérés dans le calcul du
pourcentage que les joints sur lesquels a minima un carbure a été identifié à une profondeur inférieure
ou égale à 3000 nm sous la surface. A noter que certains carbures ont pu être omis du fait de leur
petite taille et/ou de leur oxydation.
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(a) Avant le premier carbure (b) Au premier carbure (c) Dépassement du premier carbure

FIGURE 139 – Influence de la durée d’exposition sur la position du front d’oxydation des pénétrations primaires par rapport
au premier carbure intergranulaire à 360˚C. (a) L’oxyde s’arrête avant le premier carbure, (b) l’oxyde s’arrête sur le
premier carbure, (c) le premier carbure est contourné partiellement ou intégralement par le front d’oxydation.

Il est constaté que :

- de manière générale, le front d’oxyde ne dépasse pas le premier carbure sous la surface (a)-(b) :
soit il ne l’atteint pas, soit il s’arrête au niveau du premier carbure.

- à mesure que le temps d’exposition augmente, le premier carbure est plus souvent atteint par le
front d’oxyde, voire dépassé (b-c).

- quelle que soit la durée, le front d’oxyde semble se trouver principalement avant le premier carbure
pour la coulée référencée T297 mais les caractérisations au MET ont mis en évidence leur très petite
taille pour cette coulée.

- les points à 8849 h (T279DEF01) et 5075 h (T297) sont en dehors des tendances. Cela peut
s’expliquer par le fait que seuls 4 ou 5 joints ont respectivement été considérés dans le calcul du
pourcentage, contre a minima 8 pour les autres cas de figure.

2.(c) Caractérisations par microscopie en transmission
Des caractérisations au MET ont été effectuées au niveau d’un joint de grains de la coulée référencée

T297 (après 7180 h d’oxydation à 360˚C). Elles visaient à observer l’oxydation intergranulaire et à
identifier d’éventuels carbures.

La figure 140 montre une observation en mode STEM-HAADF ainsi que des cartographies par
EDX conduites au niveau d’une pénétration d’oxyde intergranulaire. Deux profils EDX ont été acquis
perpendiculairement à la pénétration d’oxyde, au niveau de la flèche noire (figure 141) ou perpendi-
culairement à un carbure intergranulaire (flèche rouge).
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FIGURE 140 – (a) Observation en STEM-HAADF d’une pénétration d’oxyde intergranulaire (coulée référencée T297) après
7180 h d’oxydation à 360˚C en milieu primaire hydrogéné à 20mLH2/kgH2O . (b)-(h) Cartographies élémentaires EDX
(en nombre de coups).

Un carbure de chrome est identifié. Il est long de plusieurs centaines de nanomètres mais sa largeur
est inférieure à 100 nm, ce qui justifie les observations de carbures rendues difficiles à l’échelle du MEB.
Un appauvrissement en chrome est mis en évidence au niveau du joint de grains sur un des côtés et
en aval du carbure de chrome (figure 140e).

FIGURE 141 – (a) image STEM-HAADF d’un joint de grains primaire oxydé. (b-c) Profils quantitatifs (% atomique ou unité
arbitraire pour l’oxygène) par EDX au MET au niveau (b) d’un carbure intergranulaire (flèche rouge) et (c) de l’oxyde
intergranulaire (flèche noire). L’échantillon (coulée référencée T297) a été oxydé 7180 h à 360˚C.

Le profil 141.c montre la présence d’oxygène, de nickel, de chrome et de fer au sein de la pénétration
intergranulaire avec une composition qui est variable dans l’épaisseur : les zones à proximité directe de
la matrice semblent plus riches en nickel (50% at environ) que celles au cœur de l’oxyde intergranulaire,
où la teneur en chrome est la plus importante (globalement > à 50% at). A l’instar de ce qui avait
été observé au niveau de la surface (chapitre 3), du calcium est mis en évidence dans la zone riche en
chrome. Par ailleurs, la présence d’un carbure de chrome est suspectée à l’une des interfaces avec la
matrice (peu d’oxygène, teneur en chrome d’environ 50% atomique). Cette analyse montre que, même
à l’échelle du MET, l’identification des carbures de chrome intergranulaire est rendue difficile.
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II-1.3 Discussions sur l’effet coulée

L’oxydation des joints de grains primaires est différente selon les coulées à 360˚C aussi bien qu’à
290˚C.

(I) Les différences en matière de composition chimique (détaillées dans le chapitre 2) entre les
coulées semblent trop peu importantes pour expliquer les résultats obtenus ici. En revanche, un
appauvrissement en chrome ou une ségrégation d’impuretés au niveau des joints de grains, qui puisse
être différent pour chaque coulée, pourraient être responsables des écarts constatés.

(II) Les coulées référencées T279REF01 et T279DEF01 sont celles où les pénétrations sont les
plus faibles. Ce sont également les deux coulées pour lesquelles (1) la texture morphologique est la
plus importante : une partie des grains est allongée selon la direction L et (2) la taille de grain est la
plus petite dans le plan d’observation des coupes transverses.

(III) La nature des joints de grains pourrait également expliquer les différences constatées. En effet,
nos coulées modèles présentent une population de joints faiblement désorientés variables (entre 1 et
28%). La coulée référencée T279DEF01, en particulier, est celle parmi les coulées modèles, pour lequel
le pourcentage de LAGB est le plus important (21%). Pour les coulées référencées T320, T321 et T322,
l’oxydation semble préférentielle, ce qui pourrait se justifier par le type de joints de grains. En effet,
62% des joints sont des joints généraux fortement désorientés (HAGB). Cette hypothèse, néanmoins,
ne permet pas d’expliquer simplement les différences entre coulées, notamment parce que la coulée
référencée T297 est parmi les moins sensible (en matière de profondeurs moyennes, l’évolution des
profondeurs maximales est plus discutable), bien que sa population de HAGB soit la plus importante
(67%).

(IV) Bien que l’oxydation des joints de grains primaires ait été caractérisée loin de toute inclusion,
les inclusions d’oxyde pourraient modifier le comportement des joints de grains primaires. En effet,
la distribution des profondeurs est plus étalée lorsque les coulées contiennent des inclusions que
lorsqu’elles n’en contiennent pas. Ce point n’a pas été étudié plus en détail. Cependant, les caractérisa-
tions conduites au MET montrent que du calcium a pu être incorporé au cœur des pénétrations d’oxyde
primaires. Ainsi, il pourrait être supposé que la dissolution des inclusions d’oxyde et le relâchement
dans le milieu d’espèces qualifiées "d’impuretés" (aluminium, magnésium, calcium, silicium, soufre,
etc. . . ), initialement présentes dans les inclusions d’oxyde, puissent conduire à leur incorporation
dans les couches d’oxyde de surface ou dans les oxydes intergranulaires et modifier leur cinétique
de croissance. La littérature montre effectivement que des interactions entre les espèces de surface
ou du milieu (soufre, bore, lithium, cuivre, ...) et les joints de grains ont pu être identifiées (chapitre
1) [40,42,62–64]. En conséquence, une modification des propriétés électrochimiques peut être envisagée
et pourrait justifier du fait que certains oxydes intergranulaires aux joints primaires soient plus
profonds. Des analyses complémentaires des compositions des oxydes intergranulaires devront être
conduites à terme pour conclure quant à ces hypothèses.

(V) En considérant le GBC à l’échelle du MEB, les différences observées dans l’oxydation des joints
de grains des différentes coulées n’ont pas pu être expliquées. En revanche, pour la majorité des joints de
grains, les pénétrations d’oxyde s’arrêtent avant ou au niveau du premier carbure observé. Dans le cas
où le front d’oxyde se situe avant le premier carbure observé, l’effet des carbures est difficile à discuter.
Les observations au MET ont par ailleurs permis de mettre en évidence la présence de carbures d’une
largeur < 100 nm, voire de carbures en partie oxydés. Des caractérisations supplémentaires devront
être conduites pour conclure quant à l’effet des carbures.

Ainsi, les hypothèses les plus vraisemblables quant aux paramètres matériaux qui pourraient
justifier des différences constatées entre les coulées sont, par ordre de pertinence :

(1) la différence de microstructure, avec une influence de la taille de grain et de la nature des joints
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de grains, de la texture morphologique, voire cristalline ou des niveaux d’écrouissage ;
(2) l’influence à plus grande échelle des éléments relâchés dans le milieu par la dissolution d’inclu-

sions.
(3) la présence de davantage de carbures de chrome que ce qui a pu être mesuré au niveau des

coulées qui présentent les pénétrations d’oxyde les plus faibles (T279DEF01 et REF01, T297) ;
(4) une influence de la composition à l’échelle du joint de grains, telle que la présence de zones

appauvries en chrome ;

II-2 Effets environnementaux sur l’oxydation des JDG primaires

Dans cette seconde partie, les résultats des mesures des profondeurs de pénétration d’oxyde sont
mis en regard des paramètres environnementaux.

Ils concernent :
- la température
- le potentiel électrochimique.

La température intervient (i) via l’activation thermique de la cinétique d’oxydation des joints de
grains, décrite par une loi d’Arrhenius et (ii) via la valeur de l’écart au potentiel électrochimique
d’équilibre Ni/NiO (∆EcP ) à taux d’hydrogène dissous constant. Pour rappel, ∆EcP est calculé
d’après l’équation 32 [57].

∆EcP = 1000 ∗ (RT/2F ) ∗ ln([H2]essai/[H2]Ni/NiO) (32)

où [H2]Ni/NiO est la concentration en hydrogène dissous au potentiel d’équilibre Ni/NiO à la
température d’essai T (en K), donnée par l’équation 33.

[H2]Ni/NiO = 2 ∗ 10−6 ∗ exp(0, 0256 ∗ T ) (33)

L’effet de la température sera d’abord discuté. L’influence du ∆EcP sera présentée dans un second
temps.

II-2.1 Température

L’influence de la température a été évaluée à partir d’essais d’oxydation de durées similaires pour
une même coulée : (i) 2015 et 2040 h - (ii) 4055 et 4120 h - (iii) 6744 et 7166 h et (iv) 8849 et
9271 h. Les graphiques de la figure 142 montrent l’évolution des profondeurs de pénétration d’oxyde
(a) moyennes et (b) maximales en fonction de la durée d’essai et de la température.
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(a) (b)

FIGURE 142 – Influence de la température sur les profondeurs de pénétration d’oxyde (a) moyennes et (b) maximales aux
joints de grains primaires, considérées à 4 durées d’exposition différentes. Les essais ont été conduits en milieu primaire
simulé désaéré à 20mLH2/kgH2O .

Il est constaté que quelle que soit la durée d’exposition considérée, les profondeurs de pénétrations
d’oxyde moyennes et maximales sont plus faibles à 290˚C qu’à 360˚C. L’écart entre les deux tempé-
ratures, en revanche, dépend de la coulée considérée.

La figure 143 compare la distribution des pénétrations p à 2xxx h d’oxydation à 360˚C et 290˚C
pour (a) la coulée mère référencée B528 et (b) la coulée modèle référencée T322.

(a) B528 (b) T322

FIGURE 143 – Influence de la température sur la distribution des profondeurs de pénétrations d’oxyde le long des joints de
grains primaires à 2xxx h d’essai pour (a) la coulée mère référencée B528 et (b) la coulée modèle référencée T322.

Il est observé que, pour les deux coulées, la distribution des pénétrations d’oxyde aux joints de
grains est plus étalée et décalée vers les profondeurs plus élevées à 360˚C, quelle que soit la coulée.
Les écarts sont toutefois moins marqués pour la coulée référencée B528 (mais cela peut venir d’un
biais statistique puisque seules 9 pénétrations ont été mesurées à 360˚C contre 16 à 290˚C).

La littérature montre que l’oxydation de l’alliage 600, dont celle des joints de grains, est un
processus activé thermiquement qui se décrit par une loi d’Arrhenius. Les travaux de thèse de Caballero
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ont estimé que l’énergie d’activation de la cinétique d’oxydation des joints de grains vaut 139 kJ/mol
[9]. Or, cette valeur ne permet pas de rendre compte des écarts observés pour nos matériaux et nos
conditions d’essais.

II-2.2 ∆ECP

L’influence de l’écart au potentiel d’équilibre électrochimique du couple Ni/NiO a été évaluée à
partir d’essai d’oxydation de durées similaires : (i) 2015 et 2040 h et (ii) 4055 et 4120 h.

La variation de l’écart au potentiel s’explique car la température évolue de 290˚C à 360˚C tandis
que le niveau d’hydrogène dissous est conservé constant à hauteur de 20 mL H2/kg H2O. Les valeurs
de ∆EcP valent respectivement 41 mV et -2,5 mV.

La figure 144 montre que quelle que soit la durée d’exposition considérée (2xxx h, 4xxx h), les
profondeurs moyenne et maximale de pénétration d’oxyde le long des joints de grains primaires sont
systématiquement supérieures pour un ∆EcP de -2,5 mV que pour 41 mV.

(a) 2xxx h (b) 4xxx h

FIGURE 144 – Influence de l’écart au potentiel d’équilibre électrochimique Ni/NiO sur les profondeurs de pénétration d’oxyde
aux joints de grains primaires, considérée après (a) 2xxx h et (b) 4xxx h d’oxydation.

Ces résultats sont en accord avec de précédents travaux conduits sur de l’alliage 182 et l’alliage
600 puisque des profondeurs de pénétration plus importantes sont mesurées lorsque le ∆EcP
diminue [9, 10].

Synthèse et discussion : oxydation des joints primaires

Des différences de comportement entre les coulées ont été observées. La coulée modèle
référencée T279DEF01 témoigne d’une bonne résistance à l’oxydation intergranulaire puisqu’il
s’agit de la coulée pour laquelle les profondeurs de pénétration d’oxyde moyennes et maximales
sont les plus faibles.

Les coulées référencées T320, T321 et T322 sont celles pour lesquelles les pénétrations d’oxyde
aux joints primaires sont les plus profondes.

La coulée référencée T297 se situe à l’intermédiaire puisque les profondeurs moyennes sont
similaires à celles de la coulée référencée T279DEF01 mais les maxima peuvent être importants.

Plusieurs pistes ont été évoquées pour discuter de ces différences de comportement. Elles
concernent : la présence de carbures de chrome, l’influence des différences microstructurales ou
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encore l’influence à plus large échelle des inclusions d’oxyde qui, par leur dissolution, relâchent
dans le milieu des espèces qui sont susceptibles de s’incorporer aux oxydes et donc de modifier le
comportement électrochimique local.

Néanmoins, quels que soient les cas de figure qui ont été évalués, les coulées modèles se
comportent fidèlement, en matière d’oxydation intergranulaire, à ce qui est attendu d’un alliage
600 exposé en conditions représentatives du milieu primaire. Ainsi :

(i) l’activation thermique et l’influence de l’écart au potentiel électrochimique semblent
vérifiées. Ces résultats, en accord avec les données de la littérature [9, 10, 39, 43, 55, 56],
mériteraient toutefois d’être confirmés par des essais complémentaires : essais à température
constante et teneurs en H2 variables pour l’effet du potentiel, essais à potentiel électrochimique
constant et températures variables pour l’activation thermique.

(ii) l’oxyde formé aux joints de grains est riche en chrome, en nickel et en fer, ce qui correspond
aux structures spinelles usuelles décrites [40–44] bien que des traces de calcium aient pu être
identifiées au niveau de la pénétration étudiée. Cela pourrait témoigner du rôle de la chimie
environnante (que ce soit celle du milieu ou du matériau) sur la capacité de certaines espèces à
s’incorporer dans les oxydes formés : du calcium avait en effet été identifié au niveau de certains
amas d’inclusions (chapitre 3, figure 89). L’incorporation d’éléments mineurs ou d’impuretés dans
les couches d’oxyde ont par ailleurs été mises en évidence dans la littérature [40,42,62–64].

(iii) les profondeurs de pénétration d’oxyde moyennes et maximales augmentent avec le
temps mais tendent vers une asymptote, ce qui rejoint les évolutions décrites dans des études
antérieures [9, 13, 46, 52, 53]. Cela suggère que l’oxydation des joints de grains de nos coulées
modèles pourrait, à l’instar de ce que propose Fournier, être pilotée et limité par un processus
diffusionnel [46], à la manière des descriptions logarithmiques, voire parabolique, proposées par
des études .

Les matériaux modèles de l’étude présentent donc le comportement attendu, tant au niveau
des oxydes intergranulaires que des cinétiques apparentes d’oxydation. Les résultats obtenus
montrent qu’il sera possible d’utiliser ces données comme données de référence lors de l’étude
du comportement en oxydation des joints secondaires. Il faudra néanmoins garder à l’esprit que
le relâchement de certaines espèces en solution pourrait entraîner une légère augmentation de la
sensibilité à l’oxydation des joints primaires, bien que cela ne semble pas modifier les dépendances
globales aux autres variables (temps, température, écart au potentiel électrochimique, etc...). De
ce fait, lorsque nous aborderons la modélisation du comportement des joints primaires, il sera
important de vérifier la bonne pertinence du modèle ’local’ sur nos résultats.

III. Oxydation des joints de grains secondaires
L’étude de l’oxydation des joints de grains secondaires, i.e les joints de grains qui émergent au

niveau de l’interface entre l’alliage 600 et un amas d’inclusions, a été menée sur 278 joints de grains,
toutes conditions confondues (coulée, durée d’exposition et température). Pour rappel, les premiers
signes d’oxydation de joints de grains secondaires ont été observés dès 304 h voire 10 h d’exposition
au milieu primaire simulé (résultats du chapitre 3).

La présentation des résultats s’axe autour de trois parties : dans un premier temps, l’influence de
la coulée est discutée. Dans un deuxième temps, l’influence de la distance du joint secondaire à la
surface sera évaluée. Puis, une comparaison avec les valeurs de profondeurs de pénétrations d’oxyde
aux joints primaires est effectuée.
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III-1 Influence de la coulée

Le tableau 28 liste les profondeurs de pénétration moyennes et maximales mesurées le long des
joints de grains secondaires.

L’influence de la coulée sur l’oxydation des joints de grains secondaires est discutée d’après les
résultats obtenus à 360˚C car il s’agit de la température pour laquelle le nombre de données est le
plus conséquent.

TABLEAU 28 – Longueurs de pénétrations d’oxyde le long des joints de grains secondaires à 360˚C et 290˚C pour différentes
durées t (en h) : sont indiquées, les moyennes pmoy et les maxima pmax (en nm) pour les N joints de grains observés
pour chaque coulée et condition d’essai. sp (en nm) est l’écart type.

360˚C 290˚C
Coulée t pmoy sp pmax N t pmoy sp pmax N

T279DEF01

1000 h 296 17 308 2
2689 h 1291 192 1427 2
4729 h 843 395 1812 14

9271 h 187 103 260 2

T297
1020 h 471 223 921 20
3060 h 649 448 1863 29
5075 h 9042 9450 20272 5

T320 2015 h 1402 2373 12705 36 2015 h 632 370 1434 9
4120 h 701 459 2431 48 4120 h 1575 697 2633 8

T321
304 h 711 231 1222 16
2040 h 1148 2117 12440 64
4055 h 710 271 1118 10

T322 4120 h 558 264 950 9 4120 h 1576 164 1725 4

La figure 145 présente l’évolution des profondeurs moyennes et maximales au niveau des joints
de grains secondaires, pour les coulées modèles référencées T279DEF01, T297, T320, T321 et T322
et chaque durée d’oxydation. L’échelle des ordonnées est logarithmique pour permettre une meilleure
visualisation des résultats.
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(a) pmoy (b) pmax

FIGURE 145 – Évolution des profondeurs de pénétration d’oxyde le long des joints de grains secondaires avec le temps
d’oxydation et selon la coulée modèle, à 360˚C et 20 mL H2/kg H2O. (a) Profondeurs moyennes et (b) profondeurs
maximales. L’échelle des ordonnées est logarithmique.

Il est constaté que :

- quelle que soit la coulée, l’évolution des profondeurs moyennes ou maximales ne suit pas une
tendance monotone : les essais de durées supérieure à 4000 h peuvent conduire à des profondeurs de
pénétration inférieures par rapport aux essais de plus courtes durées. Cela peut venir d’un problème
d’échantillonnage car le nombre de joints secondaires observé par coulée n’est pas constant et peut
être faible (2 joints pour certaines conditions expérimentales).

- pour trois conditions expérimentales (T297 à 5075 h, T320 et T321 à 2xxx h), les profondeurs
maximales dépassent les 10 000 nm.

Ces profondeurs de pénétrations d’oxyde concernent respectivement :

(i) Une pénétration d’oxyde à proximité d’une zone recouverte par une pellicule qui contient du
chlore et du soufre, dont l’origine n’a pas pu être déterminée (T297 - figure 146). Un amas d’inclusions
d’oxyde dissoutes se trouve probablement au niveau de la surface, sous la pellicule de contamination,
comme le suggère la figure (c) qui montre l’observation d’une zone similaire après nettoyage, où la
pellicule a pu être retirée. L’oxyde intergranulaire se présente sous la forme de poches épaisses, reliées
entre elles et au sein desquelles des ruptures sont observées (cercles jaunes). Cet échantillon a été
préparé et oxydé dans des conditions similaires aux autres, dans les mêmes autoclaves. Or, il s’agit
de la seule coulée à présenter ce type d’oxydation intergranulaire. Les analyses du milieu ne révèlent
aucune contamination.
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FIGURE 146 – (a) Observations en électrons rétrodiffusés et (b) en électrons secondaires à 10 kV d’un oxyde formé au niveau
des joints de grains de la coulée référencée T297, oxydée 5075 h à 360˚C et 20 mL H2/kg H2O. Une pellicule qui contient
du chlore et du soufre est observée à proximité. Des ruptures sont observées à l’intérieur des poches d’oxyde (cercles jaunes).
(c) La pellicule de contamination (sur une zone similaire) a pu être retirée et l’observation en électrons rétrodiffusés montre
qu’elle recouvre initialement un amas d’inclusions dissoutes.

(ii) Un oxyde intergranulaire qui relie deux amas d’inclusions d’oxyde pour lesquels ont été identifiés
du manganèse, du soufre et du calcium (T320, figure 147). La pénétration d’oxyde présente une
morphologie particulière (par rapport aux cas habituels) car de très petites ramifications sont observées
et suivent les contrastes en électrons rétrodiffusés, qui témoignent vraisemblablement de la présence
d’une zone écrouie (flèche jaune).

FIGURE 147 – Observation en électrons rétrodiffusés à 10 kV (a) d’un amas d’inclusions qui émerge à la surface initialement
polie et (b) d’une oxydation intergranulaire qui relie dans le plan de la coupe transverse, deux amas d’inclusions. Une zone
écrouie est mise en évidence par la présence de contrastes en électrons rétrodiffusés. L’échantillon (coulée référencée T320)
a été oxydé 2015 h à 360˚C et 20 mL H2/kg H2O.

(iii) Une pénétration d’oxyde à proximité du défaut qui a été présenté au chapitre 3 et où un fort
appauvrissement en chrome a été quantifié (T321, figure 148), accompagné d’un fort enrichissement
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en nickel.

FIGURE 148 – Pénétration d’oxyde intergranulaire observée au niveau de la zone rouge sur l’amas d’inclusions présenté au
chapitre 3. (b) Une forte déplétion en chrome avait été identifiée au niveau des interfaces avec un oxyde riche en chrome,
avec par endroit des zones dont la composition indiquait la présence de nickel quasi métallique. L’échantillon (coulée
référencée T321) a été oxydé 2040 h ) 360˚C et 20 mL H2/kg H2O.

Bien qu’elles puissent traduire un effet des inclusions d’oxyde sur l’oxydation intergranulaire,
ces pénétrations d’oxyde résultent a priori de comportements particuliers qui ne reflètent pas le
comportement global des joints secondaires, tant par la morphologie qu’elles adoptent que par la
composition des oxydes observés à proximité.

- l’influence de la coulée semble importante puisque les profondeurs moyennes et maximales sont
dispersées pour des durées d’oxydation similaires, même en excluant les profondeurs supérieures à
10 000 nm.

- les écarts types sont très importants pour la plupart des coulées et des conditions d’essais. Cela
s’explique par le fait que (1) les profondeurs maximales sont bien plus importantes que les profondeurs
moyennes et (2) le nombre de pénétrations mesurées peut être faible pour certaines conditions.

Une grande disparité est observée pour une même coulée. L’absence de tendance peut s’expliquer
par le fait que les échantillons ne présentent pas une répartition similaire des inclusions. La nature
des inclusions peut également changer d’un cas à l’autre (Aloxyde ou Mgoxyde, voire les inclusions plus
rarement observées et listées en annexe - tableau 48). A l’issue de l’oxydation, il n’est pas possible
d’identifier la nature de l’inclusion qui était présente à l’état initial.

III-2 Distance du joint secondaire à la surface

La distance des joints de grains secondaires à la surface a été mesurée. Elle permettra, entre autres,
de construire des joints de grains filaires polyphasiques dont le comportement en oxydation pourra
être simulé. Cette distance est dénommée a0 et est différente pour chaque joint de grains secondaire
considéré. Elle est dépendante de la morphologie des amas d’inclusions.

Nous avons cherché à voir s’il existait une relation entre la profondeur d’un joint sous la surface et
la longueur de l’oxyde qui s’y forme. Le graphique de la figure 149 trace l’évolution de p en fonction
de a0, pour certains joints des coulées référencées T320 et T321, oxydées 2xxx h à 360˚C. Ne sont
reportés que les joints pour lesquels la valeur de a0 a pu être mesurée, soit 22 et 13% de la population
totale de joints secondaires pour cette durée d’oxydation, respectivement pour les coulées référencées
T320 et T321. En effet, dans certains cas, l’amas d’inclusions n’émerge pas en surface (du fait que les
nappes d’inclusions soient tridimensionnelles) ou bien le trajet vers la surface est difficile à estimer.
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FIGURE 149 – Evolution de la longueur de pénétration d’oxyde aux joints secondaires en fonction de leur distance a0 à la
surface. Vert : coulée référencée T320. Bleu : coulée référencée T321. Les échantillons ont été oxydés environ 2000 h à
360˚C.

Pour les deux coulées, la profondeur de pénétration d’oxyde au joint secondaire ne semble pas
dépendre de la valeur de a0 : quelle que soit la valeur de a0 comprise entre environ 1000 nm et
9000 nm, la plupart des profondeurs de pénétration d’oxyde sont équivalentes (ligne rouge). Il existe
toutefois des exceptions.

III-3 Comparaison avec l’oxydation des joints primaires

III-3.1 Valeurs pmoy et pmax
La comparaison entre les profondeurs (moyennes et maximales) de pénétration d’oxyde aux joints

primaires et aux joints secondaires est représentée sur les graphiques de la figure 150. Seules les coulées
pour lesquelles il était possible de comparer un minimum de trois durées d’oxydation ont été reportées :

- (a-d) se réfèrent à la coulée référencée T279DEF01,
- (b-e) se réfèrent à la coulée référencée T297,
- (c-f) se réfèrent à la coulée référencée T321.
Les échelles des ordonnées sont logarithmiques pour faciliter la visualisation des résultats. Les

symboles vides correspondent aux pénétrations le long des joints secondaires et les symboles pleins
aux pénétrations aux joints primaires.
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(a) T279DEF01 pmoy (b) T297 pmoy (c) T321 pmoy

(d) T279DEF01 pmax (e) T297 pmax (f) T321 pmax

FIGURE 150 – Comparaison entre l’évolution (a-b-c) des profondeurs de pénétrations d’oxyde moyennes et (d-e-f) maximales
aux joints primaires (symboles pleins) et aux joints secondaires (symboles vides), en fonction de la durée d’exposition à
360˚C. Les coulées référencées T279DEF01, T297 et T321 sont reportées.

Il est observé que :

- globalement, les profondeurs moyennes sont équivalentes pour les deux types de joints de grains.
Des exceptions sont retrouvées au niveau des coulées référencées T297 et dans une moindre mesure
T321, et sont liées au fait que des profondeurs maximales supérieures à 10 000 nm influencent fortement
la valeur de la profondeur moyenne.

- quelle que soit la coulée modèle ou le paramètre considéré, l’écart de valeur des profondeurs de
pénétrations d’oxyde aux joints secondaires par rapport aux joints primaires n’est pas équivalent aux
trois durées d’essai.

Sur la base de ces résultats, deux hypothèses peuvent être formulées :

(1) la vitesse de corrosion des inclusions est très rapide devant la vitesse d’oxydation des joints de
grains. Du moins, le milieu a rapidement accès aux joints sous-jacents qui débouchent aux interfaces
alliage 600 / amas d’inclusions d’oxyde.

(2) la cinétique d’oxydation maximale des joints secondaires pourrait, localement, être plus rapide
que celles des joints primaires. Ce point pourrait être relié à des modifications locales de la chimie
environnante au joint de grains secondaire, que ce soit en matière de modification du milieu ou de
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composition de l’alliage. En effet, nous avons montré dans le chapitre 1 que :
- la teneur en chrome influence fortement l’oxydation de l’alliage 600 et plus elle est importante,

moins l’alliage y est sensible.
- la présence d’autres éléments au sein des joints de grains ou des oxydes est susceptible de modifier

les propriétés électrochimiques locales. Il est possible que, dans certains cas, le milieu et l’alliage,
affectés par la dissolution et/ou la présence d’inclusions, soient susceptibles de favoriser des conditions
électrochimiques néfastes vis-à-vis de l’oxydation intergranulaire. Des caractérisations supplémentaires
devront être conduites pour statuer sur ce point en particulier.

III-3.2 Distributions de p

La dispersion des profondeurs de pénétrations d’oxyde aux joints primaires ou secondaires a été
comparée pour la coulée référencée T321 oxydée 2040 h (figure 151). Les joints secondaires oxydés
sont représentés par des barres hachurées et les joints primaires oxydés par des barres pleines. Du
fait que le nombre de joints de grains considérés est important pour cette coulée (23 joints primaires
et 64 joints secondaires), la tendance de l’histogramme est estimée représentative de l’influence des
inclusions d’oxyde sur la dispersion de p.

FIGURE 151 – Comparaison des distributions de pénétration d’oxyde aux joints primaires (barres pleines) et joints secondaires
(barres hachurées) pour la coulée référencée T321, après 2040 h d’oxydation à 360˚C.

Il est observé que la distribution des profondeurs de pénétrations d’oxyde aux joints secondaires
est plus étalée que celle des joints primaires. La majorité des pénétrations observées le long des
joints secondaires ont une profondeur équivalente, voire légèrement inférieure à celles observées le long
des joints primaires. Cependant, quelques joints secondaires sont particulièrement oxydés avec des
profondeurs 1,5 à 2 fois plus élevées que la profondeur maximale observées pour les joints primaires.

Synthèse : oxydation des joints secondaires

(1) En moyenne, les joints de grains secondaires s’oxydent de la même manière que les joints
de grains primaires. Ce constat est fait dès lors que l’échantillonnage est important et qu’il
permet de s’affranchir des cas particuliers. Cela suppose que le milieu a la capacité d’atteindre
rapidement les joints de grains sous-jacents par une dissolution très rapide (totale ou partielle)
des inclusions constitutives de l’amas.

(2) Les joints de grains secondaires peuvent s’oxyder jusqu’à 20 µm de profondeur à 360˚C.
Cela est probablement lié au fait qu’il peut, du fait de la dissolution d’inclusions, y avoir une
modification des paramètres matériaux et environnementaux locaux, favorables à une oxydation
importante de l’alliage 600. Cela peut se justifier soit, à l’instar de ce qui a été évoqué pour
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l’oxydation des joints primaires, par la présence d’espèces qui s’incorporent au niveau des oxydes,
soit, à l’instar de ce qui a été évoqué dans le chapitre 3, par la capacité des amas d’inclusions à
créer des zones confinées dont le pH, la teneur en hydrogène dissous, la teneur en espèces relâchées,
l’effet 3D de la répartition des bandes d’inclusions... seraient favorables à sensibiliser l’alliage à
l’oxydation intergranulaire. Des analyses complémentaires au niveau de ces pénétrations d’oxyde
en particulier pourraient permettre de discuter plus en détail de ce point. Néanmoins, ces cas
particuliers représenteraient 1% de l’échantillonnage total des profondeurs de pénétrations aux
joints de grains secondaires qui ont été mesurées.

Synthèse : oxydation des joints de grains primaires et secondaires

Deux types de joints de grains ont été étudiés pour les coulées qui contiennent des inclusions
d’oxyde : les joints primaires et les joints secondaires. Les joints primaires sont ceux qui émergent
à la surface de l’alliage. Les joints secondaires sont ceux qui débouchent à l’interface amas
d’inclusions - alliage.

(I) Des différences au niveau du comportement des coulées ont été mises en évidence et
discutées. Elles pourraient traduire des différences microstructurales, de recouvrement des joints
de grains par des carbures de chrome variable ou encore du rôle à plus large échelle de la présence
d’inclusions d’oxyde.

(II) Les dépendances de l’oxydation des joints de grains primaires et secondaires avec les
paramètres environnementaux coïncident avec les descriptions proposées dans la littérature
(chapitre 1).

(III) Ponctuellement, les modifications du comportement en oxydation de l’alliage 600,
induites par la présence d’inclusions d’oxyde, présentées dans le chapitre 3, se ressentent sur
l’oxydation des joints de grains secondaires. Ainsi, dans certains cas, des pénétrations dont la
profondeur dépasse les 10 µm ont pu être observées.

Malgré ce dernier point, la plupart des joints secondaires semble répondre aux mêmes
phénomènes d’oxydation que les joints primaires. D’un point de vue modélisation, il semble
pertinent de les traiter avec des lois cinétiques similaires. Il s’agit maintenant de voir si
les paramètres de ces lois correspondent aux descriptions proposées dans le modèle local
(évolution logarithmique avec le temps d’exposition, dépendance à des paramètres matériaux et
environnementaux) et surtout si les paramètres sont identiques pour les deux catégories de joints.
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IV. Stratégie de modélisation de l’étape d’incubation
Dans le chapitre 1, nous avons expliqué que l’étape d’incubation du modèle local décrit l’avancée

du front d’oxydation en fonction du temps le long d’un joint de grain filaire qui contient plusieurs
phases. Cette étape d’incubation est la première brique du modèle de CSC et est nécessaire pour
définir le temps à l’amorçage, i.e le temps nécessaire pour atteindre la profondeur d’oxydation critique
au-delà de laquelle le joint affaibli par l’oxydation peut fissurer.

Les joints de grains filaires modélisés jusqu’alors contiennent jusqu’à trois phases :
- une phase de teneur nominale en chrome : nom.
- une phase pour les carbures de chrome : carb.
- une phase pour les zones appauvries en chrome autour de ces carbures : depl.

Dans le chapitre trois nous avons proposé d’introduire deux nouvelles phases propres aux inclusions :
Aloxyde et Mgoxyde.

La stratégie de modélisation se découpe en quatre volets qui consistent à :
(1) organiser une base de données expérimentales ;
(2) choisir les lois cinétiques de chaque phase ;
(3) ajuster les paramètres des lois ;
(4) évaluer le modèle et réajuster au besoin les lois et/ou les paramètres.

Ce sont ces quatre aspects que nous nous proposons de décrire dans la suite de ce manuscrit.

IV-1 Organisation de la base de données

L’organisation de la base de données expérimentales est nécessaire pour choisir et ajuster les lois
des cinétiques d’oxydation.

Cette section présente :
- l’organisation d’un point de vue données matériaux (joint primaire ou secondaire, référence de

coulée)
- le traitement des valeurs de profondeur de pénétration d’oxyde.

IV-1.1 Données matériaux

Les profondeurs de pénétrations aux joints primaires et aux joints secondaires seront distinguées.

L’ensemble des données sera regroupé pour une même durée d’oxydation et une même température.
Les coulées ne seront plus distinguées car l’approche adoptée se veut être une approche conservative,
qui se base sur la description des cinétiques d’oxydation par le biais de lois enveloppes. L’ajustement
des lois cinétiques d’oxydation est donc une approche statistique. Une base de données importante est
nécessaire pour que les paramètres identifiés soient pertinents afin de conduire à un modèle prédictif
et conservatif.

La référence à la coulée pourra être rappelée pour expliquer d’éventuels écarts.

IV-1.2 Valeurs de p considérées

Jusqu’alors, les résultats ont été présentés principalement sous la forme pmoy, pmax. Or, l’intégralité
de la distribution est importante à considérer pour la modélisation. Ces dernières se rapprochent du
comportement d’une loi normale, dès lors que le nombre de points est suffisant (N > 20). La figure 152
montre l’évolution de la fréquence cumulée de joints de grains qui atteignent une certaine profondeur
d’oxydation p d’après une loi normale à deux paramètres (moyenne et écart-type). Un total de 86 et
173 observations est respectivement considéré à 290˚C et 360˚C pour 2xxx h d’oxydation. Les classes
de taille expérimentale sont définies à 250 nm.
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(a) 290˚C - 86 JDG considérés (b) 360˚C - 173 JDG considérés

FIGURE 152 – Distribution expérimentale des profondeurs de pénétration d’oxyde aux joints de grains primaires (courbes
vertes) ajustées par une loi normale. Les courbes représentent la fréquence cumulée. Les échantillons ont été oxydés 2xxx
à (a) 290˚C ou (b) 360˚C. Toutes les coulées exposées dans ces conditions (mères B528, B532 et modèles T320, T321 et
T322) sont confondues.

Pour discuter des ajustements, l’ensemble des données expérimentales pourra être présenté dans
un intervalle de confiance à 95%, basé sur un coefficient de Student et une loi normale de paramètres
(moyenne, écart type). Le coefficient de Student t95% permet d’estimer l’aire sous la courbe de la
distribution normale pour laquelle la profondeur de pénétration d’oxyde a 95% de probabilité de se
situer [189].

L’intervalle de confiance est calculé d’après l’équation 34.

preel ∈ [pmoy ± t95% ∗ sp] (34)

La valeur de t95% est définie à partir du nombre de degrés de liberté de l’échantillon, qui vaut
N − 1. t95% vaut 1, 96 si le nombre de données est grand (N > 100). Sinon, il est estimé à partir d’une
table de Student, donnée en annexe II.

Cette approche complémentaire permet de savoir, lors de la discussion sur un ajustement de loi
cinétique, s’il est possible de s’affranchir des données qui s’écartent de façon importante du reste de la
distribution lorsque le nombre de données est suffisant ou, au contraire, d’extrapoler une population
sur la base d’une moyenne et d’un écart type, lorsque le nombre de données est plus restreint.

Pour les deux ajustements présentés sur la figure 152, en appliquant un intervalle de confiance à
95%, 8 données sont exclues dans chaque cas de figure, ce qui représente 9 et 5% du jeu de donnée
total, respectivement pour la figure (a) et la figure (b).

IV-2 Choix des lois cinétiques

La modélisation du comportement en oxydation des joints primaires et secondaires nécessite de
définir une cinétique de corrosion pour chaque phase du joint filaire en 1D.

Les phases sont les suivantes :
- trois phases dont le comportement est déjà défini par les travaux précédents et qui concernent :

l’alliage 600 de teneur nominale en chrome (joints primaires) - carbure de chrome - zone déchromée
[9–11,13,53].

- une phase qui correspond au joint secondaire.
- deux phases qui concernent les inclusions d’oxyde Aloxyde et Mgoxyde.

Dans un premier temps, seules les phases suivantes seront considérées : joints primaires, inclusions
d’oxyde et joints secondaires. Le rôle des carbures et des zones déchromées sera considéré au moment
de l’évaluation du modèle, sur la base des paramètres préexistants.
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La suite du manuscrit décrit les choix et les hypothèses relatifs à chacune de ces phases, puis les
compare avec les données expérimentales.

IV-2.1 Joints primaires

1.(a) Loi cinétique
Les paramètres utilisés ici correspondent à ceux préalablement identifiés pour des alliages 600

industriels [9] et récemment réajustés à partir d’essais conduits à 290˚C, 325˚C et 360˚C, avec 3 ; 10 ;
20 ou 30 mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous et des durées comprises entre 100 et 7000 h d’exposition,
sur des échantillons déformés plastiquement [53] ou non soumis à une sollicitation mécanique avant ni
en cours d’essai [190].

La cinétique d’oxydation des joints primaires de teneur nominale en chrome (phase : nom), i.e.
les joints de grains qui émergent à la surface, suit une loi logarithmique. Lors de son identification,
les paramètres sont ajustés de sorte que la loi soit conservative : les extrema des distributions de
profondeur de pénétration d’oxyde servent généralement de points de repères.

La profondeur d’oxyde p au niveau de la phase nom (joints de grains primaires, de teneur nominale
en chrome) est calculée pour la durée d’oxydation t selon l’équation 35.

pnom(t) = bnom ∗ ln(1 + cnom ∗ t) ∗ f(T ) ∗ g(∆EcP ) (35)

où bnom et cnom sont des paramètres propres à la phase considérée.
La fonction de T est une loi d’Arrhenius, dont l’énergie d’activation est celle identifiée par les

travaux de Chen (30 kJ/mol) [53]. Les paramètres matériaux de la phase de teneur nominale en
chrome nom sont reportés dans le tableau 29 et correspondent à un état métallurgique peu écroui [190].

L’effet du ∆EcP est défini par l’équation 36. Les valeurs des paramètres q1,q2 et q3 sont listées
dans le tableau 29.

g(∆EcP ) = q1 + q2 ∗ exp(−q3 ∗∆EcP ) (36)

TABLEAU 29 – Paramètres de la loi cinétique d’oxydation des joints primaires de teneur nominale en chrome.

bnom (nm) cnom (1/h) Ea (J/mol) q1 (-) q2 (-) q3 (1/mV)
255000 0,03 30000 0,1 0,3 0,04

1.(b) Comparaison avec les résultats expérimentaux
La figure 153 présente l’ensemble des profondeurs de pénétration d’oxyde aux joints primaires, ainsi

que les intervalles de confiances à 95% , en fonction de la durée d’exposition à 360˚C et 290˚C. La loi
cinétique d’oxydation des joints de grains, telle que définie dans le paragraphe précédent, est reportée
en rouge ou bleu, respectivement.

A 360˚C, la majorité des intervalles de confiance est enveloppée par le modèle d’oxydation, voire
surestimée. Ce n’est pas le cas à 290˚C, où une grande partie des données est sous-estimée par la loi
enveloppe. Ce point en particulier sera discuté dans le paragraphe IV-3.2 .

Les écarts avec le modèle à 360˚C concernent :
(1) les temps d’oxydation très courts (304 h).
(2) les données à 4xxx h d’oxydation, pour laquelle 1/4 de l’intervalle de confiance est exclu. Cet

écart peut se justifier par le fait que certaines coulées se comportent différemment des autres (voir
graphique 136).

(3) les données comprises entre 6000 et 8000 h d’essai, pour lesquelles les intervalles de confiance
ainsi que la majorité du jeu de données sont surestimés par la courbe enveloppe.
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(a) 360˚C (b) 290˚C

FIGURE 153 – Cinétique d’oxydation des joints primaires à (a) 360˚C et (b) 290˚C. Toutes les coulées sont confondues. Les
paramètres sont ceux du tableau 29.

Ces écarts seront plus amplement discutés dans la section relative à l’ajustement (section IV-3).

IV-2.2 Joints secondaires

2.(a) Loi cinétique
Les joints secondaires s’oxydent de sorte que, pour une durée d’exposition donnée, les profondeurs

d’oxydation intergranulaires sont globalement similaires à celles des joints primaires. De plus ; pour
une majorité de cas ; il n’est, a priori, observé aucune dépendance à la distance à laquelle ils sont
éloignés de la surface (figure 149).

L’influence du ∆EcP n’a pas été vérifiée mais nous considérons qu’elle est similaire à celle observée
pour les joints primaires.

Dans un premier temps, la cinétique d’oxydation des joints secondaires et des joints primaires est
estimée équivalente et donnée par l’équation 37.

pnom,s(t) = pnom(t) (37)

2.(b) Comparaison avec les résultats expérimentaux
La figure 154 montre l’évolution des profondeurs de pénétration d’oxyde aux joints secondaires,

à 360˚C et 290˚C, mises en regard de la loi cinétique d’oxydation de la phase nominale, selon les
paramètres listés dans le tableau 29.
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(a) 360˚C (b) 360˚C

(c) 290˚C

FIGURE 154 – Cinétique d’oxydation des joints secondaires à (a-b) 360˚C et (c) 290˚C. Toutes les coulées sont confondues.
Les paramètres de la loi sont ceux du tableau 29.

A 360˚C :
- la majorité des points est enveloppée par la courbe du modèle ainsi que l’intervalle de confiance

lorsqu’il a été reporté. Ont été volontairement omis les intervalles de confiance calculés à partir (1) de
jeux de données qui ne comptent que peu de valeurs (typiquement 3 profondeurs mesurées) ou (2) de
jeux de données qui contiennent des profondeurs importantes et éloignées du reste de la distribution
(c’est le cas des essais à 2xxx h indiqués par des flèches sur la figure 145).

- les profondeurs moyennes et les intervalles de confiance à 95% peuvent être sous-estimés par
rapport à la loi enveloppe du modèle local.

A 290˚C, la courbe du modèle ne permet d’envelopper ni les profondeurs moyennes, ni la majorité
des données, à l’exception des conditions d’essai de 9000 h. Ces remarques sont les mêmes que celles
pour les joints primaires. Elles seront discutées ultérieurement (section IV-3.2 ).

IV-2.3 Amas d’inclusions d’oxydes

Le chapitre précédent (chapitre 3) a permis de montrer que, dans la majorité des cas, la corrosion
des inclusions d’oxyde se traduit par la dissolution partielle voire quasi intégrale des amas d’inclusions.
Ce comportement est observé dès 10 h d’exposition, sans distinction de catégorie d’oxyde (Aloxyde
ou Mgoxyde) et aux deux températures d’essai. Il a également été montré que les joints de grains
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secondaires peuvent être oxydés bien que l’amas d’inclusions s’étende sur des profondeurs importantes
sous la surface. Ainsi, l’espèce oxydante a la capacité d’atteindre tous les joints de grains sous-jacents
très rapidement après l’exposition de l’amas au milieu d’essai.

A la différence des joints de grains où la corrosion se traduit par la formation d’une phase solide,
la corrosion des inclusions se manifeste par le relâchement d’espèces dans le milieu. Les phénomènes
physiques inhérents sont donc différents et nécessitent de définir une nouvelle loi cinétique de corrosion.
Les hypothèses formulées sont les suivantes :

(1) la vitesse de corrosion des inclusions, i.e. ici leur dissolution, est beaucoup plus rapide que
la vitesse d’oxydation intergranulaire, quelle que soit la catégorie d’oxyde considérée (Aloxyde ou
Mgoxyde).

(2) les phases Aloxyde ou Mgoxyde répondent à la même cinétique de "dissolution". Cette cinétique
de "dissolution" correspond ici à la vitesse à laquelle le milieu / l’espèce oxydante peut se propager
en profondeur. Quelle que soit la catégorie d’inclusions, le milieu a la capacité d’atteindre rapidement
les joints sous-jacents. Les phases seront donc simplement différenciées par leur longueur. Elles seront
désormais nommées Ox.

(3) le comportement de Ox est identique quelle que soit la température et le ∆EcP .

De ces hypothèses, il est déduit que la profondeur de dissolution des inclusions pox est constante
dans le temps et instantanée à partir du moment où l’inclusion est en contact avec le milieu. La
profondeur de dégradation de la phase Ox est donc définie selon l’équation 38.

pox(t) = a0 (38)

a0 est la longueur d’amas d’inclusions connexes de la phase Ox.

IV-2.4 Système amas - joint secondaire

Les cinétiques de chaque phase constitutive d’un joint de grains qui contient des inclusions d’oxyde
ont été définies. Cette partie présente la façon dont les cinétiques s’enchaînent.

L’amas seul, qui émerge à la surface, sera discuté dans un premier temps. Puis, les cas des amas
"enterrés" et de la succession d’amas disjoints seront présentés.

4.(a) Amas qui émerge à la surface
Sur la base des hypothèses définies dans les paragraphes précédents, la profondeur d’oxydation à

l’instant t pour un joint où l’amas émerge à la surface est donnée par l’équation 39 et équivaut à la
distance à laquelle se trouve le joint de grains par rapport à la surface (a0), additionnée à la cinétique
d’oxydation du joint de grains, selon les paramètres de la phase nominale.

p(t) = a0 + bnom,s ∗ ln(1 + cnom,s ∗ t) ∗ f(T ) ∗ g(∆EcP ) (39)

4.(b) Amas enterré et succession d’amas
Dans les cas où (1) l’amas est enterré ou bien (2) plusieurs amas sont présents au niveau du joint de

grains, il est émis l’hypothèse que dès lors qu’un amas d’inclusions est atteint par le front d’oxydation,
il est instantanément corrodé. En conséquence, la portion de joint de grains de composition nominale
suivante est soumise à l’oxydation. Cette hypothèse s’appuie sur le fait que les nappes d’inclusions
sont tridimensionnelles et favorisent l’accès du milieu en profondeur.

Il s’agit ensuite de définir la cinétique d’oxydation de la portion d’alliage qui succède à cet amas
d’inclusion. Deux cas de figure sont possibles :

- la cinétique d’oxydation de l’alliage est renouvelée (elle reprend à 0).
- la cinétique d’oxydation reprend au niveau où elle s’est arrêtée avant d’atteindre l’amas.
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Dans un premier temps, il a été décidé de modéliser l’enchaînement par le deuxième comportement
et de considérer que traverser des amas d’inclusions revient à effectuer des sauts dans la cinétique de
l’alliage, sans transitoire. Le comportement d’un tel système est illustré sur une simulation simple par
la figure 155, où 3 amas d’inclusions (jaune) se succèdent (joint modèle, 360˚C). Les sauts dans la
cinétique sont indiqués par les flèches.

FIGURE 155 – Cinétique de corrosion d’un joint filaire pour lequel se succèdent plusieurs amas d’inclusions d’oxyde.

Sur la base des hypothèses formulées, la profondeur totale ptot affectée par la corrosion des joints
de grains qui contiennent n amas d’inclusions d’oxyde de longueur aox,n est donc définie par l’équation
40, pour le temps simulé t = tfinal.

ptot = (
∑
n=1

a0,n) + bnom,s ∗ ln(1 + cnom,s ∗ tfinal) ∗ f(T ) ∗ g(∆EcP ) (40)

Résumé : choix des lois cinétiques

(I) Dans un premier temps, la cinétique d’oxydation des joints secondaires est choisie identique
à la cinétique d’oxydation des joints de grains primaires de teneur nominale en chrome.

(II) La cinétique de corrosion des amas d’inclusion est quasi instantanée et la profondeur
affectée est définie par la longueur d’amas en amont du joint.

(III) En cas d’enchaînement d’amas d’inclusions, la cinétique d’oxydation du joint de grains
est supposée continue dans le temps, indépendamment de la localisation de la portion de joint par
rapport à l’amas.

IV-3 Ajustements de la loi d’oxydation des joints de grains

Lors du choix des lois cinétiques, il a été mis en évidence des écarts entre la loi enveloppe du modèle
de la phase nominale identifiée antérieurement à nos essais et le comportement des joints primaires
et secondaires observés expérimentalement à 360˚C et 290˚C. Dans cette section, nous cherchons
à améliorer les modélisations actuelles pour adapter les paramètres de la loi cinétique d’oxydation
intergranulaire.

A 360˚C, outre quelques données à 4xxx h qui peuvent se justifier par l’influence de certaines
coulées, les premiers instants d’oxydation (304 h) sont mal estimés par la loi enveloppe. Un ajustement
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des paramètres matériaux bnom et cnom pourrait permettre de mieux considérer ces premiers instants.
Ce point fera l’objet de la première partie.

A 290˚C, la quasi-intégralité des joints expérimentaux est exclue de la loi enveloppe. Les fonctions
f(T), g(∆EcP ) et l’influence de l’écrouissage seront discutées dans une deuxième partie.

IV-3.1 Paramètres matériaux

L’ajustement des paramètres matériaux bnom et cnom est basé sur les données expérimentales
obtenues à 360˚C. Il cherche à mieux décrire les premiers stades de l’oxydation, en particulier les
durées d’exposition pour lesquelles pourra être atteindre la profondeur critique d’amorçage (qui vaut
actuellement 300 nm [9]), sans dégrader les tendances observées pour les durées d’exposition plus
longues.

Le meilleur ajustement correspond au cas où une minorité de points se retrouve exclue de la courbe
enveloppe. Il correspond aux paramètres listés dans le tableau 30. La figure 156 compare les données
expérimentales avec cet ajustement (vert) et la loi cinétique avant ajustement (rouge).

TABLEAU 30 – Paramètres matériaux de la loi d’oxydation pour la phase de teneur nominale en chrome après ajustement à
partir des données expérimentales.

bnom (nm) cnom (1/h)
190000 0,32

FIGURE 156 – Résultat de l’ajustement des paramètres matériaux bnom et cnom de la phase de teneur nominale en chrome,
comparé aux données expérimentales obtenues à 360˚C sur les joints primaires et secondaires. (b) Zoom sur les premiers
instants d’oxydation.

Le modèle ajustement 1 (vert) permet, à 304 h, de mieux envelopper un grand nombre de données
sans pour autant conduire à une trop forte surestimation des prévisions après plus de 5000 h d’essai.

L’intervalle de confiance à 4xxx h n’est pas totalement enveloppé par la loi. Des essais d’oxydation
de durées supérieures ou bien des essais sur des durées proches de 304 h pour d’autres coulées modèles.
pourraient permettre de proposer un meilleur ajustement.

IV-3.2 Rôle de la température

La température a un rôle mixte :
- elle est considérée au niveau de la fonction f(T ), qui est pilotée par une énergie d’activation.
- elle intervient également au niveau de g(∆EcP ), avec la teneur en hydrogène dissous. La teneur

en dihydrogène dissous a été maintenue constante à 20mLH2/kgH2O dans le cadre des travaux de
thèse.
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2.(a) Energie d’activation
Lors de l’ajustement des lois de la cinétique d’oxydation de la phase de teneur nominale en chrome,

les travaux récents de Chen, puis de Rinn montrent que l’énergie d’activation premièrement évaluée par
Caballero ne permet pas de décrire les résultats obtenus à 290˚C, en particulier dans le cas d’alliages
600 écrouis [53, 190]. Ainsi, ils proposent une valeur de l’énergie d’activation à 30 kJ/mol [53] pour
ajuster les courbes modèles sur leurs données expérimentales.

Nos résultats montrent un faible écart entre les données à 360˚C et 290˚C. La figure 157 illustre
le fait qu’en ne considérant qu’un ajustement de l’énergie d’activation au niveau de la fonction f(T ),
il faut imposer une énergie d’activation négative, ici fixée à Eafictive = −50kJ/mol, pour décrire
aussi bien les points à 360˚C qu’à 290˚C. Ceci impose de réajuster les paramètres matériaux en
conséquence (bnom = 0,048 nm, cnom = 0,32 h−1). Toutefois, Cet ajustement ne présente pas de sens
physique.

FIGURE 157 – Ajustement de f(T ) par une modification de l’énergie d’activation et comparaison avec les données
expérimentales obtenues à 290˚C sur les joints primaires et secondaires. Seule une énergie d’activation négative permet
de décrire les données expérimentales : Ea=−50kJ/mol, bnom = 0,048 nm et cnom = 0,32 h−1.

Synthèse :

A la lumière de nos résultats et des résultats de la littérature, une réévaluation de l’énergie
d’activation n’est pas estimée pertinente. Une énergie d’activation négative ne présente pas de
sens physique dans le cas de l’oxydation des joints de grains de l’alliage 600. Si l’utilisation d’une
énergie d’activation négative permet de mieux décrire nos données expérimentales, elle traduit
surtout l’influence d’un ou plusieurs autres paramètres qui ne sont pas ici considérés, tel que
l’écrouissage.

L’ajustement 1 est conservé avec une énergie d’activation de 30 kJ/mol (énergie d’activation
d’après [53,190]).

2.(b) Ecart au potentiel électrochimique
Du fait que la teneur en hydrogène dissous a été conservée constante dans le cadre de ces travaux

de thèse, il n’est pas pertinent de discuter de l’influence de la température sur la fonction qui donne le
∆EcP . Toutefois, il conviendrait de vérifier à l’avenir la validité de la dépendance à l’écart au potentiel
électrochimique d’équilibre en conduisant des travaux à température constante dans la gamme 290˚C
- 360˚C et en imposant des variations de H2.

2.(c) Ecrouissage
Chen a étudié dans ses travaux de thèse l’effet d’une pré-déformation par traction sur la cinétique

d’oxydation pour des niveaux de pré-déformation (à froid) plastique de 0%, 5%, 10%, 15% et 20%.
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Les essais d’oxydation ont ensuite été conduits en milieu primaire hydrogéné à 290˚C ou 360˚C pour
une durée de 1000 h.

Les résultats montrent que l’effet de l’écrouissage sur l’oxydation intergranulaire est nettement plus
marqué à 290˚C qu’à 360˚C [53]. En particulier, l’alliage 600 non pré-déformé et oxydé à 290˚C, ne
présente pas de joints de grains oxydés après 1000 h d’essai contrairement au même matériau à l’état
pré-déformé.

Une déformation généralisée peut être estimée pour les tôles laminées, d’après l’équation 41 [191].

DG = 2√
3
∗ ln(h0

h1
) (41)

avec h0 l’épaisseur initiale et h1 l’épaisseur finale.

Dans le cadre des coulées de l’étude, la réduction d’épaisseur est d’environ 30%, ce qui induit
une déformation généralisée d’environ 45%. En première approximation et faute d’avoir pu estimer
la déformation de nos matériaux, nous utiliserons cet ordre de grandeur pour évaluer l’influence de
l’écrouissage. Toutefois, les modes de déformation entre la traction à température ambiante et le
laminage à chaud ne sont pas équivalents. Il s’agit ici de tester le modèle avec les paramètres pour
un A600 écroui, selon ces approximations, pour voir s’il permet de mieux rendre compte de nos
observations et d’ouvrir la piste vers de nouvelles perspectives d’évolutions.

La figure 158 compare les résultats de l’ajustement 1 avec le modèle de Chen estimé pour un
écrouissage de 0,45. Pour rappel, l’écrouissage modifie le paramètre bnom selon l’équation 42 :

bi(ε) = b0 ∗ (1 + b1 ∗ εb2

1 + exp(−b3 ∗ (ε− b4))) (42)

Cette valeur de déformation généralisée adaptée au modèle local d’oxydation conduit à des résultats
satisfaisants pour les données à 290˚C. En revanche, une forte surestimation des données expérimentales
à 360˚C est observée.

FIGURE 158 – Comparaison des valeurs expérimentales obtenues sur les joints primaires (rouge, bleu) et secondaire (vert,
jaune) avec l’ajustement 1 et la loi d’oxydation issue des travaux de Chen pour un écrouissage ε = 0, 45.

L’écrouissage et son influence sur l’oxydation avec la température pourraient permettre de mieux
décrire une partie des résultats. Les écarts observés à 360˚C avec la courbe ε = 0, 45 pourraient
suggérer :

(1) que le rôle de l’écrouissage n’est pas seul responsable des écarts observés entre l’ajustement 1
et les données expérimentales à 290˚C ;

(2) que la manière dont il est introduit dans le modèle n’est ici pas adapté au cas des tôles laminées ;
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(3) que le rôle de l’écrouissage est plus compliqué à appréhender qu’une simple déformation
cumulée. En particulier, certaines études suggèrent que le chemin de déformation pourrait jouer un
rôle sur la sensibilité à l’oxydation [191]. Une évolution de la microstructure de dislocations au cours
de l’exposition au milieu sous l’effet de la température et des très longues durées d’oxydation pourrait
également être envisagée.

Synthèse et discussions : ajustements

(I) Un ajustement des paramètres matériaux b et c de la phase nominale nom a été proposé
pour permettre une meilleure description des données expérimentales. Il sera comparé au modèle
non ajusté dans la partie qui vise à simuler les données expérimentales (partie V.).

(II) Les écarts entre la loi enveloppe du modèle et les données expérimentales à 290˚C sont
attribués à la façon dont est modélisé la dépendance à la température, soit au niveau :

- de la modélisation du rôle du ∆EcP
- de son influence couplée aux niveaux de déformation plastique
- de son influence couplée à un ou plusieurs autres paramètres microstructuraux (contraintes

résiduelles, taille de grain, type de joint de grains, etc...) qui n’ont pas été explicités ni déterminés
dans le cadre de ces travaux.

V. Simulation des données expérimentales
Dans la suite de ce chapitre, nous nous proposons d’évaluer le modèle d’incubation des joints de

grains qui contiennent des inclusions d’oxyde tel que nous venons de le définir et de l’ajuster. Nous
nous intéresserons uniquement aux données à 360˚C car (1) les écarts à 290˚C n’ont pas pu être
réduits dans l’état des connaissances actuelles et (2) le nombre de données expérimentales à 360˚C
est plus important, en particulier pour les joints de grains secondaires dont la compréhension du
comportement en milieu primaire est au cœur des travaux de thèse.

Cette section se divise en plusieurs parties. Dans un premier temps, sont rappelés les différents
paramètres considérés. Puis, le comportement de joints primaires expérimentaux réels est simulé. Un
travail similaire sur les joints secondaires est présenté et permet de discuter d’un nouvel ajustement.
Enfin, l’évaluation du modèle est proposée et discutée sur la base de la simulation du comportement
de joints modèles.

V-1 Critères de validité du modèle

Dans la partie précédente, nous avons cherché à discuter les résultats expérimentaux et à y ajuster
la loi de cinétique d’oxydation selon une stratégie de ’courbe enveloppe’. De fait, nous nous sommes
basés sur les distributions des données expérimentales en évaluant un intervalle de confiance à 95%.

A présent, nous cherchons à modéliser le comportement de chaque joint de grains séparément et
à valider le modèle établi en s’intéressant aux valeurs des écarts entre les profondeurs observées et les
profondeurs simulées. Pour ce faire, nous nous intéressons au comportement de chacune des phases
constitutives des joints. Le rôle des carbures qui, jusqu’à présent n’a pas été évalué par les courbes
enveloppes, devrait permettre de rapprocher les prévisions de la réalité expérimentale du fait de leur
cinétique propre.

Les jeux de paramètres sont estimés convenables lorsque les prévisions se rapprochent des données
expérimentales, avec un nombre de données expérimentales sous-estimées qui est le plus faible possible.
La prévision est considérée comme exacte avec une tolérance de 10%, soit lorsque l’écart relatif eR
(équation 43) est compris entre 0,00 et 0,10.

eR = ∆p

pobs
(43)
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avec ∆p la différence (en valeur absolue) entre la profondeur observée et la profondeur calculée
(équation 44) :

∆p = |pobs − pcalc| (44)

Ont également été calculés : ∆p,moy, ∆p,max et ∆p,min , l’écart entre les profondeurs moyennes,
maximales ou minimales calculées et observées (équation 45) .

∆p(x) = pobs(x)− pcalc(x) (45)

Avec x qui indique soit la valeur minimale, soit la valeur moyenne, soit la valeur maximale.

Pour évaluer nos jeux de paramètres et le nouvel ajustement, nous cherchons à réduire la valeur
de ∆p sans dégrader la valeur de eR et en restant dans l’idée d’un modèle qui se veut conservatif.

Dans l’objectif de trouver le jeu de paramètres le plus adapté, nous comparons selon ces critères :
- le modèle non ajusté, avec les paramètres déterminés par les études précédentes [9, 53,190] ;
- l’ajustement 1 que nous avons proposé dans la partie précédente ;
- l’ajustement 2 que nous détaillerons dans la suite de cette section.

V-2 Rappel des paramètres

Les phases considérées et les paramètres associés sont les suivants :
- carbures de chrome : bcarb, ccarb
- zone déchromée : bdepl, cdepl
- teneur nominale en chrome bnom, cnom
- amas d’inclusions d’oxyde a0
Le tableau 31 rappelle la valeur prise par chacun des paramètres b et c dans le modèle d’incubation

et dans l’ajustement 1. La valeur de a0 est ajustée à la taille de chaque amas d’inclusions qui sera
considéré.

TABLEAU 31 – Rappel des paramètres matériaux b et c de la loi d’oxydation pour les phases carbures (carb), déplétion en
chrome (depl) et teneur nominale en chrome (nom) dans le modèle non ajusté et pour l’ajustement 1.

Non ajusté Ajustement 1
Phase b (nm) c (h−1) b (nm) c (h−1)
carb 8,00E4 0,6 8,00E4 0,6
depl 4,13E14 0,01 4,13E14 0,01
nom 2,55E5 0,03 1,90E5 0,32

L’énergie d’activation est fixée à Ea = 30 kJ/mol pour toutes les phases. Les paramètres q1, q2
et q3 de la fonction du ∆EcP valent respectivement 0,1 ; 0,3 et 0,04 mV −1 pour toutes les phases
également.

V-3 Simulation des joints primaires réels

V-3.1 Construction des joints

Le comportement de 421 joints primaires a été simulé. Les joints sont issus de toutes les coulées
testées à 360˚C (coulée mère référencée B528, coulées modèles référencées T279REF01, T279DEF01
-toutes deux nommées T279-, T320, T321 et T322). Chaque joint de grains a été construit numérique-
ment de sorte que l’organisation des phases nom, carb et depl soit fidèle à ce qui a été observé au MEB.
Pour la phase depl, le MEB ne permet pas l’observation des zone appauvries en Cr adjacentes aux
carbures. Leur présence et leur dimension (constante) sont donc postulée sur la base d’observations
antérieures [11]. Ainsi, la longueur de la phase depl a été fixée à 30 nm. La figure 159 illustre un exemple
schématique de construction d’un joint filaire modèle à partir d’une observation expérimentale.
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FIGURE 159 – Exemple de reconstruction d’un joint filaire numérique à partir d’une observation expérimentale. Les zones
déchromées sont ajoutées automatiquement.

V-3.2 Calcul des profondeurs d’oxydation

La simulation a été conduite à 360˚C, pour une teneur en hydrogène dissous de 20 mLH2/kgH2O
et des durées d’oxydation comprises entre 304 et 8849 h. Les paramètres du modèle non ajusté et de
l’ajustement 1 ont été testés séparément.

La comparaison entre la profondeur de pénétration calculée et la profondeur expérimentale mesurée
est reportée sur la figure 160. Les résultats concernent (a) la simulation avec les jeux de paramètres
de la phase nom non ajustés et (b) avec les paramètres de l’ajustement 1.

Le tableau 32 détaille le nombre de joints pour lesquels l’estimation est inférieure au cas réel, égale
au cas réel ou conservative vis-à-vis du cas réel, pour chaque jeu de paramètres, avec la tolérance de
10%.

(a) Non ajusté (b) Ajustement 1

FIGURE 160 – Comparaison entre les profondeurs de pénétrations d’oxyde calculées et mesurées expérimentalement pour les
joints primaires. La droite noire correspond aux cas où pcalc = pobs.

Quel que soit le jeu de paramètres utilisé, la plupart des points se situent au-dessus de la bissectrice
(droite noire), pour laquelle pcalc = pmoy, c’est-à-dire que dans la majorité des cas la modélisation est
conservative. Cela concerne 84% et 89% des joints simulés, respectivement pour le modèle non ajusté
et l’ajustement 1. Par ailleurs, une grande dispersion est observée au niveau du nuage de points
expérimentaux pour une coulée donnée, tandis que les prévisions tendent à s’aligner sur une valeur
constante. Ce point sera abordé dans la discussion sur l’origine des écarts.

Les joints dont la simulation est inférieure à la valeur réelle sont plus nombreux dans le cas du
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modèle non ajusté (8% contre 5% pour l’ajustement 1 ).

La proportion de joints pour lesquels la simulation est exacte pour les deux jeux de paramètres et
vaut 8% pour le modèle non ajusté et 6% pour l’ajustement 1.

Les écarts ∆p entre les profondeurs moyennes sont plus faibles pour le jeu de paramètre non ajusté
mais la valeur de l’écart entre les maxima est plus importante : -1413 nm contre -1288 nm pour
l’ajustement 1. Ces écarts correspondent à des cas où les profondeurs d’oxydation sont sous-estimées
par le calcul.

TABLEAU 32 – Pourcentage de joints pour lesquels l’estimation est inférieure, égale ou conservative par rapport au cas réel et
valeurs des écarts ∆p entre l’estimation et la réalité expérimentale, détaillés pour chaque jeu de paramètres. La simulation
concerne les joints primaires, toutes coulées confondues, oxydés entre 304 et 8849 h à 360˚C.

Inférieure Exacte Conservative ∆p,moy (nm) ∆p,min (nm) ∆p,max (nm)
Non ajusté 8% 8% 84% 663 606 -1413

Ajustement 1 5% 6% 89% 860 615 -1288

En l’état, les jeux de paramètres conduisent à des résultats proches. La différence que nous avions
montré dans la partie précédente concerne principalement les essais de courte durée (304 h), dont
l’ajustement du comportement s’est basé sur l’étude des joints de grains de la coulée référencée T321.

2.(a) Conséquences sur la prévision de la sensibilité à la CSC
Les conséquences de ces écarts sur les prévisions de la sensibilité à la CSC sont à considérer d’un

point de vue de l’amorçage. Dans la description phénoménologique de l’amorçage par le modèle local
de CSC, la probabilité d’amorcer un joint oxydé repose sur le temps nécessaire pour atteindre la
profondeur critique d’amorçage. Les travaux de Caballero ont montré que cette profondeur se situait
à 300 nm pour l’A600 en milieu primaire [9] 1. Les droites rouges sur la figure 161 montrent qu’à 300
nm, le rapport pcalc/pobs varie entre 4,5 et 8 pour l’ajustement 1 et entre 3 et 7 pour les paramètres
non ajustés. Cela montre qu’en l’état, le risque d’amorçage est surestimé car la profondeur critique
est atteinte trop rapidement par le calcul. Il est d’autant plus surestimé pour l’ajustement 1.

(a) Non ajusté (b) Ajustement 1

FIGURE 161 – Évolution du rapport pcalc/pobs en fonction de la profondeur de pénétration d’oxyde observée.

2.(b) Origine des écarts et analyse de sensibilité
Plusieurs explications peuvent être proposées pour justifier les écarts observés :

1. Nous évaluerons par la suite des profondeurs critiques d’amorçage pour les coulées modèles référencées T 279DEF 01
et T 321 dans le chapitre 5
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- la modélisation de l’oxydation se base sur une loi enveloppe tandis que les profondeurs de
pénétration d’oxyde suivent une dispersion naturelle. Il en résulte nécessairement une surestimation
des profondeurs expérimentales les plus faibles, d’autant que nous avons montré dans le début de
ce chapitre que les différentes coulées se comportent de manière différente vis-à-vis de l’oxydation
intergranulaire. Ainsi, la figure 162 montre que le rapport pcalc/pobs n’évolue pas entre les mêmes
bornes inférieures et supérieures selon la coulée. Les coulées référencées T279DEF01/REF01 sont
celles pour lesquelles les écarts sont les plus dispersés (toutes durées confondues). Il s’agit aussi de la
coulée pour laquelle le nombre de données expérimentales collectées est le plus important.

(a) Non ajusté (b) Ajustement 1

FIGURE 162 – Evolution de l’écart entre la profondeur d’oxyde au joint primaire calculée pcalc et observée pobs, en fonction
des coulées d’alliage 600 pour une simulation à 360˚C - 20mLH2/kgH2O avec (a) les paramètres non ajustés et (b)
l’ajustement 1.

- les carbures de chrome n’ont probablement pas tous pu être identifiés au MEB et donc n’ont pas
pu être simulés au niveau de l’oxydation du joint de grains. De la même manière, la zone déchromée
éventuellement associée n’a pas pu être mise en évidence au MEB. Une simulation de l’oxydation des
joints réels évoqués ci-dessus a été conduite, cette fois avec une longueur de la zone déchromée fixée à
0 nm. Pour les deux jeux de paramètres, les résultats sont identiques à ceux qui ont été présentés, tant
en matière d’écarts que de pourcentages de joints pour lesquels l’estimation correspond à la réalité
expérimentale.

Une étude de sensibilité a ensuite été effectuée pour évaluer l’influence du GBC sur le résultat de la
simulation de l’oxydation de 50 joints modèles, construits aléatoirement avec les paramètres suivants :

- GBC : 14 2, 30 3 ou 60% 4.
- taille de carbure : 100 nm 5

- longueur de la zone déchromée : 30 nm.
- conditions de simulation : 1000 h, 360˚C, 20mLH2/kgH2O .
- jeux de paramètres : modèle non ajusté.
Les résultats de la simulation montrent que 50% des joints de grains présentent une profondeur

d’oxydation comprise entre :
- 750 et 1250 nm pour un GBC de 14%. La valeur maximale de pénétration d’oxyde est de 1280 nm.
- 750 et 870 nm pour un GBC de 30%. La valeur maximale de pénétration d’oxyde est de 1280 nm.
- 730 et 770 nm pour un GBC de 60%. La valeur maximale de pénétration d’oxyde est de 920 nm.
Il existe un facteur 1,6 entre les valeurs médianes et 1,4 entre les valeurs maximales atteintes.

Une sous-estimation de la densité de carbures aux joints de grains a donc bien une influence sur

2. GBC estimé pour la coulée référencée T 279REF 01
3. GBC estimé pour les coulées référencées T 297, T 320etT 322
4. surestimation artificielle du GBC sur le postulat que tous les carbures n’ont pas pu être observés
5. taille des carbures difficilement observables au MEB
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les résultats de la simulation et pourrait justifier du fait que certaines profondeurs observées soient
fortement surestimées par le modèle. Caballero montre par ailleurs que pour un GBC équivalent, si
les carbures présentent une taille inférieure à 100 nm, les profondeurs moyennes seront d’autant plus
réduites que la taille du carbure est faible [9].

- La figure 161 montre que les durées pour lesquelles les estimations ne sont pas conservatives
concernent : (i) la coulée référencée T321 à 304 h pour les paramètres non ajustés et (ii) la coulée
référencée T322, à 2xxx et 4xxx h d’oxydation pour les deux jeux de paramètres. Le premier point
(i) avait justifié l’ajustement 1, il est donc cohérent de ne pas être conservatif avec le modèle non
ajusté. Le deuxième point (ii) avait été mis en évidence au niveau des résultats : certaines coulées se
comportent différemment des autres et ces écarts n’ont pas été considérés dans la modélisation.

Ainsi, du fait que les deux jeux de paramètres conduisent à un pourcentage de profondeurs
d’oxydation sous-estimées quasiment similaire, nous conserverons les paramètres du modèle
non ajusté pour la cinétique d’oxydation des joints primaires, car (1) ils conduisent à
des écarts entre les valeurs moyennes plus faibles sans pour autant dégrader déraisonnablement la
description des premiers instants d’oxydation et (2) ils ont donné satisfaction pour la description
de précédentes études [53,190], en plus de nos résultats.

V-4 Simulation des joints secondaires réels

V-4.1 Construction des joints

Une base de données de 81 joints secondaires a été construite. Les joints concernent toutes les
coulées testées à 360˚C (T279DEF01, T297, T320, T321 et T322). Seuls les joints pour lesquels il
a été possible de mesurer une longueur d’amas d’inclusions et des longueurs de phase nom ont été
reconstruits. Ainsi, ne sont concernés que les joints pour lesquels les amas d’inclusions émergent en
surface. Les joints pour lesquels la taille d’amas est supérieure à 100 000 nm n’ont pas été reconstruits
pour des raisons de lourdeur de calcul et également car ces dimensions sont très importantes par
rapport aux profondeurs d’oxydation des joints de grains. Les carbures, s’ils ont été observés, ont été
positionnés sur le joint filaire.

La figure 163 illustre schématiquement un exemple de reconstruction d’un joint filaire numérique
à partir d’une observation expérimentale.

FIGURE 163 – Exemple de construction d’un joint filaire numérique à partir d’une observation expérimentale. En jaune : les
amas d’inclusions. En noir : les portions d’alliage. La ligne rouge positionne la surface.

Cette base de données a été scindée en deux jeux, avec une répartition équitable de durées
d’oxydation pour chaque coulée modèle. Ainsi, si 10 joints de la coulée référencée T321 ont été oxydés
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expérimentalement 304 h, 5 joints ont été placés dans le premier jeu de données et 5 dans le deuxième
jeu de données.

Le premier jeu sera utilisé pour discuter de la simulation et de la pertinence du choix des lois
cinétiques : il sera dénommé jeu de données simulation. Il contient 43 joints secondaires :

- parmi eux, un joint est concerné par un chaînage de deux amas d’inclusions d’oxyde ;
- la taille moyenne des amas a0,moy est de 16 458±20 191 nm ;
- l’amas le plus long mesure 81 788 nm et le plus petit amas mesure 545 nm.

Le deuxième jeu de données permettra d’évaluer les ajustements effectués à partir du jeu simulation.
Il sera dénommé jeu de donnée évaluation. Il contient 38 joints secondaires :

- la taille moyenne des amas a0,moy est de 18 592±20 968 nm ;
- l’amas le plus long mesure 85 285 nm et le plus petit amas mesure 790 nm.

V-4.2 Calcul des profondeurs d’oxydation

La simulation a été effectuée sur les 43 joints du jeu de données simulation, pour des durées
comprises entre 304 et 7180 h d’oxydation à 360˚C. Le niveau d’hydrogène dissous vaut 20mlH2/kgH2O.
Bien que les paramètres du modèle non ajusté aient été retenus pour la cinétique d’oxydation des joints
primaires, la cinétique d’oxydation des joints secondaires a été évaluée à partir des jeux de paramètres
du modèle non ajustés et de l’ajustement 1. La profondeur de dégradation de la phase Ox est constante
dans le temps.

La figure 164 présente l’évolution de la profondeur de dégradation (dissolution de Ox et oxydation
de nom) par rapport aux profondeurs expérimentalement mesurées. Les figures (a) et (c) sont des
agrandissements du graphique au niveau des profondeurs < 8000 nm.
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(a) Non ajusté (b) Non ajusté

(c) Ajustement 1 (d) Ajustement 1

FIGURE 164 – Comparaison des profondeurs de dégradation estimées par la modélisation par rapport à la réalité expérimentale
pour (a-b) les paramètres non ajustés et (c-d) l’ajustement 1. (a-c) : Détail sur les profondeurs < 8000 nm. La droite noire
correspond au cas où pcalc = pobs.
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(a) Non ajusté (b) Ajustement 1

FIGURE 165 – Comparaison des profondeurs d’oxydation aux joints secondaires calculées en fonction des profondeurs observées
expérimentalement pour (a) les paramètres non ajustés et (b) l’ajustement 1. La droite noire correspond au cas où pcalc
= pobs. La longueur des amas en amont du ou des joints secondaires a été retranchée.

La figure 165 présente l’évolution de la profondeur d’oxydation aux joints secondaires calculée, en
fonction de la profondeur observée. La longueur des amas en amont du ou des joints secondaires a été
retranchée.

Le tableau 33 liste les pourcentages de joints (exclusion faite des longueurs de la phase Ox) pour
lesquels la modélisation est inférieure, égale ou supérieure à l’expérimental, avec une tolérance à 10%,
ainsi que la valeur des écarts (valeur absolue) moyens, maximum et minimum pour chaque jeu de
paramètres.

TABLEAU 33 – Pourcentage de joints pour lesquels l’estimation est inférieure, égale ou supérieure au cas réel et valeurs des
écarts ∆p entre l’estimation et la réalité expérimentale, détaillés pour chaque jeu de paramètres. La simulation concerne
les joints secondaires, toutes coulées confondues, oxydés entre 304 et 7180 h à 360˚C. Les résultats concernent seulement
l’oxydation du joint de grains, la longueur en amont des amas a été retranchée.

inférieur égale supérieure ∆p,moy (nm) ∆p,min (nm) ∆p,max (nm)
Non ajusté 0% 7% 93% 918 745 -139

Ajustement 1 0% 5% 95% 1162 1085 4

Il est constaté que :

- pour l’ensemble des conditions matériaux et expérimentales testées, quel que soit le jeu de
paramètre ou la longueur de la phase Ox, les profondeurs de dégradation (figure 164) estimées
s’alignent avec la bissectrice. Cela est lié au fait que l’oxydation induite par le milieu primaire est
minime comparée à la taille des amas d’inclusions dissoutes. Cela montre également que l’hypothèse
formulée pour le comportement de la phase Ox conduit à des résultats qui sont cohérents avec la réalité
expérimentale. Lorsque la longueur de cette phase est retranchée, des dispersions sont observées (figure
165).

- les deux jeux de paramètres conduisent à un pourcentage de profondeurs d’oxydation évaluées
avec exactitude (tolérance de 10%) de 7 et 5%, respectivement pour les paramètres non ajustés et
l’ajustement 1.

- dans le reste des cas, le modèle est conservatif.

- les écarts entre les profondeurs d’oxydation moyennes et la réalité expérimentale sont systémati-
quement plus faibles pour le modèle non ajusté. En revanche, la profondeur maximale est mieux décrite

180



Quatrième chapitre Simulation des données expérimentales

par les paramètres de l’ajustement 1.

V-4.3 Discussions des hypothèses et réajustements

Cette section permettra de discuter des hypothèses qui ont été formulées lors du choix des lois
cinétiques par la comparaison entre la réalité expérimentale et la simulation. À la suite de cela,
de nouveaux ajustements seront exposés pour progresser dans l’identification du processus réel de
corrosion.

3.(a) Validation des hypothèses
La simulation du comportement de 43 joints qui contiennent des inclusions d’oxyde a permis de

tester la validité des hypothèses formulées lors du choix des lois cinétiques.

Le choix des lois cinétiques pour chaque phase semble pertinent car les données simulées s’alignent
avec la bissectrice, quels que soient les paramètres matériaux ou expérimentaux. Ainsi, l’hypothèse
d’une dissolution quasi instantanée pour la phase Ox et de l’oxydation des joints de grains secondaires
selon la cinétique nom permet de reproduire les tendances observées expérimentalement.

En revanche, des écarts plus importants au niveau des profondeurs moyennes sont observés pour
la simulation du système amas - joint secondaire, par rapport à la simulation des joints primaires :
respectivement 918 nm contre 663 nm pour le modèle non ajusté et 1162 nm contre 860 nm pour
l’ajustement 1. A l’instar de ce qui a été montré précédemment, l’ajustement 1 conduit à de plus grands
écarts avec les moyennes expérimentales, bien que la tendance sur les maxima soit plus fidèlement
reproduite.

Ces résultats pourraient suggérer que la cinétique d’oxydation des joints secondaires est différente
de celle des joints primaires ou bien que l’hypothèse de la dissolution instantanée de la phase Ox est
un peu forte.

Nous nous proposons de vérifier, par le biais d’un réajustement des paramètres matériaux, l’hypo-
thèse d’une cinétique d’oxydation différente pour les joints secondaires, dans l’objectif de réduire les
écarts entre les moyennes sans pour autant dégrader le côté conservatif du modèle.

3.(b) Réajustement des paramètres matériaux
Un ajustement des paramètres matériaux de la phase nom des joints secondaires a été effectué. Les

paramètres bnom et cnom ont été modifiés pour réduire les écarts entre les profondeurs d’oxydation
estimées et les profondeurs observées, sans modifier la fraction de joints pour laquelle le modèle sous-
estime la réalité.

Les paramètres qui ont conduit au meilleur ajustement sont listés dans le tableau 34. La figure 166
compare la courbe de la cinétique d’oxydation de l’ajustement 2 à celle du modèle non ajusté avec les
profondeurs expérimentales des joints secondaires et les intervalles de confiance à 95%. Cet ajustement
est un juste milieu entre une description satisfaisante des premiers instants d’oxydation sans pour
autant conduire à une forte surestimation des tendances pour les temps longs d’oxydation.

TABLEAU 34 – Paramètres matériaux de la loi d’oxydation pour la phase de teneur nominale en chrome (nom, s) des joints
secondaires selon l’ajustement 2.

bnom,s (nm) cnom,s (h−1)
1,85E5 0,1
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FIGURE 166 – Cinétique d’oxydation de l’ajustement 2, comparée aux profondeurs observées au niveau des joints secondaires
et au modèle non ajusté.

Le tableau 35 détaille le pourcentage de joints pour lesquels le modèle sous-estime, équivaut ou
surestime la réalité expérimentale (avec une tolérance de 10%) ainsi que la valeur des écarts. La fraction
de joints sous-estimés est supérieure à ce qui a été trouvé au niveau des paramètres non ajustés (5%).
Le modèle reste conservatif dans 90% des cas. L’écart entre les valeurs moyennes a pu être réduit
mais reste supérieur à celui des profondeurs de pénétration d’oxyde aux joints primaires. L’écart sur
le maximum est moins bon que pour le modèle sans ajustement.

TABLEAU 35 – Pourcentage de joints pour lesquels l’estimation est inférieure, égale ou supérieure au cas réel et valeurs des
écarts ∆p entre l’estimation et la réalité expérimentale, pour le jeu de paramètres de l’ajustement 2. La simulation
concerne les 43 joints secondaires de la base de données simulation, toutes coulées confondues, oxydés entre 304 et 7180 h
à 360˚C.

inférieure égale supérieure ∆p,moy (nm) ∆p,min (nm) ∆p,max (nm)
Ajustement 2 5% 5% 90% 808 814 -362

V-4.4 Evaluation de l’ajustement 2

Nous proposons dans cette section d’évaluer l’ajustement 2 et de le comparer au modèle non
ajusté, sur la base de la population de joints de grains pour laquelle la simulation conduit à une
sous-estimation des observations et sur la valeur des écarts entre les moyennes et les maxima. Pour
ce faire, le comportement des 38 joints secondaires de la base de données évaluation a été simulé à
360˚C pour des durées comprises entre 304 h et 4120 h. Le niveau d’hydrogène dissous vaut 20 mL
H2/kg H2O.

La figure 167 montre l’évolution des profondeurs d’oxyde intergranulaire aux joints secondaires
calculées (sans considérer la longueur des amas) en fonction de la profondeur mesurée, pour chaque
jeu de paramètres. Le tableau 36 liste la valeur des écarts entre calcul et mesure expérimentale ainsi
que les fractions de joints pour lesquels le modèle est équivalent ou sous-estime la réalité expérimentale,
avec une tolérance de 10%.
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FIGURE 167 – Comparaison des profondeurs de pénétration d’oxyde aux joints secondaires observées et calculées d’après les
paramètres non ajustés ou ajustement 2. La droite noire correspond au cas où pcalc = pobs.

TABLEAU 36 – Pourcentage de joints pour lesquels l’estimation est inférieure au cas réel et valeurs des écarts ∆p entre
l’estimation et la réalité expérimentale, pour le jeu de paramètres non ajusté et l’ajustement 2. La simulation concerne
les 38 joints secondaires de la base de données évaluation, toutes coulées confondues, oxydés entre 304 et 4120 h à 360˚C.

inférieure exacte ∆p,moy (nm) ∆p,min (nm) ∆p,max (nm)
Non ajusté 3% 3% 928 63 511

Ajustement 2 3% 6% 775 700 344

Il est remarqué que :

- quels que soient les paramètres utilisés, la modélisation est juste ou conservative dans 97% des
cas, avec un seuil de tolérance sur les écarts de 10%.

- l’ajustement 2 est celui pour lequel les écarts entre les profondeurs moyennes et maximales sont
les plus faibles. Il permet de mieux décrire le comportement en oxydation sur les temps longs (ellipse
bleue sur la figure 34) sans dégrader la description des temps courts.

Synthèse : simulation des données expérimentales

La simulation des données expérimentales par la construction de joints réels primaires et de
joints réels secondaires a permis de retenir les paramètres de simulation suivants :

(i) la phase de teneur nominale en chrome des joints primaires suit la cinétique d’oxydation telle
qu’elle est actuellement définie par le modèle local. Les paramètres matériaux sont les suivants :

bnom = 255 000 nm ;
cnom = 0,03 h−1.

(ii) l’hypothèse que les inclusions d’oxyde se dissolvent ’instantanément’, i.e. permettent
l’accès du milieu aux joints sous-jacents, conduit à des résultats qui sont proches de la réalité
expérimentale ;
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(iii) la phase d’alliage de teneur nominale en chrome en aval d’un amas d’inclusions d’oxyde,
premièrement considérée avec la même cinétique que les joints primaires, a nécessité de proposer
un réajustement. Les paramètres sont ceux définis par l’ajustement 2, qui a été évalué sur un jeu
de données expérimentales séparé. Les paramètres matériaux sont les suivants :

bnom,s = 185 000 nm ;
cnom,s = 0,1 h−1.
Ce jeu de paramètres permet de réduire les écarts constatés aux temps longs, sans dégrader

les différences au niveau des profondeurs calculées à l’issue des temps courts.

VI. Simulation du comportement de joints modèles et étude de
sensibilité

Nous avons développé dans le chapitre 2 la construction de joints de grains synthétiques qui
contiennent des inclusions. A présent, nous allons utiliser cette modélisation pour étendre la discussion
des modèles définis sur la base de la simulation du comportement en oxydation de joints fictifs.

VI-1 Mise en place de la simulation

VI-1.1 Construction des joints

La simulation a été conduite sur des jeux de données qui contiennent 100 joints de grains synthé-
tiques. Par souci de rapidité d’exécution du code de calcul, il a été fait le choix de réduire la banque
de données à des amas d’inclusions Alox (paramètres de taille de la direction L).

Chaque amas contient aléatoirement entre 1 ou 2 inclusions. Selon les simulations qui seront
décrites, le nombre d’amas simulés varie de 1 à 4.

Les amas d’inclusions émergent aléatoirement à la surface. La longueur d’alliage qui précède le
premier amas d’inclusion est tirée aléatoirement dans une loi normale dont nous expliciterons les
paramètres pour chaque simulation.

Les phases suivantes sont considérées (la figure 168 illustre un exemple pour 50 joints de grains) :
- la phase Ox (jaune)
- la phase en amont du premier amas correspond à la phase d’alliage 600 de teneur nominale en

chrome du joint primaire (bleu foncé).
- la phase qui sépare deux amas d’inclusions distincts (bleu clair) et celle en aval du dernier amas

(noir) correspond à la phase d’alliage 600 de teneur nominale en chrome, identifiée comme la phase
de joint secondaire. La raison de la distinction sera discutée lors de la présentation des paramètres.

- les carbures ne sont pas simulés.
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FIGURE 168 – Construction de 50 joints modèles qui contiennent aléatoirement 1 ou 2 amas d’inclusions et qui sont enterrés
aléatoirement sous la surface. La surface en contact avec le milieu primaire simulé est représentée en bas (à 0 nm).

VI-1.2 Données de la simulation

Les données d’entrée de la simulation sont les suivantes :

- joints de grains : chaque nouvelle simulation est effectuée sur un nouveau jeu de 100 joints de
grains aléatoires. Les carbures et les zones appauvries en chrome ne sont pas considérés.

- durée d’oxydation : entre 1000 et 10 000 h.

- conditions du milieu : 360˚C et teneur en hydrogène dissous de 20 mL H2/kg H2O.

- paramètres du modèle :
(i) pour la phase d’alliage 600 qui émerge en surface et de teneur nominale en chrome : bnom et

cnom (cas d’un joint primaire) selon les paramètres du modèle non ajusté ;
(ii) pour la phase de joint secondaire : bnom,s et cnom,s selon les paramètres de l’ajustement 2.

Dans un premier temps, les portions de joints qui séparent deux amas d’inclusions sont testées avec la
même cinétique que les portions d’alliage de phase secondaire en aval du dernier amas simulé. Dans
un second temps, l’influence d’un coefficient multiplicateur fb sera été testée. Il est appliqué à bnom,s
de sorte que b′nom,s = fb * bnom,s. Cette étude repose sur l’hypothèse que la cinétique d’oxydation
suivie par la portion d’alliage résulte d’une oxydation depuis des fronts différents (figure 169), ce qui
se justifie par la morphologie tridimensionnelle des amas d’inclusions d’oxyde et de fait, par la capacité
du milieu à atteindre des joints de grains par d’autres accès que la surface dans une vue en coupe en
deux dimensions.

FIGURE 169 – Oxydation schématique d’une portion d’alliage 600 sur un joint de grain filaire 1D (JDG 1), accélérée par la
présence d’amas d’inclusions d’oxyde dissous en amont, en aval et sur les joints de grains adjacents (JDG 2).

L’application d’un facteur fb = 2 (qui correspond aux deux points d’applications de l’oxydation,
un pour chaque amas) semble être pertinente puisque la pondération correspond ainsi à l’intégrale de
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bnom sur une longueur de 2, comme indiqué par l’équation 46.

b′nom,s =
∫ 2

0
bnom,sd(x) (46)

Le problème se complexifie dès lors que nous considérons l’arrivée latérale du front d’oxydation
(figure 169). De la même manière, il faudrait intégrer la cinétique sur chaque nanomètre d’amas
adjacent (équation 47). Dans l’absolu, cette donnée n’est ni connue, ni modélisée, c’est pourquoi nous
testerons d’autres facteurs accélérateurs : 2, 4 et 8, que nous comparerons à des cas où la cinétique
n’est pas accélérée entre deux amas.

b′nom,s =
∫ atot

0
bnom,sd(x) (47)

avec atot la longueur de tous les amas en contact avec la portion de joint dont l’oxydation cherche
à être calculée. Un amas en amont ou en aval de la portion de joint a une longueur de 1 du fait que
la représentation soit un modèle filaire.

VI-1.3 Représentativité

La représentativité des données d’entrée a été évaluée sur la base de la simulation du comportement
de 100 joints modèles, pour 10 000 h d’oxydation simulées. Un seul amas de taille aléatoire 6, sous-
jacent à la surface à une profondeur aléatoire 7 a été modélisé.

Trois simulations ont été conduites :
- les moyennes de ’profondeur de dégradation’ (oxydation de l’alliage et dissolution des inclusions)

prennent les valeurs suivantes : 2775 ± 1590 nm, 2620 ± 1370 nm et 2643 ± 1403 nm ;
- les maxima prennent les valeurs suivantes : 11 031 nm, 8467 nm, 9975 nm.

Les profondeurs de dégradation moyennes calculées sont reproductibles. La variabilité au niveau des
maxima est plus importante, ce qui témoigne du rôle des inclusions d’oxyde. Cependant, la variabilité
expérimentale est également importante. Nous considérons ainsi qu’une population de 100 joints de
grains constitue un échantillonnage suffisamment représentatif du comportement des joints de grains
contenant des inclusions d’oxydes prévu par le modèle.

VI-2 Résultats

VI-2.1 Accélération de la cinétique entre les amas

L’accélération de la cinétique entre les amas a été évaluée sur la base de :

- une durée d’oxydation simulée entre 1000 et 10 000 h ;

- une distance du premier amas à la surface qui est définie par un tirage aléatoire dans une
distribution arbitrairement centrée à 1000 nm, avec un écart-type de 1900 nm, de sorte qu’il est
possible que des amas d’inclusions soient émergeant et qu’il puisse y avoir des joints pour lesquels les
amas ne seront jamais atteints après 10 000 h d’essai ;

- la présence de deux amas par joints qui contiennent aléatoirement une ou deux inclusions. La
taille de chaque inclusion est est définie par un tirage aléatoire dans une distribution normale centrée
à 2000 nm avec un écart-type de 2900 nm, ce qui correspond à une inclusion Al2O3 ;

6. Dont la longueur est définie par un tirage aléatoire dans une distribution normale centrée à 2000 nm avec un
écart-type de 2900 nm, ce qui correspond à un amas d’inclusions Al2O3 qui contiendrait une seule inclusion.

7. La distance à la surface n’est pas connue, elle a été définie par un tirage aléatoire dans une distribution
arbitrairement centrée à 1000 nm, avec un écart-type de 1900 nm, de sorte qu’il est possible que, de manière raisonnable,
des amas d’inclusions soient émergents et qu’il puisse y avoir des joints pour lesquels les amas ne seront jamais atteints
après 10 000 h d’essai.
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- la distance entre les deux amas est définie aléatoirement par un tirage dans une distribution
centrée à 2000 nm, écart-type de 2900 nm, ce qui correspond aux cas des amas d’inclusions d’alumine
où la distance entre amas est globalement de l’ordre de grandeur de la taille de l’amas ;

- un facteur accélérateur fb de 1, 2, 4 ou 8 pour la phase de joint secondaire qui sépare les deux
amas est appliqué au paramètre bnom,s.

Les résultats sont évalués sur la base des profondeurs de dégradation calculées moyennes et
maximales. Ils sont reportés sur la figure 170.

FIGURE 170 – Evolution des profondeurs de dégradation calculées (a) moyennes et (b) maximales en fonction du facteur
accélérateur fb appliqué au paramètre bnom,s (ajustement 2 ) pour la phase de joint secondaire qui sépare deux amas
d’inclusions. Simulations conduites sur 100 joints de grains modèles. Les barres d’erreur correspondent à l’écart-type.

Les profondeurs moyennes sont dépendantes du facteur accélérateur, que ce soit dans leur valeur
ou dans la dispersion autour d’elles. Ainsi, les valeurs les plus importantes et la plus grande dispersion
est retrouvée pour le facteur fb = 8.

Aux temps courts d’oxydation (1000 h principalement), la valeur du facteur appliqué a peu
d’influence sur les valeurs des profondeurs moyennes calculées. Au-delà, les valeurs peuvent varier
du simple au double pour un facteur fb = 1 ou fb = 8.

L’évolution des profondeurs maximales n’est pas monotone avec la durée d’oxydation simulée. Cela
montre qu’elle est intrinsèquement dépendante de la taille des amas d’inclusions et de la distance qui
les sépare : dès lors que le deuxième amas est atteint, la profondeur maximale est importante. Un
facteur important, typiquement fb = 8 favorise l’accès à ce deuxième amas dès les temps d’oxydation
les plus courts.

La différence entre un facteur fb = 1 ou fb = 2 semble faible pour les conditions simulées. Au vu de
ce que nous avons expliqué plus tôt, il semble pertinent de retenir un facteur 2 du fait de la présence
possible de deux fronts d’oxydation conjoints.

Dans la suite de l’étude de sensibilité, nous retiendrons fb = 2.

1.(a) Accélération de la cinétique de la phase d’alliage qui émerge à la surface
De la même manière que ce que nous avons développé pour les portions d’alliage qui séparent deux

amas, il est possible que la portion d’alliage en surface soit soumise à deux fronts d’oxydation : l’effet
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du milieu depuis la surface et l’accès du milieu par un amas sous-jacent.

Nous avons donc testé la sensibilité de la cinétique d’oxydation de ces joints en appliquant une
cinétique ’hybride’ au niveau de ce point, dont les paramètres sont les suivants :

- bnom,surface = bnom + bnom,s, sur le modèle du facteur fb = 2 dont nous venons de discuter ;
- cnom,surface = (cnom + cnom,s)/2.

Les autres paramètres d’entrée sont ceux que nous avons explicités dans le paragraphe précédent.

Les résultats sont évalués sur la base des profondeurs de dégradation calculées moyennes et
maximales. Ils sont reportés sur la figure 171.

FIGURE 171 – Evolution des profondeurs de dégradation calculées (a) moyennes et (b) maximales en fonction du choix
d’accélérer ou non la cinétique d’oxydation de la phase qui émerge à la surface. Simulations conduites sur 100 joints
de grains modèles. Les barres d’erreur correspondent à l’écart-type.

L’influence sur les profondeurs moyennes est importante puisque les valeurs évoluent du simple au
double. Cela témoigne du fait que les premiers amas sont atteints avec plus de facilité si la cinétique
d’oxydation du joint émergeant en surface est accélérée.

L’influence sur les profondeurs maximales semble négligeable puisque cette profondeur maximale
est essentiellement pilotée par la capacité du front d’oxydation à atteindre le deuxième amas, donc du
facteur fb appliqué sur la portion de joint entre deux amas plus que de la cinétique modifiée en surface.

Sur la base de ces résultats, nous estimons qu’il n’est pas pertinent de modifier la cinétique des
portions d’alliage qui émergent en surface. En effet, un facteur correctif pour la cinétique d’oxydation
des joints de grains entre deux amas peut se justifier par le fait de l’influence des amas adjacents et
permet de raccrocher la réalité tridimensionnelle des nappes d’amas d’inclusions d’oxyde.

Dans le cas où les amas n’émergent pas en surface, il est plus difficile d’envisager l’influence
de la répartition tridimensionnelle. Cela reviendrait à dire que n’importe quel amas sous-jacent est
susceptible, dès les premiers instants d’oxydation, d’être en contact du milieu et donc d’influencer la
cinétique d’oxydation des joints de grains. Cette hypothèse ne semble pas raisonnable. De plus, dans
l’optique d’un modèle conservatif, les résultats de la simulation montrent que ne pas la considérer ne
modifie pas excessivement les profondeurs maximales calculées.
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Dans la suite de cette étude, nous considérerons que la cinétique d’oxydation des joints qui
émergent en surface, en amont des amas d’inclusions, est identique à celle de la phase de teneur
nominale en chrome des joints primaires.

VI-2.2 Nombre d’amas

Nous avons évalué l’influence du nombre d’amas (et donc de l’alliage qui sépare les amas) sur les
profondeurs de dégradation calculées. La durée d’oxydation est de 10 000 h. Un facteur fb = 2 est
appliqué pour la phase qui sépare les deux amas, sur le paramètre bnom,s. Aucun facteur accélérateur
n’est appliqué à la phase d’alliage de teneur nominale en chrome en surface. Les joints modèles ont
été construits de la façon suivante :

- la longueur totale de la phase Ox est constante et fixée à 2000 nm. Elle est répartie équitablement
selon six cas de figures :

1 amas de 2000 nm ;
2 amas de 1000 nm ;
3 amas de 666 nm ;
4 amas de 500 nm ;
5 amas de 400 nm ;
6 amas de 333 nm.

- la position des amas par rapport à la surface est aléatoire et est définie par un tirage aléatoire
dans une distribution arbitrairement centrée à 1000 nm, avec un écart-type de 1900 nm, de sorte qu’il
est possible que des amas d’inclusions soient émergeants et qu’il puisse y avoir des joints pour lesquels
les amas ne seront jamais atteints après 10 000 h d’essai.

- la distance entre les amas vaut : (les deux cas de figure ont été simulés séparément) 1000 nm quel
que soit le cas de figure ou la longueur de l’amas.

Les résultats sont évalués sur la base des profondeurs de dégradation calculées moyennes et
maximales. Ils sont reportés sur la figure 172. Les résultats en bleu correspondent aux cas où la
distance entre amas vaut systématiquement 1000 nm (distance fixe), par opposition aux distances
variables, où la longueur d’alliage entre deux amas est de la taille de l’amas. Le cas où le nombre
d’amas est de 0 correspond à l’oxydation d’un joint primaire, sans l’influence d’aucune d’oxyde.
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FIGURE 172 – Evolution des profondeurs de dégradation calculées en fonction du nombre d’amas simulés (la longueur totale
de la phase Ox vaut 2000 nm pour tous les cas de figure). La distance entre amas vaut 1000 nm (bleu) ou la taille de l’amas
(jaune). La simulation se base sur le calcul de l’oxydation de 100 joints de grains modèles, pour une durée de 10 000 h.

Les résultats montrent que les profondeurs moyennes de dégradation sont relativement peu influ-
encées par la répartition des amas d’inclusions, que ce soit pour une longueur d’alliage entre amas du
même ordre de grandeur que dans les autres simulations (bleu), ou pour une longueur de la taille de
l’amas (jaune).

Une légère diminution est constatée pour un nombre d’amas supérieur à 4 pour les moyennes, dans
les deux cas. Cela peut se justifier par le fait que lorsque le dernier amas est franchi, la cinétique
d’oxydation retombe sur celle d’un joint secondaire, sans accélération par le facteur fb.

Les profondeurs maximales augmentent avec le nombre d’amas puis se stabilisent lorsque celui-ci
est supérieur ou égal à 3 si la distance entre amas est variable. Si elle est fixe, une légère diminution est
observée quand le nombre d’amas augmente. De la même manière que pour les profondeurs moyennes
calculées, cela se justifie par le retour à la cinétique non accélérée des joints secondaires ou par le fait
que certains des derniers amas ne sont plus atteinte par le front d’oxydation.

Ainsi, ces résultats suggèrent que, a priori, la configuration la plus néfaste concerne l’enchaînement
d’amas rapprochés. A partir du moment où les amas sont suffisamment séparés pour que l’alliage
entre dans le régime asymptotique de la cinétique d’oxydation, soit sur les portions entre alliage, soit
à la sortie du dernier amas, il est alors possible d’observer un effet moins défavorable du chaînage
d’inclusions par rapport au cas d’un seul amas de très longue taille, continu sur plusieurs dizaines de
micromètres par exemple.

Ces résultats confirment donc le rôle sensibilisant des inclusions Mgoxyde, pour lesquels les amas
sont constitués d’un bloc continu, par rapport aux amas d’inclusions Aloxyde qui se retrouvent dans le
cas d’un chaînage d’inclusions, où l’oxyde a la capacité de ralentir sa progression dans l’alliage, malgré
la présence de facteurs accélérateurs.

En revanche, les inclusions d’oxyde n’offrent aucune résistance à l’oxydation intergranulaire. Quel
que soit le cas de figure dans laquelle la simulation a été conduite, les profondeurs d’oxydation les
plus faibles sont systématiquement retrouvées dans le cas d’un joint qui ne contient aucune inclusion
d’oxyde ou dans le cas d’un joint primaire où le premier amas n’est pas atteint.

190



Quatrième chapitre Simulation du comportement de joints modèles et étude de sensibilité

Synthèse : simulation de l’oxydation de joints modèles

La simulation de l’oxydation de joints modèles a permis de conduire une étude de sensibilité.
Elle a été réalisée sur la base de la simulation du comportement de 100 joints de grains modèles
qui contiennent un nombre variable d’amas d’inclusions, sous-jacents à la surface à une distance
aléatoirement définie. Les résultats se basent sur l’interprétation des évolutions des profondeurs
de dégradation moyennes et maximales en fonction soit de la durée d’oxydation simulée, soit du
paramètre étudié.

Les paramètres de la simulation retenus sont les suivants :
(i) la phase d’alliage qui émerge à la surface, même en amont d’un ou plusieurs amas

d’inclusions d’oxyde, suit la cinétique d’oxydation de la phase de teneur nominale en chrome. Les
paramètres sont ceux du modèle non ajusté : bnom = 255 000 nm et cnom = 0,03 h−1 ;

(ii) la phase Ox suit une dissolution instantanée ;

(iii) la phase d’alliage de teneur nominale en chrome, en aval d’un amas d’inclusions d’oxyde,
suit la cinétique d’oxydation de la phase secondaire. Les paramètres sont ceux de l’ajustement 2 :
bnom,s = 185 000 nm et cnom,s = 0,1 h−1 ;

(iv) la phase d’alliage de teneur nominale en chrome, qui sépare deux amas d’inclusions
d’oxyde, suit la cinétique d’oxydation de la phase secondaire mais le paramètre bnom,s est pondéré
par un facteur accélérateur fb = 2. Il introduit l’effet tridimensionnel de la morphologie des
amas d’inclusions d’oxyde, qui permet d’oxyder le joint secondaire au niveau de deux points
d’application.

Les résultats obtenus montrent que les profondeurs moyennes de dégradation calculées sont
relativement peu sensibles aux différents cas qui ont été étudiés. A l’inverse, la profondeur
maximale de dégradation résulte intrinsèquement de la capacité du front d’oxydation à atteindre
l’amas le plus enterré / le plus long.

Ainsi, les configurations critiques identifiées sont les suivantes :

(i) un amas qui émerge à la surface ou qui est facilement atteignable par le front d’oxydation
et dont la taille est importante. Il s’agit typiquement du cas des amas d’inclusions Mgoxyde dont
la taille maximale est de plusieurs centaines de micromètres. Ces amas auront la capacité de
favoriser l’oxydation des joints sous-jacents profondément enfouis ;

(ii) plusieurs amas qui se succèdent à des distances rapprochées.
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Synthèse du quatrième chapitre
Le chapitre 4 s’est axé autour de la description de l’oxydation des joints primaires et des joints

secondaires puis de la modélisation de la cinétique d’oxydation et de dégradation des joints de grains
qui contiennent des inclusions d’oxyde. Ce résumé vise à reprendre les idées principales de ces deux
parties.

D’un point de vue expérimental :

(I) L’oxydation des joints de grains est différente selon les coulées, à conditions d’essais
similaires. Plusieurs pistes ont été évoquées pour discuter de ces différences de comportement.
Elles concernent : la présence de carbures de chrome, des appauvrissements préférentiels en chrome
au niveau des joints de grains de certaines coulées, l’influence des différences microstructurales ou
encore l’influence à plus large échelle des inclusions d’oxyde qui, par leur dissolution, relâchent
dans le milieu des espèces qui sont susceptibles de s’incorporer aux oxydes et donc de modifier le
comportement électrochimique local.

(II) La dépendance aux paramètres environnementaux (température et écart au potentiel
électrochimique d’équilibre Ni/NiO) est fidèle aux descriptions de la littérature, tant pour les
joints primaires que pour les joints secondaires.

D’un point de vue modélisation :

(III) La cinétique d’oxydation des joints primaires répond aux descriptions faites par le modèle
local à 360˚C, sans ajustement requis. En revanche, la modélisation du rôle de la température
(essais à 290˚C) à partir de l’énergie d’activation (30 kJ/mol) et du ∆EcP sur les profondeurs de
pénétrations d’oxyde ne donne pas satisfaction. Nous suggérons de conduire des essais à potentiel
électrochimique constant, en imposant des variations du couple (T , H2 dissous) pour avoir une
meilleure estimation de l’énergie d’activation.

(IV) L’oxydation des joints secondaires avec le temps suit une dépendance similaire à celle des
joints primaires. Les phénomènes physiques à l’origine de leur oxydation semblent donc similaires
à ceux qui opèrent au niveau des joints primaires.

(V) La modélisation des joints qui contiennent des inclusions d’oxyde se base sur les hypothèses
suivantes, qui ont été vérifiées :

- les inclusions d’oxyde suivent une cinétique de dissolution quasi instantanée, ce qui
traduit la capacité du milieu à accéder à n’importe quel joint sous-jacent. Cette cinétique
ne varie ni avec la durée d’exposition, ni avec les conditions du milieu. Le
franchissement d’un amas par le front d’oxyde, dans un modèle filaire en 1D, se traduit
par un saut quasi instantané (mais qui pourrait être allongé) dans la cinétique
d’oxydation de la phase nominale.

- la longueur de la phase d’inclusions d’oxyde n’influe pas sur l’oxydation du joint secondaire
en aval.

- la cinétique des joints secondaires a, dans un premier temps, été considérée comme
équivalente à celle des joints primaires, i.e les paramètres matériaux sont ceux de la phase
nom. La simulation d’une quarantaine de joints secondaires a montré que les écarts avec
la réalité expérimentale étaient importants. Un ajustement a été proposé : la cinétique
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est donc différente de celle suivie par les joints primaires.

(VI) Les cas de chaînage d’amas ont été évalués mais les données expérimentales sont
insuffisantes pour aboutir à une modélisation complète. Les résultats se basent donc sur une étude
de sensibilité, qui a permis d’évaluer l’influence d’un facteur multiplicatif qui pondère la cinétique
d’oxydation de l’alliage entouré d’amas. Ce point permet de se rapprocher du cas expérimental où
le réseau d’inclusions d’oxyde est tridimensionnel. De plus, les cas les plus critiques vis-à-vis de
l’oxydation intergranulaire sont estimés être ceux où (i) les amas sont nombreux et rapprochés ou
(ii) peu nombreux mais très longs. Lorsque la distance entre amas est plus étendue, l’oxydation
de l’alliage peut, en comparaison, être ralentie d’un amas à l’autre.

(VII) Quelle que soit la simulation du comportement en oxydation de joints fictifs, le facteur
le plus néfaste vis-à-vis de la profondeur de dégradation réside dans la taille des
amas d’inclusions. Ainsi, du point de vue de la CSC, les joints qui contiennent des amas
d’inclusions d’oxyde pourraient être les maillons faibles puisqu’ils sont plus à même, à durée
équivalente, d’atteindre la profondeur critique d’amorçage.

Le chapitre suivant permettra de discuter plus amplement le comportement en CSC de ces
joints de grains primaires et des joints de grains qui contiennent des amas d’inclusions d’oxyde.
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Cinquième chapitre : identification du critère
d’amorçage

Dans le chapitre précédent, nous nous sommes intéressés à la modélisation de l’oxydation de joints
de grains filaires qui contiennent des inclusions d’oxyde. Les résultats de nos simulations montrent que
le facteur principal qui conditionne la profondeur de dégradation est la taille des amas d’inclusions
d’oxyde. A présent, il s’agit de s’intéresser au comportement en CSC de ces joints filaires, i.e. à leur
propension d’amorcer une fissure et à la propager.

Les connaissances apportées par les chapitres précédents nous permettent désormais (1) de modéliser
une microstructure qui contient des inclusions d’oxyde et (2) de simuler le comportement en oxydation
des joints de grains en milieu primaire simulé à 360˚C. Afin de modéliser le comportement en CSC
d’un tel matériau, il est désormais nécessaire de s’intéresser à l’ensemble des étapes de la description
phénoménologique, i.e de chaîner l’incubation avec un critère d’amorçage puis des lois de propagation.

Dans ce chapitre nous nous focaliserons uniquement sur deux aspects : (1) la description de la
fissuration par CSC observée expérimentalement et (2) la discussion du critère d’amorçage pour un
alliage 600 qui contient des inclusions d’oxyde.

Le chapitre cinq se propose donc :

(1) De présenter les résultats expérimentaux qui concernent les éprouvettes de CSC
(éprouvettes U-Bends). Nous basons la plupart des constats à partir des résultats obtenus sur la
coulée repérée T321, qui est la coulée pour laquelle nous avons obtenu le plus de résultats tout
au long de ces travaux de thèse.

(2) D’établir un critère d’amorçage pour les joints primaires et de discuter le critère d’amorçage
des joints secondaires. L’approche de cette deuxième partie repose sur de nombreuses hypothèses,
que nous avons dû formuler pour aborder le problème dans un temps restreint. Nous expliciterons
ces dernières et exposerons les limitations induites.

I. Essais de corrosion sous contrainte sur éprouvettes U-Bends
Cette section a pour objectif de présenter les résultats des essais de corrosion sous contrainte.

La figure 173 illustre le cas d’une fissuration par CSC au niveau de l’apex d’une éprouvette U-Bend
(échantillon issu de la coulée repérée T297, oxydé 5075 h à 360˚C) mise en forme avant le début des
travaux de thèse et qui a motivé le développement d’un protocole particulier.

Cette fissuration présente la particularité :
(1) d’être quasi-traversante.
(2) d’avoir conduit à une perte de parallélisme entre les deux branches de l’éprouvette.

Généralement, les essais sont stoppés dès l’observation de l’amorçage d’une fissure de CSC. Cette
fissuration, dont l’amorçage n’avait pas été observé (au MEB) après environ 3000 h d’essai, témoigne
vraisemblablement du rôle des inclusions d’oxyde sur la fissuration par CSC. Le protocole qui a été
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développé consiste en :

(1) une caractérisation détaillée de l’état initial des éprouvettes avant leur mise en forme pour
recenser la présence d’inclusions en surface.

(2) une liste des éprouvettes qui, a priori, seraient les plus sensibles à la fissuration (par la densité
d’inclusions présentes en surface), pour des contrôles plus ciblés.

FIGURE 173 – (a) Observation d’une fissure de CSC en vue de dessus d’une éprouvette U-Bend. La fissure est orientée selon
T . (b) Les branches ne sont plus parallèles. (c) La fissure est traversante dans l’épaisseur. L’échantillon est issu de la coulée
repérée T297 et a été oxydé 5075 h à 360˚C et 20 mL H2/kg H2O.

Dans la suite de cette section, nous décrivons l’état initial des éprouvettes U-Bends puis les
observations après essai en milieu primaire simulé.

I-1 Eprouvettes U-Bend à l’état initial

Les éprouvettes U-Bend sont des éprouvettes de CSC qui adoptent la forme d’un U et pour
lesquelles la contrainte maximale en traction est située à l’apex sur la face externe (figure 174).

FIGURE 174 – Présentation d’une éprouvette U-Bend : les extrémités de l’éprouvette U-Bend sont maintenues par un ressort
pour éviter la relaxation des contraintes au cours de la montée en température au démarrage de l’essai. L’apex (zone où
la contrainte de traction est maximale) est mis en évidence par une flèche

Le choix de ce type d’éprouvettes pour l’étude de la sensibilité à la CSC se justifie par la faible
quantité de matière disponible. Certains échantillons se sont rompus lors de leur seule manipulation
du fait de la présence de bandes d’inclusions étendues au sein de la matière. Les éprouvettes U-
Bends présentent l’avantage, par rapport à un chargement totalement unidirectionnel (éprouvettes de
traction), que le gradient de contrainte dans l’épaisseur (tension puis compression) permet d’assurer
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une certaine cohésion de l’éprouvette.

Une première partie présente plus en détail les éprouvettes de l’étude. Dans un second temps,
la méthode de repérage des inclusions d’oxyde en surface, suspectées d’être néfastes vis-à-vis de la
sensibilité à la CSC de l’alliage, est présentée.

I-1.1 Description des éprouvettes

Les éprouvettes U-Bends sont des éprouvettes de corrosion sous contrainte qui se présentent
initialement sous la forme de languettes percées aux deux extrémités. Elles sont longues de 60 mm,
larges de 10 mm et épaisses de 1 mm et ont été prélevées dans toutes les coulées de l’étude, i.e dans
les deux coulées mères repérées B528 et B532 et dans les coulées modèles repérées T279REF01,
T279DEF01, T297, T320, T321 et T322 (pour rappel, les coulées repérées T320, T321 et T322
présentent des similitudes en matière de microstructures).

Le sens long des éprouvettes correspond à la direction L et l’épaisseur à la direction S.

Les éprouvettes sont mises en forme après polissage (finition à l’OPS) à l’aide d’une empreinte de
1 cm de diamètre, puis les extrémités sont maintenues dans un ressort afin de limiter la relaxation des
contraintes lors de la montée en température au cours de l’exposition au milieu d’essai. Le ressort est
isolé de l’éprouvette par une bague en Zircaloy oxydé pour éviter les couplages galvaniques.

La sollicitation est statique, avec une déformation initiale (rayon de courbure de 5 mm, épaisseur
des éprouvettes d’environ 1 mm), qui se situe généralement autour de 10-15%. Le niveau de contrainte
(en surface et en profondeur) et les relaxations induites par la montée en température peuvent être
estimées grâce à des calculs par éléments finis. L’amorçage est déterminé par examen au MEB de
la surface et se localise généralement au niveau de l’apex, indiqué par une flèche sur la figure 174,
qui correspond à la zone de contrainte maximale de traction en surface. Les fissures sont orientées
perpendiculairement à la contrainte macroscopique principale [47,192].

I-1.2 Amas d’inclusions en surface et influence du pliage

2.(a) Repérage des inclusions avant mise en forme
Les amas d’inclusions d’oxyde sont estimés être à l’origine de zones sensibilisées vis-à-vis du comportement

en CSC, du fait qu’elles se dissolvent et/ou que des oxydes particuliers sont susceptibles de se former.
Ainsi, il est important de les localiser en amont de l’exposition des éprouvettes U-Bends au milieu
d’essai.

La présence d’amas d’inclusions au niveau de la surface exposée au milieu a été évaluée pour
les coulées repérées T320, T321 et T322 (les essais de CSC sur les autres coulées modèles ont été
commencés avant le début de la thèse et la mise en place de ce protocole). La zone caractérisée
correspond au tiers central de la surface de l’éprouvette U-Bend. Les paramètres d’observation du
MEB sont les suivants : HFW (acronyme de l’anglais Horizontal Field Width, pour la largeur de
champ) = 4,5 mm, temps de pause 15 µs, résolution d’image 3072x2048 pixels, tension de 10 kV,
WD (distance de travail) = 20 mm, spot de 3,5, diaphragme 6. Dans ces conditions, il est possible de
détecter des inclusions d’une taille de l’ordre de 2 µm.

Chaque image acquise en électrons rétrodiffusés a été post-traitée à l’aide du logiciel ImageJ
pour extraire un jeu de données constitué de l’aire de chaque amas d’inclusions et de sa position.
Une reconstruction numérique de la surface, où chaque amas d’inclusions est positionné selon ses
coordonnées (x,y) et où son aire est matérialisée par une bulle de taille proportionnelle, a été tracée
pour chaque U-Bend. Un exemple est illustré sur la figure 175.
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FIGURE 175 – Reconstruction numérique de la localisation des amas d’inclusions qui émergent à la surface d’une éprouvette
U-Bend. Les amas d’inclusions sont représentés par des cercles de diamètre proportionnel à leur aire réelle. Les deux
micrographies (encadrées en noir et orange) offrent un point de comparaison entre la microstructure et la reconstruction.
L’encadré blanc sur la photographie correspond à l’emplacement de l’observation MEB présentée. Les lignes pointillées
indiquent les emplacements des encoches sur la tranche et permettent de délimiter des zones d’observation.

Des zones d’observation ont été délimitées par des encoches peu profondes et espacées d’environ
2 mm réalisées à la scie à fil sur une des tranches. Ces encoches ont pour objectif de faciliter le repérage
des zones d’observation à l’issue du pliage. Du fait qu’elles soient émoussées, leur impact sur la CSC
est estimé négligeable devant le rôle des inclusions d’oxyde.

2.(b) Influence du pliage
La fissuration par CSC résulte d’un couplage matériau - milieu d’essai - contraintes de traction.

Le couplage entre le matériau et le milieu d’essai a fait l’objet des deux chapitres précédents. En
amont de l’évaluation de la synergie des trois facteurs et au regard de la présence de zones fragiles (les
amas d’inclusions) dans l’alliage 600 de l’étude, il était indispensable d’étudier l’influence du pliage
sur la tenue des amas d’inclusions. Ces observations ont également permis de discriminer la rupture
purement mécanique de la fissuration par CSC et d’apporter une fiabilité supplémentaire aux résultats
expérimentaux présentés par la suite.

La mise sous contrainte de l’éprouvette U-Bend correspond à une sollicitation macroscopique de
type flexion dont l’axe de pliage est aligné avec la direction L, qui est le sens long de l’éprouvette U-
Bend . Les observations des joints de grains ont été réalisées au MEB avec une tension d’accélération
de 20 kV (spot 3,5 ; diaphragme 5) et une distance de travail proche de WD = 25 mm afin de faciliter
l’inclinaison de l’échantillon.

La figure 176 montre la rupture mécanique des portions d’alliage et des amas d’inclusions de joints
de grains orientés le long de la direction L (donc alignés avec la direction de sollicitation mécanique).
Ceci a été observé aussi bien dans le cas où les joints de grains présentaient majoritairement des amas
d’inclusions dans le plan d’observation que dans le cas où il s’agissait de joints de grains de l’alliage
"sain", toujours en surface. Ceci pourrait s’expliquer par l’influence d’amas d’inclusions sous-jacents.
Cependant, aucune éprouvette U-Bend n’a été observée en coupe après pliage pour évaluer ce point-là.

Des bandes de glissement (flèches rouges) sont observées au voisinage de la zone rompue. Une
représentation schématique du comportement du joint de grains selon une représentation filaire en 1D
où les zones hachurées correspondent aux ruptures observées est reportée.

La rupture de joints de grains avec inclusions d’oxyde a été observée jusqu’à des distances (projetées)
de l’apex de 10 mm, zone limite d’observation du fait de l’inclinaison de l’échantillon.
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TABLEAU 37 – Conditions expérimentales des essais de CSC sur les éprouvettes U-Bend. Le milieu est un milieu primaire
nominal qui contient 20 mLH2/kgH2O d’hydrogène dissous. La référence matériau, la température d’essai et la durée
maximale d’essai cumulée sont indiquées. Le nombre de cycles correspond aux ouvertures d’autoclave pour vérifier
l’amorçage de CSC, qui ont lieu environ toutes les 1000-2000 h.

Matériau T tmax Cycles Matériau T tmax Cycles
B528 290 4210 2 B528 360 4178 2
B532 290 4210 2 B532 360 4178 2
T320 290 4210 2 T279REF01 360 2105 1
T321 290 4210 2 T279DEF01 360 7160 4
T322 290 4210 2 T297 360 7180 4

T320 360 4178 2
T321 360 4178 2
T321 360 4178 2

FIGURE 176 – Comparaison par observations au MEB entre l’état (a) à plat et (b) après pliage d’une éprouvette U-Bend
prélevée dans la coulée référencée T321. La contrainte macroscopique est alignée avec la direction L. Des joints de grains
filaires ont été schématisés pour l’état initial JDGS et l’état plié JDGSσ. Les zones hachurées correspondent aux ruptures.
Les portions en noir correspondent à l’alliage et celles en jaune aux amas d’inclusions d’oxyde.

I-2 Essais de CSC sur des éprouvettes U-Bend

I-2.1 Matrice d’essais

Les éprouvettes U-Bends sont exposées au milieu primaire simulé dans une boucle d’essai avec
recirculation du fluide (boucle ACACIA ou CAMELIA, présentée dans le chapitre 3) à 360˚C ou
290˚C. De l’hydrogène est ajouté à hauteur de 20 mLH2/kgH2O de sorte que les conditions d’essai
sont similaires à celles des essais d’oxydation du chapitre 3.

Le tableau 37 liste les conditions opératoires appliquées à chaque coulée. Pour s’assurer de la
reproductibilité des essais, quatre à cinq éprouvettes U-Bends sont testées pour chaque condition
expérimentale. Certaines coulées modèles (T279REF01, T279DEF01 et T297) n’ont ainsi pu être
testées qu’à une seule température du fait de la faible quantité de matière disponible. La température
de 360˚C a alors été retenue car dans le cadre d’une étude de durée réduite (quelques milliers d’heures
d’essai), il était plus probable d’observer un éventuel amorçage par CSC qu’à 290˚C où les phénomènes
sont plus lents. La durée indiquée correspond à la durée maximale d’exposition au milieu cumulée à
l’issue des travaux de thèse. Le nombre de cycles correspond au nombre d’ouvertures de l’autoclave
pour vérifier l’amorçage ou non de la CSC. Généralement, un cycle dure entre 1000 et 2000 h environ.
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I-2.2 Stratégie d’observation

Toutes les éprouvettes n’ont pas été caractérisées (observations de surface et découpe), afin de
prolonger les durées d’essais au-delà de la thèse. Une priorité de caractérisations (en surface et en
coupe transverse) a été donnée à la coulée modèle repérée T321 sur laquelle le nombre de données
expérimentales cumulées était le plus conséquent, en matière de caractérisations de l’état initial, de
caractérisation du comportement en oxydation des inclusions et des joints de grains (durées d’oxydation
concernées, nombre de joints de grains observés, ...) et d’identification du critère d’amorçage (qui sera
présenté dans la suite de ce chapitre). Sauf mention contraire, nous évoquerons essentiellement cette
coulée pour tout ce qui concerne la description des résultats des essais de CSC sur les éprouvettes
U-Bend.

A l’issue d’un cycle d’essai, certaines éprouvettes ont été examinées par microscopie électronique à
balayage (MEB-FEG FEI-QUANTA), avec les paramètres suivants : détecteurs d’électrons rétrodiffusés
et secondaires, distance de travail comprise entre 20 et 10 mm (selon l’inclinaison de l’échantillon),
tension d’accélération de 20 kV, spot de 3,5, diaphragme 5.

Les observations visent à repérer des joints de grains fissurés en surface, tel que présenté sur la
figure 177. Les cartographies des inclusions d’oxyde qui émergent en surface permettent de cibler des
zones prioritaires d’observation.

FIGURE 177 – Exemple d’une fissure de CSC au niveau de l’apex d’une éprouvette de la coulée référencée T321. L’échantillon
a été mis en essai pendant 2105 h à 360˚C et 20 mL H2/kg H2O.

Le temps à fissuration se définit ici comme la durée d’exposition au milieu à l’issue de laquelle est
constatée l’ouverture d’un ou plusieurs joints de grains. Du fait que les observations sont effectuées
à l’issue d’un cycle d’essai d’une durée comprise entre 1000 et 2000 h environ, le temps à l’amorçage
couvre toute une plage de durée.

I-2.3 Résultat des essais de CSC

3.(a) Temps à la fissuration et profondeurs d’amorces

3.(a).i Estimation du temps à la fissuration
Le tableau 38 liste les temps d’essai cumulés et le nombre d’éprouvettes (parmi celles observées)

pour lesquelles des fissures de CSC ont été observées (coulée référencée T321), à chaque température
d’essai. Que ce soit à 360˚C ou 290˚C, la fissuration a pu être observée dès la fin du premier cycle
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d’essai (d’une durée de 2105 h).

TABLEAU 38 – Temps à la fissuration (ta) à 290˚C ou 360˚C pour les éprouvettes U-Bends prélevées dans la coulée référencée
T321. La colonne nb/nbtot indique le nombre d’éprouvettes concernées (nb) parmi celles observées pour la condition
expérimentale (nbtot)

Matériau T (˚C) ta (h) nb / nbtot

T321 290 < 2105 1/2
360 < 2105 3/3

La fissuration n’est pas systématique pour toutes les éprouvettes U-Bend (1 éprouvette à 290˚C n’a
pas montré de fissuration) et surtout, l’orientation des amorces par rapport à la contrainte principale
macroscopique n’est pas identique pour toutes les éprouvettes exposées 2105 h à 360˚C, bien qu’elle
semble systématiquement présenter un caractère intergranulaire. Ainsi, trois cas de figures ont été
observés (chaque cas correspond à une éprouvette, 0˚correspond à un joint fissuré orienté quasi
parallèlement avec la contrainte macroscopique, 90˚un joint fissuré orienté quasi perpendiculairement
à la contrainte macroscopique et 45˚à un joint orienté d’environ 45˚par rapport à la contrainte
macroscopique - voir figure 178) :

(1.) 1 joint fissuré à 45˚

(2.) 4 joints fissurés à 90˚, 11 à 45˚et 8 à 0˚

(3.) 1 joint fissuré à 90˚, 4 à 45˚et 7 à 0˚

A 290˚C, la fissuration a été observée à 90˚pour 2 joints de grains et 0˚pour 1 joint de grains.

FIGURE 178 – Trois orientations de fissures de CSC ont été observées après 2105 h d’essai à 360˚C sur les éprouvettes U-Bend
de la coulée référencée T321 : (a) orientation globalement perpendiculaire, (a) globalement parallèle, (c) globalement à
45˚par rapport à la contrainte macroscopique principale.

La littérature montre qu’usuellement la fissuration par CSC sur des éprouvettes de type U-Bend
est plutôt perpendiculaire à la contrainte macroscopique [47,192]. Le fait (1) qu’il ait été observé des
fissures orientées différemment par rapport à la contrainte et dans des proportions différentes d’un
échantillon à l’autre (pour une même coulée) et (2) que pour une même condition d’essai l’observation
de CSC n’est pas systématique, pourrait témoigner d’une différence de sensibilité au sein même de la
coulée qui résulte probablement d’un effet de la quantité et de la disposition des inclusions présentes
à l’état initial. En effet, les paramètres de polissage et de mise en forme sont identiques pour toutes
les éprouvettes.
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La différence de sensibilité peut s’expliquer par le fait que la densité d’inclusions n’est pas
homogène au sein d’une même coulée. Certaines éprouvettes U-Bend peuvent contenir davantage
d’inclusions d’oxyde et donc davantage de zones sensibles à la CSC. La localisation des inclusions
varie également d’une éprouvette à l’autre

Afin de vérifier un potentiel lien entre inclusions et fissuration, la localisation et l’orientation
des amorces et la présence d’inclusions ont été étudiées.

3.(b) Localisation des amorces et orientation
De manière générale, dès lors que des amorces ont été observées avec une orientation de 0˚ou

45˚par rapport à la contrainte macroscopique, elles sont observées dans le voisinage direct d’amas
d’inclusions d’oxyde, comme le montre la figure 179a.

FIGURE 179 – (a) Fissure de CSC observée à proximité d’amas d’inclusions après 2105 h à 360˚C (coulée référencée T321).
(b)-(c) Comparaison entre l’état (b) plié et (c) après 2105 h exposition au milieu primaire nominal à 360˚C (coulée
référencée T322). La fissuration opère au niveau des amas d’inclusions.

Lorsque l’amas dissous au voisinage des fissures est de taille importante (plusieurs inclusions,
longueur de plusieurs dizaines de micromètres), l’orientation est généralement de 0˚par rapport à la
contrainte principale macroscopique.

Les figures 179 (b) et (c) illustrent un cas de fissure de CSC (coulée repérée T322, exposée 2105 h
à 360˚C), où la comparaison de la surface avant (b) et après (c) exposition au milieu d’essai montre
que la fissuration (flèche rouge) opère de proche en proche entre des petits amas d’inclusions d’oxyde.
L’état initial témoigne du fait que la zone était non fissurée à l’issue du pliage. La rupture mécanique
(flèche bleue) intervenue lors du pliage n’a pas subi de modification. Ce point suggère le rôle fort des
inclusions d’oxyde sur la propension d’un joint de grains à amorcer la CSC à proximité d’inclusions
d’oxyde, même s’il n’est pas favorablement orienté en mode I de rupture.

3.(c) Profondeurs des fissures
Des caractérisations en profondeur, selon une coupe transverse contenant la direction L (pour que

l’intégralité de la courbure de l’éprouvette U-Bend soit observable), sur l’échantillon exposé 2105 h à
360˚C, qui correspond au cas n˚2 (4 joints fissurés à 90˚, 11 à 45˚et 8 à 0˚), ont été conduites pour
évaluer la profondeur des fissures et l’éventuel lien entre inclusions et joints rompus.
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La figure 180 montre un exemple d’amorce de fissure de CSC (flèche rouge) au niveau d’un joint de
grains oxydé. La fissuration semble discontinue dans le plan d’observation : des portions d’alliage sont
observées entre les zones oxydées (flèche jaune). Les flèches noires montrent des portions qui semblent
s’être réoxydées.

FIGURE 180 – Fissure de CSC observée en coupe transverse au niveau d’une éprouvette U-Bend de la coulée référencée T321,
exposée 2105 h à 360˚C.

Au total, 3 amorces ont pu être identifiées dans le plan SL sur une longueur de 2,9 mm au niveau
de la zone pliée (1 seule est localisée à proximité de l’apex). La profondeur moyenne d’amorce est de
2990±1460 nm. L’amorce la plus petite mesure 2120 nm et la plus étendue 4676 nm.

Dans certain cas, il est difficile de distinguer un joint oxydé d’un joint rompu. Il n’est donc pas
exclu que le nombre de joints rompus soit supérieur.

Aucun amas d’inclusions d’oxyde n’a pu être observé au niveau de cette coupe transverse.

Bien que le lien entre amas d’inclusions et fissuration n’a pas pu être établi au niveau de la
coupe transverse (car aucun amas n’a pu être repéré), les observations de surface témoignent du
rôle des inclusions d’oxyde sur la propension de l’alliage 600 qui contient des inclusions d’oxyde
à amorcer des fissures de CSC. Il est alors supposé que deux phénomènes puissent expliquer ces
observations :

(1) un effet concentration de contrainte par la présence de zones dissoutes ou de faible
résistance au cisaillement, qui permettrait à des joints de fissurer bien qu’ils ne soient pas alignés
favorablement (en mode I) par rapport à la contrainte macroscopique.

(2) une modification de la chimie environnante par la dissolution des inclusions d’oxyde, qui
sensibiliserait davantage les zones voisines.

Des caractérisations supplémentaires en surface et en profondeur sur un échantillon exposé
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pour deux cycles d’essai (4178 h d’exposition cumulée) à 360˚C (coulée référencée T321) ont été
conduites pour tenter de répondre à ces hypothèses.

3.(d) Etendue des fissures
La figure 181 montre la fissuration observée à l’issue de 4178 h d’exposition à 360˚C (coulée

repérée T321). Une partie de la fissure est alignée sur environ 3 mm à 90˚par rapport à la contrainte
macroscopique principale, au niveau de l’apex. La majorité de la fissure (environ 10 mm de long) est
alignée selon la direction principale de la contrainte macroscopique. L’étendue complète de la fissure
n’a pas pu être déterminée car elle s’étend jusqu’au niveau des branches parallèles et il n’a pas été
possible d’incliner suffisamment l’échantillon dans la chambre du MEB.

Le chemin de fissuration observé en surface a été reporté en rouge sur la reconstruction numérique
de la surface de l’éprouvette U-Bend qui situait les amas d’inclusions d’oxyde (figure 181b). L’apex
théorique est indiqué par la ligne discontinue en noir. La flèche noire montre la présence d’un amas
de taille conséquente dont la localisation s’inscrit dans la continuité de la fissure. A l’état initial, cet
amas avait été identifié comme une bande d’inclusions Mgoxyde.

Cette éprouvette U-Bend a été caractérisée en coupe transverse (coupe transverse le long de la
direction L pour que l’intégralité de la zone pliée soit observable) pour évaluer le chemin de fissuration
en profondeur.
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(a)

(b)

FIGURE 181 – (a) Observation d’une fissure de CSC qui s’étend sur 3 mm selon T et 10 mm selon L et (b) superposition
schématique du chemin de la fissure avec la position des amas d’inclusions observés en surface à l’état initial. La flèche
noire indique la présence d’un amas d’inclusionsMgoxyde. L’échantillon est issu de la coulée référencée T321 et a été oxydé
4178 h à 360˚C.

3.(e) Chemin de fissuration en profondeur
Les figures 182 et 183 montrent une partie du réseau de fissuration en profondeur de l’éprouvette

U-Bend (4178 h d’essai à 360˚C). Le caractère intergranulaire de la fissuration a été vérifié par des
acquisitions EBSD.

La figure 182 montre que les fissures s’inscrivent dans le prolongement d’un ancien amas d’inclusions
type Mgoxyde (morphologie définie dans le chapitre 2) dissoutes et désormais rempli de résine. Pour
rappel, un amas similaire avait été identifié en surface à l’état initial. Ces amas d’inclusions semblent
conduire préférentiellement à la fissuration par rapport aux amas de type Aloxyde, comme le suggère
la figure 183 où l’amas d’inclusions d’alumine est non affecté par l’oxydation et non atteint par la
fissuration.
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FIGURE 182 – Observation d’une fissure de CSC en coupe transverse. La flèche jaune met en évidence la dissolution d’un
amas d’inclusions Mgoxyde. L’échantillon est issu de la coulée référencée T321 et a été oxydé 4178 h à 360˚C.

FIGURE 183 – Observation d’une fissure de CSC en coupe transverse. Des amas d’inclusions Aloxyde sont observés et disjoints
de la fissure. L’échantillon est issu de la coulée référencée T321 et a été oxydé 4178 h à 360˚C.

Ces observations suggèrent que les inclusions pourraient davantage sensibiliser l’alliage 600 à la
fissuration dès lors que leur taille et leur morphologie sont favorables à une concentration locale de
contraintes. En conséquent, les amas d’inclusions de typeMgoxyde, qui sont plus longs, pourraient être
plus néfastes que les amas d’inclusions Aloxyde, plus petits et plus épars.

I-3 Discussion : rôle des inclusions sur l’amorçage et la propagation

Cette discussion s’axe essentiellement sur le rôle mécanique des amas d’inclusions d’oxyde vis-à-vis
de l’amorçage et de la propagation de fissures de CSC, l’oxydation des joints de grains ayant fait
l’objet du chapitre précédent.

I-3.1 Facteur de concentration de contrainte

Deux grandeurs ont été évaluées : un facteur de concentration de contrainte (kσ), pour le fond d’un
défaut plus ou moins émoussé ((a) et (b) - figure 184). Le cas (a) correspond plutôt aux amas qui sont
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alignés perpendiculairement à une sollicitation macroscopique et le cas (b) au cas où ils sont alignés
parallèlement avec la contrainte macroscopique principale (cas des amas en surface des éprouvettes
U-Bends, typiquement). La valeur de la contrainte au fond de l’amas est calculée d’après la formule
donnée par l’équation 48 :

σinclusion = kσ ∗ σ (48)

où σinclusion est la contrainte au fond de l’inclusion, σ est la contrainte macroscopique et kσ est
donné par l’équation 49 :

kσ = (1 + 2 ∗
√

0, 5 ∗ a0
ρ

) (49)

avec a0 la longueur d’amas en amont du joint de grains oxydé et ρ le rayon en fond d’amas, au
niveau du joint de grains oxydé.

FIGURE 184 – Représentation schématique de trois cas de figures pour lesquels ont été calculés (a-b) des coefficients de
concentration de contrainte k et (c) des facteurs d’intensité de contrainte K. (a) kσ,1 : amas alignés perpendiculairement à
la sollicitation macroscopique. (b) kσ,2 : amas alignés parallèlement à la sollicitation macroscopique. (c) cas d’une fissure
alignée perpendiculairement à la sollicitation macroscopique.

Les valeurs de facteur de concentration de contrainte kσ ont été calculées pour les amas présentés
précédemment sur les figures 182 (amas Mgoxyde sur lequel est observé une fissure, qui pourrait
correspondre au cas de l’amas étroit) et 183 (amas Aloxyde disjoint de la fissure). Les paramètres
de rayon ρ en fin d’amas et de longueur d’amas a0 utilisés, ainsi que les valeurs de kσ,1, sont détaillées
dans le tableau 39. Le facteur de concentration de contrainte kσ,2 correspond au cas où la sollicitation
macroscopique aurait été alignée avec l’amas considéré.

TABLEAU 39 – Calcul de facteurs de concentration de contrainte pour les catégories d’oxyde, en fonction des paramètres
morphologiques mesurés sur les figures 182 et 183 et de leur orientation par rapport à la contrainte macroscopique. Les
deux cas de figure sont schématisés sur la figure 184.

Aloxyde Mgoxyde
ρ (µm) 1 2
a0 (µm) 1 85
kσ,1 (-) 3 14
kσ,2 (-) 3 1
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Si le facteur de concentration de contrainte kσ est assimilé au cas d’un défaut elliptique sollicité en
mode I, les valeurs des contraintes sont plus importantes aux pointes des amas d’inclusions Mgoxyde,
par rapport aux inclusions Aloxyde, dès lors que le sens long des amas est aligné perpendiculairement
à la contrainte macroscopique principale. Cela est d’autant plus vrai s’il existe une protubérance qui
entraîne une valeur de rayon de courbure ρ bien plus faible que la longueur de l’amas. Ainsi, bien qu’a
priori le fait que les amas soient alignés avec la contrainte en surface (du fait du sens de prélèvement
par rapport au laminage) rendrait la configuration moins sensible à la concentration de contraintes
(cas du kσ,2), leur morphologie en profondeur peut être source de concentrations de contrainte.

Ainsi, un joint secondaire est plus susceptible d’amorcer une fissure de CSC qu’un joint de
grains sans amas d’inclusion car la contrainte seuil à rupture pourrait être atteinte plus rapidement,
du fait du facteur de concentration de contrainte qui s’applique.

I-3.2 Facteur d’intensité de contrainte

Dès lors qu’un joint de grains secondaire amorce une fissure, un facteur d’intensité de contrainte
(K) pour un défaut dont l’acuité est celle d’une fissure (voir figure 184, cas (c)) peut être calculé. La
formule est donnée par l’équation 50 :

K ∝ α ∗ kσ ∗ σmacro ∗
√
π ∗ (a0 + p) (50)

avec α une constante, σmacro la contrainte macroscopique, kσ le facteur de concentration de
contrainte, a0 la longueur d’amas et p la profondeur de l’amorce (ou de la fissure, si celle-ci s’est
propagée).

En considérant les valeurs actuelles du critère d’amorçage (σmacro = 670 MPa et p = 300 nm) [9],
il est possible de calculer le facteur d’intensité de contrainte K en pointe de l’amorce pour les cas de
figure que nous venons d’expliciter. Les valeurs sont données dans le tableau 40.

TABLEAU 40 – Valeurs du coefficient d’intensité de contrainte K calculés pour une fissure d’une taille de 300 nm amorcée
au niveau des amas d’inclusions dont les coefficients de concentrations de contrainte ont été détaillés dans le tableau 39,
en fonction de leur orientation (K1 : amas orienté perpendiculairement et K2 : amas orienté parallèlement) par rapport
à la contrainte macroscopique principale.

Aloxyde Mgoxyde
K1 (MPa

√
m) 1,4 11,0

K2 (MPa
√
m) 1,4 1,8

La différence entre le facteur d’intensité de contrainte K1 (amas d’inclusion aligné perpendiculaire-
ment à la contrainte macroscopique principale) pour le casMgoxyde et le cas Aloxyde est de l’ordre d’un
facteur 8. De plus, en reprenant la figure que nous avons présentée en introduction de la propagation
des fissures par CSC dans le chapitre 1 et en y positionnant ces facteurs d’intensité de contrainte
(figure 185), il est possible de constater que :

- le facteur d’intensité de contrainte des fissures amorcées au niveau des inclusions Mgoxyde se
positionne juste avant l’inflexion entre le régime lent et le régime rapide de propagation.

- le facteur d’intensité de contrainte des fissures amorcées au niveau des inclusions Aloxyde se
positionne en dehors de la courbe de propagation.

Cela montre bien une différence de sensibilité entre les deux types d’amas d’inclusions puisque
pour les amas Mgoxyde :

(i) l’amorçage est favorisé du fait de la présence d’un facteur de concentration de contrainte qui
permet d’atteindre la contrainte seuil d’amorçage pour un plus grand nombre de joints de grains
secondaires
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(ii) dès l’amorçage, il est possible que les conditions mécaniques soient favorables à l’entrée dans
le régime de propagation rapide.

Ces résultats permettent ainsi d’expliquer le chemin de fissuration qui a été observée sur les
éprouvettes U-Bends et de justifier la fissuration quasi-intégrale de certaines après des temps d’exposition
qui n’excèdent pas 5000 h.

FIGURE 185 – Positionnement des valeurs de K1 au niveau de l’évolution de la vitesse de propagation avec le facteur
d’intensité de contraintes et de la courbe modèle pour l’alliage 600 - données recensées par l’EPRI [91].

Synthèse : Essais de CSC sur éprouvettes U-Bends

- Toutes les coulées modèles avec inclusions qui ont pu être observées ont montré de l’amorçage
de CSC.

- Les temps minimaux à l’amorçage sont équivalents à 290˚C et 360˚C. Ils valent environ
2000 h.

- Des différences de sensibilité à la CSC au sein d’une même coulée sont constatées.

- Des fissures sont observées en dehors de l’apex selon des orientations à 45˚(cas majoritaire),
90˚et 180˚avec la contrainte macroscopique.

- Des fissures étendues sur plusieurs millimètres en surface et en profondeur ont été observées.
Elles résultent de l’exposition au milieu primaire car elles n’ont pas été observées à l’issue du pliage
(en surface).
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De ces observations nous pouvons en déduire que les inclusions d’oxyde sensibilisent l’alliage
à la fissuration par CSC. Si le rôle du changement local d’environnement du fait de la dissolution
des inclusions d’oxyde n’a pas pu être directement étudié, il a été montré que les amas dissous
jouent un rôle mécanique sur le niveau de concentration de contraintes.

Ainsi, les inclusions Mgoxyde sensibilisent davantage l’alliage car elles conduisent à un facteur
de concentration de contrainte plus important du fait de leur morphologie. De plus, lorsqu’un
joint de grains secondaire amorce de la CSC, il en résulte automatiquement un facteur d’intensité
de contrainte important, qui peut entraîner l’entrée quasi-instantanée de la fissure dans le régime
de propagation. Selon la morphologie de l’amas, l’amorce peut se trouver directement dans le
régime de propagation rapide. Cette remarque permet d’expliquer l’étendue des fissurations qui
ont été observées.

En conclusion, les inclusions d’oxyde sensibilisent l’alliage à la CSC d’un point de vue
mécanique (facteur de concentration de contrainte puis d’intensité de contrainte si le joint de grains
amorce de la CSC), d’un point de vue oxydation (car les ruptures et dissolutions favorisent l’accès
aux joints sous-jacents) voire d’un point de vue chimique en modifiant l’environnement local des
joints de grains et des fissures. Bien que ce point n’ait pas pu être vérifié explicitement, les résultats
qui montrent (i) la présence d’oxyde de nature inhabituelle et d’épaisseur importante (chapitre 3)
et (ii) des profondeurs de pénétration d’oxyde aux joints de grains d’une taille supérieure à 10 µm
(chapitre 4) appuient cette dernière hypothèse.

II. Fonctionnement du modèle ’local’ de CSC
Pour rappel, les étapes phénoménologiques de la fissuration par CSC dans le modèle local sont les

suivantes :

(1) la description des conditions initiales : qui permet de définir les propriétés matériaux
(présence d’inclusions d’oxyde et de carbures au niveau des joints de grains), environnementales
(teneur en hydrogène dissous du milieu et température) et mécaniques (niveau de contrainte, voire
d’écrouissage). Pour la simulation, les champs de contrainte et de déformation de l’éprouvette ou du
composant sont calculés par éléments finis. En chaque nœud du maillage, une population de joints de
grains est définie, pour lesquels sont attribués (i) la répartition des phases le long du joint filaire et (ii)
un niveau de contrainte tiré aléatoirement à partir du comportement d’un agrégat polycristallin, pour
lequel il est considéré une répartition des contraintes intergranulaires selon une distribution normale
centrée sur la contrainte du nœud.

(2) l’incubation : elle est définie par l’oxydation des joints de grains de l’alliage 600 1. L’objectif
de cette étape est de calculer le temps nécessaire pour atteindre la profondeur critique d’amorçage
pour chaque joint de grains 1D simulé en fonction des phases constitutives.

(3) l’amorçage : il est défini par la probabilité pour un joint oxydé, de rompre à un niveau de
contrainte intergranulaire donné. Pour un alliage 600 sain, le critère d’amorçage est défini par un
couple pseuil et une contrainte σseuil qui valent respectivement 300 nm et 670 MPa [9,11].

(4) la propagation : elle est définie par la progression des fissures selon une loi à seuil ou sigmoïde,
pour laquelle le facteur d’intensité de contrainte est recalculé à chaque incrément d’avancée de la fissure.

Le modèle ’local’ induit un dialogue systématique entre les paramètres à l’échelle macroscopique
et le comportement à l’échelle du joint de grains. En effet, en données d’entrées de chaque étape sont
considérés :

1. cette étape a fait l’objet du chapitre 4
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- les paramètres matériaux, en particulier le taux de répartition des carbures de chrome aux
joints de grains, leur taille et l’étendue des zones déchromées adjacentes.

- les paramètres environnementaux : la température du milieu, la teneur en hydrogène dissous.
- les paramètres mécaniques : les champs de déformation et de contraintes, calculés par éléments

finis sur une éprouvette ou un composant.

Chacune de ces données d’entrée intervient sur le comportement d’un des joints de grains filaires
aléatoirement défini pour chaque nœud de surface du maillage de la structure simulée, que ce soit au
niveau de l’incubation, de l’amorçage ou de la propagation. Il est ainsi nécessaire d’avoir défini au
préalable l’influence des paramètres macroscopiques sur le comportement des joints de grains.

Pour l’amorçage, il est nécessaire de s’intéresser au comportement mécanique des joints oxydés
et donc de se baser sur des lois de comportement cristallines pour se rapprocher au mieux du
comportement réel du matériau à l’échelle locale. C’est donc ce point que nous allons à présent illustrer.

La propagation n’a pas été abordée dans le cadre de ces travaux de thèse. Dès lors que le
comportement en CSC devra être simulé, elle pourra, dans un premier temps, être considérée de
la même manière qu’elle est définie pour un A600 sain (chapitre 1).

III. Identification d’un critère d’amorçage pour les joints primaires
Cette section vise à présenter l’amorçage du point de vue du modèle local, dans lequel il est

défini comme un critère mixte. Il y a amorçage de fissures lorsque les deux conditions du critère sont
remplies :

- une profondeur d’oxyde aux joints de grains supérieure à une profondeur seuil ;
- une contrainte locale supérieure à la contrainte critique d’amorçage, au-delà de laquelle le joint

de grain fragilisé est rompu.

Nous nous proposons d’identifier un critère d’amorçage pour les joints de grains primaires des
coulées modèles oxydées à 360˚C et de discuter d’un critère d’amorçage pour les joints de grains
secondaires.

Le critère d’amorçage est déterminé par un couplage entre méthodes expérimentales et calculs
numériques que nous détaillons dans les deux premières parties, via :

(1) un essai de traction in-situ au MEB à 300˚C sur des éprouvettes pré-oxydées en milieu primaire
simulé ;

(2) un calcul de plasticité cristalline sur un agrégat polycristallin.

Nous discutons uniquement du critère d’amorçage des coulées modèles référencées T279DEF01
et T321. Ces deux coulées ont été choisies car (1) elles se différencient l’une de l’autre en matière de
microstructures initiales (chapitre 2) et de comportement en oxydation des joints de grains (chapitre
4) et (2) ce sont les deux coulées sur lesquelles sont cumulées le plus de données expérimentales en
matière de nombre de joints de grains caractérisés après les essais d’oxydation. Les critères d’amorçage
des coulées mères référencées B528 et B532 n’ont pas été déterminés.

III-1 Essai de traction in-situ au MEB

III-1.1 Echantillons

Les échantillons sollicités en traction in-situ au MEB sont des éprouvettes de traction planes dont la
géométrie est indiquée sur la figure 186. Les dimensions de la zone utile sont d’environ 10 x 2 x 1 mm3.
Les échantillons sont pré-oxydés dans les boucles à recirculation de fluide décrites précédemment
(milieu primaire simulé désaéré) à 360˚C, avec ajout de 20 mLH2/kgH2O d’hydrogène. Avant l’essai
d’oxydation, l’une des faces de l’échantillon est polie mécaniquement avec une finition OPS selon la
gamme présentée dans le chapitre 2 tableau 6.
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FIGURE 186 – Plan des éprouvettes pour les essais de traction in-situ au MEB.

Le tableau 41 présente les conditions de pré-oxydation des éprouvettes, ainsi que les dimensions
des sections initiales et longueurs initiales. Le sens long des éprouvettes est aligné avec la direction
de laminage L. Deux éprouvettes ont été sollicitées in-situ au MEB sous vide à 300˚C pour chaque
coulée modèle mais les résultats ne seront détaillés que pour une éprouvette.

TABLEAU 41 – Durée de pré-oxydation et dimensions des éprouvettes sollicitées in-situ au MEB pour l’identification du
critère d’amorçage. L0 est la longueur de la zone utile (en mm) de section S0 (en mm2), à l’état initial.

Coulée Pré-oxydation (h) S0 (mm2) L0 (mm)
T279DEF01 3015 1,59 10,19

T321 4120 1,86 10,29

III-1.2 Description de l’essai

Les essais de traction ont été réalisés à EDF R&D au laboratoire de Microscopie, par N. Brynaert.
Les éprouvettes sont chauffées jusqu’à 300˚C (température de service des composants industriels) par
courant de Foucault. Un thermocouple soudé à la sortie de la zone utile permet d’assurer le suivi de
la température. La force ainsi que le déplacement des mors de la platine de traction sont consignés au
cours de l’essai. L’essai est réalisé sous vide.

Une fois la température de 300˚C atteinte, l’essai se déroule en plusieurs étapes :

1. Une zone d’observation est définie au niveau de la zone utile. Les observations sont conduites en
électrons rétrodiffusés à forte tension d’accélération. Elles doivent permettre de visualiser un nombre
suffisant de joints de grains.

2. L’éprouvette est sollicitée sans interruption jusqu’au seuil d’écoulement plastique.

3. Des incréments de déplacement (d’environ 0,05 mm) sont effectués et la zone définie au départ
est observée après chaque arrêt. L’état des joints de grains est examiné.

4. Dès lors que l’ouverture d’au moins un joint de grains est identifiée, l’essai est arrêté. L’éprouvette
est déchargée puis le chauffage est arrêté.

5. La rupture des joints oxydés est ensuite observée à température ambiante (figure 187) en surface
puis en coupe transverse.
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FIGURE 187 – Fissuration d’un joint de grains oxydé (flèche rouge) observée au MEB en électrons secondaires à 20 kV après
essai de traction in-situ au MEB sur la coulée modèle référencée T321. L’éprouvette est pré-oxydée 4120 h à 360˚C.

Les courbes de force et de déplacement enregistrées en cours d’essai sont présentées sur la figure 188.
La contrainte maximale à laquelle a été soumise l’éprouvette est calculée ainsi que l’allongement
résiduel et la déformation plastique, à partir de la pente élastique et de la contrainte avant déchargement
de l’éprouvette (droites rouges). Les valeurs sont listées dans le tableau 42 pour chaque éprouvette de
traction pré-oxydée sollicitée in-situ au MEB (coulées modèles référencées T279DEF01 et T321).

TABLEAU 42 – Contrainte maximale σessai (en MPa), allongement résiduel dl (en mm), déformations plastiques εp et totales
εt calculées pour chaque essai de traction in-situ MEB.

Coulée σessai (MPa) dl (mm) εp (%) εt (%)
T279DEF01 518 0,165 16% 19%

T321 546 0,126 11% 14%

Les résultats montrent que les comportements des deux matériaux sont légèrement différents : la
coulée référencée T279DEF01 a été sollicitée à une contrainte plus faible et a atteint un niveau de
déformation plus important que la coulée référencée T321.

(a) T279−DEF01 (b) T321

FIGURE 188 – Courbes expérimentales force (N) - déplacement (mm) enregistrée pour les essais de traction in-situ au MEB
(a) de l’éprouvette T279DEF01 et (b) de l’éprouvette T321. Les droites rouges correspondent au retour élastique ajusté
pour chaque essai.
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III-1.3 Rupture des JDG en profondeur

L’observation de la rupture des joints de grains est réalisée au MEB en coupe transverse (plan SL
de l’alliage), en électrons rétrodiffusés et secondaires. L’observation en électrons secondaires permet de
confirmer la rupture tandis que celle en électrons rétrodiffusés permet de localiser les joints de grains.
La procédure de préparation des échantillons est identique à celle décrite au chapitre 2.

3.(a) Localisation de la fissure
La figure 189 montre des joints de grains (flèches bleues) où a été observée la rupture (flèche rouge)

pour les deux coulées modèles. Il a été observé que la rupture opère soit dans l’oxyde puis à l’interface
métal/oxyde (figure 189b) soit intégralement au niveau de l’interface métal/oxyde (figure189a). Ce
deuxième cas correspond à 25% des cas de fissuration observés pour la coulée référencée T279DEF01
et 50% des cas pour la coulée référencée T321. Les travaux de Caballero, Dohr et Wehbi montrent des
ruptures préférentielles au niveau de l’interface métal/oxyde [9, 10,193].

Des bandes de glissement (entourées en vert) sont observées au niveau du joint de grains et
témoignent de la déformation plastique de l’alliage. Sur la figure qui illustre ce phénomène, elles
ne sont observées que dans un seul grain.

(a) (b)

FIGURE 189 – Ruptures intergranulaires observées au MEB en électrons rétrodiffusés à 10 kV au niveau des joints de grains
oxydés des coulées modèles (a) T279DEF01 et (b) T321. Les échantillons ont été pré-oxydés 3015 et 4120 h à 360˚C et 20
mLH2/kgH2O , respectivement. Des carbures de chrome sont observés (flèches noires). Le cercle vert montre la présence
de bandes de glissement.

A l’échelle des observations au MEB, les fissures observées s’arrêtent là où l’oxyde intergranulaire
s’arrête.

3.(b) Profondeurs de fissures
Les profondeurs de fissures sont mesurées pour toutes les ruptures intergranulaires observées, depuis

la surface jusqu’à la pointe, comme indiqué sur la figure 190. La profondeur minimale pmin de joint
rompu, qui correspond à la longueur de la plus petite rupture parmi toutes celles observées, est
consignée. La profondeur seuil d’amorçage correspond à la profondeur minimale pmin de joint rompu.
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FIGURE 190 – Rupture intergranulaire (flèche verte) observée en coupe transverse en électrons rétrodiffusés à 10 kV au MEB.
L’oxyde intergranulaire est pointé par la flèche bleue. La profondeur de fissure correspond à la longueur indiquée par la
flèche rouge. L’observation concerne la coulée modèle référencée T321, préoxydée 4120 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O .

La profondeur minimale est égale à 519 et 1105 nm, respectivement pour la coulée référencée
T279DEF01 et T321 (tableau 43). Cette profondeur est considérée en l’état comme la profondeur
critique d’amorçage de chacune de ces coulées.

3.(c) Fraction de joints rompus
La fraction de joints rompus fr se détermine selon l’équation 51, en comptabilisant les joints de

grains rompus nr par rapport au nombre total de joints de grains ntot, tous deux quantifiés sur la
même longueur d’observation.

fr = nr
ntot

(51)

La fraction de joints de grains rompus fr est détaillée dans le tableau 43 pour chaque coulée. Elle
est égale à 12,1 et 17,4 % respectivement pour les coulées référencées T279DEF01 et T321. La valeur
la plus importante concerne la coulée modèle référencée T321.

TABLEAU 43 – Profondeur seuil d’amorçage pseuil et fraction de joints de grains rompus fr calculées pour les coulées modèles
référencées T279DEF01 et T321, pré-oxydées 3015 et 4120 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O respectivement et sollicitées
en traction in-situ au MEB à 300˚C.

Coulée pseuil (nm) fr (%)
T279DEF01 519 12,1

T321 1105 17,4

III-2 Calcul de la contrainte critique d’amorçage

La contrainte intergranulaire seuil d’amorçage est déterminée par un calcul par éléments finis
sur un agrégat polycristallin qui exploite en données d’entrée les paramètres matériaux de la coulée
considérée, les données de l’essai de traction in-situ au MEB et la fraction de joints rompus.

III-2.1 Principe

Le calcul sur un agrégat permet de traduire des concentrations de contraintes aux joints de grains
par la considération de l’anisotropie de comportement à l’échelle microscopique. Il considère l’activation
des systèmes de glissement, pour obtenir les concentrations de contraintes aux niveaux des joints de
grains.

Le calcul 2 se base sur les hypothèses et postulats suivants :
2. le lecteur pourra trouver des ressources détaillées sur le calcul dans les articles suivants : [11, 13]
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(i) la déformation intragranulaire est la principale contribution à la déformation totale. Elle
correspond à la somme des cisaillements élémentaires.

(ii) à basse température (typiquement 300˚C), le glissement des dislocations au sein des systèmes
de glissement activés est responsable du taux de cisaillement. Les rotations de réseau sont
considérées, ce qui induit une modification de la direction de la normale aux plans de glissement
par rapport à l’axe de traction en fonction du chargement appliqué à l’agrégat et de la rotation
des grains que cela induit.

(iii) l’écoulement plastique dépend de la viscosité et de la sensibilité de cette dernière à la contrainte.

(iv) l’écrouissage cinématique est considéré.

(v) l’écrouissage isotrope dépend de la déformation cumulée.

(vi) l’élasticité est orthotrope, ce qui permet de traduire des concentrations de contraintes aux
joints de grains induites par l’anisotropie de déformation. Ce point est important à considérer
du fait que les valeurs prises par la contrainte d’amorçage sont généralement proches de la
contrainte d’écoulement plastique [9, 11,13].

III-2.2 Agrégat polycristallin

La contrainte seuil d’amorçage est déterminée par un calcul sur un agrégat de 21 grains 3 dont les
orientations cristallines sont telles que l’ensemble se comporte de manière isotrope [13]. L’agrégat 4 a
été produits dans une étude antérieure [13].

L’agrégat est maillé avec 3885 éléments tétraédriques à 10nœuds, soit 835 nœuds. La face inférieure
du cube est bloquée suivant Z ainsi que des nœuds à ses quatre coins suivants X et Y . Le déplacement
est appliqué suivant Z sur la face supérieure (figure 191).

FIGURE 191 – Agrégat de 21 grains (chaque grain est représenté avec une couleur différente), le déplacement est appliqué sur
la face supérieure.

3. Les calculs sont généralement conduits sur des agrégats de 172 grains. L’étape des 21 grains permet de simplifier le
problème pour s’intéresser aux premières tendances. Un nombre réduit de grains entraîne nécessairement des incertitudes
et des effets de bords importants.

4. Des orientations sont tirées aléatoirement dans le triangle standard des orientations cristallines, de sorte que la
répartition soit non texturée. Puis, les germes de grains croissent jusqu’aux bords (carrés) de l’agrégats ou jusqu’à
rencontrer les grains voisins, ce qui forme les joints de grains.
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III-2.3 Données d’entrée du calcul d’agrégat

Le calcul requiert les données d’entrée suivantes :
- une loi de comportement du matériau de type Ramberg-Osgood (équation 55).

σ = Sy +Ky ∗ ε1/mp (52)

où εp est la déformation plastique et Sy, Ky et m les paramètres de la loi. Le tableau 50 liste les
paramètres retenus pour les deux coulées étudiées ici (T279DEF01 et T321).

- des lois de comportement cristalline qui considèrent l’activation des systèmes de glissement
cristallins.

Le lecteur pourra trouver plus de détails concernant la détermination des paramètres des lois ainsi
que les calculs en annexe II.. Les calculs ont été réalisés avec le code de calcul Code_Aster (version
14.6 ), implémenté dans le logiciel Salome_Meca 2020 [194].

TABLEAU 44 – Contrainte maximale et déformation totale des essais de traction in-situ MEB. Le module d’Young E et les
paramètres d’une loi Ramberg-Osgood Sy , Ky et M sont indiqués pour chaque référence matière.

Coulée σessai (MPa) εt (-) E (MPa) Sy (MPa) Ky (MPa) m (-)
T279DEF01 518 0,019 200 400 400 4

T321 546 0,014 200 420 430 4

III-2.4 Valeur de la contrainte d’amorçage

La distribution des contraintes principales au sein de l’agrégat de 21 grains sollicité en tension est
présentée sur la figure 192. La contrainte moyenne est égale à la contrainte pour laquelle les essais de
traction in-situ au MEB ont été interrompus du fait de la rupture des joints de grains oxydés pour les
coulées référencées T279DEF01 et T321. La courbe en pointillés correspond à l’ajustement par une
gaussienne.

(a) T279DEF01 (b) T321

FIGURE 192 – Distribution des contraintes principales au sein de l’agrégat polycristallin sollicité en tension jusqu’à ce que
l’ajustement sur la gaussienne soit centré sur la contrainte maximale de l’essai de traction in-situ au MEB. (a) T279DEF01.
(b) T321.

La contrainte seuil d’amorçage est la contrainte au-delà de laquelle la fraction d’aire de la gaussienne
est égale à la fraction de joints de grains rompus déterminée expérimentalement (figure 193).
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FIGURE 193 – Détermination de la contrainte seuil d’amorçage à partir de la gaussienne ajustée sur les contraintes principales
de l’agrégat polycristallin et des valeurs de contrainte maximale de l’essai et de la fraction de joints rompus.

Les valeurs sont listées dans le tableau 45 (contraintes d’amorçage déterminées à 300˚C pour les
coulées référencées T279DEF01 et T321, respectivement après 3050 et 4120 h d’oxydation).

TABLEAU 45 – Contrainte seuil d’amorçage à 300˚C σseuil (en MPa) déterminées pour chaque coulée modèle. Les échantillons
ont été oxydés 3050 et 4120 h à 360˚C, respectivement pour la coulée référencée T279DEF01 et T321.

Coulée σseuil (MPa)
T279DEF01 671

T321 674

Au vu de l’ajustement des contraintes par la gaussienne, il est possible que ces contraintes soient
légèrement surestimées : le maximum de la gaussienne est décalé vers les plus fortes valeurs par rapport
à la distribution des contraintes de l’agrégat. Un calcul plus précis serait nécessaire (nombre plus grand
de grains) ainsi qu’une identification plus précise des paramètres de la loi de comportement, basée sur
des essais différents (traction, cisaillement, cyclage...), mais cela est matériellement impossible (manque
de matière)

III-3 Critère d’amorçage

Le critère d’amorçage est déterminé par le couple profondeur d’oxydation seuil pseuil (déterminée
expérimentalement) et contrainte seuil σseuil (déterminée par le calcul d’agrégat polycristallin). Le
tableau 46 détaille le critère d’amorçage déterminé pour chaque coulée modèle. Les deux contraintes
d’amorçage sont très proches (671 et 674 MPa) quand bien même la fraction de joints rompus et la
profondeur critique d’amorçage ne sont pas similaires.

TABLEAU 46 – Contrainte seuil d’amorçage à 300˚C σseuil (en MPa) et profondeur critique d’amorçage pseuil (en nm)
déterminées pour chaque coulée modèle. Les échantillons ont été oxydés 3050 et 4120 h à 360˚C, respectivement pour la
coulée référencée T279DEF01 et T321.

Coulée σseuil (MPa) pseuil (nm)
T279DEF01 671 519

T321 674 1105

La figure 194 montre l’évolution de la population de joints de grains rompus avec la profondeur
d’oxydation (ou de fissuration, sachant que la fissuration s’arrête au niveau de la fin de l’oxyde
intergranulaire) pour les deux matériaux. De manière générale, les joints de grains rompus sont toujours
ceux qui sont les plus oxydés. Deux exceptions sont retrouvées pour la coulée référencée T279DEF01
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où 2 joints de grains non fissurés sont retrouvés à des profondeurs supérieures à 519 nm. Cela peut
s’expliquer par une direction du joint oxydé par rapport à la contrainte macroscopique, qui n’est pas
favorable à la fissuration du joint en question.

FIGURE 194 – Distribution de la profondeur d’oxydation ou de fissuration pour chaque coulée considérée. (a) T279DEF01
(classes de taille de 100 nm, 24 observations). (b) T321 (classes de taille de 200 nm, 14 observations). En rouge : les joints
sont fissurés. En vert : les joints sont non fissurés.

III-3.1 Discussion autour du critère d’amorçage

Le critère d’amorçage et en particulier la profondeur seuil est à mettre en regard des cinétiques
d’oxydation. Le chapitre 4 a montré que la coulée référencée T279DEF01 était parmi celle qui
présentait les pénétrations d’oxyde intergranulaire les plus faibles (455 nm en moyenne et 752 nm
au maximum pour 1000 h d’oxydation à 360˚C pour la coulée référencée T279DEF01 contre 642 nm
en moyenne et 1283 nm au maximum pour 304 h à 360˚C pour la coulée T321).

La figure 194 montre bien cette différence puisque l’ensemble des données se situe sous 1 µm de
profondeur (d’oxydation ou de fissure) pour la coulée référencée T279DEF01 tandis que la plupart
des joints de grains sont oxydés à une profondeur supérieure à 1 µm pour la coulée référencée T321.
Obligatoirement, les profondeurs minimales d’amorçage ne peuvent pas être les mêmes puisque les
cinétiques d’oxydation sont différentes. En conséquence, pour une durée d’oxydation imposée, la
profondeur critique d’oxydation est d’autant plus grande que la cinétique d’oxydation des joints de
grains est rapide. Il est donc nécessaire d’évaluer le critère pour différents temps d’oxydation.

Ce qui est plus difficile à expliquer, en revanche, c’est pourquoi les contraintes critiques d’amorçage
sont similaires. En effet, le critère d’amorçage couple une profondeur et une contrainte seuil, ce qui
correspond à décrire la "pseudo-ténacité" d’un joint oxydé. Ainsi, lorsque la profondeur d’oxydation
intergranulaire augmente, la contrainte nécessaire pour rompre le joint oxydé doit diminuer [13, 41,
195]. Le critère d’amorçage défini sur la coulée référencée T321 contredit cette observation, comme le
montre la figure 195 qui trace l’évolution de la contrainte seuil d’amorçage avec la profondeur critique
d’amorçage pour les deux matériaux de l’étude et les valeurs issues des travaux de Caballero, Wehbi
(alliage 182), des résultats internes EDF (références B536 et U509) [9,10,196] et des travaux de Fujii
et al. sur des joints non oxydés [41] (testés à 20˚C). La droite rouge représente l’évolution de la
contrainte seuil en fonction de la profondeur seuil, à l’exclusion du point de la coulée référencée T321.
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FIGURE 195 – Critère d’amorçage des coulées référencées T279DEF01 et T321, comparées à des données internes EDF (U509
et B536) [196], aux travaux de Caballero [9] et Wehbi [10] et aux travaux de Fujii et al. sur des joints non oxydés [41] (à
20˚C). La droite rouge trace l’évolution des tendances, exception faite de la coulée référencée T321 alors que la droite
bleue exclut la coulée d’A182.

L’extrapolation de la droite rouge donne, pour une profondeur d’oxydation seuil de 1105 nm,
une contrainte seuil d’amorçage de la coulée référencée T321 aux alentours de 110 MPa. L’évolution
qui exclut la coulée d’alliage 182 présente un cœfficient de régression linéaire qui est moins bon (et
qui est encore plus dégradé en retirant le point de Fujii et al.). Les travaux de Dohr et Lozano-Perez
estiment quant à eux une contrainte à rupture comprise entre 300 et 1000 MPa, ce qui est supérieur à
cette valeur théorique de 110 MPa [44, 45]. La coulée référencée T321 semble donc bien présenter un
comportement qui s’éloigne des tendances ici présentées et des résultats avancés par d’autres auteurs.

Nous avons donc cherché à évaluer la résistance des joints de grains oxydés par l’estimation d’une
"ténacité" apparente. Pour ce faire, nous avons considéré la relation suivante (équation 53) :

K ∝ α ∗ σseuil ∗
√
π ∗ pseuil (53)

avec K la "ténacité" apparente, σseuil et pseuil les valeurs du critère d’amorçage pour chaque coulée
et α une constante.

L’évolution de σseuil avec 1/√π ∗ pseuil est reportée sur la figure 196. Une régression linéaire est
définie de sorte que (i) le point de la coulée référencée T321 a été exclu et (ii) une condition aux limites
à été imposée et définie : pour σseuil = 0 MPa ; la profondeur d’oxydation tend vers l’infini. Ainsi,
la ténacité apparente est de K = 0, 8 MPa

√
m, avec une régression linéaire qui permet de montrer

que les estimations sur les valeurs d’amorçage semblent pertinentes. En revanche, la coulée référencée
T321 est, là aussi, en dehors de ces tendances.
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FIGURE 196 – Estimation de la ténacité apparente des oxydes intergranulaires à partir des données de la thèse et de la
littérature, exception faite de la coulée référencée T321.

Plusieurs explications peuvent être proposées pour discuter de ces écarts :

- les propriétés matériaux des deux coulées modèles sont différentes. Ainsi, la coulée référencée
T321 a été sollicitée à une contrainte légèrement supérieure à la coulée référencée T279DEF01 (546
contre 518 MPa) mais ses propriétés mécaniques sont plus hautes.

- la différence de fraction de joints rompus (qui est supérieure dans le cas de la coulée référencée
T321) pourrait s’expliquer par le fait que les longueurs d’échantillon observées ne soient pas suffisam-
ment importantes pour être statistiquement représentatives (24 et 14 joints observés, respectivement
pour les coulées T279DEF01 et T321). Des observations sur des zones plus étendues pourraient
permettre de vérifier ce point. En revanche, il semble difficile d’expliquer un écart de 500 MPa (entre
la contrainte calculée à partir de la tendance et la contrainte calculée à partir de la figure 195)
uniquement à partir de ce point.

- le rôle des inclusions d’oxyde en profondeur, ou des nappes de carbures intragranulaires (ces
dernières ont été observées exclusivement sur la coulée référencée T279DEF01), pourraient entraîner
des relaxations de contrainte au niveau des joints oxydés. Des inclusions d’oxyde ont été observées en
coupe sur les deux éprouvettes mais, en l’état, il n’est pas possible de quantifier leur rôle sur l’ensemble
de l’éprouvette.

- les estimations des contraintes seuil d’amorçage ont été obtenues à partir de calculs qui se basent
sur de nombreuses hypothèses. Elles peuvent être sources d’un cumul d’erreurs et d’incertitudes.
Entre autres : paramètres matériaux estimés à partir d’essais de traction non rationnelles (et par
ailleurs des écarts sont constatés entre la loi Ramberg-Osgood et les deux essais de la coulée référencée
T279DEF01 - figure 215), ajustement de la loi cristalline sur un agrégat de 21 grains qui entraîne des
écarts avec la loi Ramberg-Osgood (figure 216), calcul de la contrainte seuil à partir du calcul sur un
agrégat de 21 grains, donc l’ajustement des contraintes par la gaussienne est légèrement décalé vers
les plus hautes valeurs (figure 192).

Il sera nécessaire de réduire ces incertitudes pour discuter des critères d’amorçage, notamment
en faisant des essais sur une même coulée, pour différentes durées d’oxydation (donc différentes
profondeurs d’oxydation). Si malgré tout, les écarts persistent, des caractérisations des oxydes intergra-
nulaires par microscopie électronique en transmission pourront être envisagées dans le but de statuer
sur d’éventuelles différences de composition chimique ou de nature cristallographique ou l’existence
de relations d’épitaxies.

220



Cinquième chapitre Rôle des inclusions d’oxyde sur le critère d’amorçage

IV. Rôle des inclusions d’oxyde sur le critère d’amorçage
Cette partie discute le critère d’amorçage pour les joints de grains qui contiennent des inclusions

d’oxyde et vise à proposer une façon de le considérer au niveau du modèle ’local’.

Plusieurs cas de figure peuvent être abordés selon que les amas émergent ou non en surface.

IV-1 Amas d’inclusions qui émergent en surface

La situation d’un amas d’inclusions qui émerge en surface peut se discuter à partir du postulat que
les inclusions se dissolvent dans la majorité des cas (résultats du chapitre 3). Les amas d’inclusions
dissoutes constituent ainsi des zones fragilisées car il peut en résulter des concentrations de contrainte.
La figure 197 montre la fissuration d’un joint de grains oxydé adjacent à une zone d’inclusions dissoutes,
observée en surface de la coulée référencée T321 après la sollicitation en traction in-situ au MEB.

FIGURE 197 – Fissuration d’un joint de grains oxydé (flèche rouge) observée au MEB en électrons secondaires à 20 kV après
essai de traction in-situ au MEB au niveau d’un amas d’inclusions.

En partant du postulat que l’oxyde formé au niveau des joints de grains secondaires est similaire
à celui des joints primaires, en matière de propriétés mécaniques, la résistance de ce type de joints de
grains peut être estimée comme équivalente à celle des joints primaires. Ainsi, le couple profondeur
seuil et contrainte seuil d’amorçage est équivalent.

Cependant, du fait de la concentration de contrainte induite par la présence d’amas d’inclusions
dissoutes, la contrainte seuil peut être atteinte plus rapidement.

La profondeur critique d’amorçage, d’un point de vue donnée d’entrée du modèle local et donc
critère d’arrêt pour définir le temps à l’amorçage, vaut alors :

1. la profondeur seuil d’amorçage pour les joints de grains qui émergent en surface.
2. la profondeur seuil d’amorçage, additionnée à la longueur de l’amas qui précède le joint de

grains, pour les joints sous-jacents (équation 54) :

p
′
seuil = a0 + pseuil (54)
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Le rôle des inclusions d’oxyde dissoutes se traduit donc essentiellement par une probabilité
accrue d’atteindre la contrainte seuil du fait du coefficient de concentration de contrainte. A
contrainte macroscopique équivalente, les inclusions Mgoxyde sont davantage susceptibles de
conduire à l’amorçage de CSC puisqu’elles génèrent plus de concentration de contrainte que les
inclusions Aloxyde (tableau 39).

IV-2 Amas d’inclusions non émergents

Le cas des amas d’inclusions non émergents peut se décliner en deux situations : les amas qui sont
atteints par le front d’oxydation et ceux qui ne sont pas atteints par le front d’oxydation.

IV-2.1 Amas atteint par le front d’oxydation

Si l’amas a été atteint par le front d’oxydation la situation est quasiment similaire au cas où l’amas
émerge en surface : la profondeur d’amorçage correspond à celle donnée par l’équation 54 et le facteur
de concentration de contrainte s’applique.

IV-2.2 Amas non atteint par le front d’oxydation

Si l’amas n’a pas été atteint par le front d’oxydation, cela revient à considérer une sollicitation
sur un élément de matière ductile dans lequel il existe une zone fragile. La figure 198 montre les
observations conduites en surface de l’éprouvette de la coulée référencée T279DEF01 qui avait été
sollicitée en traction jusqu’à 6% d’allongement in-situ au MEB à 20˚C (essai qui visait à déterminer
les propriétés mécaniques et décrit précédemment pour l’ajustement de la loi Ramberg-Osgood).

Une schématisation du comportement de trois joints de grains selon une représentation de joint
filaire accompagne la figure. Des ruptures sont observées au niveau des amas d’inclusions et au niveau
de l’alliage :

- pour les joints de grains 1 et 2 qui sont orientés perpendiculairement à la sollicitation mécanique
macroscopique :

(1) si plusieurs amas se succèdent, l’intégralité de l’alliage est rompue : portions 2 - 4 et 6 sur la
figure (a). La rupture intervient après la déformation plastique de l’alliage, comme en témoignent les
bandes de glissement en surface.

(2) si l’alliage n’est pas suivi d’un deuxième amas, seule la portion proche de l’interface, favorab-
lement orientée par rapport à la contrainte est rompue (portion 2). La portion 3 est non rompue car
elle est alignée avec la contrainte macroscopique.

- pour le joint de grains 3 qui est orienté parallèlement à la contrainte macroscopique, la rupture
intervient au sein des amas d’inclusions (portions 9 et 11) et au niveau des portions d’alliage proches
des interfaces (5 et 7, les portions sont de très petite taille).
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FIGURE 198 – Observations en électrons secondaires au MEB du comportement des joints de grains selon leur orientation par
rapport à la sollicitation macroscopique. Trois joints de grains sont schématisés selon une représentation 1D. Les portions
noires correspondent à l’alliage 600. Les portions jaunes à des amas d’inclusions d’oxyde. Les zones hachurées sont des
zones rompues. Les portions sont numérotées et la correspondance avec l’expérimental est reportée sur la micrographie
(a) pour le JDG1 et (b) pour les JDG2 et JDG3

Ces observations montrent que les amas d’inclusions d’oxyde non dissous et les interfaces présentent
une très faible résistance à la rupture. La présence d’inclusions non dissoutes revient à considérer des
concentrations de contrainte au niveau du joint, de la même manière que ce qui vient d’être décrit.

IV-3 Implémentation du critère dans le modèle ’local’
Comme nous l’avions défini dans le chapitre 1, dans la philosophie du modèle ’local’ actuel,

l’oxydation des joints de grains n’est calculée que lorsque la contrainte au niveau de ce joint est
supérieure à la contrainte critique d’amorçage.

De la même manière, pour les joints de grains secondaires, il sera nécessaire d’estimer le coefficient
de concentration de contrainte au moment de définir les conditions initiales, avant de s’intéresser à
l’oxydation des joints de grains. Cela revient à définir des facteurs de forme pour les amas d’inclusions
d’oxyde.

Synthèse : critère d’amorçage

Le critère d’amorçage des coulées modèles référencées T279DEF01 et T321 a été déterminé
sur la base d’un essai de traction in-situ au MEB et d’un calcul d’agrégat polycristallin sur 21
grains. Si le calcul pourra être amélioré à l’avenir, des premières tendances ont pu être établies :

- le critère d’amorçage de la coulée référencée T279DEF01 est cohérent avec les critères établis
par les travaux antérieurs (A600 oxydé et non oxydé, A182).

- les résultats obtenus sur la coulée référencée T321 montrent que l’oxyde présente une
résistance à la rupture apparente supérieure à ce qui est attendu.

Le critère d’amorçage d’un joint secondaire pour un amas qui émerge en surface a
été défini, d’un point de vue du modèle local (c’est à dire en matière de critère d’arrêt du calcul
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pour définir le temps à l’amorçage) comme suit :

- p′seuil = pseuil + a0, avec pseuil la profondeur d’amorçage d’un joint primaire et a0 la longueur
de l’amas d’inclusion qui émerge en surface

- σ′seuil = σseuil. L’application d’un coefficient de concentration de contrainte (défaut de
forme elliptique) est proposée sur la base des observations de fissures sur des éprouvettes
U-Bends après essais de CSC. Il est plus important dans le cas des inclusions Mgoxyde orientées
perpendiculairement à la contrainte macroscopique principale.

Le critère d’amorçage d’un joint filaire pour lequel l’amas est enterré est identique
à celui d’un joint secondaire, à la différence que la longueur d’amas d’inclusions considérée (a0) est
égale à la longueur totale des amas présents en amont des portions de joint secondaire oxydées.

Synthèse du cinquième chapitre

(I). Un protocole a été mis en place dans l’objectif de caractériser les surfaces des éprouvettes
de CSC avant mise en forme et avant essai. Les inclusions d’oxyde ont été repérées.

(II). La sensibilité à la CSC de l’alliage 600 qui contient des inclusions d’oxyde est avérée car :
- l’amorçage de CSC a été observé dès le premier cycle d’essai (2105 h) à 290˚C et 360˚C ;
- des fissures d’une longueur de plusieurs millimètres ont été observées pour des durées

comprises entre 4000 et 5000 h d’essai ;
- l’orientation des fissures par rapport à la contrainte macroscopique a été plus souvent

observée à 0˚ou 45˚qu’à 90˚. Cette observation est attribuée à la présence d’inclusions d’oxyde
au voisinage des joints de grains et à la concentration de contraintes qu’elles peuvent engendrer.

(III). Des facteurs de concentration de contrainte ont été calculés. Le rôle des inclusions d’oxyde
est important dès lors :

- que l’amas d’inclusion est long et peu large (cas typique des oxydes Mgoxyde).
- que les amas sont orientés perpendiculairement à la contrainte principale : c’est pourquoi

des fissures importantes ont été observées en profondeur.

(IV). Dès lors qu’une fissure est amorcée, le facteur d’intensité de contrainte peut, dans le
cas des amas d’inclusions Mgoxyde, placer l’amorce dans les conditions propices à sa propagation
(lente, voire rapide).

(V). Par un couplage des résultats du chapitre 5 à ceux des chapitres 3 et 4, il semble
probable que les amas d’inclusionsMgoxyde sensibilisent davantage l’alliage à la fissuration. Un rôle
mécanique leur a été attribué dans ce chapitre 5, en plus des modifications non négligeables de
l’environnement chimique avoisinant qui peut résulter de leur dissolution. Ainsi, outre l’aspect
concentration de contrainte, il pourrait être envisagé que l’oxydation aux joints secondaires
conduise à une modification :

(1) de la ténacité des oxydes formés,
(2) de la capacité à amorcer des fissures, par des conditions électrochimiques davantage

sensibilisantes. En effet, la littérature (chapitre 1) a mis en évidence une dépendance de
l’amorçage et de la propagation aux paramètres environnementaux. La présence d’espèces
absorbées aux joints de grains ou incorporées dans les oxydes intergranulaires pourrait modifier
la sensibilité à la fissuration des joints de grains. L’influence d’impuretés sur l’oxydation des
joints secondaires, directement en contact avec les amas d’inclusions, pourrait donc être envisagée
ponctuellement. Des essais complémentaires (au MET) pourraient être conduits au niveau des
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oxydes formés sur les lèvres des fissures observées à proximité des amas d’inclusions Mgoxyde.

(V) Le critère d’amorçage des joints secondaires a été gardé identique à celui des joints
primaires. En revanche, les concentrations de contrainte rendent automatiquement ces joints plus
sensibles à la fissuration puisque la contrainte seuil est atteinte plus facilement.

(VI) Des critères d’amorçage différents ont été obtenus pour les coulées référencées
T279DEF01 et T321 : la contrainte est similaire (670 MPa) mais la profondeur d’oxydation seuil
passe du simple au double. Le comportement de la coulée référencée T279DEF01 s’accorde avec
les tendances des travaux précédents. Si les hypothèses formulées pour obtenir ces résultats ont
été discutées, il semble pertinent de conduire des analyses complémentaires au niveau des oxydes
intergranulaires pour s’intéresser à d’éventuelles différences qui pourraient expliquer une ténacité
apparente plus importante des oxydes intergranulaires de la coulée référencée T321.
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Conclusion générale et perspectives

Des expertises récentes menées sur une pénétration de fond de cuve en alliage 600 de la centrale
de Gravelines, composant des REP dont le remplacement n’est pas envisageable sur le parc français,
ont mis en évidence un effet sensibilisant vis-à-vis de la fissuration par CSC, d’inclusions d’oxyde
provenant du processus d’élaboration de la pièce [5]. Dans ce contexte, les travaux menés au cours
de cette thèse ont visé d’une part à caractériser le rôle de ces inclusions sur la fissuration par CSC,
d’autre part à inclure leur effet dans le modèle local de prévision de la CSC actuellement développé
par EDF R& D.

Les résultats expérimentaux confirment, par des essais de laboratoire, la sensibilité accrue à la CSC
en milieu primaire de l’alliage 600 qui contient des inclusions d’oxyde par rapport à un alliage 600 sain.
Cette sensibilité accrue se manifeste par l’observation de fissures, qui peuvent atteindre des longueurs
importantes (plusieurs millimètres) pour la durée d’exposition considérée et dont l’orientation par
rapport à la contrainte macroscopique principale n’est pas exclusivement perpendiculaire.

I. Conditions initiales
Les amas d’inclusions d’oxyde qui ont été étudiés se différencient par leur composition initiale.

(I) Au niveau des conditions initiales, deux types d’amas principaux sont identifiés (figure 199) :
(i) les amas Aloxyde (Al2O3) qui sont constitués de petits amas (quelques microns) séparés par de

l’alliage. Ces inclusions sont majoritaires en matière de fréquence d’observation ;
(ii) les amas d’inclusionsMgoxyde (MgO etMgAl2O4), dont la taille est plus importante (quelques

dizaines voire centaines de microns).

FIGURE 199 – Description des conditions initiales : les amasMgoxyde (MgO etMgAl2O4) et Aloyxde (Al2O3) sont modélisés
par la phase Ox. Les joints secondaires sont ceux qui débouchent au niveau des interfaces amas d’inclusions / alliage 600.

Ces inclusions ne modifient pas la composition chimique de l’alliage 600 avoisinant (à
l’échelle de la microsonde).
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Dans le modèle local, considérer le rôle des inclusions d’oxyde revient à ajouter une nouvelle
phase qui concerne les amas d’inclusions d’oxyde Ox (figure 199 - jaune). Une distinction est également
faite entre les joints de grains d’alliage 600 qui émergent à la surface (joints de grains primaires) et
ceux qui émergent aux interfaces avec les amas d’inclusions d’oxyde (joints de grains secondaires)

II. Incubation de la CSC : dégradation des inclusions et oxydation
des joints de grains

(II) Une différence entre ces deux amas d’inclusions d’oxyde est constatée lors de l’exposition au
milieu primaire (figure 200) :

- les inclusions Aloxyde se dissolvent dès les premiers instants d’exposition.
- les inclusions Mgoxyde présentent un comportement différent selon qu’il s’agisse de MgO ou

MgAl2O4. La dissolution des amas Mgoxyde n’est pas intégrale dès les premiers instants d’oxydation,
mais de manière générale ils ne sont pas retrouvés après plusieurs milliers d’heures d’exposition au
milieu. Cette différence de comportement résulte de la dissolution plus lente deMgO comparativement
à l’alumine. De la même manière, les inclusionsMgAl2O4 sont suspectées être sujettes à une dissolution
préférentielle de l’aluminium. Par ailleurs, par réactions chimiques avec le milieu et les phases résultant
de l’oxydation de l’alliage 600 environnant, les inclusions Mgoxyde sont susceptibles de conduire à la
formation de phases solides borées telles queMg2B2O5 et Ni2FeBO5. La dissolution partielle de ces
amas d’inclusions contenant du magnésium permet toutefois au milieu d’accéder rapidement à l’alliage
600 sous-jacent comme le suggère l’oxyde formé le long de joints de grains secondaires, y compris pour
des temps courts.

Pour les deux types d’amas, les interfaces avec l’alliage, voire les pourtours des inclusions partiel-
lement dissoutes, formeraient des sites favorables de germination et de croissance d’oxyde. Des inter-
actions entre les couches borées et hydratées des inclusions MgO et les éléments d’alliage Ni, Fe sont
envisagées. De plus, quelle que soit la catégorie d’inclusions, les amas d’inclusions sont des zones qui ne
permettent pas (ou difficilement) le renouvellement du milieu lorsqu’elles se dissolvent. Cela conduit à
un confinement du milieu, où les conditions locales d’oxydation sont nécessairement modifiées. Ainsi,
une acidification (dissolution de Al2O3) ou une alcalinisation du milieu (dissolution de MgO) peuvent
être possibles. La saturation locale en ions ’autres’ (Mg2+, Ca2+, Si2+, Al3+, Mn2+,...) en plus
de ceux habituels (Ni2+, Fe2+,3+, ...) pourrait entraîner la précipitation de certains oxydes, voire
l’incorporation dans les couches d’impuretés ou d’éléments mineurs (Ca, Mn, Mg, Al, Ti, B, ..).

Dans le modèle local (figure 200), la chimie des inclusions d’oxyde ne sera pas distinguée car elle
n’est pas essentielle, en première approche, pour décrire la cinétique de corrosion des inclusions et
l’oxydation des joints de grains secondaires qui s’en suit. Les inclusions seront ainsi décrites par une
phase ”Ox” dont la cinétique de corrosion sera, en première approche, décrite par une dissolution
instantanée. Ceci permet de rendre compte du fait que, quelle que soit la nature de l’inclusion,
l’espèce oxydante a la capacité d’atteindre très rapidement n’importe quel joint de grains d’alliage
600 émergeant à l’interface inclusion / alliage.

227



Conclusion Générale et Perspectives

FIGURE 200 – Les inclusions se dégradent (hydratation et/ou dissolution). Le comportement est différent selon les inclusions
mais la modélisation considère une dissolution ’instantanée’ quel que soit le cas de figure.

(III) Loin des inclusions, l’alliage 600 se comporte de manière similaire à ce qui est retrouvé
habituellement pour de l’A600 exposé à un milieu primaire simulé hydrogéné (figure 201), si ce n’est
que certaines impuretés telle que le calcium sont susceptibles de s’incorporer aux couches. Ce point
pourra être approfondi dans des travaux ultérieurs.

L’oxydation intergranulaire des joints primaires est fidèle aux descriptions de la littérature : que
ce soit en matière de composition chimique des oxydes, de cinétique d’oxydation ou de dépendance aux
paramètres environnementaux (température, hydrogène dissous). Des différences de comportement
entre les coulées ont été observées et plusieurs hypothèses ont été formulées pour les expliquer
(distribution des carbures de chrome intergranulaires, distribution de la nature des joints de grains,
écrouissage, rôle des inclusions d’oxyde à large échelle). Dans le modèle local, les paramètres identifiés
pour la cinétique d’oxydation de l’alliage 600 lors de précédents travaux sont conservés pour décrire
l’oxydation des joints de grains primaires, i.e. émergeants à la surface. En effet, les écarts entre les
profondeurs mesurées expérimentalement et les profondeurs calculées par le modèle ’local’ (qui est
conservatif) restent raisonnables. En revanche, le rôle de la température tel qu’il est modélisé
à l’heure actuelle n’a pas permis de traduire la réalité expérimentale à 290˚C. Ceci
pourrait s’expliquer par la dépendance de la cinétique d’oxydation à d’autres paramètres (écrouissage
entre autres). Une détermination plus rigoureuse de l’énergie d’activation par des essais à température
variable mais potentiel électrochimique constant pourrait être envisagée. Une révision de la fonction
qui modélise le rôle du ∆EcP pourrait également être proposée. Enfin, des essais visant à mieux
comprendre et intégrer l’effet de l’écrouissage pourraient être conduits.

(IV) Le comportement des joints secondaires a été étudié pour le comportement de type I. En
effet, deux comportements d’oxydation distincts ont été observés et nommés type I et type II. Le
comportement de type I correspond à la dissolution des inclusions et l’oxydation des surfaces d’alliage
600 libérées avec une conservation de la morphologie initiale de l’amas. La formation de couches
hydratées, voire de composés solides borés est possible. Les pénétrations d’oxyde aux joints secondaires
sont retrouvées à des profondeurs, sous la surface, équivalentes à l’ordre de grandeur de la taille
de la bande d’amas d’inclusions. Les profondeurs évoluent selon une cinétique proche de celle des
joints primaires. Le type II traduit la formation d’oxydes de natures chimiques et cristallographiques
différentes de ce qui est communément attendu pour les matériaux et les conditions expérimentales
des essais menés (Cr2O3, NiO, FeCr2O4, ...). Les épaisseurs de couche sont importantes (plusieurs
micromètres là où la couche d’oxyde formée en surface de l’alliage 600 est de quelques centaines de
nanomètres) et peuvent s’accompagner d’importants appauvrissements en Cr (en matière de longueur
de zones appauvries et de sévérité de l’appauvrissement).
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Les résultats obtenus n’ont pas permis d’expliquer si le comportement de type I peut conduire
au comportement de type II ou s’il s’agit de phénomènes qui résultent de mécanismes différents.
Ce point pourrait motiver un essai où un milieu de type ’amas confiné’ serait recréé. Pour ce faire,
un échantillon en alliage 600 pourrait être exposé à une petite quantité de milieu primaire simulé
(idéalement quelques mL), avec (i) des poudres de MgO, (ii) des poudres de MgAl2O4 ou (iii) des
poudres de Al2O3 dans un micro-autoclave sans recirculation. Ces conditions permettraient à la fois
de conduire une analyse du milieu post-essai et de suivre et caractériser l’oxydation de l’alliage (et
des joints de grains) sur différentes durées d’essai avec des conditions de couplage inclusions - alliage
contrôlées.

FIGURE 201 – L’alliage 600 loin des inclusions d’oxyde se comporte de manière similaire à ce qui est attendu lorsque qu’il
est exposé au milieu primaire simulé. Les couches hydratées peuvent interagir avec le bore du milieu. Les cinétiques
d’oxydation sont différentes pour les joints primaires, qui émergent en surface et pour les joints secondaires, qui émergent
au niveau des interfaces amas / alliage.

Une distinction entre la cinétique d’oxydation des joints de grains qui émergent à la surface (joints
de grains primaires) et les joints de grains qui interceptent les amas d’inclusions d’oxyde (joints
secondaires), a été effectuée. En effet, les ajustements des paramètres du modèle local ont mis en
évidence que les cinétiques d’oxydation y sont légèrement différentes. Les joints de grains secondaires
semblent adopter une oxydation plus rapide dans les premiers instants mais qui tend rapidement vers
une asymptote. Outre cet aspect, les joints de grains secondaires qui séparent deux amas d’inclusions
distincts suivent la cinétique des joints secondaires, pondérée par un facteur accélérateur qui permet
de rapprocher le système filaire en 1D des joints de grains de la réalité tridimensionnelle des amas
d’inclusions d’oxyde où l’espèce oxydante peut agir par d’autres voies d’accès que la surface.

Lorsqu’une phase Ox est rencontrée par le front d’oxyde, elle est instantanément consommée.

Les configurations les plus critiques vis-à-vis des profondeurs totales maximales de dégradation
(oxydation des joints secondaires et dissolution des phases oxydes) sont, par ordre de criticité :

(1) les amas qui émergent à la surface ou les amas de taille importante qui sont facilement
atteignables par le front d’oxydation,

(2) l’enchaînement de plusieurs amas rapprochés.
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FIGURE 202 – L’oxydation est favorisée pour les joints de grains secondaires qui séparent deux amas d’inclusions d’oxyde.
Cela est lié à la nature tridimensionnelle des nappes et bandes d’inclusions d’oxyde. D’un point de vue modélisation, un
facteur accélérateur est appliqué au paramètre bnom,s de la phase de joint secondaire.

III. Amorçage et propagation de la CSC
(V) Dans le modèle local, l’amorçage est décrit comme la rupture d’un joint de grains oxydé.

Le critère d’amorçage est défini par deux grandeurs : une contrainte seuil et une profondeur seuil
d’oxydation.

Le critère d’amorçage a été identifié pour les joints primaires, il vaut :
- σseuil = 670 MPa ;
- pseuil = 519 ou 1105 nm selon les coulées étudiées. Bien que ces deux grandeurs soient examinées

de manière séquentielle dans le modèle, il semble raisonnable de penser que la rupture du joint oxydé
intervient lorsqu’une valeur de "pseudo-ténacité" apparente seuil est atteinte et donc pour des couples
(contrainte, profondeur) donnés.

L’identification de valeurs de profondeurs seuils différentes selon la coulée considérée incite à mener
des essais complémentaires afin de mieux caractériser ce critère. En effet, la profondeur seuil maximale
a été mesurée sur une coulée pour laquelle la cinétique d’oxydation est particulièrement rapide. Par
conséquent, il serait intéressant de réaliser des essais d’oxydation plus courts à l’issue desquels la
distribution des profondeurs d’oxydation serait plus discriminante.

Le critère d’amorçage d’un joint secondaire n’a pas été identifié mais il est estimé identique à celui
des joints primaires, sur l’hypothèse que les oxydes intergranulaires sont similaires dans les deux cas.
Ce point mériterait toutefois d’être vérifié au vu de ce que nous avons avancé sur la capacité des amas
d’inclusions à entraîner un confinement du milieu et donc de modifier la stabilité des oxydes qui ont
la capacité de se former.

En revanche, la contrainte seuil d’un joint de grains secondaire est plus facilement atteinte. En
effet, la morphologie des amas d’inclusions conduit à l’existence de concentrations de contrainte en
fond d’amas (figure 203). Un facteur de concentration de contrainte kσ a été estimé pour chacune des
familles d’amas rencontrées. Plus l’amas est long et constitué de petites inclusions, plus ce facteur
est important. Ainsi, les amas d’inclusions Mgoxyde sont plus aptes à concentrer les contraintes et
donc plus propices à la rupture des joints de grains secondaires. Bien que nos travaux ne nous aient
pas permis de simuler le comportement en CSC jusqu’à l’amorçage de fissures, il sera nécessaire de
prendre en compte ce facteur de concentration de contrainte pour simuler la rupture des joints de grains
secondaires à l’avenir. Ainsi, si les joints de grains contenant des inclusions ne représentent qu’un faible
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pourcentage de la population totale simulée, ils sont plus à même de constituer les maillons faibles,
en matière de sensibilité à la CSC, du matériau.

FIGURE 203 – L’amorçage intervient lorsque la contrainte locale est supérieure à la contrainte seuil d’amorçage. Du fait des
facteurs de concentration de contrainte (définis dans les conditions initiales du modèle local), les joints secondaires sont
plus susceptibles d’amorcer de la CSC.

Pour faire évoluer le modèle local, nous proposons d’appliquer, lors du tirage aléatoire effectué pour
attribuer une contrainte à un joint de grains est effectué, un facteur de concentration de contrainte kσ
pour les joints qui comptent une (ou plusieurs) phases ’Ox’, qui dépend de la morphologie des amas
(longueur d’amas et taille d’inclusion). Du fait de cette méthode d’introduction du rôle mécanique
des amas d’inclusions, il pourra être envisagé de tester différents facteurs de forme sur le facteur de
concentration de contrainte et ainsi d’étendre, éventuellement, cette modélisation à des cas de figures
plus variés rencontrés au niveau des états de surface industriels (cavités, autres types de défauts
métallurgiques, ...).

(VI) Bien que le critère d’amorçage d’un joint secondaire ait été défini identique à celui des joints
primaires, un joint secondaire aura plus de facilité d’amorcer une fissure du fait de la concentration de
contrainte en fond d’amas. De plus, lorsqu’une fissure est amorcée, du fait d’un facteur d’intensité de
contrainte en pointe de fissure K plus élevé, il se peut que le régime de propagation rapide soit atteint
dès l’amorçage (figure 204). C’est principalement le cas pour les inclusions Mgoxyde, pour lesquels les
amas sont de taille bien plus grande que celle des amas Al2O3. A l’inverse, pour les fissures amorcées
au niveau des joints primaires et des joints secondaires en aval des amas Aloxyde qui génèrent de plus
faibles concentrations de contrainte, l’avancée pourrait être plus progressive.
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FIGURE 204 – Lorsqu’une fissure est amorcée, le facteur d’intensité de contrainte en pointe de fissure amorcée sur un joint
secondaire est susceptible de la placer dans le régime de propagation rapide, en particulier dans le cas des amas Mgoxyde.
Les fissures amorcées en surface ou au niveau de zones dont la concentration de contrainte est moindre, suivent une avancée
progressive.

Enfin, afin de rendre compte de la manière la plus représentative possible de la fissuration par
CSC de composants réels, il serait nécessaire de mieux prendre en compte les effets d’états de surface
dans le modèle local. Ainsi, l’étude de surfaces meulées avant et après traitement thermique de
détensionnement, débutée pendant la thèse, devra être poursuivie afin d’identifier les paramètres
microstructuraux associés (taille de grain, écrouissage, contraintes résiduelles) ayant un effet au premier
ordre sur l’amorçage de la CSC. De la même manière, les travaux initiés dans le cadre de la thèse
sur l’utilisation du grenaillage par choc laser comme solution de mitigation de la fissuration par CSC
mériteront d’être continués.

Les différents points que nous venons d’évoquer permettent, entre autres, d’expliquer
la fissuration sur plusieurs millimètres, ayant parfois conduit à la quasi-ruine de certaines
éprouvettes U-Bends qui a été observée à l’issue d’essais de laboratoire. La sensibilité de l’alliage
600 qui contient des inclusions d’oxyde est principalement attribuée à la présence des amas
d’inclusions Mgoxyde pour les raisons suivantes :

(i) la morphologie de ces amas favorise la concentration des contraintes ;
(ii) leur longueur permet au milieu d’atteindre des joints de grains secondaires profondément

enfouis ;
(iii) il existe des interactions entre les inclusionsMgO, le bore du milieu primaire et les oxydes

riches en nickel, fer et/ou chrome formés par l’alliage 600 ;
(iv) leur morphologie favorise la création de zones confinées où les conditions électrochimiques

pourraient être modifiées et susceptibles de sensibiliser davantage l’alliage 600 vis-à-vis de
l’oxydation intergranulaire ou de l’amorçage, voire de la propagation.
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Annexes

I. Annexe : laminage

TABLEAU 47 – Paramètres de laminage et de dureté Vickers 10 kg des coulées après laminage dans le plan (LT )

Section initiale (mm2) Taux corroyage Plage de température du laminage (˚C) Hv10kg

T320 37,40x37,40 9,17 1213-730 282
T321 37,40x37,40 10,31 1188-700 297
T322 37,03x36.80 9,21 1188-700 187
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II. Annexe : inclusions d’oxydes
Le tableau 48 décrit l’intégralité des inclusions d’oxydes qui ont été observées, ainsi que les coulées

modèles sur lesquelles elles ont été référencées. La figure 205 montre les morphologies et analyses
chimiques par EDS associées à certaines inclusions. 52 échantillons ont été analysés (dont la répartition
est la suivante : 1 échantillon pour la coulée référencée T297, 8 pour T279DEF01, 15 pour T320, 11
pour T321, 17 pour T322).

TABLEAU 48 – Inclusions d’oxydes observées en surface d’échantillons prélevés dans les coulées modèles. Les éléments analysés
par EDS sont décrits dans la première colonne, sans proposition de structure ni composition. La dernière colonne recense
les coulées concernées par l’observation de ces inclusions.

Signaux
EDS Remarques Coulées

concernées

O, Al

Petits amas d’inclusions (<10 µm) qui s’agencent sous forme de chapelets
pour former des bandes d’inclusions. Les nappes, constituées par ces dernières,
s’étendent sur plusieurs centaines de microns voire sur l’intégralité de l’échantillon.
(figures 205a - 205b)

T279-DEF1 ;
T297 ; T320 ;
T321 ; T322

O, Al,
Mg, (Si)

Amas de taille importante (>10 µm), d’aspect fragmenté et constitués de plusieurs
inclusions. A proximité peuvent être retrouvées des bandes d’inclusions (O, Al). Le
signal du silicium peut être associé de manière plus ou moins prononcée et semble
surtout associé à la matière qui entoure les inclusions au sein des amas. (figures
205c - 205d)

T279-DEF1 ;
T297 ; T320 ;
T321 ; T322

O, Mg
Les signaux du magnésium et de l’oxygène sont rarement identifiés seuls. Les amas
de ce type sont de taille importante (>10 µm) et semblent être constituées d’une
seule inclusion. (figures 205e - 205f)

T321

O, Si,
(Al)

Les signaux EDS d’oxyde riche en silicium sont généralement détectés à proximité
des inclusions types (O, Al) ou (O, Al, Mg). Il est toutefois rare de n’avoir que
les signaux oxygène-silicum. Ce cas de figure pourrait résulter d’un résidu d’OPS.
(figures 205g - 205h)

T279-DEF1 ;
T320 ; T321 ;
T322

O, Cr,
Mg, Al,
Si

Cette catégorie peut résulter de la coexistence d’inclusions de type (O, Mg, Al) ;
(O, Al) et (O, Si). La matrice est appauvrie en chrome et enrichie en nickel, ce qui
peut suggérer que le chrome puisse avoir diffusé vers les inclusions. L’hypothèse
de l’existence d’une solution solide Mg(Alx, Cr1−x)2O4 peut être formulée. (205i
- 205j)

T279-DEF1 ;
T321 ; T322

O, Ti,
(Cr, Al,
Si)

Le titane peut être identifié dans les inclusions d’oxydes du fait de la précipitation
de carbonitrures de titane. Des oxydes de titane ont également pu être observés. T320 ; T322

O, Si, Cr

La détection seule des signaux de Si et de Cr est relativement rare et n’a été
observée que sur une bande. L’identification a par ailleurs nécessité un pointé
EDS à 20 kV pour détecter distinctement du bruit de fond les signaux (Si, Cr),
qui se sont révélés peu intenses. (figures 205k - 205l)

T320

O, Zr Cette catégorie résulte probablement de l’interaction entre la couche de zircone du
moule (qui permet d’isoler le four de l’alliage) et le métal fondu.

T279-DEF1 ;
T320 ; T322

Zn, Cu

La présence de nodules de cuivre quasi pur a été mis en évidence par EDS sur
la coulée référencée T320. L’explication sur la présence du cuivre et du zinc dans
les échantillons reste en suspens, avec toutefois une hypothèse sur la présence des
nodules de cuivre qui pourrait être lié à la haute teneur en Cu qui a été mise en
évidence sur certaines coulées (T321, T322 en particulier - tableau 8)

T320 et T322
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Parenthèse sur l’état initial de la coulée référencée T297 :
Des inclusions d’oxyde Aloxyde très enrichies en chrome et qui contiennent des traces de Ti ont été
ponctuellement identifiées au niveau de la coulée référencée T297, en plus des inclusions Aloxyde
et Mgoxyde décrites dans le chapitre 2. Ces inclusions, observées sur une coupe transverse, sont
présentées sur la figure 206. Le ratio O/M , avecM = Al+Cr, est proche (1,6) de la stœchiométrie
d’une phase M2O3.

FIGURE 206 – Observations au MEB en électrons secondaire et analyse MEB-EDS à 10 kV d’une inclusion Aloxyde
enrichie en chrome, repérée sur la coulée référencée T297.

Parenthèse sur l’état initial de l’échantillon de la coulée référencée T320
Des inclusions de type MgAl2O4, enrichies en chrome, avaient été mises en évidence en surface
(figure 207 - tableau 24).

FIGURE 207 – Observations MEB en électrons rétrodiffusés à 10 kV d’un amas d’inclusions de typeMgAl2O4, enrichies en
chrome, repérées à l’état initial de l’échantillon de la coulée référencée T320 pour lequel a été observé une décohésion
intergranulaire à l’issue de 4120 h d’oxydation à 290˚C. Le résultat de l’analyse MEB-EDS est présenté dans le
tableau 24 .
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Caractérisations MET de la couche d’oxyde interne formée au niveau
de l’inclusion

FIGURE 208 – MET en fond clair de la couche d’oxyde interne formée à l’interface entre l’alliage 600 et la forêt de filaments
et clichés de diffraction (rose) de l’oxyde et (vert) à l’interface avec l’alliage. L’échantillon (coulée T297) a été oxydé 7180
h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O .

FIGURE 209 – Profil quantitatif par EDX au MET des couches d’oxydes formées au niveau de l’interface entre l’alliage 600
et la forêt de filaments. L’échantillon (coulée T297) a été oxydé 7180 h à 360˚C et 20 mLH2/kgH2O .

Annexe : oxydation des joints de grains à 290˚C

Joints de grains primaires

La figure 210 présente l’évolution des profondeurs de pénétration d’oxyde aux joints de grains
primaires moyennes et maximales pour les coulées mères référencées B528 et B532 et les coulées
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modèles référencées T320 et T322. La durée d’oxydation est de 2xxx h. La température d’oxydation
est de 290˚C et la teneur en hydrogène dissous de 20 mL H2/kg H2O.

(a) (b)

FIGURE 210 – Evolution des longueurs de pénétration d’oxyde le long des joints primaires en fonction de la durée d’oxydation
et de la coulée, à 290˚C. (a) pmoy . (b) pmax. Les coulées référencées B528 et B532 ne contiennent pas d’inclusion d’oxyde.
La barre d’erreur correspond à l’écart-type.

La figure 211 présente les histogrammes de la distribution des profondeurs de pénétration d’oxyde
aux joints de grains primaires, pour les coulées mères référencées B528 et B532 et les coulées modèles
référencées T320 et T322. La durée d’oxydation est de 2xxx h. La température d’oxydation est de
290˚C et la teneur en hydrogène dissous de 20 mL H2/kg H2O.
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(a) B528 (b) B532

(c) T320 (d) T322

FIGURE 211 – Distribution des profondeurs de pénétration d’oxyde pour les coulées mères référencées B528 et B532 et les
coulées modèles référencées T320 et T322, oxydées environ 2xxx h à 290˚C. (a-b) : les coulées ne contiennent pas d’inclusion
d’oxyde. (c-d) : les coulées contiennent des inclusions d’oxyde.

La figure 212 présente l’évolution des profondeurs moyennes de pénétration d’oxyde aux joints de
grains primaires, en fonction du GBC de la coulée. La durée d’oxydation est de 2xxx h. La température
d’oxydation est de 290˚C et la teneur en hydrogène dissous de 20 mL H2/kg H2O.

FIGURE 212 – Influence du taux de recouvrement des joints de grains par les carbures de chrome sur les profondeurs moyennes
de pénétration d’oxyde primaires, considérée après 2xxx h d’oxydation à 360˚C. La barre d’erreur correspond à l’écart-
type.
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Joints de grains secondaires

La figure 213 présente l’évolution des profondeurs de pénétration d’oxyde aux joints de grains
primaires moyennes et maximales pour les coulées mères référencées B528 et B532 et les coulées
modèles référencées T320 et T322. La durée d’oxydation est de 2xxx h. La température d’oxydation
est de 290˚C et la teneur en hydrogène dissous de 20 mL H2/kg H2O.

(a) (b)

FIGURE 213 – Evolution des longueurs de pénétration d’oxyde le long des joints secondaires en fonction de la durée d’oxydation
et de la coulée, à 290˚C. (a) pmoy . (b) pmax. La barre d’erreur correspond à l’écart-type.

Annexe : écarts et teneur en chrome

(a) Non ajusté (b) Non ajusté

FIGURE 214 – Evolution de l’écart entre la profondeur d’oxyde au joint primaire calculée pcalc et observée pobs, en fonction
de la teneur massique en chrome pour une simulation à 360˚C - 20mLH2/kgH2O avec (a) les paramètres non ajustés et
(b) l’ajustement 1.
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Table de Student
Table de Student pour un système à N − 1 degrés de libertés, avec N le nombre de données dans

l’échantillon. Les valeurs de t correspondent aux intervalles à 95% de confiance.

N-1 t N-1 t N-1 t N-1 t
1 12,706 11 2,201 21 2,08 100 1,984
2 4,303 12 2,179 22 2,074 ∞ 1,96
3 3,182 13 2,16 23 2,069
4 2,776 14 2,145 24 2,064
5 2,571 15 2,131 25 2,06
6 2,447 16 2,12 26 2,056
7 2,365 17 2,11 27 2,052
8 2,306 18 2,101 28 2,048
9 2,2262 19 2,093 29 2,045
10 2,228 20 2,086 30 2,042

Annexe : Loi de comportement

Paramètres de la loi Ramberg-Osgood

La courbe de traction rationnelle du matériau utilisée est supposée suivre une loi de type Ramberg-
Osgood de paramètres Sy, Ky et m (équation 55), considérés à 300˚C (température de l’essai de
traction in-situ au MEB).

σ = Sy +Ky ∗ ε1/mp (55)
où εp est la déformation plastique.

Du fait de la faible quantité de matière disponible pour ces deux coulées modèles, il n’a pas été
possible d’identifier le comportement de ces matériaux par des essais de traction rationnelle. Des
hypothèses ont dû être établies pour définir (1) le module d’Young et (2) les paramètres de la loi
Ramberg-Osgood.

Pour le module d’Young, sa valeur à 300˚C est considérée égale à E=200 GPa. Cette valeur
correspond à une référence pour une tôle laminée à chaud d’alliage 600 et est proche de la valeur du
RCC-M.

Les paramètres de la loi Ramberg-Osgood ont été ajustés :

- Pour la coulée référencée T279DEF01 : par essai de traction in-situ au MEB sur deux
éprouvettes (l’axe de sollicitation mécanique correspond à la direction L), testées à 20˚C et 300˚C
jusqu’à des allongements de 6% et 11% respectivement (l’essai à 300˚C est reporté sur la figure 215a).
La géométrie de l’éprouvette et l’axe de sollicitation sont identiques à ceux présentés ici. L’éprouvette
a été testée à l’état non oxydé. Les propriétés mécaniques estimées sont détaillées dans le tableau 49.
Les essais ont été arrêtés dès l’apparition de striction.

- Pour la coulée référencée T321 : à partir de la partie élastique et du début de l’écoulement
plastique des courbes σ = f(ε) des essais qui visent à déterminer le critère d’amorçage et qui ont été
décrits dans ce chapitre (figure 215c).

Le tableau 50 liste le module d’Young E et les paramètres de loi Ramberg-Osgood Sy, Ky et m
retenus pour chaque coulée modèle. Malgré les hypothèses présentées, les résultats ne sont pas très
différents de ce qui est habituellement obtenu pour l’A600 [11,147].
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TABLEAU 49 – Propriétés mécaniques de la tôle T279DEF01, selon la direction DL. Les propriétés mécaniques sont estimées
d’après des essais sur éprouvettes de traction, sollicitées in-situ au MEB à 20˚C et 300˚C.

.
Repère T (˚C) Rp0,2 (MPa) A (%)

T279DEF01 20 570 6
T279DEF01 300 480 11

La figure 215 reporte les courbes contrainte et déformation calculées d’après les données expéri-
mentale pour (a) l’essai traction in-situ au MEB jusqu’à 11% de déformation pour la coulée modèle
référencée T279DEF01 à l’état non oxydé, (b)-(c) les essais de traction in-situ au MEB, respectivement
sur les éprouvettes des coulées modèles référencées T279DEF01, oxydée 3015 h et T321, oxydée 4120 h.

La figure (b) montre que la loi Ramberg-Osgood (ajustée sur les points de la figure (a)) conduit
à des écarts au niveau de l’écoulement plastique, bien que le comportement élastique et le niveau de
contrainte final correspondent au comportement expérimental. Cela suggère qu’il existe une hétérogénéité
des amas d’inclusions d’oxyde au sein d’un même matériau, puisqu’une même courbe ne permet pas
de décrire le comportement de deux éprouvettes différentes. L’oxydation des joints de grains n’est pas
tenue responsable de ces écarts.

FIGURE 215 – Lois Ramberg-Osgood (courbes noires) tracées à partir des paramètres du tableau 50 à 300˚C. Les lois sont
identifiées sur les données expérimentales (points rouges) des figures (a) T279DEF01 (traction in-situ au MEB jusqu’à
11% d’allongement) et (c) T321 (traction in-situ au MEB sur éprouvette pré-oxydée jusqu’à rupture de joints de grains
oxydés). Les figures (b) et (c) correspondent aux essais de traction in-situ sur éprouvettes pré-oxydées des coulées (b)
T279DEF01 et (c) T321.
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TABLEAU 50 – Contrainte maximale et déformation totale des essais de traction in-situ MEB. Le module d’Young E et les
paramètres d’une loi Ramberg-Osgood Sy , Ky et M sont indiqués pour chaque référence matière.

Coulée σessai (MPa) εt (-) E (MPa) Sy (MPa) Ky (MPa) m (-)
T279DEF01 518 0,019 200 400 400 4

T321 546 0,014 200 420 430 4

Loi de comportement Méric-Cailletaud

Le comportement mécanique (loi de type Méric-Cailletaud) défini dans Code_Aster considère :

- l’élasticité orthotrope par la loi ELAS_ORTH, de paramètres C11, C12 et C44. Ils n’ont
pas pu être caractérisés en l’état pour les coulées étudiées. Ils sont donc déterminés à partir du
module d’Young du matériau considéré et des paramètres d’élasticité orthotrope d’un acier inoxydable
austénitique, en considérant que les rapports entre les paramètres d’élasticité sont constants d’un
matériau à l’autre [197]. Les valeurs retenues à 300˚C sont identiques pour les deux coulées modèles
considérées :

- C11 = 200 GPa
- C12 = 135 GPa
- C44 = 123 GPa.

- un comportement visqueux qui définit l’écoulement plastique γ̇s par la loi MONO_VISC1
de paramètres N , K et c (équation 56)

γ̇s = (< |τs − c ∗ αs| −R ∗ (ps) >
K

)N ∗ τs − c ∗ αs
|τs − c ∗ αs|

(56)

avec K, la constante de viscosité et N la sensibilité de la viscosité à la contrainte. τs est la scission
critique résolue du système de glissement s. R(p) est l’écrouissage isotrope (équation 57). αs est
l’écrouissage cinématique (équation 59). Les valeurs sont prises à :

N = 4 (sans unité)
K = 10 (sans unité)
c = 600 (sans unité).

- l’écrouissage cinématique (loiMONO_CINE1) et l’écrouissage isotrope avec effet mémoire
(loiMONO_ISOT1), dont les paramètres (R0, b,Q pour l’écrouissage isotrope etD pour l’écrouissage
cinématique) sont déterminés d’après un calcul sur un agrégat polycristallin non texturé de 21 grains 1
qui est sollicité jusqu’à une déformation ε=0,2. L’évolution de la contrainte moyenne de l’agrégat en
fonction de la déformation est comparée à la loi de Ramberg-Osgood du matériau testé. Lorsque les
courbes sont similaires, les paramètres sont consignés :

R0 et b contrôlent l’écrouissage isotrope R(p) (équation 57) :

∆R(p) = b(Q−R0) ∗∆p (57)

avec p la déformation plastique cumulée et Q l’effet mémoire donné par l’équation 58 :

Q = Q0 + (Qm −Q0) ∗ (1− exp(−µq)) (58)

où q est l’écrouissage mémoire, Q0 le module de mémoire, Qm la limite d’écrouissage isotrope et µ
le cœfficient de saturation de l’effet mémoire.

D contrôle l’écrouissage cinématique, la relation est donnée par l’équation 59

1. de la même manière qu’évoqué précédemment, le calcul sur un agrégat de 21 grains permet d’aborder les premières
tendances. En revanche, il entraîne des incertitudes du fait des effets de bords et du nombre restreint de grains
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∆αs = ∆γs −D ∗ αs∆ps (59)

Le tableau 51 liste les valeurs des paramètres de la loi cristalline, déterminées d’après le calcul
d’agrégat polycristallin.

TABLEAU 51 – Paramètres à 300˚C de la loi de comportement cristalline calculés pour les coulées modèles référencées
T279DEF01 et T321. L’agrégat compte 21 grains.

Coulée R0 (MPa) b (-) Q (MPa) D (-)
T279DEF01 191,9 0,73 39,46 13,53

T321 203,5 0,79 42,42 13,14

La figure 216 montre le comportement de l’agrégat polycristallin par rapport à la loi Ramberg-
Osgood pour (a) la coulée référencée T279DEF01 et (b) T321. Un écart est constaté au niveau de la
partie élastique et du début de l’écoulement plastique (encadré vert). L’ajustement n’a pas cherché à
être plus raffiné car (1) les temps de calculs sont longs, (2) l’agrégat de seulement 21 grains entraîne de
toute manière des incertitudes et (3) les paramètres de la loi Ramberg-Osgood n’ont pas été déterminés
à partir de courbes de traction rationnelle, ce qui en limite la précision lorsqu’elle est extrapolée aux
grandes déformations. Ainsi, la précision actuelle a été estimée comme suffisante pour la suite du
protocole.

FIGURE 216 – Comportement de l’agrégat polycristallin pour les paramètres matériaux (a) T279DEF01 et (b) T321, comparés
à la loi Ramberg-Osgood.

258



 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

ABSTRACT 

Nickel base alloy 600 contains 16 wt% chromium. It is susceptible to Stress Corrosion Cracking (SCC) when 

exposed to primary water environment. A predictive model of SCC (the 'local' model) has been developed in 

the past. It describes the phenomenology of cracking through an incubation stage (oxidation of grain 

boundaries), initiation (oxidized grain boundary failure) and then crack propagation. It is based on several 

parameters related to the environmental (temperature, dissolved hydrogen content), the microstructure 

(intergranular chromium carbides) and the mechanical state (work hardening, stress).  However, the variables 

specific to industrial surface conditions such as the presence of oxide inclusions are not considered. This 

work focuses on the evolution of this model by studying the oxidation and SCC behaviors of models A600 

that contain oxide inclusions of type Al2O3, MgAl2O4 and MgO and exposed to simulated primary water 

environment. Thus, characterizations of the initial microstructure were performed. Then, the oxidation 

behavior of these materials was established with a particular focus on the oxide inclusions. Grain boundary 

oxidation kinetics as well as oxide inclusion corrosion kinetics were identified. Finally, SCC tests have been 

performed on U-Bend type specimens and a SCC cracking criterion for grain boundaries that intercept oxide 

inclusions has been discussed.  

 

 

MOTS CLÉS 

 

Corrosion sous contrainte ; Alliage 600 ; Oxydation ; Amorçage ; Inclusions d’oxyde 

RÉSUMÉ 

L’alliage base nickel 600 (A600), qui contient 16% massique de chrome, est sensible à la Corrosion Sous 

Contrainte (CSC) dans les conditions du milieu primaire des réacteurs à eau sous pression (REP). De 

précédentes études ont permis de développer un modèle de prévision de la CSC (le modèle ‘local’) qui décrit 

la phénoménologie complète de la fissuration par une étape d’incubation (oxydation des joints de grains), 

d’amorçage (rupture des joints de grains oxydés) puis de propagation des fissures. Il se base sur des 

paramètres environnementaux (température, teneur en hydrogène dissous), matériaux (carbures de chrome 

intergranulaires) et mécaniques (écrouissage, contraintes). Les paramètres propres à l’état de surface 

industriel tels que la présence d’inclusions d’oxyde ne sont, en revanche, pas considérés. Dans un objectif 

d’évolution de ce modèle, les travaux de thèse se focalisent sur le comportement d’A600 modèles qui 

contiennent des inclusions d’oxyde de type Al2O3, MgAl2O4 et MgO en oxydation et en CSC en conditions 

représentatives du milieu primaire des REP. Ainsi, des caractérisations de la microstructure initiale ont été 

effectuées. Puis, le comportement en oxydation de ces matériaux a été établi avec une attention particulière 

qui a été apportée aux inclusions d’oxyde. Des cinétiques d’oxydation des joints de grains et de dégradation 

des inclusions d’oxyde ont été identifiées. Enfin, des essais de CSC ont été effectués sur des éprouvettes 

de type U-Bend et un critère d’amorçage de fissures de CSC pour des joints de grains qui interceptent des 

inclusions d’oxyde a été proposé.  

KEYWORDS 

 

Stress Corrosion Cracking; Alloy 600; Oxidation; Initiation; Oxide inclusions 
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