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INTRODUCTION GENERALE

CONTEXTE

Le développement économique, social et technolegidjune société est basé sur I'énergie,
gu’elles que soient ses origines ou sa nature [RBG3]. A I'image du siécle dernier, la
consommation d'énergie lors du °?% siécle devrait connaitre un accroissement sans
précédent, en raison de la croissance démograpbtgmnomique mondiale. Les ressources
naturelles fossiles connaissent une pénurie cruissat leur colt ne cesse d’augmenter
[COU-2010]. A I'horizon 2050, il s’agira de répordaux besoins de prés de neuf milliards
d’individus ; la demande énergétique mondiale derblée pour atteindre prés de 20 Giep
sera multipliée par un facteur compris entre 2 &id a 2100 [GRU-1999].

Aujourd’hui, les besoins mondiaux en termes d’'éigesgnt assurés a 79,5% par les énergies
fossiles (charbon, pétrole et gaz naturel), a 13a%es énergies renouvelables et a 6,8% par
I'énergie nucléaire, dont la part devrait étre 8&olen 2050 [MAN-2000], [BRO-2001]. Par
ailleurs, I'énergie nucléaire contribue actuellem&ri7% de la production d’électricité dans
le monde et 76% en France.

Le choix de I'énergie nucléaire a permis a la Feaman seulement une certaine indépendance
énergétique et économique, mais aussi d’étre lzielee pays européen le moins polluant,
émettant des taux de G@ar KWh cinq fois inférieurs a la moyenne [OUR-2DXCe choix a

été conforté par la seconde crise pétroliere e £91 a abouti & un parc nucléaire comptant
58 réacteurs. Les performances et la technologeré@cteurs se sont améliorées au fil des
années, ce qui a donné naissance a différentesatjéné de réacteurs [ATO-2004].

En France, la filiere Uranium naturel graphite aNGG), qui représente la premiere
génération, a été développée dans les années 98B80-Depuis linstallation de ces
réacteurs, différentes solutions technologiquesétdimises en ceuvre en fonction du type de
combinaisons  possibles  combustible  utilisé  (uraniumaturel ou  enrichi,
plutonium)/caloporteur (gaz, eau, ou métal liquiche)dérateur. Les combinaisons retenues
ont donné naissance a des réacteurs de deuxiémeetretisieme génération [ATO-2004], qui
sont sensés présenter un gain de sireté et dementjest une durée de vie de 60 arf&'y(3
génération) [VAN-2010]. De plus, ledacteurs de quatriéme génération sont en coursdd’é
et pourraient étre mis en service & I'horizon 20 de remplacer certains réacteurs d& 2
générationlls doivent répondre a des critéres d’économiegetion des déchets (actinides
mineurs), de sécurité et d'utilisation optimale dessources earanium naturel, en uranium
appauvri, en uranium de retraitement, et en plutaniBAB-2006], [CAR-2007], [VAN-
2010], [AST-2011].

! Gtep : Giga tonnes équivalent pétrole.
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Six concepts de réacteurs d&"%4génération ont été proposés par le Forum Intemaiti
Génération I [NOU-2007]:

a. SFR (Sodium-Cooled Fast Reactor): réacteur nueléaimeutrons rapides (RNR)
refroidi au sodium, réacteur qui profite du retdiexpérience des réacteurs Phénix et
Superphénix,

b. LFR (Lead-Cooled Fast Reactor): réacteur RNR rdifrau plomb ou a l'eutectique
plomb bismuth,

c. GFR (Gas-Cooled Fast Reactor): RNR refroidi aitimé)

d. SCWR (Supercritical-Water-Cooled Reactor Systegacteur a neutrons thermiques
(RNT) refroidi a I'eau super critique (22,1 MPa43T),

e. VHTR (Very-High-Temperature Reactor): RNT refro&i'hélium,

f. MSR (Molten Salt Reactor): réacteur a sels foniRBH).

Les réacteurs nucléaires a neutrons rapides (RBIRjstinguent par 'absence de modérateur
ou de ralentisseur de neutrons au sein de leur.dcesrneutrons engendrés par la fission
nucléaire sont par conséquent libres, circulantrandg vitesse, d’ou le nom « neutrons
rapides ». Les RNR présentent plusieurs avantagéfutables sur le plan écologique,
technologique, économique et stratégique. Hornaibsknce d’émission de gaz polluants a
effet de serre, la pollution thermique et radiobgidjue des RNR est tres faible. Lors de leur
entretien, le risque d’irradiation du personneleastiron dix fois moins important (a Phénix
par exemple) que pour les réacteurs a eau pressufiREP) [CRE-2005]. Les RNR sont
considérés comme des « mange tout » [MOR-2001]|ezar réle ne se restreint pas a la
préservation durable des ressources naturelles eemegtant ['utilisation de [l'uranium
appauvri, mais il s'étend & la transmutation des déchelimaatifs & trés longue durée de vie.
La totalité de l'uranium naturel peut étre utilis@ors que seulement 2 % du potentiel est
exploitée dans les REP. Cette différence a un iingiaect sur le colt du combustible, qui
représente environ 10 % du colt du kilowattheuoslpit par les REP et 1 % seulement pour
les RNR [CRE-2005], [GUI-2010]. De plus, les fikarrapides tendent a réduire les dangers
liés a la prolifération nucléaire. lls limitent effet le stockage de I'uranium fissile enrichi a
plus de 20 % en isotopes de I'uranigifl, >>°U, ou du plutoniunt>%u, **Pu, qui peuvent
étre détournés a des fins militaires [BAC-2004]rnides six concepts de génération 1V, on
distingue trois types de RNR, dont deux refroidas lgs métaux liquides (SFR et LFRa
filiere des RNR refroidis au sodium (SFR ou RNR-NgBt la seule qui a été testée
industriellement [PIL-2008]. En effet, la premié&lectricité d’origine nucléaire a été produite
vers 1951 par le réacteur EBRefroidi au sodium [CRE-2005]. Le développemeata
filiere RNR-Na a été lent [CRE-2005]. A l'instar d@acteur EBR1, plusieurs prototypes
expérimentaux ont été construits : PhaeixSuperphénfken France, BN-35Gt BN-606 en

2 Le Forum International Génération I&st une coopération internationale regroupantay,pet qui s'inscrit
dans le cadre du développement des systéemes masléai nouvelle génération [BAC-2005].

% Uranium appauvri : est un résidu contenant enee00,4 % d’isotopé®U, produit lors de I'enrichissement
d’'uranium, dans les REP par exemple. Le stock &@nde cette matiére permettrait I'alimentation 5
centrales électriques de 1000 MW pendant plus cenSQCRE-2005].

* EBR1, Experimental Breeder Reactor, est le preRIR-Na (1951), d’une puissance de 200 MWe.

® Phénix est une centrale de démonstration misereite industriel en 1974, d’une puissance de 250eM

® Superphénix est une centrale prototype mise aficeezn 1985, d’une puissance de 1200 MWe.

" BN-350, RNR-Na, date de divergence 1973, d’'unesauice de 150 MWe.

10

© 2013 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Ouadie Hamdane, Lille 1, 2012

Russie, JOY®au Japon, PFRen Angleterre, et FBTRen Inde [COU-2010]. Profitant du
retour d’expérience de ces dernieéacteursle SFR de quatriéme génération serait leur
version évoluée, concue pour une durée de vie gm8Q0GUI-2010]. En France, le prototype
Astrid* serait mis en place dés 2020 [GUI-2010].

On peut diviser un SFR en trois circuits principayximaire (1), secondaire (Il) et tertiaire
(1 (figure 1).

Plenum froid

Plenum chaud  *

Bamres de contréle

Echangeur de chnluur

Sodium pmnul

(Froid) I
I

Echangeur de chaleur,
intermédiaire

Figure 1 : Réacteur nucléaire a neutrons rapides feoidi au sodium (SFR) [CAR-2007].

Le rble du circuit primaire est de produire I'énerthermique issue de la fission nucléaire,
afin de la transmettre au circuit secondaire geicealoporteur (sodium liquide). Le circuit
primaire comprend (figure 1, partie I):

- une cuve en acier austénitique inoxydable 316L(MN)artensitique 9% Cr [RAJ-
2011], posée sur une dalle de béton, et dont leerlions dépendent du type du
circuit primaire : intégré de type piscitfeou & boucle¥® [SAG-2009] ; & titre
d’exemple, la cuve métallique en acier 9% Cr dwcteda Phénix est de 11,8 m de
diamétre, 13 m de hauteur, et 20 cm d’épaisseur,

- une pompe électromagnétique pour le transfert diusoliquide,

® BN-600, RNR-Na, date de divergence 1980, d’'urisgamce de 600 MWe.

° JOYO, RNR-Na, date de divergence 1977.

YPFR, Prototype Fast Reactor, date de divergenté, tune puissance de 250 MWe.

" EBTR, Fast Breeder Test Reactor, date de diveeg#885, d’une puissance de 13,2 MWe.

12 Astrid, Advanced Sodium Technological Reactor lfutustrial Demonstration, est un prototype franghs
RNR-Na de 4™ génération, d’une puissance de 600 MWe.

13 Circuit primaire intégré de type piscine : les pa® primaires et les échangeurs intermédiairesseent a
I'intérieur de la cuve principale, et ils sont pigs dans le sodium [CRE-2005].

14 Circuit primaire & boucles : les pompes primagekes échangeurs intermédiaires sont a I'extéritits sont
reliés a la cuve du réacteur par des tuyauteriBEF2005].
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- un échangeur de chaleur intermédiaire,
- un cceur de forme hexagonale, comprenant :
* des crayons (217 pour Phénix), ou des pastillesude (UO,) sont empilées
[MAR-2009] (figure 2.a),
une partie fissile du cceur (figure 2.a), constitiBen combustible mixte
contenant du plutonium et de l'uranium naturel @niria 20 % en plutonium et
recouvert par I'uranium appauvri ; 'ensemble esing par un acier austénitique
[CRE-2005],
* des absorbeurs de neutrons supplémentaires etrebaatayons destinés a la
récupération des actinides mineurs (neptunium, igmgér et curium), afin de les
transmuter en engendrant une énergie thermiqudé&upptaire [COU-2010].

Reheater
Stage

Superheate| @i
Stage

Evaporator
Stage :

Sodiury S
outet

Figure 2 : a) Cceur du RNR, b) Générateur de vapeuu circuit secondaire du RNR [DUF-2009].

Dans le coeur des RNR, et contrairement aux réacteureutrons thermiques (RNT), on
cherche a ne pas ralentir les neutrons émis pdissian, afin qu’ils disposent d’une énergie
suffisante pour casser les noyaux de l'uranitiiy, d’ou I'utilisation du sodium (non
modérateur) comme caloporteur. Les neutrons tramela gaine et bombardent les noyaux
de l'uranium 238, présents majoritairement dansdmbustible, en formant un noyau de
plutonium 239 selon les réactions suivantes [CR&2(JCOU-2010] :

T1/2=23,45 min
238 1 239 239 0p— 0=
22U+ on = ‘U ——— > “53Np + 187 + _jVe

T1/2=2,36]

“53Np + “SaPu+ BT+ gV

Le circuit primaire des SFR de nouvelle génératish parcouru par le sodium liquide
primaire qui entre au niveau du cceur a 395 °C anatebit variant entre 15675 kg/s et 16350
kg/s et une vitesse supérieure a 10 m/s, puisames avoir absorbé la chaleur libérée par la
fission nucléaire, a une température variant eb®.2 °C et 576.8 °C [GAS-2010]. Le
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sodium primaire est désormais radioactif et cedehsdeur au sodium secondaire au niveau
de I'échangeur de chaleur intermédiaire (figur@drtie 1). Le sodium secondaire est ensuite
pompé vers le générateur de vapeur (GV) (figurgdrtie Il, et figure 2.b). Le circuit
secondaire a pour objectif d’éviter qu’un incidantGV mette en contact du sodium primaire
radioactif avec de I'eau qui entoure les tubes [€RB5] (figure 2.b).

Le générateur de vapeur des SFR est un échangethatkur fabriqué en acier 9Cr-1Mo
modifié [KAN-2009], [THA-2010], [MAT-2011], a traus lequel se croisent la vapeur d’eau
et le sodium secondaire (figure 2.b). Ce derniedesné du haut vers le bas via la conduite
du GV, en cédant son énergie a I'eau, qui refrdaitonduite de I'extérieur en s’évaporant
[THA-2010]. Le sodium sort alors refroidi, il estaonduit vers I'échangeur intermédiaire du
circuit primaire, afin d’étre réchauffé. Quant avigpeur d’eau, elle sort du haut du GV avec
une pression suffisante (de 15,2 MPa [HIL-2007])umpdaire tourner un groupe
turboalternateur et produire de I'électricité, aueau du circuit tertiaire du SFR (figure 1,
partie 111).

Les matériaux de structure des SFR sont concus ddirésister sous des conditions
drastiques. Ces conditions different d’'un circuiaatre.

Le matériau de gainage étant exposé a l'irradiaditiaute température, son choix s’est avéré
crucial et a fait I'objet de plusieurs études [V1B98], [SER-2001]. En étant soumise a une
forte dose d'irradiation neutronique, la gaine uisgle gonflér et de rompre, comme c’est le
cas pour certains aciers austénitiques (316, 1%:1§Wii sont largement exploités dans les
SFR [DUB-2011]. L’amélioration de la résistance ganflement de ces aciers peut étre
obtenue en diminuant leur taux de chrome et en antant leur teneur en nickel. Ainsi, le
remplacement de l'acier de gainage 316 (17Cr-12Rlenix) par I'acier 15-15Ti a permis
d’augmenter d’'un facteur 3 la durée de vie desnaSkges du réacteur [DUB-2011].
Cependant, les aciers ferritiques et martensitigaesc ou sans oxydes d'yttrium (ODS),
présentent un meilleur comportement sous irradiagiec un gonflement négligeable [SER-
2001], [DUB-2011]. Bien que I'acier austénitique-15Ti ait été sélectionné comme matériau
de gainage pour Astrid, il est envisagé de le ran®l ultérieurement par les ODS ferritiques
et martensitiques, qui sont en cours d’étude [DWOR12.

Le choix du matériau du générateur de vapeur (tisgrcondaire) est certainement le plus
délicat, car le matériau doit présenter :
» de tres bonnes propriétés mécaniques a haute tatgsér
* une bonne compatibilité, non seulement avec leusodjui est trés corrosif,
mais aussi avec I'eau qui est a une pression cempritre 150 a 200 bar,
* une bonne résistance aux chocs thermiques, powavat lieu lors de la
réalimentation en eau du GV asséché et chaud [\&19CRE-2005].

En plus de lirradiation et des changements micoostiraux, les matériaux de structure au
niveau des circuits primaire et secondaire des SR soumis a des contraintes thermiques,
monotones et/ou cycliques, tout en étant en cora@et le sodium liquide pour des

13| e gonflement est une expansion volumique des matéirradiésduea la création de cavités et de fortes
modifications microstructurales. Il diminue fortemhéa ductilité et la ténacité de ces matériaux B32011].
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températures comprises entre 150 et 550 °C. Caditmoms peuvent favoriser ou induire une
dégradation des propriétés mécaniques des mat@rmoanduisant a leur rupture prématurée.
Plusieurs phénomenes tels que la corrosion etgiliBation par les métaux liquides (FML)
de plusieurs aciers en milieu sodium ont été miséeidence [SKE-1994], [HIL-1995],
[KAN-2009]. Les mécanismes associés a la senghdlita FML par le sodium demeurent
toujours incompréhensibles et loin d’'une approdbbaje.

OBJECTIF DE LA THESE

L'objectif de notre étude est d’évaluer, d’'une néaaiqualitative et quantitative, les risques
de FML de l'acier martensitique T91 par le sodiuquide et d’en élucider les mécanismes.
Pour cela, nous avons mis au point une cellulelexiglas, qui est installée sur une machine
de traction-compression, et dans laquelle l'atmésphest purifiée et contrdlée. Cet
equipement nous permet d’effectuer des essais noggesnen milieu sodium, en faisant varier
les paramétres intrinseques et extrinséques qorigant la FML (température, vitesse de
déformation, microstructure, dureté, conditionsnttauillage), afin d’aboutir a une meilleure

caractérisation de I'endommagement de Il'acier T@lcentact avec le sodium et a la
compréhension des mécanismes impliqués.

Le premier chapitre de cette thése est consaceiuaé bibliographique. Il présente quatre

sous-chapitres. Le premier sous-chapitre se facalis les différentes propriétés du sodium,
et les conditions de son utilisation en tant quepateur pour les SFR. Le deuxiéme sous-
chapitre est consacré a la conception, la caraatédn métallurgique et les propriétés

meécaniques de l'acier martensitique T91. Quantraisieme sous-chapitre, il englobe la

définition du phénomene de la fragilisation parrtestaux liquides (FML), les domaines et les
conditions essentielles a son apparition, les nesdeéloposeés qui l'interpretent, et les facteurs
qui linfluencent. Le quatrieme sous-chapitre résules études effectuées sur la FML des
alliages métalliques par le sodium liquide.

Le deuxieme chapitre décrit d’'une part le matégdwdié (acier T91), et d’autre part la
procédure expérimentale originale mise en placemegant d’effectuer des essais
meécaniques en milieu sodium liquide.

Le troisiéme chapitre est divisé en deux sous-ttespilLe premier sous-chapitre présente la
mise en évidence du phénoméne de FML de I'acietemsitique T91 par I'essai Small Punch

Test (SPT) et limpact des parameétres expérimentainintrinseques du matériau. Le

deuxieme sous-chapitre présente I'essai de fle8ia@t 4 points, permettant d’obtenir des

résultats quantitatifs sur la ténacité de I'aciel En milieu sodium.

Le quatrieme chapitre se focalise sur l'interpiétaties résultats. La discussion est enrichie
par des analyses et des observations supplémentafiea d’aboutir a un modéle du
phénomene de FML de I'acier T91 par le sodium.

Enfin, un résumé des expériences effectuées etr@mdtats obtenus fait I'objet de la
conclusion générale. Des perspectives a ce trdedhése sont présentées.
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l. ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE : LE SODIUM, L'ACIER T91, ET
LA FRAGILISATION PAR LES METAUX LIQUIDES

I.1. LE SODIUM COMME CALOPORTEUR DES RNR

Le caloporteur est un élément primordial dans éasteurs nucléaires. Il doit assurer le bon
transfert de la chaleur fournie par la fission Baglke, sans pour autant perturber le
mouvement des neutrons au sein du cceur du réacteur.

Choisir le bon caloporteur, c’est assurer un t@s fendement du réacteur, mais c’est aussi
eviter des risques et des catastrophes. Un bopaddurpour les RNRdoit non seulement
étre abondant et disponible a moindre codt, maissiaprésenter une large plage de
température a I'état liquide, une trés bonne cotndte thermique et une faible section
efficace [ROD-1997]. La plupart des métaux liquideSpondent a ces criteres et,
contrairement a I'eau, ils ne ralentissent pasgrons. Parmi tous les candidats suivants :
Na, Pb, Bi, Li, K, Cs, Hg, Cd, Ga, Th, In, Sn, Riest le sodium qui a été retenu pour les
RNR [ROD-1997].

I.1.1. Les différentes applications du sodium

Le sodium pur est un métal alcalin tout comme tleidm, le césium, le potassium et le
francium (premiére colonne du tableau périodiqué)est le 6™ élément en terme
d’abondance dans la crolte terrestre et se troniguement sous forme de composés (sel
marin, sel fossile, carbonat®s,CO;, nitrates ou Salpétre du Chili NaMO

Le sodium (Na) est connu et exploité depuis I'anitié sous différents noms. Le Natron
(carbonate de sodium hydraté), chez les égyptiétast utilisé pour 'embaument ou la
momification. Le sodium est cité également danbilde sous le nom Neter. Son symbole
chimique Na vient du mot Natrium (du latin natrumgmposeé utilisé au moyen age contre les
maux de téte. Ce n’est qu’en 1807 que le sodiumfydguisolé par le chimiste et physicien
Humphry Davy en utilisant I'électrolyse de la sotdoedue [MOR-2001].

Comme les autres métaux alcalins, le sodium est argenté et trés réactif surtout avec I'eau
et 'oxygene. Excepté son utilisation comme caltgar dans les RNR ou dans les cellules
photovoltaiques, le sodium est exploité aujourd$aiis sa forme métallique dans l'industrie
pharmaceutique, I'industrie des cosmétiques et [@ofabrication des pesticides. On le trouve
eégalement dans les batteries Na-S et les lampageurde sodium.

[.1.2. Propriétés physiques du sodium

Le sodium est un meétal de structure cristallogrggdi cubique centrée (CC), avec un
paramétre de maille de 4,282 A & 20 °C. Sa cordiipm électronique est : 2572p°3s'.

A la pression atmosphérique le sodium fond a 97(%®t il s’évapore a 882,85 °C, ce qui
montre sa large plage a I'état liquide (785 °C).tableau I.1 et la figure 1.1 récapitulent
I'évolution des principales caractéristiques physgl du sodium en fonction de la
température.
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Masse volumique
0<T<97,8°C

p(kg/m3) = 972,5—-20,11.10"2.T — 1,5.107%.T%, T en K

Masse volumique
100<T < 1400°C

TenK

p (kg/m?) = 950,0483 — 0,2297537.T — 14,6045.10°. T +
5,6377107°. T3,

Tension superficielle

0,15 N/m (le double de celle de®ia 25°C)

T>400°C
Conductivité thermique &, | —1 -1) = 92951 — 58087.T + 11,7274.10-5T?, T en°C
I'état liquide ' ' ’ ’ ' ’ ' '
Chaleur spécifique & 'étaj  Cp (. kg ~.C ) = 1436,715 — 0,5805379.T + 4,627274.10~*.T?
liquide Ten°C

Vitesse du son dans Na
100 < T< 1400°C

C (m/s)=2577,2-0,5234.T, Ten °C

Pression de vapeur
98 < T <2300 °C

Ps(Pa) = EXP [23,99 —

12,58
T

0,2241.LnT + 1,712.10722.T®], Ten K

Tableau 1.1 : Propriétés physiques du sodium [MOR-201].
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Figure 1.1 : Evolution des propriétés physiques duadium en fonction de la température.

600

- 1000

- 0,001

{ed) wnipos np Jnadea ap uoisua |

Lorsque le sodium passe de I'état solide a I'atatidle, sa masse volumique chute de 3%.
Puis celle-ci diminue en fonction de la températdee facon quasi-linéaire et demeure
toujours inférieure a celle de I'eau. Quant a sadactivité thermique, elle présente une
discontinuité et chute de 30 % a la températurdudmn. La conductivité thermique du

sodium a la pression atmosphérique est 100 a 1i5Gfipérieure a la conductivité de I'eau

pressurisée a 150 bar, entre 20 et 350 °C (figur@)l De plus, grace a sa conductivité
électrique, le sodium peut étre pompé par des psrlgetromagnétiques avec un rendement
beaucoup plus important que celui des pompes hiyguas [LAT-2009].

Le sodium est trés peu volatile par rapport a I'ézaipression de vapeur a 550 °C (1300 Pa)
est proche de celle de I'eau a 10 °C (1500 Pajr¢id.1.b). Quant a sa viscosité dynamique,
elle diminue avec la température, et atteint désuva tres basses a partir de 400 °CJeou

sodium est trois fois moins visqueux que I'eau 80

Le sodium est un trés bon conducteur sonore tdéta liquide qu’a I'état solide (tableau
1.1). Cette propriété est peu influencée par la teaipée. Elle est primordiale pour un

© 2013 Tous droits réservés.
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caloporteur, car elle permet la visualisation edétection des fuites au niveau de la cuve des
SFR, grace aux techniques basées sur I'utilisatésnultrasons (figures 1.2.a et b).

Su:pr$nn confinement (a)

Cmcihﬁ
1T
Transmitted

wave

{sessshannafasances

b  Solds wavas gnida =

Ultras onictransducers

Figure 1.2 : couplage acoustique des transducteurs ultrasons pour l'inspection en service des réaaies SFR [LAT-
2009].

Cependant, I'efficacité de ce type de contrdle agite un mouillage parfait des matériaux de
structure et la réduction des taux d’'impuretés)dans le sodium liquide.

[.1.3. Propriétés chimiques du sodium

Le sodium possede comme tous les autres métaubinalcan seul électron sur sa derniére
couche. Il est par conséquent tres réducteurddre tendance a céder cet électron pour étre
stable et retrouver ainsi la méme configuratioctébmique que le néon.

Excepté I'absence de réaction avec I'huile de fiamfet les gaz neutres, la réaction du
sodium avec les autres éléments est parfois todsnte (HO) et parfois tres rapide (alcool,
oxygéene). On récapitule dans ce qui suit ces @atainsi que leurs degrés de gravité dans
un ordre décroissant.

1.1.3.1. Réaction du sodium avec I'eau

La réaction du sodium avec l'eau est trés rapidiorement exothermique (138 kJ/mole).
Elle conduit a la formation de la soude et a uradégent de bulles d’hydrogene a la surface
du sodium.Le caractére explosif de la réaction est attriblByarogene qui, en atteignant le
taux de 4% et en étant en contact avec I'oxygexmose.

1
Na + H,0 — NaOH + EHZ + 138 kJ/mole (Na) + 46 kJ/mole (dilution NaOH)

1.1.3.2. Réaction du sodium avec l'air

Au contact de l'air, le sodium réagit avec I'hunédi(H,O), I'oxygéne (Q) et le gaz
carbonique (C@. On distingue deux cas de figure selon I'étasddium : solide ou liquide.
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A I'état solide, au contact de l'air, le sodiunrghen quelques secondes son éclat métallique
argenté (figure 1.3.a) et sa couleur devient gllisgagit de la premiére étape d’oxydation ou
le sodium réagit avec I'oxygene et la vapeur d'éans I'air. Rodriguez et al [ROD-1997] ont
effectué des essais a l'air rigoureusement secsddtum se ternit toujours et sa surface
devient grise. Les analyses de la couche oxydé@derdvia présence de p@qui est un oxyde
stable et capable de protéger le sodium de somoem@ament [ROD-1997] (figure 1.3.b). La
réaction chimique correspondante a cette premtapeést la suivante :

1
ZNa +§ 02 - Nazo

Figure 1.3 : Le sodium solide : a) Avant oxydationp) Premiére étape d'oxydation, c) Deuxieme étapeakydation.

La deuxieme étape comprend une autre réaction mefalaurface du sodium blanche comme
neige apres un temps d’exposition a l'air plus ingrat. Cette couche blanche est constituée
de cristaux solides de carbonate de sodiunCRaqui se forment suite a la réaction entre la
couche oxydée (N®) et le gaz carbonique se trouvant dans l'airteCeuche est protectrice
et joue le réle d’'un rempart entre le sodium atittidité de I'air [ROD-1997] (figure 1.3.c).

A l'état liquide, le sodium s’enflamme en contaet Ithir (O,) a partir de 122-127 °C et il
eémet une épaisse fumeée blanche avec une flamme [B&S-1960].

1.1.3.3. Réaction du sodium avec les alcools

Le sodium réagit avec les alcools selon la longueuteur chaine carbonée (R). Plus cette
chaine est longue, plus lente sera la cinétigua d&action [MOR-2001].

1
Na + ROH — RONa + EHZ

L’alcool est un bon moyen pour nettoyer les diffésecomposants des RNR du sodium.
D’une part, la réaction est lente et non explosétaj’autre part, cette réaction s’effectue en
I'absence de formation de soude NaOH qui est va®sive pour les matériaux de structure.
Le nettoyage du sodium par l'alcool est souvent @étd par I'utilisation du dioxyde de
carbone CQqui réagit avec les résidus.

En plus du caractere tres réactif du sodium, lalslité de certains €éléments métalliques et
non-métalliques dans le sodium est importante adoeeen compte. En effet, suivant la
température et la teneur de ces éléments, des s@npeuvent se former et précipiter.
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[.1.3.4. Solubilité de 'oxygéne dans le sodium

En présence d'une forte teneur en oxygene (>3%)soldium liquide s’enflamme. En
revanche, quand cette teneur est faible, 'oxygstalissous. Les mesures expérimentales de
la teneur en oxygene dissous dans le sodium ligso® compliquées. Plusieurs lois
empiriques ont été proposees par Beisswenger eieDfBEI-1968], Berge et al [BER-1975],
Borgstedt et al [BOR-1987], Sridharan et al [SR89Pet Thorley [THO-1989]. La solubilité

de I'oxygene dans le sodium liquide en fonctionlaléempérature est donnée par la loi de
Noden (équation 1.1) [EIC-1968], largement utilissie CEA et dans la littérature. Cette loi
sera, dans la suite du travail, frequemment empl@@ur évaluer nos teneurs en oxygene
dans le bain de sodium.

24445

Log1o[O0lppm = 6,467 — 1.1

Avec [O] la concentration en oxygene dissous en (gmpoids) et T la température en K.
L’oxygene est peu soluble dans le sodium entrersgérature de fusion et 200 °C. La teneur
maximale en oxygene dissout a 118 °C est de 1 figard 1.4.a).

Dans les SFR, le sodium est purifié et la teneunxgigene maintenue a une valeur inférieure
a 3 ppm, grace a la technique du piege froid. liecjire de cette technique consiste a dériver
une quantité de sodium des circuits primaire eterimédiaire vers un échangeur
sodium/sodium externe, afin de le refroidir entdd ket 140 °C et sursaturer ses impuretés
[CRE-2005]. Ces derniéres vont cristalliser sousnt d’oxyde de sodium (N@), puis
grossir sur des supports métalliques de laine efd&OD-2004]. La teneur en impuretés du
sodium est contrélée par un indicateur de bouchage,comprend un orifice refroidi
graduellement oles oxydes viennent se déposer afin de le boudaersant une abrupte
hausse de la perte de charge. La température pon@snt a cette perte est dite température
de bouchage et elle correspond a quelques ppm gemey[ CRE-2005].

1.1.3.5. Solubilité de 'hydrogene dans le sodium

Dans le cas ou le sodium est saturé en hydrogenspdium réagit avec I'hnydrogene pour
former le cristal ioniqgue NaH (précipités) selomdaction suivante :

1
Na+§H2—>NaH

NaH est un cristal cubique a faces centrées tyfid, i@ couleur blanche a grise, qui fond a
425 °C. Il explose avec I'eau et réagit violemmerec I'éthanol.

Hors saturation, I’hydrogéne est soluble dans tBuso liquide. Sa solubilité en fonction de
la température est donnée par la loi de Whittingl@auation 1.2, figure 1.4.a) [WHI-1976].

Logio [H]ppm = 6,467 — T 1.2

Avec [H] la concentration en hydrogene dissouspan,pl la température en K.
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Figure 1.4 : Courbe de solubilité de : a) I'oxygenet de I'hydrogéne, b) du carbone dans le sodium [LU4-1970].

Wl —

Tout comme I'oxygeéne, I'hydrogéne est peu soluldasdle sodium a basse température. A
118 °C, le sodium contient au maximum 0,05 ppm drbgene.

[.1.3.6. Solubilité du carbone dans le sodium

Tout comme 'oxygéne et I'hydrogene, la relationpémgue donnant la solubilité du carbone
dans le sodium est une loi dite d’Arrhenius : lFA-B/T ou C est la solubilité du carbone
en ppm, T est la température en K. A et B sontcdestantes empiriques présentées dans le

tableau 1.2.
A B T(°C) C (ppm) Références
2.15 297 147-700 28-70 [GRA-1957]
6.50 5450 700-1015 8-185 [MCK-1969], [GEH-1970]
7.20 5465 600-950 8,7-539 [LON-1970]
6,71 5679 575-700 1-180 [SAL-1972]
6,646 5970 273-827 5-16 [JOH-1973]
7,02 5642 400-985 0,04-342 [RUM-1982]

Tableau 1.2: Valeurs de solubilité du carbone dansl sodium selon la température en °C.

La présence du carbone dans le sodium peut condudes transferts de masse avec le
carbone des matériaux de structure (carburatiorgrdération) en conduisant a la corrosion
et la création de défauts de surface [ERE-197 AR 981], [YOS-2004], [MEI-2007].

1.1.3.7. Solubilité du fer et des éléments métalliques desiers dans le sodium

La solubilité du fer dans le sodium pur est néglide méme a haute température (figure
1.5.a) [PRE-1995]. En revanche, méme si leurs aoeffts de diffusion dans le sodium pur
sont trés faibles, tous les éléments d’additiof’atger (Cr, Ni, Mn...ect) sont susceptibles
d’étre dissous dans le sodium [MOR-2001].

© 2013 Tous droits réservés.
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Figure 1.5: a) Diagramme de phases Na-Fe [PRE-199%)) Effet de I'oxygéne sur la vitesse de corrosiaiu fer par le
sodium [COU-2009].

A haute température (>500 °C), le sodium corrodelest les aciers avec des cinétiques qui
dépendent directement de son taux dimpuretés.eRample, 'oxygene dans le sodium

accélere la corrosion du fer pur et de l'acier yuable 316 pour des taux supérieurs
respectivement a 6 et 8 ppm (figure 1.5.b) [COUZ00

Le sodium est un bon caloporteur pour les RNR,gm@st de meilleures propriétés physico-
chimiques. Cependant, son caractere corrosif sbliabilité de certains éléments d’addition

des aciers sont des aspects a prendre en congidédsns le choix des matériaux de

structure. Parmi les matériaux candidats, I'aciartemsitique T91 est envisagé, et c’est sur
son comportement en milieu sodium que se focadigedsente étude.

[.2. L’ACIER T91 COMME MATERIAU DE STRUCTURE DES RNR

L’une des plus importantes périodes de la civilisaet de la métallurgie fut quand le fer puis
I'acier ont remplacé le bronze. Le fer a été explaiurant 300 ans apres 1200 avant J.-C
[MAD-1992], mais ses caractéristiques mécaniquedarént pas satisfaisantes, ce qui a
conduit les métallurgistes de cette époque a laffdraen lui ajoutant du sang (C, N, P, Cu,
Mo...etc.), puis a essayer des traitements thermigueBimiques, restés secrets jusqu’a lors,
afin d’augmenter sa dureté et sa ténacité [MAD-1992

La martensite dans les aciers fut exploitée ddfansquité, sans étre connue, pour supporter
les chargements mécaniques importants, fabriquer &eées, des sabres et des outils
d’élégance [CRA-1999]. A partir de fouilles men@e&hypre en 1971, des couteaux diMi1
siecle avant J.-C ont été retrouves, ce qui manieeles métallurgistes de la Chypre antique
avaient trouvé une technique de carburation etedepge. Une autre fouille a eu lieu au nord
de la Galilee, en 1976, ou des outils de mineurs &é découverts. Leurs analyses
métallurgiqgues montrent une structure martensitigméiculaire, et prouvent la maitrise de
I'élaboration des aciers a cette époque (figure led b) [DAV-1985], [AST-1986].
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Figure 1.6 : La sélection du mineur M. Adir en Galilée du nord (13éme au 12eme siecle A.C): a) Piochpres
nettoyage électrolytique, b) Structure martensitiqe lenticulaire de la piece légerement trempée [ROB998].

Vers la moitié du 18"siécle, suite a la révolution industrielle, et@lienmense avancée des
techniques d’élaboration des aciers, certainesaasad’acier commencent alors a apparaitre.
Dans les années 1930, I'acier 2.25%Cr-1%Mo étdisétdans l'industrie pétroliere pour sa
ductilité et sa bonne résistance a la tractiorudtumge a des températures supérieures a 454
°C. Par contre, sa ténacité et sa durée de viduage diminuent sensiblement quand il est
expose autour de 540 °C pendant de longues pérjGis-1988]. Sa mauvaise résistance a
la corrosion a conduit a I'élaboration de l'acié&®r-1%Mo a partir de 'année 1936. Les
propriétés mécaniques de ce dernier ont été ardésioen lui ajoutant du niobium et du
vanadium, d’ou I'appellation 9Cr-1Mo modifié (figud.7) [VIS-2000]. Il a été utilisé dans
l'industrie pétroliere francaise dans les annéesd® la désignation EM12 [NIC-2001].

= 200
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s NH'HO W12 -wcwrugl
5’ Spr3psH M
G ™
=] L 1714 . Al (3rd Gen.)
© 150 7-14CuMo TP347HFGE HOMI2A
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Figure 1.7: Evolution des nuances d'aciers résistarau fluage [VIS-2000].

Vers les années 1960-1970, les aciers a 9%Cr énemtore améliorés, et de nouvelles
désignations sont alors apparues telles que : HCM®W, Tempaloy F9 et HT91 (figure 1.7)
[VIS-2000]. Ce dernier a été largement utilisé plesrpipelines en Europe.
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Ce n'est que vers la fin des années 70 que I'&®9éra été élaboré [VIS-2000]. Il était destiné
aux réacteurs de fusion nucléaire américains, itlddasa trés bonne résistance au fluage sous

irradiation par

rapport a I'acier HT9.

[.2.1. Conception et microstructure de I'acier martensitique T91

L’acier T91 est un matériau de structure candidaitrpa cuve et pour les conduites (pipes)
des réacteurs nucléaires de quatrieme générafimidie au sodium [KLU-2007]. En plus de
sa tres bonne soudabilité, sa bonne résistandeayef[TOTE-2006] et sa bonne tenue sous
irradiation, l'acier martensitique T91 présente uoenductivité thermique élevée, un
coefficient d’expansion thermique bas et une baséstance a la corrosion sous contrainte
[KAN-2009]. L'acier T91 doit ses propriétés a samgmsition chimique et a sa structure
cristallographique et microstructurale.

Le chrome (Cr) est un élément d’addition qui, nealement contribue a I'amélioration de la
résistance a l'usure et a l'abrasion, mais quiaestsi primordial pour obtenir une bonne
résistance a I'oxydation et a la corrosion [TOT-@QJSHO-2010]. La présence d’au moins
12 % de chrome dans les aciers permet de formecautehe continue protectrice d’'oxyde de
chrome (C3O3), qui isole le matériau de son environnement [MES0], [MAR-2005].
Concernant l'acier T91 qui contient 9% de chrom&2(€6), une couche discontinue et des
précipités d'oxyde de chrome peuvent étre présaentsveau de sa surface. En revanche, des
couches continues de spinelle Fglyret FgO,4 sont successivement formées [MAR-2005].

L’'obtention de la martensite nécessite la présedeela phase austénitigue a haute
températurela figure 1.8.a illustre le domaine d’existencel@gisténite pour des teneurs en
chrome comprises entre 0 et 12,5 % entre 830 € I@QMAS-1990]. Le chrome diminue la

température d’austénitisation. Pour 'acier a 9%@usténitisation peut s’effectuer entre 850
et 1200 °C. Il faut toutefois choisir une températat un temps d’austénitisation modérés,
afin d’éviter un grossissement des grains, et paséquent, une limite d’élasticité et une
résistance mécanique basses (figure 1.8.b) [BRALLYRRA-1999].
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Figure 1.8: a) Diagramme Fe-Cr-0,1%C, b) Effet de latempérature d'austénitisation sur les valeurs du @métre
moyen de l'ancien grain de I'austénite (d) en um [BA-1991].
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Comme lillustre le diagramme TRC de l'acier T91g(re 1.9), une austénitisation d’'une
heure en moyenne a 1000 °C, suivi d’'un refroidiss@na 'air en dessous de 400 °C, permet
d’obtenir une structure martensitique.

Temperature (°C)

1000
900 1 \ \\\ Austenitizing:30 min at 1050°C
AWAN

800
-A=810°C
700
600 A+C
500
400 o

JA+C  Austenite and carbide
300 F+C  Ferrite and carbide

M Martensite
200 M, Martensite start
temperature
100 M, Martensite finish — Y 'y
10° 10 10° 10° 10° () 10° 10°
i 10 100 (min) 1000 10 000
T I T ]
mey, 1 ) 10 100

Figure 1.9: a) Diagramme TRC de l'acier T91 [RAS-192].

La transformation martensitique désigne en géngraltransformation displacive, provoquant
de faibles déplacements ou des cisaillements deseatdu fer, de I'ordre du dixieme de la
distance interatomique. Les cisaillements s’effestyparalléelement & un plan fixe dit «plan
d’accolement». La figure 1.10.a illustre la maitlebique a faces centrées de l'austénitee
refroidissement rapide de l'austénite permet lessags a la phase martensitiquecubique
centrée (CC), grace a un rétrécissement suivaxe bBg et une expansion de méme ampleur
selon les deux axes at & (figures 1.10.b, c et d) [BHA-2001], en empéchanptécipitation
de carbures. Les atomes de carbone restent piégésleurs sites interstitiels et occupent
certaines arétes du cube de la maille CC. Le ré€€aest en réalité quadratique et contient
une densité importante de dislocations.

a3 by

/ @
- ] . 5
az by b, @

a,
(a) (b)

Figure 1.10: Les étapes de la transformation marterisque : a) et b) Mailles CFC de l'austénite, c) Méle tétragonale
centrée de I'austénite, d) Maille CC de la martens [BHA-2001].
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La phasea’ ainsi obtenue est thermodynamiguement métastablprésente des relations
cristallographiques communes avec la phase mésdles que les plans denses (111)
(011), et les directions [0-11}/ [1-11], [MUR-1997].

Apres la trempe, un traitement de revenu est regfinisde restaurer la structure de l'acier
T91. Selon la température du revenu, la tailleaedistribution des précipités changent. Par
contre, la taille des anciens grains austénitigaste constante. Le revenu standard de l'acier
T91 comprend un maintien d’une heure a 750 °C,idlinn refroidissement a l'air. La
microstructure comprend alors les grains austémtgnitiaux de taille moyenne de 20 pm,
colonisés par des blocs et des paquets de laitesed 1.11.a et b). La taille moyenne des
lattes de martensite est de 6,5+0,7 um, mesurédiffeaction des électrons rétrodiffusés
(EBSD'®) (figure 1.11.a) [HIL-1981], [SEN-1986], [VIV-20Q9 [KEL-2010]. Les lattes
contiennent & leur tour une densité importante idloaations de I'ordre de 2,37xT0m™>
[VIV-2009], et qui sont stabilisées par des prééipisecondaires de type (Cr, €}, formés
pendant le revenu. Ces derniers décorent ausgifgs de lattes ainsi que les anciens joints
de grains austénitiques (figure 1.11.c).

Joint de paquets de lattes

Lattes

(b)

Figure 1.11: Acier P91, 1062 °C/1,1h - air — 762 /2,2h — air : a) Anciens grains austénitiques, cahisés par des lattes
de martensite, b) Schéma détaillant la structure nraensitique en lattes, c) Précipités secondaires dgrant les joints
de lattes [VIV-2009].

Les précipités secondairesi@s (M est souvent du chrome) commencent a se dissalél
900 °C et disparaissent au-dela de 1130°C [ISL-RQEur taille maximale est de 300 nm et

18 EBSD : Electron Backscattered Diffraction
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est proportionnelle a la température du revenu (@60 pour un revenu a 550 °C). lIs
précipitent préférentiellement aux anciens joiregycains d’austénite et aux joints et paquets
de lattes, et stabilisent la sous-structure endantle mouvement des sous joints [ALI-2009]
(figure 1.11.c). La structure cristallographiquesdprécipités GgCs est cubique a faces
centrées (CFC) avec un parametre de maille coraptre 1,057 et 1,068 nm [Ali-2009]. La
maille de Cs3Cs contient, 116 atomes dont 92 de chrome et 24 daooa (figure 1.12.a)

[EME-1968].
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Figure 1.12 : a) Maille d'un précipité secondaire C,:Cg, b) Maille d’'un précipité primaire MX (VC) [Ali-2009].

L’ajout des éléments fortement carburigénes tetslgunolybdene, le vanadium, le titane et
le niobium permet davoir des précipités primaireke type MX tres stables
thermodynamiquement par rapport aux précipitésmsiices [BRA-1991], [ALI-2009]. lIs
précipitent préférentiellement dans les enchevé@rgsnde dislocations a l'intérieur des lattes,
et au niveau des joints de grains, en épinglandildscations. lls sont de structure CFC type
NacCl (figure 1.12.b) et leurs parametres de maitiat donnés au tableau 1.3 [Ali-2009].

D

Précipités . e _— Paramétre dg¢
L Se forment durant  Sites préférentiels Caractéristiques )
Primaires MX maille (nm)
NbC / NbN Tres stables, de structure CFC 0,439-0,447
S Enchevetrements des type NaCl, durcissent I'acier e
VC/VN Solidification, - d,ls_locatlons a épinglant les dislocations, et 0,417-0,413
trempe I |2tt ?gi?]ltg ggsglrztitr:ass "I retreignent le grossissement des
TiC - TiN grains 0,433-0,424
Précipités secondaires
Structure CFC, contribuent ay
Joints de grains durcissement structural de
M,4Cq Revenu austénitiques et joints I'acier et augmentent la 1,057-1,068
de lattes résistance au fluage, leur vitesse
de croissance est moyenne
Revenu au- A l'intérieur des Dissolution durant le fluage a
M>XCroN dessous de 700 °C sous-grains, lattes, et haute température -
MX(VN) Revdeenl;g; -otzzessus encgg\llsct:;etirgﬁgts de Grande stabilité durant le fluage )
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Tableau 1.3 : Caractéristiques des précipités présés dans I'acier T91 [Ali-2009].
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Pour des températures de revenu inférieures a@paes précipités BXCroN apparaissent a
I'intérieur des lattes et contribuent au durcissenstructural de 'acier T91 (tableau 1.3). En
revanche, ils se dissolvent durant le fluage oaiehtempérature [ALI-2009].

Selon la température du revenu de l'acier T91, différence dans la distribution et la taille
des précipités a été constatée [TOTE-2006], [ZEM720LON-2008]. Pour une température
de revenu de 500 °C, les précipités sont plus degtsglus fins et ils sont souvent a I'intérieur
des lattes (figure 1.13.a). La sous structure npest restaurée et comprend des dislocations
enchevétrées et épinglées a l'intérieur des latéekiisant sensiblement le domaine plastique
du matériau. Par conséquent, le matériau deviestgur, 450 HV, et sa limite d’élasticité
est deux fois plus grande, soit 1050 MPa, conteMPBa pour une température de revenu de
750 °C [LON-2008].

Figure 1.13: a) Acier T91 revenu a 500 °C, présentandes précipités intra-lattes, b) Acier T91 revenu &600 °C,
présentant des précipités inter-lattes [LON-2008].

Pour une température de revenu de 600 °C, les piéci grossissent et décorent
préférentiellement les joints de lattes et les emijoints de grains austénitiques (figure
[.13.b). La dureté du matériau diminue a 350 HV.

La température de revenu joue un role clé dansiteisbement de I'acier T91. Elle pourra
étre exploitée pour obtenir des duretés procheseties obtenues par effet d’irradiation. En
effet, I'acier T91 revenu a 550 °C présente uneusimilaire a I'acier T91 revenu a 750 °C,
irradié avec une dose de 7 dpa a 400 °C [GUP-2006].

[.2.2. Deéformation plastique de lI'acier T91

L’acier martensitique T91 se déforme par glissentad dislocations a moyenne et haute
température, a faible vitesse de déformation. Brarrehe, & basse température et a des
vitesses de déformation élevées, le maclage estisév

Kellera et al [KEL-2010] ont étudié les mécanisnues déformation plastique de I'acier
martensitigue T91 modifié revenu pendant une hauv®0 °C, en effectuant des essais de
traction entre 27 et 427 °C. L'évolution de la stue des dislocations ainsi que les différents

parametres et contraintes d’écoulement ont étdéstuh fonction de la température et de la
déformation plastique (figure 1.14.a).
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La loi d’écrouissage utilisée est celle d’Holloman= Ke",, olic est la contrainte vraie, est

la déformation plastique vraie. K et n sont respeatent, une constante et I'exposant
d’écrouissage. La contrainteest la somme d’'une contrainte athermique et daorgrainte
thermique. Cette contrainte représente la friction du réseaa)( ainsi que toutes les
interactions dislocation-dislocation, dislocatiaregipités et dislocation-sous joints de grains :

0 = Oj + Ogjslocation T Oprécipités + Osous joint de grains 1.3

Le volume d’activation reflete le libre parcours yan des dislocations mobiles, activées
thermiquement. Il est donné pe=L.b.A, ou L est la longueur des dislocationsest leur
libre parcours moyen et b est leur vecteur de Bsrdee comportement mécanique de l'acier
T91 peut étre décrit selon trois plages de tempggdfigure 1.14.a) [KEL-2010].
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Figure 1.14: a) Synthése des trois domaines du comgement mécanique de I'acier T91 en fonction de lEempérature,
b) Evolution du volume d’activation en fonction dela déformation plastique [KEL-2010].

A basse température, le réseau cubique centrénpeésee friction trés importante due aux
vallées de Peierls, rendant le glissement desadistms difficile, voire impossible. Entre 17
et 147 °C, \{{ augmente sensiblement. Par contre, la contraimemique o/p et les
parametres d'écrouissage K et n diminuent |égérenmen qui est di a une déformation
activée thermiquement. La friction de réseau dimiren facilitant le glissement des
dislocations vis par le mécanisme de double déermelnt. Par contre, ce gain d’activation
thermique est contrecarré graduellement par d'substacles tels que les arbres de la forét,
ou des clusters d’atomes ségrégeés [LOU-1979], escgufirme 'augmentation du volume
d’activation en fonction de la température (figlwkt.a). L'activation thermique atteint son
maximum en induisant une nette augmentation dunveld’activation (1003 entre 157 et
227 °C. Les valeurs maximales du coefficient d’é@sage n et du volume d’activation, V
indiquent que la distance parcourue par une digstotantre deux obstacles est maximale.
Finalement, entre 227 et 427 °C, on observe unenantation des interactions entre les
dislocations mobiles et les carburess®, et/ou les carbonitrures Nb(C, N) conduisant au
phénomene Portevin-Le Chatelier. Ce domaine estraifue, et régi par le mécanisme de
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vieillissement dynamique (DSA [KEL-2010]. Le DSA a lieu pour la vitesse de défation
de 4.1¢" st et diminue sensiblement la ductilité et la résistaau vieillissement du matériau
entre 227 et 427 °C (conditions prévues pour lag$LSFR).

Le volume d’'activation Y dépend aussi de la déformation plastique (figulré.bb). Pour des
déformations inférieures & 0,001, il augmente mpient jusqu’a 110%puis diminue. Ceci
est di a une trés faible densité de dislocatiohimtarieur des lattes (figure 1.15.a), ce qui
laisse un espace de glissement égal a la distantieeles murs de dislocations, de l'ordre de
400 nm [KEL-2010].

(b)

Figure 1.15: Caractérisation des dislocations de &cier T91, revenu pendant une heure & 750 °C : a) naléformé, b)g,
=0.01, ), = 0.06 (T= 347 °C) [KEL-2010].

Avec l'accroissement de la déformation plastiqued@®1 a 0,01, la densité de dislocations
augmente et les interactions de type arbres deré §e multiplient (figure 1.15.b). Enfin,
pour une déformation 6 fois plus grande (0,06) 844 °C, les dislocations se réarrangent et
s’enchevétrent en formant des cellules de resiaaréfigure 1.15.c). Le volume d’activation
V4 est alors réduit car le parcours moyen des distota mobiles diminue (figure 1.15.b)
[KEL-2010].

[.2.3. Endommagement de I'acier T91

Comme la plupart des alliages métalliques, I'adi@t peut présenter une transition ductile-
fragile en fonction de la température, du tauxrddration, et de I'environnement. Nous
allons présenter l'influence de ces facteurs sandde d’endommagement de I'acier T91.

[.2.3.1. Effet de la température

L'acier T91 revenu a 750 °C (traitement thermiqtendard) présente une température de
transition ductile-fragile (TTDF) de -30 °C (figutel6.a) définie par I'essai Charpy sur des
échantillons entaillés en V [MOI-2004]. Au-dessisagtte température, le comportement du
matériau est ductile. En revanche, en dessous Oe°€ l'acier T91 présente un

comportement fragile qui se manifeste macroscopigué par une chute des propriétés

" DSA : Dynamique strain aging.
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mécaniques et microscopiquement par des faciesuptire présentant des décohésions
intergranulaires et du clivage. Ce comportemengilizaest la conséquence des forces de
friction trés importante du réseau CC entravanglissement des dislocations et favorisant
'apparition de bandes de glissement étroites etn@eles, ce qui conduit a de fortes
concentrations de contraintes localisées. Ces @emipermettent d’atteindre la contrainte
critigue d’amorcage du clivage;, qui est localement de I'ordre d’'un dixieme du mied
d’Young (20 GPa pour un acier) [FRA-2007]. Le clieaainsi créé se propage le long des
plans cristallographiques a bas indice de Millarf@mille {100} pour les réseaux CC [FRA-
2007)).

Par ailleurs, la TTDF est proportionnelle a la s de sollicitation v du matériau. Ainsi,
lorsqu’on diminue v par rapport a une vitesse dére@ice ydonnée, la limite d’élasticité,
ainsi que la TTDF du matériau sollicité diminugahdis que sa contrainte critique de clivage
oc augmente. La loi régissant I'évolution de la terapére absolue de transition ductile-
fragile (Tatpr) avec la vitesse de sollicitation est donnée’gguhtion 1.4 [FRA-2007].

Tatpr v
= |In — 1.4
Tatpro Vo

|.2.3.2.Effet de l'irradiation

L’irradiation neutronique des aciers ferritiquesrartensitiques lors de la fission nucléaire au
sein des SFR, peut contribuer a leur fragilisagbra la dégradation de leur ductilité. Des
défauts microstructuraux se forment et s’agregeendpnt [lirradiation. Ces défauts
accroissent la limite d’élasticité d’environ 10 &ors qu’ils augmentent considérablement la
TTDF du matériau irradié, en conduisant au phéneméa fragilisation sous irradiation
[LEM-2010]. En effet, I'irradiation de I'acier T91 avec une daseutronique de 42 dpa a 325
°C, augmente sa TTDF de 200 °C (figure 1.16.b) [ARBO7].

() (b)
k o] I —_ - :
240 9CT-1M0 o i |—|Z EUROFlER =2 = OCr2WTaV -O—S{‘:r1l'do| ]
= 10 e e 1~ UNIRRADIATED R
- I ! . . ]
. 200 T maal ST S
E} 180 of P Brm Eg - B ]
& 160+ s T T ; ; T
CRIS o MRS I
o 1204 s [T TR WRADIATED T T ]
=T o) o e | i Y e -
= % & ) 53
>, 80 o , A R R A T
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Figure 1.16: a) Energie de résilience Charpy en foriion de la température pour I'acier 9Cr-1Mo [MOI-2004], b)
L’effet d’'une irradiation de 42 dpa a 325 °C, sur lecomportement de différents aciers de structure (sais réalisés
dans le réacteur BOR60) [ALA-2007].
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La structure en lattes de I'acier T91 ainsi qu@rsande densité de dislocations lui conferent
une relativement bonne résistance a l'irradiatigA\T-2008], [HOS-2009]. En revanche, il
existe des domaines de température et de dosesaddition pour lesquels I'acier T91
présente un mode d’endommagement fragile. En effetpact de lirradiation sur ses
propriétés mécaniques a été étudié au SINQ (thesS8pallation Source) dans le cadre du
programme de cible d’irradiation (STIP) [DAI-200IPAI-2005]. Une augmentation de la
TTDF de l'acier T91 et son durcissement ont étéstaigs. Le durcissement est attribué a la
formation, pendant l'irradiation, de bulles d’héfiu clusters de lacunes et de boucles de
dislocations [DAI-2006], [GUP-2006], [TON-2010]. &cier T91 est de plus sensible a la
présence d’atomes d’hélium [HEN-2006]. Des essass fléxion trois-points sur des
échantillons de Charpy avec et sans implantatitréliim ont été effectués. L'échantillon
non-irradié se rompt par clivage a -170 °C, poue gontrainte maximale a la ruptuse
comprise entre 1850-2150 MPa (figure 1.17.a) [HENE].

Figure 1.17: Micrographies obtenues par MEB de facié de rupture fragiles de I'acier T91 testé en flexio3 points : a)
a-170 °C, clivage, b) et cexposé a 0,25 at.% hélium a 25°C, clivage (b) etpture intergranulaire (c) [HEN-2006].

L'implantation de 0,25 % atomique d’hélium a 250 &@ymente la température de transition
ductile-fragile du matériau jusqu’'a la températarabiante. L'hélium accentue la rupture
fragile de I'acier T91, dont la contrainte maximake dépasse pas alors 1750 MPa et le mode
de rupture est désormais inter et transgranuléigarés 1.17.b et c) [HEN-2006]. L’hélium
semble réduire la cohésion des joints de graindliminuer ainsi la contrainte critique
d’amorcage des fissures fragiles.

1.2.3.3. Effet de I'environnement

L'endommagement assisté par I'environnement (EAE) ene action simultanée ou
successive de I'environnement et d’une contraintéreeure. Plusieurs cas sont répertoriés,
suivant le milieu et les mécanismes :

Corrosion sous contraintes, CSC,

Fragilisation par I'hydrogene, FH,

Fatigue corrosion, FC,

Fragilisation par les métaux liquide, FML,
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- Endommagement accéléré par un métal liquide, ERML

Dans le cadre de cette thése, nous nous intéreasguisénomene de FML en général et a la
FML de l'acier T91 par le sodium liquide en partieu Ce sont ces deux points qui sont
présentés dans les paragraphes suivants.

[.3. FRAGILISATION PAR LES METAUX LIQUIDES FML

La fragilisation par les métaux liquides a été obSe depuis 60 ans dans lindustrie
pétroliére, particulierement dans les raffineriesdes accidents ont eu lieu suite a la rupture
fragile des aciers austénitiques en contact avedmuliquide [NIC-1979], [DAV-2006]. Ces
accidents ont causé non seulement des pertes hesretimatérielles, mais aussi des dégats
environnementaux : dissipation des produits chimsget pétrochimiques qui polluent le sol,
'atmosphére et la mer.

Les matériaux utilisés dans l'industrie nucléaimatschoisis pour leur ténacité, leur ductilité
et leur résistance mécanique. La modification der leomportement mécanique par
'environnement est un critére important, de méme lgur stabilité au cours du temps. Pour
les SFR de %" génération, les matériaux seront en contact aveanétal liquide (le
caloporteur), a haute température, sous irradiatdnce pendant 60 ans. Ces conditions
peuvent étre propices a I'apparition de la FMLvhléation de la compatibilité matériau de
structure/métal liquide a de telles conditions deviprimordiale [NAT-2009]. Pour cela,
plusieurs études se sont focalisées sur la seatssilWes matériaux de structure, pour
I'évaluation de la durée de vie et de la fiabitigs SFR.

[.3.1. Définition de la FML

Nous appelons fragilisation par les métaux liquiffedL) toute perte partielle ou totale de
ductilité d’'un matériau, résultant de sa sollig@datmécanique, alors qu'il est en contact avec
une phase meétallique liquide. C'est un phénoméneimgplique, au méme titre que la
corrosion sous contraintes CSC, I'environnementtdiméuide) et le métal solide sollicité
mécaniquement [LAP-2005], [HAM-2008]. La FML esnsyyme d’une rupture prématurée
du matériau et d’'une diminution de sa ductilité ss@ollicitation monotone. La FML se
manifeste macroscopiquement par une réductionéteigie de rupture, de I'allongement et
de la contrainte (ou force) a rupture du matériha. FML se distingue a I'échelle
microscopique par un mode de rupture entiéremerpastiellement fragile transgranulaire
(clivage) et/ou intergranulaire.

Plusieurs cas de FML ont été mis en évidence jasquésent pour des métaux purs :
cadmium/mercure [WES-1967], aluminium/mercure, ahiam/gallium [NIC-1979],
nickel/lithium [NIC-1991]. Certains aciers et aljies métalliques peuvent aussi présenter une
sensibilité envers certains métaux liquides. Larkgl.18.a illustre la chute des propriétés

18 '"EAML est un phénoméne de rupture accélérée par métaux liquides, qui augmente la vitesse de
propagation des fissures, tout en préservant kecteéne ductile du matériau endommagé. Les faciasiptere
ainsi obtenus présentent des cupules.
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mécaniques en traction (force et allongement auraptde I'acier T91 revenu a 500 °C, en
présence du plomb, de l'eutectique plomb-bismutb-BP, et de I'étain [LEG-2002]. La
résistance a la fatigue oligocyclique de l'aciedT8venu a 750 °C est fortement réduite en
présence de l'alliage Pb-Bi a 300 °C par rappa#lie obtenue a l'air (figure 1.18.b).

(a) (b)
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Figure 1.18: a) Courbes force-allongement de I'acieT91 (austénitisation a 1050°C et revenu a 500°Clgsté a I'air, et
en présence de Pb, Pb-Bi, et Sn [LEG-2002], b) Résiste a la fatigue de I'acier T91 (austénitisation 4050 °C,
revenu a 750 °C) a 300 °C a I'air et en milieu Pb-illiquide [VOG-2006].

La fragilisation par les métaux liquides apparaistiue certaines conditions sont réunies, qui
dépendent de :

- parametres extrinséques ou expérimentaux :

* température,

 vitesse de déformation,

» pré-immersion dans un métal liquide,
- parametres intrinséques :

* microstructure du métal solide,

» chimie du métal liquide.

Au-dela des parametres expérimentaux contribudiapparition de la FML, il existe deux
conditions sans lesquelles la FML ne pourrait pasrdieu. Il s’agit [ROS-1960], [KAM-
1973], [LAP-2005], [AUG-2011] :

- du contact intime entre le métal solide et la phiagede,

- de la sollicitation mécanique a laquelle est solenimétal solide.

Nous allons présenter dans un premier temps lesides d’apparition de la FML selon les
conditions expérimentales. Les conditions essdesieh I'apparition de la FML (contact
intime et contrainte mécanique) sont ensuite dééssl

[.3.2. Domaines d’apparition de la FML

[.3.2.1. Température

La température a un effet sur la plasticité et Ilsumouillage, qui sont deux conditions
nécessaires a la FML. Quand un alliage métalliqaegmte une certaine sensibilité envers un
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métal liquide, sa sensibilité évolue en fonctionlaléempérature. Elle apparait a partir d’'une
température de transitiont Bt s'étend sur un domaine dit puits de ductilitéqia la
température de retour a la ductilit¢ Tfigure 1.19.a). A la températurer,Tles propriétés
meécaniques du matériau sollicité en milieu métplile chutent par rapport a celles du méme
matériau déformé en milieu inerte (figure 1.19.@ptte dégradation du matériau peut étre
représentée en termes de coefficient de strictignd®nergie ou d’allongement a rupture.
Elle persiste dans une plage de température plusans large, dépendant du systeme en
cause. Elle est de 250 °C pour le systéme T91/PHIBDN-2008], tandis qu’elle ne dépasse
pas 10 °C pour le couple Zn/In & la vitesse derdgdtion 0,036.18 s*[STO-1982].

(b)
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—
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Allongement du fer ARMCO en milien In par rapport a ’air %o

! ] L I
) o 7 2a7 s i) &7 "¢
Température (°C) Température °C

Figure 1.19: a) Evolution de la ductilité en fonctio de la température en présence d’'un métal liquidéragilisant - Puits
de ductilité [NIC-1979], b) Puits de ductilité du &r Armco en présence de l'indium liquide [DMU-1993]

Pour certains couples tel le fer Armco et I'indidiigure 1.19.b) [DMU-1993], la ductilité du
matériau diminue graduellement a partir de la taatpée de fusion de l'indium (156 °C),
pour enfin atteindre son minimum a 400 °C, puisigBaente assez vite.

La température g peut avoir deux impacts. Elle peut étre le seeite@mpérature au-dessus
duquel la plasticité devient importante, et desesyes de glissements (planaire et/ou dévié)
sont activés en favorisant I'émoussement des fsspar cisaillement. Quant au deuxieme
effet, il s’agit de la formation de composés intétatliques, qui jouent le réle de remparts a
'amorcage et a la propagation des fissures fradiiéES-1967], [KAM-1983].

Par ailleurs, la largeur et la profondeur du pdésductilité dépendent aussi des conditions de
sollicitation mécanique du matériau. Il peut étrargglé ou élargi en faisant varier la vitesse
de sollicitation [FER-1997].

¥ Dans la suite de la thése, lorsqu’est cité un leoopgtal (ou alliage métallique)/métal (ou alliagétallique),
le premier est le métal ou I'alliage solide fraggli le second est le métal ou l'alliage liquidgifisant.
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1.3.2.2. Vitesse de sollicitation

La FML de plusieurs systemes (Zn/In, Zn/Hg, Zn/@a/Sn, laiton CZ109/Ga, Al/Hg-3%Zn,
Ti/Cd) est favorisée par la vitesse de déformafR@®S-1960], [WES-1967], [NIC-1979],
[OLD-1979], [STO-1982], [FER-1997]. De plus, le tBochement de la FML par certains
métaux liquides (In, Pb-Sn) est conditionné pamppiecation de grandes vitesses de
déformations [ROS-1960].

Fernandes et al [FER-1997] ont étudié I'effet deitasse de déformation en traction sur la
FML du laiton biphasé-f CZ109 par le gallium. Comme l'illustre la figur0.a, le puits de
ductilité en milieu gallium liquide s’élargit etapprofondit et la température de retour a la
ductilité est plus haute, en augmentant la vitdssééformation de 3,33.1G 3,33.10 s.

750
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Figure 1.20: a) Evolution du coefficient de stricticmm RA (%) en fonction de la température et de la vidssse de
déformation, pour le laiton a-p CZ109 [FER-1997], b) Evolution de la température déransition ductile-fragile T+ des
couples Ti/Cd, Al 2024-Al/Hg-3%Zn en fonction de la ikesse de déformation [NIC-1979].

Cette observation est en concordance avec lesatsaiaction effectués par Old et Trevena
[OLD-1979], sur le zinc polycristallin en milieu ljam, mercure, indium et étain. La
température de retour a la ductilitg @st, pour ces systemes, proportionnelle a lassetele
déformation, tandis que celle-ci n’a aucun effetlauempérature de transition ductile-fragile
Tr. En revanche, pour les systemes Al/Hg-3%2Zn, Ti/Cdaugmente linéairement avec le
logarithme de la vitesse de déformation (figur®.b2 [NIC-1979]. Johnson et al [JOH-1977]
ont mis en évidence une fragilisation de I'acie4®{ par le plomb liquide. Pour ce systéme,
le retour a la ductilité s’effectue a partir d’ucertaine densité critique de dislocatigris La
densité de dislocations est d’autant plus impoetapie la vitesse de déformation est grande,
ceci selon la relation d’Orowarg = pbv, oup est la densité des dislocations, b est le vecteur
de Burgers, v=3exp (AG/RT) est la vitesse maximale des dislocatids,est I'énergie libre
d’activation.

20| "acier 4145 est un acier faiblement allié donttanposition chimique en % massique est : 0,47,95 Cr,
0,17 Mo, 0,22 Pb, 0,80 Mn, 0,22 Si, 0,013 P, 0,825
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La vitesse de déformation n’'accentue pas toujoarsML. En effet, il existe d’autres
systemes ou l'augmentation de cette derniere maanvioire élimine l'effet de la FML
(Al/Hg, acier A723%Ga-In) [ROS-1960], [VIG-1999].

Dans le cas de la FML de l'acier T91 par le plombmuth & 160 °C, la vitesse de
déformation a un effet bénéfique. L'effet fragilisalu Pb-Bi envers 'acier T91 diminue en
augmentant la vitesse de déformation (figure I2[IFHBAM-2008]. En effet, la fraction de
clivage obtenue en rapportant la surface de clivalgesurface totale (contenant du clivage et
des cupules) augmente avec la vitesse de déform@iare 6,67.18 s* et 4.10°sY) (figure
1.21.b). Ce résultat peut étre attribué d'une partin temps d’incubation insuffisant a
'amorcage des fissures fragiles [GOR-1982], etutta part a la restriction du temps de
mouillage parfait des nouvelles surfaces fraiches lgvres de la fissure. Ces conditions
conduisent a la propagation des fissures d’une énanénte et ductile [ROS-1960], [GOR-
1982], [GLI-2000].
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Figure 1.21: a) Effet de la vitesse de déformationus les courbes force-déplacement, T91 (épaisseur Imjpau contact
de Pb-Bi, T=160°C, b) Fraction surfacique de rupturefragile en fonction de la vitesse de déformationbbdenue par

I'analyse fractographique en MEB des faciés de rupte de I'acier T91 rompu a 160°C au contact de Pb-Biquide
[HAM-2008].

1.3.2.3. Pré-immersion dans le métal liquide

Une exposition de longue durée au métal liquidet peaduire a la corrosion de l'alliage
métallique, donc a la création de défauts de serfaeux-ci peuvent étre dus a la pénétration
intergranulaire du métal liquide ou a une dissolutfMAR-2005]. Les défauts de surface
pourront faciliter I'amorcage des fissures fragiltsla FML [BOS-2008]. Un régime de
dissolution de l'acier T91 pré-immergé pendant 68Qres, dans un bain de Pb-Bi contenant
moins de 18° % massique d’oxygéne a été observé [FAZ-2001], [BPN2]. Cette
dissolution est due a I'absence de couche protecttioxyde, ce qui permet d’obtenir un
contact intime entre le Pb-Bi et la surface dei€ad91 et déclencher la FML de l'acier a 340
°C [MAR-2005], [BOS-2008].

2L A723 est un acier utilisé dans la fabrication demes a feu, dont la composition chimique en % massst:
0,32 C, 2,1-2,5 Nij, 0,9 Cr, 0,45 Mo, 0,09 V, 0,56,M,008 S, 0,01 P.
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Par ailleurs, la FML de I'aluminium par le galliuet du cuivre et de I'argent par le mercure
ne peut pas avoir lieu sans un temps seuil d’elipasjiINA-2004]. Ce temps d’exposition
correspond a la période d’incubation nécessaira péhétration intergranulaire du métal
liquide. Au-dessus de ce temps, la fraction deaserides facies fragiles de I'aluminium, du
cuivre, et de l'argent, augmente de maniére logaifjue avec le temps d’exposition [INA-
2004].

[.3.3. Conditions essentielles a I'apparition de la FML

1.3.3.1. Mouillage par les métaux liquides

Le mouillage représente physiquement le degré ldi@ent d’'une goutte liquide sur un
substrat solide dans un environnement gazeux. L&egpeut prendre la forme d’'une calotte
sphérique, caractérisée par un angle nommé « aleglentact, », et par un point triple
réunissant les phases solide, liquide, et vapégurréfs 1.22.a et b), ou s’étaler compléetement
(figure 1.22.c).

L’angle de contact représente la compétition eegeénergies de cohésion du métal liquide et
les forces d’adhésion entre le liquide et le sabstolide (figure 1.22.b). Il est régi par les
tensions interfaciales, existantes entre les 3gsha&lon la loi d’Young Dupré [BAU-2005]:

YsL + YLy €c0s8. —ysy = 0 1.5
OuvysL, YLy, €tysy sont les tensions de surface en N/m, respectivermex interfaces

solide/liquide, liquide/vapeur, solide/vapebi.est I'angle de contact en °.

hi mouillage partiel ¢) mouillage total

YLV

TSV - YLv-TLS < Tsv - Yiv=yis > U

Yev
AAANAAN #/W Y

Figure 1.22: Mouillage d'un support solide par unegoutte : a) Point triple entre les trois phases, ygeur-solide-liquide,
b) Mouillage partiel, ¢) Mouillage parfait [BAU-2005].

Si la tension solide/vapeur est plus grande quetdesions interfaciales solide/liquide et
solide/vapeur, I'angle de contact tend vers zérop@rle alors d’'un mouillage parfait (figure

[.22.c). Par contre, si la tension solide/vapetiirggrieure aux deux autres tensions, I'angle
de contact est compris entre 0 et 180 °. On pé&ols d’un mouillage partiel.

Le mouillage parfait nécessite une températurengemps de maintien importants. L’angle

de contact diminue avec la température. Il tend Geentre 300 et 500 °C pour le mouillage
des aciers inoxydables par le sodium liquide (Bgu23.a) [DEP-1985]. Pour une température
de mouillage donnée, I'angle de contéctliminue avec le temps (en I'absence d’'impuretés)
(figure 1.23.b). Par exemple, le mouillage paridét la cuve d’'un réacteur nucléaire par le
sodium liquide requiert une température de 395 é8dant 100 heures, ou encore 425 °C
durant 50 heures [DEP-1985].
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Figure 1.23: Evolution de I'angle de contact sodiuntiquide-acier inoxydable 304L en fonction de : a) laempérature,
b) du temps [DEP-1985].

La présence de couches d'oxydes sur les aciersdables empéche le contact intime a
I'échelle atomique avec le métal liquide, ce quidait a la protection de ces aciers vis-a vis
de la FML [LES-2002], [MAR-2005], [AUG-2008]. Dank cas du sodium liquide, un
décapage de ces couches d’oxyde peut avoir lieaute hempérature>400 °C) et pour des
durées d’exposition d’environ 100 heures [DEP-198BJOR-2001]. Ainsi, la bonne
mouillabilité (contact intime solide/liquide) pag bodium est observée pour plusieurs aciers
inoxydables a 400 °C. La bonne mouillabilité eshsmyvée méme en abaissant ensuite la
température a 180°C [MOR-2001].

Les impuretés surfaciques peuvent aussi dégradecdeditions de mouillage par le métal
liquide [DEP-1985], [MAR-2005] et peuvent ainsi nmmser voire €liminer la FML du métal
solide. Dans le cas du nickel/sodium liquide, l@nde contac. diminue avec la pureté de la
surface du nickel (figures 1.24.a, b, et c).

Figure 1.24: Une goutte de sodium sur un substrat & nickel : a) contaminé,0.=115 °, b) partiellement décontaminé
par bombardement ionique,8.=55 °, c) quasi-entierement décontamin®.=20 ° [BAR-1969].

1.3.3.2. Sollicitation mécanique

L’application d’une contrainte (tension, flexiomwyrsion...etc.) est une condition nécessaire a
'apparition de la FML pour la majorité des coupkside/liquide. Il existe des exceptions,
pour lesquelles le métal solide est d’emblée fisgipar la phase liguide avec ou sans
application ultérieure d’'une contrainte.

38

© 2013 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Ouadie Hamdane, Lille 1, 2012

Ainsi, il existe des systémes solide/liquide ou :
- l'apparition de la FML est conditionnée par la ithtion mécanique et le mouillage
parfait du métal solide par le métal liquide.
- lafragilisation du métal solide intervient suittagsuccession de deux étapes :
* une exposition sans contrainte a une phase liqudeduisant souvent a une
pénétration intergranulaire fragilisante,
* une sollicitation mécanique ultérieure conduisanhe rupture fragile.

Le deuxiéme cas constitue la fragilisation indyite les métaux liquides FIML, constatée
pour les couples aluminium / gallium [ITO-2010],jwe / bismuth, nickel / bismuth, cuivre /
plomb-bismuth [MAR-2000], [WOL-2002], [LAP-2005].

.3.4. Modeéles de la FML

Nous présentons les principaux modéles décrivaphé&nomene de la FML. Ces modéeles

S’appuient sur 3 mécanismes.

* Une FML physique, caractérisée par I'absence de modification chimmigu structurale du
matériau solide. Elle est due a la réduction deefgie de surface du métal solide suite a
'adsorption d'atomes de la phase liquide. La présed’atomes d’eutectique plomb-
bismuth liquide a la surface d’'un grain de fer aen@&me diminution de 16 a 35 % de
I'énergie de surface, suivant I'orientation crikigtaphique du grain de fer [LEG-2002].
Ainsi, la fragilisation par I'eutectique Pb-Bi déte & I'adsorption de métal liquide a la
surface de I'acier, provoquant la chute de I'érergicessaire a créer de nouvelles surfaces
[LEG-2002]. Ce type de FML requiert un contactnmsi entre le Pb-Bi et I'acier [ROS-
1960], [LEG-2002]. D’autres systemes solide / lgguisont aussi concernés : cuivre /
gallium, zinc / mercure, acier/plomb [ROS-1960]|QNL961], [LIK-1962].

* Une FML par pénétration du métal liquide aux joints de grains (Grain Boundary
Embrittlement GBE), scindée en deux catégories.

- La premiere est engendrée par la diffusion et l@ation aux joints de grains du
meétal liquide, deux effets qui sont favorisés papplication d'une contrainte
meécanique. La FML débute par la formation de sohdisolides de substitution, qui
engendreront par la suite des contraintes inteflaesisant ainsi la fissuration des
joints de grains [KLI-2010]. Rabkin [RAB-1999] su&@ que non seulement les
joints de grains sont concernés par ce phénomeais,aussi les joints de grains de
faibles désorientations tels que des sous-jointgrds. Ces derniers sont formés
durant la déformation plastique et pourraient é&s chemins de la rupture fragile
lorsqu’ils sont en contact avec un métal liquid&fR1999].

- La deuxieme catégorie concerne les polycristauxt des joints de grains sont
pénétrés par le métal liquide a hautes températars contrainte. L’application
ultérieure d’'une contrainte facilite la décohésginl'amorcage intergranulaire des
fissures a partir de ces joints de grains. C’'estde des systemes cuivre/bismuth
[LAP-2005] et nickel/bismuth [MAR-2000].

* Une FML par dissolution de certains éléments et/ou phases du solide danttal
liquide. Elle se produit sous contraintes suite a une attaglective plus ou moins rapide
par le métal liguide [ROB-1966], [GLI-1976]. Ce mplwnene peut étre illustré par
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l'attaque préférentielle des carbures dans legsapiar le lithium, ou encore la dissolution
intergranulaire sélective du cuivre en présencebidenuth a 300 °C [GLI-1978]. En
revanche, il existe des cas particuliers, laitordl3@0/ mercure [WES-1967], ou la
dissolution conduit a la formation de composésrmé&alliques, qui émoussent et retardent
'avancement des fissures.

1.3.4.1. FML due a l'adsorption du métal liquide

[.3.4.1.1. Modeéle de Stoloff et Johnson

La FML est attribuée & la réduction de I'énergie siefacé® du métal solide, due &
'adsorption du métal liquide [ROS-1960], [NIC-196]LIK-1962], [WES-1965], [WES-
1967]. L'adsorption de certaines espéces réduiblesion des liaisons atomiques du métal
solide [STO-1963], [WES-1963], [WES-1967]. La figuk.25.a illustre une fissure soumise a
un champ de contraintes, dont la propagation £&fée en rompant successivement les
liaisons interatomiques A#\A-A;...etc. Ces liaisons sont caractérisées a I'éqailgar une
énergie potentielle U(a), et une distance intergjama. La contrainte résultante entre les
deux atomes A et Avarie avec (dU/da), de = 0 quand a =g jusqu’a la contrainte
maximaleo, au point d’'inflexion U de la courbe U(a) (figure 1.25.b).

(b}
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Figure 1.25: a) lllustration du déplacement des atmes au fond d’une fissure, la liaison A-fet B un atome du métal
liquide [WES-1963], b) Evolution des énergies potergiles U(a) et U(a, et des contraintes résultantes(a) eto(a)s en
fonction de la distance interatomique A-A, en absence et en présence de I'atome adsorbé BE®/1963], c) Schéma
illustratif d’'une fissure en équilibre, soumise a me force F. La liaison A-A correspond a celle du fond de fissure, et B
est la surface active de I'atome du métal liquideV/WES-1967].

22 . . s, . , . / . \ .
L'énergie de surface est I'énergie nécessaire pour créer deux surfaces fraiches, ou levres de la fissure.
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La contrainte maximaley, de la contrainte de tracti@ifa) en bout de fissure est donnée par :
Om= (—)2 1.6

Avec o, en MPa, E le module d’Young en MPg, I'énergie de surface en J/mnet a la
distance d’équilibre entre les atomes le long éngle rupture en mm.

Cependant, en pointe de fissure d’un matériau léustilicité mécaniquement, la propagation
de la fissure est émoussée, a cause de la défomatstique et I'activation de plusieurs
systemes de glissement de dislocations. Afin dadreeen compte ce phénomene, pour une
fissure macroscopique de longueur a et de rayaodeburep, la fissure (figures 1.25.a et ¢)
peut se propager pour des contraintgel MPa), en tenant compte de 'émoussement de la
fissure (énergie plastiqugdissipée par unité de surface), supérieurgs[®@RO-1950]:

E(ys +vp)

_2 |.;
a )

O ¢ (émoussement) — 2(

Les énergiegs ety, sont dépendantes et peuvent étre diminuées pardissix liquides.

[.3.4.1.2. Modéle de Lynch

En milieu inerte, et en présence d’'un défaut sigqie; ou d’'une entaille, de nombreuses
sources de dislocations sont activées, prioritagrgnen avant de la pointe de fissure (figure
[.26.a). Le fond de fissure est émousseé et la d&ftbon n'est pas localisée. Ceci engendre
I'ouverture de la fissure, génere une zone plast&uetarde 'avancement de la fissure. Dans
la zone plastique germent des cavités, qui coaleésemesuite, et donnent naissance a une
rupture ductile.
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Strong Interatomic Bonds €)) ' A (b)
(or oxide films) Small, Shallow
Inhibit Dislocation Emission ;
/ Dislocation
Vi Egress

e |
0 Voids |
0 .I

Large, deep dimples \\\){.\*’ E
with small, stretched ™ Plastic Zone __»

e

: Macroscopic

| Fracture Plane
y ]
dimples within them i Dislocation Emission g

Figure 1.26: Mécanismes de propagation des fissuresn milieu : a) inerte, b) métal liquide fragilisart [LYN-1989].

Dans le modele de Lynch, en présence du métabkqua déformation plastique est localisée
en pointe de fissure. Ceci est d0 a I'adsorptiosn atemes du métal liquide, qui affaiblissent
les liaisons interatomiques et réduisent la conteaile nucléation des dislocations vis [LYN-
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1988], [LYN-1989]. En revanche, l'adsorption vartéun systeme a l'autre. En effet,
'adsorption du métal liquide sur un métal solide largement améliorée quand la solubilité
entre ces deux métaux est tres faible voire abs@aeeffet a été montré pour les systéemes
solide/liquide Cu/Bi, Al/Ga, Ni/Bi [BIS-1968].

Comme lillustre la figure 1.26.b, en métal liquideux systemes de glissement sont actives
(A et B) en fond de fissure. Les dislocatiggissent en quantités égales sur les deux systemes
A et B, favorisant la propagation graduelle deissure (figure 1.26.b)Les cupules ainsi
formées sont beaucoup moins volumineuses que adtenues en milieu inerte. Ce modéle
explique les faciés fragiles contenant des cupubservés pour les systemes Al/Bi, Al/Pb,
Al/In, Al/Sn, ou Ni/Hg [Lynch, 1988].

1.3.4.2. FML due a la pénétration intergranulaire - Modelede Klinger et Rabkin

Dans la majorité des couples solide/liquide qusenéent une FML, la rupture est due a la
pénétration intergranulaire du métal liquide [LAGOB], [HAM-2008]. De plus, plusieurs
auteurs ont mis en évidence le role de la diffusissistée par contrainte sur 'amorcage et la
propagation des fissures fragiles intergranulaj@®R-1978], [GOR-1982], [KLI-2007],
[KLI-2010]. Le modele de Klinger et Rabkin [KLI-201 montre que selon I'énergie et la
composition chimigue du joint de grains, des contes normales peuvent y étre générées.
Ces contraintes facilitent la pénétration rapidéadghase liquide le long des joints de grains
en conduisant & leur décohésion.

Nous considérons un bicristal semi-infini d'une ggh&olide A, en contact avec un métal
liquide B au niveau du joint de grains JG (figur27). Le composé B est supposé pouvoir
former une solution solide de substitution dangolet de grains et dans la matrice A. La
premiere étape de la FML consiste a un pré-mowliatergranulaire par la phase liquide B,
suivant le processus de diffusion conforme a ladiFick [TUR-1990]. La couche de la

phase liquide qui pénétre est souvent précédéanmcouche précurseur trés fine (1-2 nm),
et riche en composé B de la phase liquide [MAR-20BQ.1-2010]. Cette couche précurseur

est associée a la transformation de phase permgdtpré-mouillage des JG [MIS-2009]. La

force motrice thermodynamique conduisant & la pétiéh intergranulaire résulte d’'une

énergie interfaciale solide/liquide, plus faible que celle du joint de graing (yic> 2ysL).

GB

A

Figure 1.27 : Diffusion des atomes de la phase ligge B le long du joint de grains (JG) de la phase Bde A. La zone
pré-mouillée du JG est représentée en gras [KLI-2010
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Les flux de diffusion des atomes A et B le longjdimt de grains conduisent a I'apparition
d’'une zone d’excés d’atomes. Cette zone d’épaiss@iret de longueur L (figure I. 27) peut
étre considérée comme un arrangement de dislosatimins [KLI-2007], ou des contraintes
normaless sont générées. Ces contraintes modifient le petesftimique des atomes A et B,
et augmentent la force motrice de diffusion intangdaire. Les flux atomiques &t % sont
influencés par le gradient :

- de concentratioIQ\(;AT'B(1er terme de I'équation 1.8),
- de la contrainte normag% (2*™ terme de I'équation 1.8),
, . .. . 0 & , .
- de I'énergie du joint de gralns(%‘; (3*™°terme de I'équation 1.8).

L’expression globale de ces flux est donnée pan{&Q10] :

— 8§D BCA,B 8Db.Q do +8DbQ aY]G
Jag = b3y T kT “ABgy KT AB Ty

1.8

Dy, est le coefficient de diffusion le long du joing drains pré-mouillé (supposé identique
pour les deux éléments A et B);c(C) est I'énergie du joint de grain§ et f sont
respectivement le volume atomique et la surfacegliaratomique (identiques pour A et B).
est I'épaisseur du joint de grains pré-mouillé,sk la constante de Boltzmann et T est la
température absoluée flux de diffusion total J au niveau du joint geins est donné par
[KLI-2010] :

6Db do 6Db f aY]G

—_— 1.9
kT 6y+ kT Q" ody

J=Jat]s =-

Lorsque le flux total J (équation 1.9) tend versozda contraintes varie d’'une maniere
proportionnelle avec I'énergie de joint de grairengtré (pour y < L, figure 1.27). Nous
distinguons des zones de compression et d'autreagdon. Les calculs effectués par
Klinger et Rabkin montrent que les contraintes dmgression augmentent d’'une maniére
monotone a partir de la surface de contact, jusgiigdndre une valeur maximalgax pres de

la pointe du joint de grains (y = 0,84.L) [KLI-2(01M®e plus, a 0,98.L, les contraintes de
traction atteignent 3,dmax OU :

f
Omax = (ﬁ)- [Y]G(CB) - Y]G(CS)] .10

C; et Gs sont respectivement les teneurs en atomes B aaunid’'un joint prée-mouillé et d’un
joint mouillé parfaitement.

Considérons un paramétre de maille a égal a 0,3ehmn rapport (f2) égal a (1/a), selon
I'équation 1.10,cmaxSera égale a 0,3 GPa, et la contrainte maximateadéon a 1 GPa. Cette
contrainte est largement suffisante pour caus&Ma au niveau des joints de grains [KLI-
2010]. En effet, des calculs expérimentaux [PUR&Q@ontrent que I'énergie de joint de
grains y;c de l'aluminium chute de 550 & 270 m3/man remplissant 30 % des sites
préférentiels de ségrégation intergranulaire par atemes de plomb. Ce qui conduit a la
rupture intergranulaire de I'aluminium [KLI-2010].
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[.3.4.3. FML due a la dissolution : Modele de Robertson—Gtkman

La FML peut étre due a un processus de dissolafiom ou plusieurs éléments ou phases du
métal solide dans le métal liquide. Ce processusagrolé par la diffusion et influencé par
la contrainte [WES-1963] ou par déformation plastidGLI-1978]. La dissolution est le seul
mécanisme de la FML qui a été développé a un niveaumettant des prédictions
guantitatives de la vitesse de propagation desrissen milieu métal liquide [HAD-2009].

Robertson [ROB-1966] s’est basé sur le systemeaeimercure pour établir son modeéle, qui
a ensuite été développé par Glickman et al [GLI8I9Tes derniers supposent que la
déformation plastique est localisée en pointe sigufie et que l'interface solide/liquide ou la
dissolution du solide dans le liquide a lieu, nenpeend pas de barriere énergétique. La
vitesse de propagation des fissures (V) augmenée & présence du métal liquide de
maniere proportionnelle au coefficient de diffusibnet donc exponentiellement avec la
température [ROB-1966]. Elle dépend aussi de la@aination a I'équilibre des atomes du
métal solide dans le métal liquide €t de la contrainte appliquée(équation 1.11) [HAM-
2008], [HAD-2009].

Ve CoDO? 2ac?
~ kgTp? ' E

—vd] .11

OuQ est le volume atomique des atomes du métal s@lidst le rayon en fond de fissure, 2a
est la longueur de la fissure, E est le module diXpys est I'énergie d’interface solide-
liquide, ks est la constante de Boltzmann, et T est la tenyré&aEn revanche, la
confrontation des résultats de la FML de l'acied Tgar I'alliage eutectique Pb-Bi liquide
[HAD-2009] avec le modele de Robertson montre wandrécart de vitesse de propagation
des fissures. La vitesse expérimentale maximalprdeagation des fissures en présence de
Pb-Bi & 350 °C est de om/s contre 0,06 m/s prévue par le modéle de RedrertLa
dissolution ne semble pas étre le mécanisme impliguns la FML de ce couple.

D’autre part, la dissolution favorise 'amorcages dessures intra et intergranulaires [GLI-
1978]. Un échantillon de cuivre soumis a 38 MPada@at 10 minutes a 300 °C en présence
du bismuth se dissout, et présente un amorcagegiatellaire de fissure [GLI-1978].
L’amorcage intergranulaire de fissures fragilesrpibes alliages cuivre-antimoine a été aussi
observé en milieu plomb-bismuth liquide [GLI-1978Jes crevasses intergranulaires ont été
observées et attribuées a la dissolution interdaineuet au transfert de masse au niveau des
joints de grains. Les fissures intergranulaire desystéme se propagent par dissolution avec
la vitesse Vy-sppp-sdonnée par [GLI-1976] :
Veu-sb/pb-Bi = DL:nB .12
t3

Hp .13
Dy, = Doexp(— ﬁ)
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D, et H sont respectivement le coefficient de diffusionl’éhergie d’activation pour la
diffusion du cuivre dans le plomb-bismuth liquidest le temps. La valefirest égale a";—",

ou 6 est I'angle diédre entre les joints de graingehétal liquidecosd = Zyyi olyjg etys,
SL

sont respectivement I'énergie de joint de grainBéeergie de l'interface solide/liquide. La
présence des atomes d’antimoine dans les joingsaies du cuivre réduit leur énergig; et
accélere la dissolution et la propagation des rfessien augmentant la température [GLI-
1976].

[.3.5. Facteurs influencant la FML

Nous présentons l'impact des facteurs intrinseguesétal solide (composition chimique et

microstructurale, dureté, état de précipitatiomsptité, pré-écrouissage, taille de grains, et
I'impact des facteurs concernant le métal liquigam€ur en impuretés) sur la fragilisation par
les métaux liquides.

1.3.5.1. Traitements thermiques et dureté

Plusieurs études montrent que la sensibilité eMa Rugmente avec la dureté des matériaux
métalligues [ROS-1960], [FER-1994], [NIC-2001], [RE2002], [LON-2008], [SER-2008].
Ainsi, Legris et al [LEG-2000], [LEG-2002], Nicaigt al [NICA-2001], [NIC-2001] ont été
les premiers a effectuer des traitements thermiguesacier T91, afin d’étudier I'effet de la
dureté sur son comportement mécanique en milienniplet plomb-bismuth (Pb-Bi) liquide.
La méme idée a été ensuite exploitée par Long [@iCGIN-2008] afin d’estimer la sensibilité
de l'acier martensitique T91 a l'alliage eutectigPe-Bi. Trois traitements thermiques
comprenant des températures de revenu différenteii® alors effectués, afin d’augmenter la
dureté de l'acier T91 en changeant son état depieon et sa structure de dislocations.
Apres un traitement de normalisation d’'une heut®%0 °C suivi d’un refroidissement a l'air,
chaque matériau est revenu pendant 2 heures a50tbté HT500), 600 °C (HT600) et 760
°C (HT760) [LON-2008]. La microstructure ainsi obte pour les trois traitements comprend
les anciens grains austénitiques de taille moyaelen@5 pm, colonisés par des paquets de
lattes de la martensite. L'acier HT500 est car@és#épar une structure de dislocations
enchevétrées et une grande densité de précipitésirfiergranulaires et intra-lattes. Avec
'augmentation de la température de revenu (6006& °C), la dureté diminue, car les
précipités ont tendance a grossir et a coalescaivaau des joints de lattes et de joints de
grains, et la structure de dislocations se resta®@al-2008].

Les essais de traction effectués en milieu Pb-Bieeh50 et 550°C, & 10s* révélent une
chute de l'allongement a rupture a des degrésrdifté, dépendant de la température d’essai
et de la dureté de l'acier (figures 1.28.a, b et@yant a la limite d’élasticité, elle demeure
inchangée indépendamment de I'environnement etaleditions d’essais.

Comme l'illustrent les figures 1.28.a, b et ¢, lgatp de ductilité de I'acier T91 en milieu Pb-Bi
s'élargit et s’approfondit avec la dureté du matériLa température de transition gour les
aciers HT500 et HT600 se rapproche de la tempé&ratarfusion du Pb-Bi (125 °C) [LON-
2008].
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Figure 1.28: Allongement a rupture en fonction de & température des tr0|s traltements de I acier T91testes en Argon
et en milieu Pb-Bi: a) HT760, b) HT600 et c) HT500 [L®-2008], d) Image MEB d'un faciés de rupture d'un
échantillon HT500 testé en Small punch test (SPT) garésence de Pb-Bi, a 300 °C, avec une vitesse épldcement de
0,5 mm/min [SER-2007].

Ce comportement mécanique de l'acier T91 HT500 girurPb-Bi est confirmé par Serre et
Vogt [SER-2008], a partir d'essais de Small PunebtTSPT) a 300 °C, a l'air et en présence
de Pb-Bi. La force et I'énergie a rupture du maiéra I'air sont respectivement de 2185 +
150 N et 1,67 £ 0,2 J, contre 1295 + 200 N et @,8909 J lorsque I'acier est en contact avec
Pb-Bi. Les facies de rupture des échantillons sestéprésence de Pb-Bi montrent un mode
de rupture fragile par clivage (figure 1.28.d) [SEBO7].

L’origine de la fragilisation de I'acier T91 par Rb-Bi est liée a la réduction de I'énergie de
surface [LEG-2002], ce qui diminue la contrainte adieage. Par ailleurs, la présence de
précipités inter-lattes dans I'acier T91 HT760 penatbablement freiner la FML [LON-2008].
En revanche, la présence de précipités a lintérdms lattes (HT500) et/ou des grains
favorise I'épinglage des dislocations et local@ecbncentration de contraintes en favorisant
ainsi la FML. Le méme effet de précipitation a d&a observé pour le couple Cu-Be/Hg
[LER-2002].

Les études de Serre et Vogt [SER-2007], [SER-2088d]png et al [LON-2008] sur les aciers
HT760 et HT500 suggerent que le réle de la praatipit sur la fragilisation par Pb-Bi liquide
se situe au niveau de la dureté qu’elle provoque.
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1.3.5.2. Pré-écrouissage

Un matériau durci par pré-écrouissage est de la angraniere plus sensible a la FML.
L’aluminium pré-écroui a 5% s’aveére significativem@lus sensible a la FML par le mercure
que l'aluminium sans pré-écrouissage [ROS-1960]plbs, pour certains systemes, le métal
liquide semble amplifier I'écrouissage en facilitalfémission de dislocations prés de
l'interface solide/liquide [KRI-1988], [BOR-1993]JIN-1997], [YAN-1998]. Des essais de
traction sur un échantillon de 10 um d’épaisseus@Fe-50%Ni, avec et sans contact avec
I'indium a 162 °C et pour une vitesse de traveres& dhm/min, ont été effectués [BOR-1993].
En présence de l'indium, la ductilité de I'alliafe-Ni est considérablement dégradée. Les
observations effectuées prés de la surface de atoat@c I'indium révelent une structure
disloquée, écrouie, avec une densité de dislocatien16~10" cm?. Cette couche écrouie
est a I'origine du déclenchement de la FML deiBaié Fe-Ni par l'indium.

1.3.5.3. Taille de grains et structure cristallographique

Plusieurs auteurs mettent en évidence une aggoavdi la FML avec la taille de grains, sous
sollicitation monotone [FER-1997] ou cyclique [RES76]. Le puits de ductilité du laiton
CZ109 en présence du gallistélargit et s’approfondit en augmentant la tade grains
(figure 1.29) [FER-1997]. La ductilité du CZ109 eslbrs dégradée sur une large plage de
température et sa rupture s’effectue par clivageméme effet a été observé pour d’autres
couples: Cu-30%Zn/Hg, Al/Sn-10%Zn [NIC-1979], ¢mt 70-30/Hg [NIC-1960]. La
température de transition ductile-fragile de ces couples est linéairement proportionnelle au
logarithme de la taille de grains (D). De plus,5a°€ la contrainte a rupture de l'alliage Cu-
30%2Zn en contact avec Hg et celle de Al en cordget Hg-3%Zn, augmente linéairement
avec l'inverse de la racine de la taille de grab*? [NIC-1979].

M —

L : - . - - .
® Cirgin size = 24 pm  ® Gras size = 72 pm & Girsin 4#¢ = 148 pm

TRA

NS

w

i | | ]
L I3 Sl L] 104y [ Jr] 150 175 ]

Temperature (°C)

Figure 1.29: Evolution du facteur de ductilité %RA en fonction de la température, pour différentes tailes de grains du
laiton a-p CZ109 (vitesse de déformation: 3.33x 10s") [FER-1997].

L’augmentation de la taille de grain permet dolntesn grand nombre de dislocations
empilées sur les joints de grains. Par conséqeengbsence de relaxation par glissement
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dévié, par montée ou par dissociation des dislmagtila contrainte critique de clivage a
l'extrémité de ces empilements sera facilementiraée[NIC-1961], [REG-1976], [DIE-
1988], [FER-1997]. En revanche, pour la méme tailegrain, la sensibilité a la FML varie
selon la structure cristallographique du métaldsoliEn effet, 'impact fragilisant du Pb-Bi
liquide s’avere plus marquant envers les acierstifpres et martensitiques (structure cubique
centrée CC) que les aciers austénitiques (cubigiaees centrées CFC). De plus, le laiton
70/30 monophasé CFC n’est pas fragilisé par laugajltandis que le laiton 60/40 biphasé
CFC et CC l'est [FER-1997]. Pour la structure cukigentrée, le glissement est planaire et la
friction de réseau est importante a basse températe qui rend difficile I'activation de
systemes de glissement secondaire. En revanchg lalatructure CFC, le glissement dévié
est plus facile et permet aux dislocations visa®aurner les obstacles tels que les précipités,
relaxant ainsi les empilements. Stoloff et al (cgar [NIC-1979]) ont constaté une
augmentation de la sensibilit¢ a la FML par le mexc 'aluminium, le silicium, le
germanium et le zinc, quand ils sont alliés aveerdeu le cuivre. Les auteurs attribuent cette
intensification de la FML a la diminution de I'égex de faute d’empilement de ces alliages.

Cependant, I'impact de la taille des grains su¥N&L dépend de chaque couple et ne semble
pas suivre une regle générale. En effet, la FMLder@tre adoucie en augmentant la taille de
grains pour I'aluminium pré-écroui en contact atAeE3% Zn, le laiton pré-écroui en contact
avec Hg [NIC-1979] et laluminium en contact ave@-B)% Zn [HAM-2008]. La
température de transitionr Tdes deux matériaux pré-écrouis décroit linéairdnaemc la
racine de la taille de grains, tandis que cett@idex n'a aucune influence sur la FML de
laluminium dans Hg [ROS-1960]. La combinaison entm pré-écrouissage et une petite
taille de grains semble accroitre la sensibilité BML de I'aluminium et du laiton.

1.3.5.4. Joint de grains et pénétration du métal liquide

La nature chimique et cristallographique du joiet grains, ainsi que sa diffusivité et son
mouillage par le métal liquide sont des facteurs ppuvent provoquer et/ou exacerber la
rupture fragile intergranulaire des polycristauxeldd le systeme solide/liquide, la
température, la durée dimmersion et les impuretés,métal liquide peut mouiller
parfaitement ou pas les joints de grains. Si oneneatontact le cuivre et le bismuth liquide a
600 °C, sans contrainte appliquée, une pénétrattengranulaire du cuivre a lieu au bout de
15 minutes (figure 1.30.a) [JOS-1998].

Le mouillage intergranulaire est défini thermodyinguement comme étant I'équilibre entre
les tensions interfaciales du joint de grains etdial liquide [NEI-1993]. Il est caractérisé
par un angle diédré qui est I'angle entre les deux lévres du jointgdains en contact du

métal liquide (figure 1.30.b), donné par la relatsuivante [RAB-1999] :

0
Yjc = 2 cos <§> - YsL .14

Ouvy,c est I'énergie de surface du joint de graingseest I'énergie d’interface solide/liquide.
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Figure 1.30: a) Sillon intergranulaire obtenu sur uine éprouvette polycristalline de cuivre exposée anismuth liquide
pur a 600°C, pendant 15 minutes [JOS-1998], b) Eqiiire interfacial entre le métal solide et le métaliquide.

On parle de mouillage parfait des joints de grggas un métal liquide, lorsquec > 2 ys.
cod. Le joint de grains devient alors instable etellasplus favorable énergétiquement de le
remplacer par une couche du métal liquide [RAB-]19§8TR-2008], [GOR-2009], [GLI-
2011]. Le mouillage intergranulaire est favorisé l@atempérature. La figure 1.31.a montre
I'existence d’'une température de mouillage € wetting temperature », au-dessus de laquelle
I'angle diédreb tend vers zéro. Cela s’explique par la diminutd®s tensions de surface
solide-liquide (figure 1.31.b).
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diffusion from diffusion (GBD) wetting (GBW)
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Figure 1.31: a) Evolution de I'angle diédre des joits de grains® en fonction de la température, b) Evolution de
I'énergie de joint de grains et de l'interface sotle-liquide en fonction de la température [JOS-2005]

De plus, les joints triples (JT) semblent étre gawlement mouillés que les joints de grains.
Le mouillage parfait d'un JT symétrique a lieu géh@€ment lorsque son énergigr est
supérieure a I'énergie d’interface solide/liquigg d’'un facteur de racine 3 [STR-2008].
C’est le cas pour les alliages polycristallins Al-B Zn, Al-10 % Zn-4 % Mg par le zinc
[STR-2008]. La température de transition de mogélpartiel/parfait des joints triples de ces
alliages est inférieure de 10 et 15 °C a cellgjdiess de grains [STR-2008].

L’énergie des joints de grains est dépendante wulealegle de désorientation [STRA-2008].
Elle est d’autant plus grande, que cet angle egbitant. On distingue alors des JG de forte
désorientation qui ont une grande tensigamax et qui sont faciles & mouiller parfaitement, et
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d’autres JG de faible désorientation et de faillesioncsgmin, difficilement mouillables
(figure 1.31.b) [STR-2004]. Le mouillage parfaitdgints de grains peut étre a l'origine
d’une rupture intergranulaire. En effet, la FML hieristaux de cuivre par le bismuth, testés
en flexion a 649 °C, est directement liée a I'ardgedésorientation du joint de grains [LAP-
2005]. La diffusivité du bismuth liquide dans leings de grains du cuivre, dont deux JG de
torsion [011], [001] et un JG [001] de flexion & étudiée [MON-1999]. Plus le désordre
atomique des JG est grand, plus importante sedéflesivité du bismuth [MON-1999]. Un
mouillage parfait du cuivre peut le rendre sustdpth la FML par le bismuth.

Par ailleurs, l'effet de I'angle de désorientatidas JG sur le mouillage s’atténue voire
s’élimine avec la température. Des mesures expétates de I'angle diedré des deux
systemes Zn-Sn et Zn—In en fonction de I'angle @odentation des joints de grains du zinc
ont été effectuées a différentes températures [GQQI®. A 280°C, le joint de grains de
torsiorf> (Zn) d'angle de désorientation de 19° autour @ed’ <1@0> présente un angle
dieédre6 de 25° en contact de l'indium liquide. Cet an@lest de 40° pour le méme type de
joint de grains, mais avec un angle de désoriemale 66°. Cet effet de désorientation du
joint de grains sur I'angle diedre est atténué dagempérature. En effet, ces angles diedres
convergent vers 10° a 360 °C et tendent vers zdrartér de respectivement 362 et 376 °C
[GOR-2009].

1.3.5.5. Ségrégation intergranulaire

La ségrégation intergranulaire est un facteur guit favoriser le mouillage parfait des joints
de grains, en modifiant leurs énergies[WYN-2008]. L'énergie des joints de graingd) de
plusieurs matériaux métalliques (fer, alliages whahium-magnésium, cuivre) peut étre
réduite par la ségrégation intergranulaire de sextéléments tels que le phosphore, I'étain,
'antimoine, le bismuth, le sodium et le soufre.ndii I'augmentation de la quantité de
phosphore dans l'alliage Fe-P de 0,002 a 0,6 %igteréduit I'énergie des JG de 800 a 400
mJ/nf [KLI-2010].

La fragilisation par les métaux liquides est parfdue a un effet direct de la ségrégation,
comme dans le cas des couples Al-5%Mg/Na, Al-5%MBAOR-2001], 8090 Al/Li [LYN-
2001], Cu/Bi [LAP-2005] et Cu—8%Sn/Sn [LIU-2007].0W les aciers inoxydables, la
ségrégation intergranulaire de certains élémerdddition (P, S, Sn, Sh) peut réduire ou
favoriser la FML. La température de retour & latilite de I'acier 4145* fragilisé par le
plomb, se trouve directement dépendante de la teare®n et Sb ségrégés aux JG, selon la
relation empirique suivante [BRE-1972] :

1
= Alog (%Sn ou %Sb) + B .15
R

A et B sont des constantes, @st la température de retour a la ductilité en K.

2Un joint de grains de torsion est caractérisé paaxe de rotation commun aux deux grains et peipeladre
au plan du joint. Il posséde 3 degrés de libert# @ade rotation autour de I'axe de rotation, eufour de I'axe
de désorientation entre les deux grains. |l peet@tesenté par une paroie de dislocations vis-FoR6B].

* L'acier 4145 est utilisé dans I'industrie pétroéi¢et il contient % massique: 0,43 C, 0,15 Si, 05 0,8 Cr,
0,15 Mo, 0,035 P, 0,04 S.
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La FML peut, par ailleurs, avoir lieu suite a ufieecombiné entre température-ségrégation-
mouillage-adsorption. La ségrégation intergranalai®étain, de cuivre ou d’arsenic dans les
aciers augmente leur sensibilité a la FML par lecore [LER-2003] et le plomb [LEJ-2010].
En revanche, Il existe d’autres systemes, poumnkdsdga ségrégation intergranulaire réduit
voire empéche la FML. La ségrégation intergranelaiu phosphore dans le Monel 400
réduit sa sensibilité a la FML par le mercure. Houit a 900 °C sur deux échantillons Monel
400 a été effectué [FUN-1981]. L'un a été trempéeau et le deuxieme a été refroidi
lentement. La quantité du phosphore ségrégé anssjde grains pendant le refroidissement
lent était le double de celle de I'échantillon tpEmLes essais de traction effectués a I'air et
en contact avec le mercure révélent un comportemhectile a I'air, indépendamment des
traitements thermiques. En revanche, la ruptunmiéau Hg est fragile intergranulaire et plus
accentuée pour I'échantillon dont le taux de phosptdans les JG est le moins important
[FUN-1981]. Les atomes ségrégés semblent redusdsdrption et la diffusion du métal
liquide.

La ségrégation intergranulaire est un élémentamiisur la FML, a prendre en considération
dans notre étude. Aucune approche régissant setnnadf été jusqu’a lors établie, car cet effet
dépend de plusieurs parameétres: systéme solidiedig étudié, éléments d’addition,
traitements thermiques.

1.3.5.6. Impuretés dans le métal liquide

La présence d'impuretés métalliques ou non méteBgdans les métaux liquides est un
parametre important, a prendre en considération yoel description compléte de la FML. Ce
parametre peut avoir deux impacts :
- exacerber la FML de certains matériaux,
- restaurer la ductilité et atténuer la FML d’autreatériaux par la formation de
composés intermétalliques.

- Impuretés aggravant la FML :

La FML de l'acier 4145 par le plomb liquide a éttudiée en ajoutant des différentes
impuretés dans le métal liquide telles que I'étlrginc et I'antimoine [LAN-1981]. L'ajout
de ces trois éléments au plomb liquide exacerbealzilisation de l'acier 4145 et permet
d’obtenir une transition ductile-fragile pour despératures plus élevées que celle de la FML
en présence du plomb pur. La température de retdar ductilité & s’avere par ailleurs
fortement dépendante de la teneur en étain dalliagea ternaire Pb-Bi-Sn. Par ailleurs, la
présence d’étain, de zinc, de cadmium ou de galtlans le mercure liquide aggrave la FML
de I'aluminium et du laiton a 25 °C (figure 1.32[8yES-1967]. Cette aggravation de la FML
est due a I'amélioration des conditions de moudlégondition essentielle a la FML) par la
présence d'impuretés métalliques. En effet, 'aeit3% de Zn favorise le mouillage parfait
et le contact intime entre l'aluminium et le memurce qui provoque une FML de
I'aluminium [ROS-1960].

%5 Monel 400 est un alliage a base de nickel-cuivoet da composition chimique en % atomique est : 8%
33% Cu, 0,028% P, 0,95% Fe, 1,01% Mn, 0,18% Si&%Co, 0,58% C, 0,012% S, 0,02% O.
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- Impuretés atténuant la FML :

Pour des teneurs en oxygene élevées dans le RipaRid, une couche d’oxyde protectrice se
forme sur la surface des aciers martensitiques M&nE91, en les protégeant de la corrosion
et de la FML [FAZ-2001], [BEN-2002], [MAR-2005]. Pailleurs, I'ajout de 70 % atomique
d’'indium au mercure liquide permet de restaureddatilité de I'argent et d’augmenter sa
contrainte a rupture (figure 1.32.b) [WES-1967]addition de 0,4 % atomique d’antimoine
au bismuth liquide réduit considérablement la FMiLcdivre [KRA-1960]. Cette restauration
de la ductilité du cuivre est attribuée a la formratd’'un composé intermétallique €3b a
590 °C. Le méme phénoméne se produit pour le sgsfHg. En effet, I'addition de 0,4 %
atomique de baryum au mercure conduit a la formatio composé intermétallique £Ba a
950 °C, ce qui restaure la ductilité du zinc etraagte sa contrainte a rupture d’environ 65 %
[WES-1967].
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Figure 1.32: a) Effet des impuretés dans le mercursur la FML de I'aluminium polycristallin pur, b) Evo lution de la
contrainte a rupture de I'argent polycristallin en fonction de la teneur en indium dans le mercure [WES.967].

L'effet des impuretés semble étre dépendant deughagsteme solide/liquide et aucune regle
générale ne semble connue.

l.4. FRAGILISATION PAR LE SODIUM LIQUIDE

[.4.1. Sollicitation monotone

Malgré la sensibilité de plusieurs métaux et alimgnétalliques au sodium liquide, trés peu
d’études ont été effectuées sur la FML des aciardepsodium sous sollicitation monotone.
La seule étude effectuée est celle de Hilditchl gHH.-1995] qui se sont focalisés sur la
sensibilité du fe?® et des aciers ferrito-perlitiques (15Mdg baintiques (A508 If°) et
martensitiques (2.1/4Cr-1Mbet 15Mo3), au sodium liquide. Des essais de tacsur des

% e fer pur utilisé a la composition chimique suiteen % massique : 0,02 C, 0,08 Mn, 0,015 S, R,02

" ’acier 15Mo3: <0,2 C, <0,3Cr, 0,45-0,85 Mn, 0,2% Mo, <0,04 V, <0,035 P et S, 0,1-0,35 Si.

28 | "acier A508 Il : 0,15 C, 0,11 Cr, 0,75 Ni, 0,M0, 1,27 Mn, 0,001 V, 0,06 Cu, 0,005 P, 0,003 $8G:i.

29 "acier 2.1/4Cr-1Mo : 0,12 C, 2,36 Cr, 0,2 Ni, 2,00, 0,56 Mn, 0,028 V, 0,12 Cu, 0,008 P, 0,000,832 Si.
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éprouvettes cylindriques ont été effectués en aegem milieu sodium, entre 200 et 400 °C, a
la vitesse de déformation #G™. Le sodium s’avére plus ou moins fragilisant eaveus ces
matériaux, indépendamment de leur composition chimi(%Cr) et microstructurale. Ainsi,
I'acier bainitique A508 Ill présente un comportermenictile a I'air entre 200 et 300 °C,
tandis que son allongement a rupture ainsi queustlite sont fortement réduits en milieu
sodium (figure 1.33.a). Sa sensibilité a la FML fmsodium a 300 °C s’avere plus importante
gu'a 200 °C. L'observation des faciés de rupturenaaroscope électronique a balayage
(MEB) révele du quasi-clivage en milieu sodium (fig 1.33.b).
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Figure 1.33: A508 Ill bainitique, testé & 200 et 30 °C, & 10°s?, en milieu sodium et argon : a) Courbes contrainte
déformation, b) Faciés de rupture obtenu au MEB illstrant un quasi-clivage en milieu sodium [HIL-1995]

Le méme mode de rupture par quasi clivage a étéemiévidence pour le fer déformé en
contact avec le sodium. En revanche, le fer, quieesioins dur parmi les matériaux étudiés,
s’avere beaucoup moins sensible a la FML par leusadQuant a I'acier ferrito-perlitique
15Mo3, le sodium semble attaquer préférentiellensas joints de grains ferritiques. Par
contre, les colonies de perlite sont plutét clivéege au contact avec le sodium (figure
1.34.a).

Figure 1.34: Faciés de rupture : a) intergranulaireet par clivage du 15Mo3 ferrito-perlitique & 200 €, 10° s*, sodium,
b) intergranulaire et quasi clivage, 2.25Cr-1Mo, 40°C, 10° s, sodium [HIL-1995].
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Afin d’étudier le role de la dureté et de la midrasture sur la FML du 15Mo3, une
austénitisation d’'une heure a 980°C, suivie d'uampe a I'huile a été effectuée. La structure
ainsi obtenue est entierement martensitique. Lsai®gffectués dans les mémes conditions
gue pour l'acier ferrito-perlitique révelent unedrgrande sensibilité du 15Mo3 martensitique
au sodium. Les faciés de rupture comprennent de®hddions intergranulaires plus
nombreuses que dans le cas du 15Mo3 ferrito-ppréti

Le méme effet a été constaté pour l'acier martiepst 2.25Cr-1Mo trempé sans revenu
(figure 1.34.b) [HIL-1995]. En plus de la duretéa ltempérature agit de maniere
proportionnelle sur la sensibilité au sodium degtém@ux étudiés. Cela s’explique par
'augmentation de la solubilité des impuretés nadtatiques (hydrogene, oxygéne) dans le
sodium [HIL-1995]. En présence d’'oxygéne, des cesabrdonnées contenant le sodium, le
fer et 'oxygéne (Na-Fe-O) se forment au fond dssufes. La déformation plastique y sera
ainsi localisée, ce qui facilite 'amorcage, puspropagation des fissures, suivant le modele
de Lynch évoqué précédemment [LYN-1988].

1.4.2. Sollicitation cyclique

Plusieurs études se sont focalisées sur le conmpenteen fatigue et fatigue-fluage a I'air des
matériaux de structure tels que I'acier T91 modiBélA-2006], [SEO-2008]. Contrairement
a la sollicitation monotone, la durée de vie ddaies aciers tels que I'acier T91 modifié, les
aciers 316L(N) SS, SUS304US316, semble étre prolongée en milieu sodiums sou
chargement cycliqgue [SAN-2006], [SHI-2008], [KAN®9). En effet, des essais de fatigue
oligocyclique a l'air et en milieu sodium sur I'aci9Cr-1Mo modifié entre 550 et 600 °C, ont
été effectués [KAN-2009]. Le signal utilisé esatulaire avec une vitesse de déformation
de 3.10° s, des amplitudes de déformatian/2 de +0.4%, +0.6% et +1.0%. La durée de vie
en fatigue de l'acier 9Cr-1Mo peut étre 19,6 fdisspongue en milieu sodium qu’a I'air et
cela pour les plus petites déformations (£0.4%)fdeeeur de durée de vie en milieu sodium
diminue avec l'augmentation de I'amplitude de défation. Il est de 3,65 pour I'amplitude
Aed/2 = £0.6% (figure 1.35.a) et de 3,2 pour une ampkAs/2 = +1% [KAN-2009].

La prolongation de la durée de vie en milieu sodesnplus prononcée a faibles amplitudes
de déformation ou I'amorcage des fissures estdeetdim dominant de la rupture. lAir, la
formation d’'une couche d’oxyde empéche la révdigbdu glissement des dislocations
(bandes de glissement) et conduit ainsi a I'accatiorl de la plasticité et a la nucléation de
cavités prés de la surface de I'échantillon. L'abaBon des coupes longitudinales des
échantillons rompus a l'air révele, contrairemeamt aoupes obtenues en milieu sodium, des
fissures secondaires (figure 1.35.b). Les analystectuées sur les levres de ces dernieres
montrent un enrichissement en oxygene dans letsjdangrains et joints de lattes. L’'oxygene
diffuse au niveau des nouvelles surfaces fraichemnepointe de microfissure, suivant des
chemins préférentiels tels que les joints de lagtede grains. Les fissures ainsi réamorcées
dans ces couches d'oxydes induisent une concemradie contraintes, rendant leur
propagation moins couteuse énergétiguement quetearcage-propagation dans le coeur du
matériau. En revanche, en milieu sodium, la failbtesse de propagation des fissures est
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attribuée au manque d’oxydation des lévres de rigssdurant la traction et leur recollage
partiel pendant la compression [KAN-2009].

400 |- (a) Mod. 9Cr-1Mo
873 K, 40.6%
350 [P Ix107s"

300 -

Tensile Stress Amplitude [ MPa
(5]
T

10 100 1000
Number of Cycles (N)

Figure 1.35 : a) Effet du sodium sur la durée de viede I'acier 9Cr-1Mo maodifié, a 600°C, en fatigue, b Vue
longitudinale d’un facies de rupture obtenu a I'air, montrant un grand nombre de fissures secondaird&AN-2009].

Le méme effet bénéfique du sodium a été constatéesuaciers austéenitiques inoxydables
316FR et SUS316 [SHI-2008]. La durée de vie deacess est entre 3 et 19 fois plus longue
en milieu sodium qu’a l'air, pour les amplitudesdi#ormation respectivement 1 et 0,5 %. La
prolongation de la durée de vie n'est pas due affet direct du sodium, mais a I'absence
d’oxydation des fissures, vu la faible teneur eggaéxe dans le sodium [SHI-2008]. Cette
hypothése est en accord avec les résultats d’Arsdegudirschller [AND-1966] sur la fatigue
endurance de l'aci&.25Cr—1Mo en milieu sodium a taux d’oxygéne cdetrdu-dessous de
300 ppm d’'oxygene, la durée de vie de l'acier 2128®o est 5 voire 10 fois plus longue en
milieu sodium qu’'a l'air. De plus, en contact avdelium contenant moins de 30 ppm
d’oxygene, I'acier 2.25Cr—1Mo présente la méme euwe vie qu’en milieu sodium (cité par
[KAN-2009)). Enfin, le nombre de cycles a rupture khcier Fe—-Cr-1/2Mo a 500 °C est
triplé sous vide par rapport a l'air.

Ces résultats montrent I'importance de la présededéxygene dans le sodium liquide.
1.4.3. Facteurs influencant la FML par le sodium liquide

En plus de la dureté et la température [HIL-1995kxiste d’autres facteurs qui peuvent
déclencher et/ou aggraver la FML par le sodiumidigull s’agit des impuretés métalliques et
non meétalliques dans le bain de sodium, ainsi guyeed-corrosion par le sodium liquide.

[.4.3.1. Impuretés dans le sodium

La présence de lithium, d’oxygene, d’hydrogene eulal soude dans le sodium liquide,
semble exacerber voire étre a l'origine de la FMLagrtains matériaux métalliques [NIC-
1991], [SKE-1994], [HIL-1995].

Le lithium est un métal alcalin trés réactif etrosif, qui peut, en petites quantités dans le
sodium, aggraver l'effet fragilisant de ce derreewers le nickel pur. Nicholas et al [NIC-
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1991] ont mis en évidence la transition ductilegiladu nickel pur en faisant varier la teneur
en lithium dans le sodium. Pour cela, des essatsaddon sur des éprouvettes de nickel pur
ont été effectués a des vitesses de déformatioprises entre 0,05 et 1 mm/min & 250 °C, en
argon et en milieu sodium contenant des teneurd#heam comprises entre 0 et 100%. La
figure 1.36.a illustre I'évolution de I'allongemeatrupture du nickel en fonction de la teneur
en lithium dans le sodium. En milieu sodium purttoemme en argon, le nickel semble avoir
le méme allongement a rupture et la méme ductiki®.revanche, I'ajout d’'une quantité
supérieure a 0,2% de Li conduit a une chute dligement a rupture de 40% a 6%, et de la
résistance a la traction de 250 MPa a 107 MParfégu36.a et b). Dans ce cas de FML du
nickel par 'alliage Na-Li, une teneur critiquej @;2%, est donc nécessaire pour déclencher le
phénomeéne, qui s’accentue au fur et & mesure [[9E1]1

300

o

o

250 °C

40 2350 2

]

(@)

30

E; (%)
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Figure 1.36 : Effet de la teneur en lithium dans lesodium a 250 °C sur a) I'allongement a rupture du N b) la
résistance mécanique du Ni [NIC-1991].

La figure 1.37.a montre un facies de rupture d’ehahtillon de nickel déformé en présence
d’argon. Il comprend des cupules, signe d'une mgptluctile.

Figure 1.37 : Facies de rupture du nickel testé a50 °C, en milieu : a) Argon, b) Sodium, c) Na-0,3%L{NIC-1991].
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Par contre, en milieu sodium, le facies comprend®€@e zones clivées, le reste présentant
des cupules (figure 1.37.b). La rupture devientepuent fragile intergranulaire en milieu
sodium contenant 0,3 % massique de lithium (figid'é.c) [NIC-1991].

La chute de I'énergie d’interface nickel/environreernpeut expliquer ces observations. En
effet, I'énergie d'interface Ni/Ar est de 2,28 J/roelle de Ni/Na est de 0,793 Jir&En milieu
sodium contenant 0,2 et 100 % de lithium, I'éneigterfaciale Ni/Na-Li est encore réduite
respectivement & 0,70 et 0,182 2/ha pénétration du sodium aux joints de graingiser
favorisée, des que I'énergie interfaciale est intée a I'’énergie du joint de grains. Le métal

liquide mouillera alors ce dernier, en abaissa#hdrgie d’amorcage et de propagation des
fissures intergranulaires [NIC-1991].

La soude (NaOH) est une substance cristalline déeaoblanche, partiellement translucide,
tres soluble dans 'eau. Elle fond & 318 °C. EBetees corrosive et provoque la corrosion
sous contraintes (CSC) de plusieurs aciers inoXgdabkls que I'acier T91 a 300 °C [POU-
1982], I'acier 304 a 350 °C [SED-1976] ou l'acid6® a 300 °C [POU-1992]. Le rble de la
présence de la soude dans le sodium sur la FMladied T91 a été étudié [SKE-1994]. Des
essais de traction entre 150 et 525 °C & la vi@ss#formation de 10s?, ont été effectués,
en milieu sodium contenant entre 0 et 50 % massigusoude. Le sodium utilisé contient
toutefois d’autres impuretés : Cl (17 ppm), Fe p@p Sn (10 ppm), K (<104 ppm), Li (<5
ppm), HO (entre 0,1 et 50 ppm). Entre 400 et 450 °C, d¥effagilisant du sodium impur
envers l'acier T91 s’avere tres marquant (figuB8.k). En effet, la rupture prématurée et
brutale du matériau a lieu dés que le niveau dédistance a la tractionfest atteint (figure
[.38.a) [SKE-1994]. L’allongement a rupture de i&cT91 en milieu sodium impur chute
d’environ 50 % par rapport au milieu inerte. Cetlieninution semble rester constante,
indépendamment de la teneur en NaOH dans le sdigumne 1.38.b). De plus, le sodium pur
(0 % NaOH) semble aussi dégrader la ductilité deidr T91 avec la méme ampleur (figure

70 -
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Figure 1.38 : a) Courbes contrainte-déformation del’acier T91, en argon et en milieu sodium contenanb0 % de
NaOH, a 400 °C, a la vitesse de déformation F0s?, b) Effet de NaOH dans le sodium sur I'allongementdes
éprouvettes de I'acier T91 en milieu sodiumg, rapporté & ey, en argon (ga/ear %), 400 °C, 10° s* [SKE-1994].
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Ceci laisse penser que cette chute des propriééEmmugues résulte d'une FML par le
sodium, et non pas d’'un effet corrosif de la sol8KE-1994]. En effet, les facies de rupture
obtenus en milieu sodium pur et impur sont iderggyet présentent le méme mode de rupture
fragile par quasi-clivage. Par ailleurs, Poulso®@([P1982] a mis en évidence la corrosion
sous contrainte (CSC) de I'acier T91 en milieu agudaOH, a des concentrations comprises
entre 1 et 8 M, a 300 °C. La sensibilité a la CZ@uese proportionnelle a la concentration de
NaOH. En effet, la vitesse de propagation des fesspasse de 0.01 mnegh milieu NaOH
dilué (1-3 M), a 0,1 mm/A 8 M. La soude empéche la formation de la coucteydes
protectrice, en facilitant la corrosion de I'acar pointe de fissure. Ceci accentue 'amorcage
et la propagation des fissures. Le role de la ceumotectrice d’oxyde est bénéfique sous
sollicitation monotone et néfaste en fatigue a eads I'empéchement du recollage des
fissures propagées.

Le role de la soude dans le sodium sur le compemémécanique des aciers en général, et
de l'acier T91 en particulier est un facteur impattdans I'étude de la FML. Ce parametre a
éte tres peu étudié en fonction de la températucke da vitesse de déformation (temps de
contact) et son impact demeure obscur. Il seragurisonsidération dans une partie de notre
travail.

1.4.3.2. Pré-immersion en sodium liquide

Les effets de longue durée d’exposition au sodium les propriétés mécaniques des
matériaux de structure des SFR ont été largemewliést Selon la température, la durée
d’exposition, l'activitt¢ du carbone dans le sodiuet la composition chimique et
microstructurale des aciers, une carburation etl@carburation de ces derniers pourraient
avoir lieu [THO-1970], [CHO-1979], [CHO-1981], [CHDO82], [SAL-1982], [CHO-1983],
[BOR-2003], [YOS-2004], [FUR-2009] et [NAT-2009].dtesan et al [NAT-2009] ont étudié
linfluence d’'une pré-exposition en sodium entr® E? 5000 heures et entre 400 et 700 °C,
sur le comportement mécanique des aciers ferrittjp®8Cr—1Mo, martensitique 9Cr—1Mo,
et austénitiques 316, 316LN, 304SS, 316SS. Dessedsdluage et de traction aux mémes
températures, a la vitesse de déformation de 0/84 @it été ensuite effectués [NAT-2009].
Apres la pré-immersion en sodium, tous les mater@g@sentent des surfaces plus ou moins
altérées, selon leur taux de chrome. Les acietsesicen chrome (304SS, 316 et 9Cr)
présentent une carburation sur une épaisseur ceengmire 100 et 300 pum, tandis que I'acier
2,25Cr-1Mo, pauvre en chrome, présente une sudécarburée a 550 °C. Ces observations
sont en accord avec les résultats de Rademakekolster [RAD-1981] sur les aciers
ferritiques et ceux d’Eremias et Fresl [ERE-19701 s aciers austénitiqgues. Ces derniers
montrent que le taux de corrosion (en pm/année)adess inoxydables par le sodium a
700°C est proportionnel au rapport :

%N + %C
%Cr + %Mo + %Ti

L’augmentation du taux d’éléments fortement cadgmes (Cr, Mo, Ti) favorise la formation
de carbures stables et appauvrit I'acier en carlpgR&-1977]. L'activité du carbone dans le
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sodium devient donc plus importante que celle deidr, ce qui conduit a la migration du
carbone sous l'effet de la force motrice de diffusiet & la carburation d'une couche
superficielle de I'acier. Excepté l'acier 304SS guésente une diminution de durée de vie,
due a la dégradation de sa ductilité dans le rédiengaire en fluage, l'impact de la
carburation sur le comportement mécanique en tractt en fluage des aciers 9Cr-1Mo
modifié (figure 1.39) et 316 est insignifiant [NAZB09]. En revanche, la décarburation de
I'acier 2,25Cr—1Mo a conduit & une diminution ddisate d’élasticité et de sa résistance en
traction. De plus, aprés 100000 h en sodium a &10s& durée de vie est plus faible et sa
contrainte a rupture diminue de 10%. Ce résultad@s [NAT-2009] :

- une forte activité du carbone dans I'acier par capa celle du sodium,

- une instabilité des carbures.

‘[OOD- T T I]IIIII T T IIlIIl[ T T TTrrrrT T [Iillll.
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Figure 1.39 : Effet du sodium sur les propriétés déacier 9Cr—1Mo modifié en fluage [NAT-2009].

La cinétique de décarburation des aciers Fe-5Cretige-9Cr-Mo, exposes pendant une
longue durée au sodium a 700 °C, a été étudiee {B¥82]. La décarburation dépend de la
réaction chimique a l'interface carbure/phasat de I'activité du carbone (<0.04 % massique)
dans ces aciers. Baque et al [BAQ-1974] ont effeatas essais similaires a 700 °C, en
exposant I'acier austénitique 304LSS a un flux alditsn de 2 m/s, entre 150 et 4000 h. Au-
dela de 1000 heures, une couche surfacique de 1@eufarrite a été mise en évidence par
rayons X. L'épaisseur de cette derniére croit deelemps d’exposition et est de 26 um a
2000 heures et de 35 um a 3000 heures. Les anadyietuées sur cette couche a la
microsonde électronique révelent un appauvrissemei@r, Ni, Mn et Si. La transformation
de phase/—o apparait suite a la dissolution des carburegCylse trouvant aux joints de
grains, puis gagne la matrice [BAQ-1974]. FichelSHE976] suppose par ailleurs que le
mécanisme de diffusion intergranulaire dans lesra@n présence du sodium est dominant.
Cette hypothése s’appuie sur le calcul des coeffiside diffusion atomique dans les joints de
grains de certains matériaux. Ces coefficients angemt considérablement aprés une longue
durée de pré-immersion en sodium liquide.

Le renforcement des aciers par I'ajout d’oxydestppar ailleurs, minimiser voire éliminer
I'effet de pré-corrosion sur la dégradation du contgment mécanique. En effet, Yoshida et
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al [YOS-2004] ont pré-exposé au sodium liquide npO, vitesse d’écoulement 5,1 m/s)
entre 600 et 700 °C durant 4600 h, différents adieritiques et martensitiques renforcés par
des oxydes d’yttrium YOz (ODS). Ces mémes aciers ont été ensuite testéa@ion entre
420 et 700 °C, & la vitesse de déformation 0,04 Masier ODS ferritique 63DSR subit :
- une austénitisation sur une couche de 40 um d'spaigfigure 1.40.a),
- une augmentation de la concentration du Ni et umendtion de celle du Cr vers la
surface de contact avec le sodium.

En revanche, aucun effet sur les propriétés meégasign traction et en fluage n'a été
constaté. L'acier préserve ses propriétés mécamigréce aux oxydes d'yttrium,®s, qui
demeurent stables et ne sont pas affectés patdiatisation (ou la carburation) de la zone de
contact acier/sodium [YOS-2004].

D’autre part, la pré-corrosion en milieu sodium bendiminuer la durée de vie de certains
aciers inoxydables sous sollicitation cyclique. éffet, Borgstedt et Frees [BORG-1987] ont
effectué :
- une pré-exposition de I'acier austénitique inoxyd&04 au sodium pur (1-2 ppm O,
0,1 ppm C) durant 3000 heures, a 550 °C,
- des essais de fatigue oligocyclique dans les m&omditions, ave@s; compris entre
0,6 et 1,5 %.

La figure 1.40.b montre I'évolution de la contrargn fonction du nombre de cycles de l'acier
304 a l'air et en présence de sodium. En préseacsodium, la rupture du matériau est
prématurée et survient au bout de 900 cycles, edr#00 a 'air. Durant sa pré-exposition au
sodium, l'acier 304 a subi une décarburation. Urigration vers le sodium de certains

éléments d’alliage présents au niveau des joingrai@s a lieu. Ces phénomenes facilitent la
propagation des fissures lors de I'essai de fatjB@RG-1987].
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Figure 1.40 : a) Couche dégradée et austénitiséeutti ODS pré-exposé au sodium pendant 4600 h, entr8@Bet 700 °C
[YOS-2004], b) Comportement de I'acier austénitiquenoxydable AISI 304 sollicité cycliquement en migu sodium et
a l'air & 550 °C [BORG-1987].

39 La composition chimique en % massique de I'acBD$A est : 0,02 C, 0,03 Si, 0,02 Mn, 0,12 Ni, 128
0,74 Ti, 2,75 W, 0,46 XOs.
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Ainsi I'exposition de longue durée au sodium cohduia migration par diffusion de certains
éléments d’addition des aciers vers le sodium diguiLa corrosion est un paramétre clé,
exacerbant voire déclencheur de la FML de certiiess.
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1.5. CONCLUSION

La FML est un phénoméne qui mixe des aspects phgicniques, mécaniques et
thermodynamiques. La microstructure du matériau steucture et les conditions
environnementales influencent directement la FML.

L’acier martensitique T91 est fragilisé en présedee certains métaux liquides et sous
certaines conditions spécifiques. Une fragilisatpam I'alliage eutectique Pb-Bi liquide est
possible lorsque l'acier est durci. Le réle du Ris8 restreint a la propagation des fissures
qui s’effectue par clivage. En revanche, la sehigbide I'acier T91 envers le sodium, sous
sollicitation monotone, a tres peu été étudiéa.dté observé que le sodium contaminé nuit a
sa ductilité, voire le fragilise [SKE-1994]. Cepand la durée de vie du matériau en fatigue
est prolongée en présence de sodium pur [NAT-2009].

Le sodium liquide provoque une attaque intergrareildans certains alliages métalliques

(nickel, acier 2.25Cr) et favorise le clivage potautres alliages (fer, acier bainitique A508

ll). Toutes les études montrent que 'augmentatienla dureté, de la température et de la
teneur en impuretés (oxygene, hydrogéne, lithiuamsde sodium amplifie la FML.

La déformation plastique et le contact intime entnemétal liquide et un substrat solide sont
nécessaires pour conduire a la FML. Le sodium neilleopas parfaitement les aciers
inoxydables en dessous de 200 °C. Ceci ne gapagitependant une intégrité des structures
dans le temps. En effet, une augmentation tempgodaria température au-dessus de 400 °C
conduit a un mouillage parfait, voire au décapagédadsurface pour des temps d’exposition
relativement longs.

Par ailleurs, les longues durées d’exposition aiuso favorisent I'altération de la surface des
aciers : oxydation, nitruration, ou carburationat®cration. Ces phénomeénes sont
superficiels mais ils peuvent étre a I'origine gagnomeénes de fragilisation.

La FML reste a nos jours un phénomene tres commereystérieux dont I'approche globale
est loin d’étre atteinte.

Nous allons étudier le comportement mécaniqueatdel T91 en présence du sodium liquide
en tenant compte de cette étude bibliographiqueeftat, les essais mécaniques en milieu
sodium doivent étre effectués dans une atmosplégieusement contrélée, notamment pour
les teneurs en humidité et en oxygene. Nous effemtis tous les essais mécaniques a
l'intérieur d’'une cellule en plexiglas installée suine machine de traction compression.

Afin d’obtenir un mouillage parfait de I'acier T9dar le sodium, nous réaliserons des essais
meécaniques a des températures supérieures a 46@AcCles essais entre 200 et 400 °C, nous
maintiendrons les échantillons a 400 °C durant 8tutas avant de solliciter le matériau a la
température d’essai.

Afin de provoquer ou d’accentuer une éventuelle Fd&LI'acier T91, nous augmenterons la
dureté de l'acier par des traitements thermiquegawuestriction de la plasticité (température
d’'essai basse, vitesse de déformation élevée).ti@'aqart, le réle des défauts de surface
générés par pré-corrosion dans le sodium ou paagsimécanigue sera examiné.
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. MATERIAUX ET CELLULE D’ESSAI MECANIQUE EN MILIEU
SODIUM

Ce chapitre présente tout d’abord une caractésisatiétallographique détaillée de I'acier
T91 qui fait I'objet de I'étude. Puis, la celluleéwkloppée afin d’effectuer des essais
mécaniques en milieu sodium liquide est décritdfinhes procédures d’essais en milieu
sodium sont détaillées.

l.1. MATERIAU ETUDIE : L’'ACIER T91

Le but de cette partie est de présenter la carsati®n métallographique de I'acier T91
étudié, afin de confirmer que ses propriétés swnilares a celles évoquées dans la partie
bibliographique.

[1.1.1. Composition chimique de l'acier T91

Aprés son élaboration, I'acier T91 étudié a subtraitement thermique standard consistant
en une austénitisation d’'une heure a 1050°C sdivie revenu d’une heure a 750 °C. L'acier
ainsi traité thermiguement sera par la suite dénémfil-TR750. Sa composition chimique a
été déterminée par fluorescence X (tableau I1.1).

Elément| C Cr | Mo | Nb \Y Si Ni Mn S P Al Fe
T91 0,102| 8,90/ 0,89| 0,07 | 0,202| 0,235| 0,17| 0,40 | 0,0007| 0,02 | 0,03| Bal.

Tableau 1.1 : Composition chimique de I'acier T91 (%omassique).

[1.1.2. Caractérisation microstructurale de I'acier T91

La microstructure de I'acier T91 (figure Il.1.apté révélée aprés un polissage électrolytique
et une attaque chimique par le réactif de VileR®d @ d’acide picrique, 50 mL d’acide
chloridrique, 925 mL d’éthanol).

% g. .

Figure 11.1 : Microstructure de I'acier martensitiq ue T91 apres austénitisation a 1050 °C et revenu &0 °C, observée
par : a) microscopie électronique a balayage (élecins secondaires), b) microscopie électronique aamsmission.

e - : k LR
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Comme lillustre la figure Il.1.a, la microstrucauide I'acier T91 est constituée de grains
correspondant aux anciens grains d’austénite, ille taoyenne de 20 pum, et qui sont
colonisés par des paquets de lattes. La longuela largeur moyennes de ces lattes sont
respectivement de 7 et 0,4 um. Des précipités tmajoritairement les joints de lattes et des
anciens joints de grains austénitiques ont été reéseau microscope électronique en
transmission (MET) (figure Il.1.b, annexe 1). Cdsservations sont en concordance avec les
observations de Senior et al [SEN-1986], Zeman [@EM-2007] et Long et al [LON-2008].
La taille moyenne des précipités localisés auxtgoite lattes, déterminée par le logiciel image
J sur différentes micrographies obtenues par ngopes électronique a transmission (MET)
(figure 11.1.b, annexe 1), est de 200 + 20 nm. Pexcipités de 180 + 15 nm de longueur et 70
+ 5 nm de largeur, sont majoritairement observésiegau des joints de grains austénitiques
(figure 11.2.a).

Champ sombre

e

Figure 1.2 : a) Micrographie obtenue par MET en chanp clair, des précipités intergranulaires, b) Imageen champ
sombre d’'un précipité grossier CpsCe.

Par diffraction électronique, ces précipités ot iéentifiéss comme des carbures{Cs, de
structure cubique a faces centrée (CFC) et de gdrarmde maille 1,06 nm (figure 11.2.b). Ces
résultats sont en concordance avec la littératti€@TE-2006], [ZEM-2007], [HAM-2008].
L'intérieur des lattes contient des dislocationspiées, parfois épinglées par certains
précipités (figure I1.3.a, annexe 1). On peut digtier aussi des enchevétrements de
dislocations restaurées pendant le traitementwdmrea 750 °C.
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Figure 11.3 : a) Structure de dislocations dans I'aier T91-TR750, b) Spectre de diffraction X de I'acieT91-TR750.

64

© 2013 Tous droits réservés. http://dOC.UHiV-|i||e1 fr



Thése de Ouadie Hamdane, Lille 1, 2012

Afin de caractériser le réseau martensitique dadiaT91-TR750, un spectre de rayons X a
été réalisé (figure 11.3.b) a partir d’'une souréé&ntission de cobalt, de longueur d’oridg de
1,79026 A. Il révéle une structure cristallograpigigcubique centrée (CC), de paramétre de
maille a = 2,866 A, correspondant & la phase msitigue. L'absence de quadraticité du
réseau martensitique n’est pas surprenante, cotaptede la faible teneur en carbone dans
I'acier T91 (0,1 % massique).

Enfin, des mesures de macro-dureté Vickers deefatP1l-TR750 ont été effectuées en
utilisant des charges de 1, 3, et 10 Kg. Ellesleit@ine dureté moyenne de 250415 HV.

[1.2. DISPOSITIF EXPERIMENTAL

Comme évoqué précédemment dans la partie biblibgrae, le sodium explose en présence
de l'eau (humidité) et il s’enflamme a I'état ligei (>100 °C) en présence de teneurs
supérieures a 3 % d’oxygene. D’autre part, la préseal’impuretés dans le sodium liquide

(oxygene, humidité) accentue la corrosion de aestaciers et dégrade la ductilité d'autres
aciers. C'est pourquoi, I'étude de I'effet du sadiliquide sur le comportement mécanique et
'endommagement des aciers doit s’effectuer soumogiphére contrblée. Nos essais
mécaniques sont effectués a l'intérieur d'une telen PMMAY, ol les teneurs en oxygéne

et en humidité sont fortement réduites (figure)ll@ette cellule est montée sur une machine
de traction/compression électromécanique de madNBERON, de capacité 30 KN, dédiée a

I'étude. La cellule en PMMA comprend des paroislt8emm d’épaisseur et peut étre divisée
en trois zones (figure 11.4.a).

-Un sasd'un volume de 25x30x25 cmil permet de rentrer ou sortir les échantillotes,
sodium et les différents outils utilisés pour lanipalation, ceci sans polluer I'atmosphére de
la zone de préparation et d’'essai. Ce sas pernssi de stocker des flacons de sodium
pendant le nettoyage des autres parties de ldeceln le sas est balayé en permanence par un
flux d’argon. Il est isolé de I'extérieur et du teesle la cellule grace a deux obturateurs.

-Une zone de préparation elle sert a préparer les échantillons, les mettreontact avec le
sodium et assembler les montages des essais méesamiqur les insérer ensuite dans la ligne
de chargement mécanique. La zone de préparatibaussi de lieu de stockage des différents
outils de manipulation du sodium, des échantillehsles piéces mécaniques. Elle est en
contact avec la zone d’essais et 'atmosphéere laeséme.

-Une zone d’'essaiselle est située dans I'axe de chargement de tzhime de traction. Elle

comprend une plateforme et une semelle permetamoder le montage préparé pour la
réalisation de I'essai mécanique. La partie hagtecette zone est liée physiquement a la
traverse de la machine de traction grace a unlsb@fh acier inoxydable souple qui assure
une tres bonne étanchéité lors du déplacement ttaarse de la machine de traction. La
zone d’essais est purifiée en permanence par haggsson atmosphere est controlée. Elle
comprend des entrées-sorties d’argon et de préleved'nxygene, une sonde d’humidité, des

31 PMMA : ou polyméthacrylate de méthyle est un padyentransparent, connu aussi sous le nom commercial
plexiglas. Il fond entre 130 et 140°C, et il esstsensible aux solvants organiques, particulieneméacétone.
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prises électriques et d’'autres entrées pour leagassle thermocouples et de cordons
chauffants (figure 11.4.b).

A

Emplacement du monfage
dans Ia zone d’éssai

Machine de
traction/compression
» INSTRON
Régulatenr de
température

Figure 1.4 : Dispositif expérimental comprenant ure cellule PMMA installée sur une machine de tractio-
compression électromécanique : a) Vue d’avant, b)ué de derriére.

L’argon entre puis sort de la cellule via des étwa@nnes afin de balayer les zones d’essais et
de préparation, et de diminuer les teneurs gretGH0O. De plus, des grains de silice sont
présents dans la cellule afin de capter I'humidigcontréle de I'atmosphére dans la cellule
s'effectue grace a une sondeCHet un analyseur d’'oxygene de type EC91 de SYS$TEC
GRUTER qui peut détecter jusqu’a 0,1 ppm g'®our plus de détails concernant le principe
de fonctionnement de I'analyseur d’oxygéne, ainsé de protocole des essais en milieu
sodium, le lecteur peut se rapporter a I'annexe IlI.

Cette installation nous permet d’effectuer des issseécaniques entre 20 et 600 °C, sous
atmosphére contrélée contenant moins de 80 ppnygéme et moins de 10 ppm d’humidité.
Le sodium utilisé lors de I'étude est fourni parG&A Saclay. Il est de qualité nucléaire
(tableau 11.2).

Impuretés en ppm cr Pb Sr| Ag Al Fe K \Y
Sodium de qualité nucléaire 2-4 <02 25 <0.5 0.b-1<4 147-178 0,5
Tableau I1.2 : Impuretés présentes dans le sodium ilisé pour I'étude.

La chimie du bain du sodium liquide n'est pas cdlét, faute de compatibilité des

dimensions de la sonde d’oxygéne utilisable danteumilieu par rapport a notre montage.

En revanche, les lois de Noden et de Whittingharées dans la partie bibliographique, nous
permettront de connaitre les solubilités maximurspeetivement de l'oxygene et de

I'hydrogene présents dans le sodium en fonctiotadempérature d’essai. Compte tenu de
leur importance, elles sont ici rappelées.
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2444.5 .1
Loi de Noden Log10[0]ppm = 6,467 — T TenK .
3023
Loi de Whittingham :  Logyo[Hl,pm = 6,467 — — TenK 1.2

1.3. METHODOLOGIE DE TRAVAIL ADOPTEE

L’étude de la sensibilité de I'acier T91 au sodisieffectue grace a des essais mécaniques de
Small Punch Test (SPT) et de flexion 3 et 4 points.

En premier lieu, des essais de SPT sont effectaés dles conditions expérimentales
favorables au déclenchement de la FML de I'aciek pér le sodium. Elles ont été choisies a
partir des données de la littérature :

- température d’essai de 400 °C afin de mouillergient? la surface du matériau
par le sodium (condition nécessaire a la FML),

- vitesses de déplacement de la traverse relativelestas, de I'ordre de 0,005-0,05
mm/min, correspondant a des durées de contact laveaétal liquide entre 20
minutes et 4 heures, afin de favoriser 'amorcage fassures fragiles par le sodium,
qui pourrait nécessiter un temps d’incubation.

Les impacts des parametres expérimentaux serounitemrgudiés en effectuant des essais de
Small Punch Test (SPT) a 200, 300, 450 et 500 t°&€ des vitesses de déplacement de 0,005,
0,05, et 0,5 mm/min, a lair et en milieu sodiumesD modifications des parametres
intrinséques de l'acier T91 par le biais de diffédsetraitements thermiques sont réalisées, afin
d’'induire ou d’aggraver la FML par le sodium. Ledes de tous ces parametres seront
présentés de maniere détaillée.

En second lieu, une étude quantitative de la FMha s#fectuée. Elle consiste a estimer la
ténacité de l'acier T91 en milieu sodium par plusieméthodes, ceci a partir d’essais de
flexion 3 et 4 points en milieu sodium.

Enfin, des expériences complémentaires sont réaliaén de caractériser :

- l'amorcage des fissures en milieu sodium et d’'@uth composition chimique des
joints de grains de I'acier T91 avant et aprésiasgaanique en présence de sodium,
en utilisant la spectrométrie de masse d’ions s#aioes (SIMS),

- la propagation des fissures et les facies de regarmilieu sodium par des analyses
au MEB et microscope confocal interférométrique (MC

Avant de procéder aux essais mécaniques (SPT xiorfle tous les échantillons subissent un
polissage mécanique au papier SiC jusqu’au gra@8,4flis un polissage électrolytique afin
de diminuer les contraintes en surface générédg patissage mécanique.

%2 e mouillage parfait des aciers inoxydables pasdeium liquide est préservé a 200 °C aprés untimaide
guelques minutes a 400 °C.
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Apres chaque essai en milieu sodium, I'ensembletageréchantillon est refroidi afin que le
sodium revienne a I'état solide et soit plus faailmanipuler. Le nettoyage du montage et des
échantillons s’effectue sous hotte, a I'aide d’'tniffon mouillé dans I'éthanol favorisant la
dissolution du sodium. La réaction éthanol-sodiush lente et produit de I'éthanoate de
sodium avec un dégagement de bulles d’hydrogemesmneosuit :

1
C2H50H + Na i C2H50Na + E HZ
Les produits de cette réaction sont mis dans dewgbones de récupération. Les échantillons

sont nettoyés aux ultrasons, a I'eau et a 'acétpuis séchés et stockés au dessiccateur afin
d’étre ultérieurement analysés.
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1. INVESTIGATIONS SUR LA SENSIBILITE DE L'ACIER T91 A
LA FRAGILISATION PAR LE SODIUM LIQUIDE

Ce chapitre regroupe la majorité des résultats rerpétaux obtenus lors de cette étude et
peut étre divisé en deux grandes parties.

La premiere partie de ce chapitre présente I'étleléa sensibilité de I'acier T91 au sodium
liquide, & partir de I'essai Small Punch Test (SHAQur étudier les facteurs influencant la
FML et les mécanismes mis en jeu, nous cherchamduire et/ou aggraver la FML de l'acier
T91 par le sodium, en faisant varier :

* les facteurs expérimentaux : température et vitdesdplacement,

* les facteurs intrinseques du matériau : microstnecidureté,

» les conditions de mouillage,

* le taux d'impureté dans le sodium liquide.

La deuxieme partie de ce chapitre présente unetéaisation quantitative de la sensibilité au
sodium de l'acier T91. La ténacité de ce derniepeisence de sodium sera estimée a partir
d’essais de flexion sur des échantillons miniatergsillés.

l.1. MISE EN EVIDENCE DE LA FML DE L’ACIER T91 PAR LE SO DIUM

[11.1.1. Essai Small Punch Test (SPT) en milieu sodium ligge

L’essai Small Punch Test (SPT) s’apparente a uai e&smboutissage de petits échantillons.
C’est I'un des essais mécaniques qui permet aiselmenise en évidence de I'évolution des
propriétés mécanigues des matériaux de structureoatact avec les métaux liquides a
différentes températures [SER-2007]. D’'un pointvde économique, le SPT est tres attractif
car il nous permet d’effectuer de nombreux esseats aine petite quantité de matiere. Son
avantage par rapport a I'essai de traction est gstiplus drastique, car I'état des contraintes
est biaxial en surface de I'éprouvette pour lelslési déformations [SER-2007].

La figure IlI.1 illustre le montage du SPT permattde réaliser des essais a I'air et en milieu
métal liquide [SER-2007].

Meétal liquide
Echantillon

- »
N N Thennocou};le
_.-r-j

cordon
chauffant

. . \

1 ,. £ ’ \
\

N

Bille en WC
Mors inférieur

Chargement

Figure I1.1: Montage SPT pour essais en milieu métdiquide [SER-2007].
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Le montage comprend un mors inférieur et un mopgeur qui sert de réservoir de métal
liquide. Entre les deux mors, I'échantillon de ferarrée 10x10 mmd’épaisseur de 500 +
30 um est serti. Le déplacement de la matiere wanides mors est donc nul. Le montage
comprend une tige qui sert a pousser une bille ambuce de tungsténe qui emboutit
I'échantillon et donc le déforme (figure 111.1).

Pour les essais en température, un cordon chawffaoure le montage et assure ainsi le
chauffage de I'échantillon et du meétal liquide [SEBO7]. Le contrble de la température
s’effectue grace a un thermocouple gainé en agtydable traversant le mors supérieur et
situé a 4-5 mm de la surface supérieure de I'édlmntfigure 11l.1). Dans le cas d'un essai
en milieu sodium, une des deux faces de I'échantifist d’abord beurrée par du sodium a
I'état solide, puis I'échantillon est fixé entresldeux mors. Du sodium a I'état solide est
déposé au niveau de la surface supérieure de Héltba (figure 111.1).

Durant l'essai de SPT, est enregistrée I'évolutam la force (en N) en fonction du
déplacement de la traverse de la machine de tna¢én mm). La courbe typique d'un
matériau ductile est schématisée a la figure JREN-2009] et peut étre divisée en 6 zones.

La zone | correspond a la déformation élastiquitesiion de I'échantillon. C’est la zone ou la

force est proportionnelle au déplacement. Ce doeneimrespond a la déformation élastique
en flexion de I'échantillon. Dans cette étapeudace de contact entre la bille et I'échantillon
est treés petite. La déformation est caractérisésaaéversibilité jusqu’a la charge limite du

domaine élastiqueF

|: Elastic deformation

|1 Elastoplastic
transition zone

|11 Generalised plastic
deformation

IV Plastic instability and
fracture initiation

Load (N)

Y fracture softening
VI final fracture

111

0 02 04 06 08 1 12 14 16 18 2
Displacement (inm)
Figure 1.2 : Courbe force-déplacement de Small Paoch Test d'un matériau ductile [PEN-2009].

La zone Il correspond a la déformation élastomjastide I'échantillon (figure 111.2). fest
déterminée a partir de l'intersection des deuxigaiinéaires extrapolées des zones | et Il.

La zone lll correspond a la déformation plastiq@edyalisée du matériau. Dans cette étape,
la déformation de I'échantillon ne s’effectue plpar flexion mais par étirement. Les
contraintes (traction) les plus importantes seesitltau niveau de la surface supérieure de
I'échantillon, autour de la bille.
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La zone IV correspond a l'instabilité et I'amorcadgefissures. L'amorcage des microfissures
a lieu autour de la surface de contact entre le leil I'échantillon. C’est le domaine ou
apparait la striction de I'échantillon, avant spture a partir de la force maximalg.F

La zone V correspond a la propagation et a la soalee des fissures, a travers I'épaisseur de
I’échantillon,en conduisant a la diminution teforce avec le déplacement.

La zone VI correspond a la rupture finale et totdel’échantillon, en formant une fissure
circulaire dans le cas des matériaux ductiles.edetsure délimite le déme qui prend la forme
de la bille de carbure de tungstéene WC, du restédeantillon.

Le dépouillement de la courbe force-déplacemenerale par I'essai SPT donne acces a
plusieurs informations concernant les propriétésanigues du matériau telles que :

» laforce limite d’élasticité &(N),

* la force maximale & (N)

» le déplacement a la force maximalgt(mm),

* I'énergie a la force maximale normaliség E/mm), qui représente l'aire sous la
courbe force-déplacement jusqu’a la force maxinkglerapportée a I'épaisseur de
I'échantillon

* [|'énergie a rupture normalisée @/mm), qui représente l'aire totale sous la ceurb
force-déplacement, rapportée a I'épaisseur dediéiilion.

L’évolution de la ductilité en milieu sodium sergprésentée par le facteur de ductilite F
donné par :
E.(sodium)

FD(%) = le()o .1
r

Un facteur de fragilité f. est défina partir de i :

Par ailleurs, des relations empiriques permetterdéterminer a partir des courbes SPT d’'un
matériau ductile la limite d’élasticit®, et la résistance meécaniqug fResurées par I'essai de
traction [KAM-1992], [VOR-1995], [FLE-1998], [RUA-@02], [JIA-2003], [FIN-2004],
[SON-2004], [MIL-2006]. La limite d'élasticite, est proportionnelle a.Fet au facteur de
géométrie ¢), qui dépend légérement des propriétés du matékde est inversement
proportionnelle au carré de I'épaisseur (e) dehiédillon.

aF
oy(MPa) = — .3

Avec ken N, e en um.

Les différentes relations empiriques de la limit@asbticité oy et de la résistance mécanique
Rm sont indiquées au tableau I11.1.
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Matériaux c,(MPa) Température (°C Références
T91 0,33.5¢ 25-300 [SER-2007]
Aciers ferritiques faiblement alliés 0,3@4 -195-202 [KAM-1992]
Acier martensitique Optifer (9Cr) 0,38/ 20 [FIN-2004]
Rm (MPa)
Fma/ (5,01e + 1,89 20
POl Frna/ (7,26€-0,63) 600 [MIL-2006]
Eufgggfgzzmca_gz”\f)'“q“e 0,077(Fraf€?) + 0,218 -193-20 [RUA-2002]

Tableau Ill.1 : Limite d'élasticité o, et résistance mécanique R calculées a partir des grandeurs caractéristiquedes
courbes SPT.

Pour chaque condition expérimentale, trois essBiE &1 minimum sont effectués. Dans ce
qui suit, nous allons parfois présenter une seolerbe de SPT afin de simplifier la
présentation des résultats. En revanche, le leqieurra se rapporter a I'annexe Il ou
d’autres courbes sont présentées.

[11.1.2. Effet du milieu sodium sur la ductilité de I'acier T91

Des essais préliminaires ont été effectués suietat91-TR758 & 400 °C, & la vitesse de

déplacement de 0,05 mm/min. La température d’'edsaid00 °C permet d’obtenir un

mouillage parfait de I'acier par le sodium (conafitiessentielle a la fragilisation par les
meétaux liquides). La figure 111.3 illustre un exelmpde deux courbes force-déplacement
obtenues a l'air et en milieu sodium.

2000 : :
: : T91-TR750

|—Air

1500

1000

Force (N)

500

400 €
0,05 mm/min

0 0,5 1 15 2
Déplacement (mm)

Figure 111.3 : Courbes SPT de l'acier T91-TR750, 400C, 0,05 mm/min.

Les deux courbes se superposent dans le domailastetie ¢, = 375 + 10 MPa), ainsi que
dans les premieres phases de déformation plastifjueevanche, en milieu sodium, I'acier
T91-TR750 présente une force maximale et un allmege a rupture plus faibles qu’a l'air.
Les résistances mécaniques Ralculées a partir deyk, sont de 530 + 30 MPa a l'air, contre

33T91-TR750 : revenu d’'une heure a 750 °C suivi defnoidissement a I'air.
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497 + 20 MPa en présence de sodium. De plus, mex rupture normalisée, ENa)
représente entre 90 et 95 % d¢ak). Ce dernier résultat démontre I'effet négdigle du
sodium sur la tenue mécanique de 'acier T91-TR¥800 °C.

Pour les deux milieux, I'observation au MEB desidacde rupture révéle la présence de
cupules caractéristiques d’une rupture ductileu(ig Ill.4.a et b).

Figure 1.4 : Facies ductiles de I'acier T91-TR750déformé a 400 °C, 0,05 mm/min, a) air, b) sodium.

Afin d’accroitre le risque de FML de I'acier T91-TR0O par le sodium liquide, nous avons
diminué la température d'essai afin d’augmeniget R, et de restreindre la plasticité du
matériau. Pour ne pas affecter la bonne mouiltébdee I'acier par le sodium, nous avons
effectué, avant de démarrer I'essai, un maintien3@eminutes a 450 °C, suivi d'un
refroidissement a la température d’essai : 200L&figure 111.5 montre que I'écart entre les
deux courbes débute a partir du domaine de plEsténéralisée, puis s’élargit graduellement
jusqu’a la rupture du matériau.
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Figure 111.5 : Courbes SPT de I'acier T91-TR750, 200€, 0,05 mm/min.
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Le domaine d’élasticité est identique pour les dmibeux (440 MPa). L’écart en termes de
force maximale et résistance mécanique se creuse le@s deux milieux, par rapport aux
essais a 400 °C. En effetyd et R, sont respectivement de 2300 N et 570 MPa en sqdium
contre 1800 N et 720 MPa a l'air. L’énergie a ruptdu matériau diminue également. Elle
passe de 5,27 J/mm a l'air a 3,58 J/mm en présmesedium, ce qui représente une chute de
32%.

Par ailleurs, I'énergie normalisée nécessaire pouver a I'effort maximal, E, est de 4,7
J/imm a l'air contre 3,23 J/mm en présence de soddiminution de 31%). Ceci tend a
montrer que le métal liquide a une influence maggaé niveau des zones Il et lll, sur la
restriction de la déformation plastique, et lalfaci la création des fissures.

L’observation des facies de rupture au MEB révéleamportement ductile du matériau dans
les deux milieux (figures 111.6.a et b).

Pour ces conditions expérimentales, le matériaubkermonserver son caractére ductile
caractérisé par la présence de cupules (figur@bl. tandis que sa rupture est prématurée a
I'échelle macroscopique. Ceci ressemble aux sigeeactéristiques de I'endommagement
accelére par métal liquide (EAML).

Figure I11.6 : Faciés ductiles de I'acier T91-TR750testé a 200 °C, 0,05 mm/min, a) air, b) sodium.

[11.1.3. Effet des parametres expérimentaux

La FML est un phénomeéne qui peut étre induit etragg en faisant varier les parameétres
expérimentaux (température et vitesse de dépladgmen intrinséques (microstructure,
dureté). Nous allons d’'abord effectuer des essal#fférentes températures et vitesses de
déplacement afin d’estimer leurs impacts sur lgilisation par le sodium liquide de I'acier
T91-TR750.

1.1.3.1. Température

La température joue un réle important dans le aétlement et I'aggravation de la FML. Elle
influe sur les deux conditions essentielles a |a_FN& plasticité et la mouillabilité. La FML
pourrait apparaitre a partir du point de fusionrdétal liquide (97,8 °C pour le sodium) et
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s'étendre sur un domaine de température en formmarguits de ductilité. Pour cela, nous
avons, dans un premier temps, effectué des es4é8,a50, 200, 300, 450 et 550 °C. A ces
températures (hormis 200 °C), en milieu sodiumgcdenportement de l'acier T91-TR750

demeure ductile et son énergie a rupture est mieath celle obtenue a I'air (figure 111.7). On
remargue un puits de ductilité entre 150 et 200Qfitfoire 111.7).
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Figure 1.7 : Evolution du facteur de ductilité de I'acier T91-TR750 en fonction de la température.

La ductilité du matériau est rétablie graduellengepartir de & (entre 300 et 400 °C) jusqu’'a
550 °C. De plus, la diminution de I'énergie a rupten milieu sodium semble étre régie par
un compromis entre le taux d’écrouissage du matéide mouillage effectif par le sodium.
La température de 200 °C représente en effet Igpdemture seuil ou les conditions
précédentes sont réunies.

1.1.3.2. Vitesse de déplacement

La vitesse de déplacement joue, tout comme la teahpé, un rdle déterminant vis-a-vis de
la FML. Son évolution influe sur :

la durée de l'essai qui est un facteur importanirpme FML ayant lieu suite a un
temps d’incubation, nécessaire pour certains syetem

la plasticité du matériau qui est restreinte quandtesse de déplacement augmente.

Afin d’étudier son effet sur la FML par le sodiungus avons effectué des essais entre 150 et
550 °C, en contrdlant les vitesses de déplacem@,e0,05 et 0,005 mm/min. La ductilité
de l'acier T91-TR750 s’avere légerement dégradée,dépendante de la vitesse de
déplacement V (figure 111.8). En effet, la viteste déplacement influence les températures de
transition ductile-fragile T, ainsi que celle de retour a la ductilit¢ ©On peut diviser cet effet

en deux domaines de vitesse (figure 111.8) :

* V lente (0,005 mm/min) le puits de ductilité est quasi inexistant, ce tyaduit un trés
faible effet du sodium,

* V. moyenne (0,05 mm/min) et rapide (0,5 mm/miayec 'augmentation de la vites$e,
profondeur du puits de ductilité de I'acier T91-HR7est atténuée d’environ 25 a 30 %,
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et le puits est décalé vers les plus hautes temypésa (206-450 °C). L'énergie
engendrée par la déformation plastique a 200 @Oamm/min est de 4,7 £ 0,3 J/mm,
équivalente a celle calculée a 450 °C, & 0,5 mm(thitd + 0,10 J/mm).

105 \
T91-TR750

Facteur de ductilité Er(Na)/Er(air) %

—&— 0,05 mm/min
-\— 0,5 mm/min

65
100 200 300 400 500 600

Température (C)

Figure 111.8 : Evolution du facteur de ductilité de I'acier T91-TR750 en fonction de la température et déa vitesse de
déplacement, en présence du sodium.

1.1.3.3. Conclusion

Le comportement mécanigue macroscopique de I'd€igérTR750 semble étre modifié par la
présence de sodium. Cela se manifeste par ungmudsictilité qui s’avere étre profond soit a
200 °C pour une vitesse moyenne ou a 450 °C pauvitesse élevée.

En termes de mode de rupture, les facies des édbbamtestés en milieu sodium présentent
majoritairement des cupules, attestant le compatemuctile du matériau.

Ainsi, nous pouvons conclure que le sodium ligueefragilise pas I'acier T91-TR750 dans
le domaine de température et de vitesse d’essdiéetien revanche, le sodium conduit a
accélérer 'endommagement par le métal liquide (EAMen particulier a 200 °C pour la

vitesse de 0,05 mm/min.

l1l.1.4. Effet des facteurs intrinséques et de localisatio de la plasticité sur le
comportement mécanique de I'acier T91 en présence dodium

Dans cette partie, nous optons dans un premier peur des traitements thermiques,
conduisant a des duretés supérieures de l'aciey @1 d’induire ou exacerber le réle du
sodium. Nous testons ensuite des échantillonsliéstaifin de localiser la plasticité, et ainsi,
accentuer le risque de FML.
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.1.4.1. Traitements thermiques

La sensibilité a la FML, comme évoquée dans laigaoibliographique, semble étre
proportionnelle a la dureté pour plusieurs systeswdgle/liquide [FER-1994], [HIL-1995],
[LON-2008]. Dans l'objectif d’induire la FML de l@er T91, nous avons effectué trois
traitements thermiques en changeant la tempérdturevenu, afin de durcir I'acier T91 :
* une austénitisation d’'une heure a 1050—=Qrefroidissement a 'ai— revenu d’'une
heure a 550 °G- refroidissement a I'air : notd91-TR550.
* une austénitisation d’'une heure a 1050—=Qrefroidissement a I'ai— revenu d’'une
heure a 650 °G- refroidissement a I'air : notd91-TR650.
* une austénitisation d'une heure a 1050—=QCrefroidissement a I'air— sans revenu :
noté T91-T'.

a) Dureté

L’état microstructural des quatre traitements (TT8RZ50 compris) est différent. Des mesures
de macro dureté Vickers ont été effectuées ersaititiune charge de 10 kg et un temps de
maintien de 15 secondes. La figure 111.9 illusti@voélution de la dureté de I'acier T91 en
fonction de la température du revenu.
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Figure 1.9 : Evolution de la dureté avec la tempéature de revenu de 'acier T91.

On constate que la dureté de I'acier T91 augmerde & température de revenu jusqu’a 550
°C, puis diminue considérablement jusqu’a 750 °@m@e l'illustre la figure 111.10, la force
limite d’élasticité k et la force maximale J-de l'acier T91, mesurées sur les courbes SPT
sont augmentées, au détriment de son allongemeptudre quand la dureté augmente.
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Figure 111.10 : Courbes SPT enregistrées lors desssais réalisés a l'air, a 20 °C, avec V=0,5 mm/miaur I'acier T91
ayant subi différents traitements thermiques.

La limite d’élasticité ainsi que la résistance mmégae de l'acier T91 ont été par ailleurs
estimées a partir de ces courbes SPT (figure )IRll@ température ambiante. Le tableau Il11.2
montre 'augmentation significative de ces valearsc le traitement thermique.

T91-TR750| T91-TR650 T91-T T91-TR550
Rm (MPa) 650+30 760+30 1030+20 12006
Re (MPa) 340+10 43020 500+20 660+25

Tableau 1.2 : L'évolution des propriétés mécaniquesde I'acier T91 obtenues par SPT a 20 °C, 0,5 mm/mirgn
fonction des traitements thermiques effectués.

OJ

b) Caractérisation métallographique

La microstructure des différents traitements arét€lée par une attaque chimique au réactif
de Vilella. Etant donné que la température, le tndfausténitisation et la vitesse de
refroidissement sont les mémes pour les quatretnants (1050 °C), ces derniers présentent
tous la méme structure martensitique en lattesg éveméme taille moyenne des anciens
grains d’'austénite d’environ 20 um (figure Ill.11.a
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Figure 111.11: a) Micrographie obtenue au MEB, révdant la microstructure de I'acier T91-TR550, b) Speates de RX
des aciers T91-TR750, T91-TR550, et T91-T.

Afin de vérifier la quadraticité du réseau fernitggdes différents traitements, un spectre de
diffraction de rayons X a été réalisé pour chaqaéement thermique. La figure 11l.11.b
illustre la superposition des spectres de cessaigel ont une structure CC, de paramétre de
maille 2,86 A. Ce résultat n’est pas surprenantgvoas taux de carbone de I'acier T91 (0,11
% massique). Par ailleurs, les différentes duretéstatées précédemment sont attribuées a
I'état de précipitation, et a la structure de diskions, qui dépendent directement de la
température de revenu.

L'acier T91-TR550 est le matériau le plus dur pates autres traitements (450 HV). I
devrait alors étre le plus sensible a la FML pasdelium liquide. Pour cela, nous nous
sommes particulierement intéressés a sa carati@nisaétallographique ainsi qu’a I'étude de
son comportement en milieu sodium. Sa microstrecttomprend les anciens grains
d’austénite colonisés par des lattes de 7 um dgukaur et de largeur comprise entre 0,4-0,6
um (figures lll.11.a et 111.12). Les anciens joirts grains austénitiques sont ornés par des
précipités de type BCs (figure 111.12), de 0,1 pm de diametre, contre80dm pour I'acier
T91-TR750. Ce résultat est cohérent avec la temyrérale revenu (550 °C), température
relativement faible qui ne permet pas la croissatda coalescence de ces précipités.

Joint diraties Fracipitezintergranulaire

aunstenrtique M€ "
e g

Ul 4 pm

Figure 111.12 : Précipités intergranulaires de I'acier T91-TR550 (image MET).
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La microstructure de l'acier T91-TR550 se distingie celle de l'acier T91-TR750 par
'absence de cellules de restauration des dislmtsitet 'absence des précipités inter-lattes.
Par contre, on observe une présence massive deif@eae type MX finement distribués a
lintérieur de ces lattes, de taille moyenne denid (figures 111.12 et Ill.13.a). Il pourrait
s’agir des précipités (Nb,V)C, de réseau CFC, epalmmetre de maille 0,444 nm [BOS-
2011]. Par ailleurs, on constate I'épinglage dskdations formées pendant la transformation
martensitique, par ces précipités qui sont tangailEs (quand ils sont cohérents et trés fins)
tantdt contournés (incohérents) (figures 111.13.a).

Figure 111.13 : Micrographies de I'acier T91-TR550, dbtenues par MET : a) Précipités fins de type MX, épiglant des
dislocations a I'intérieur d’'une latte, b) Deux sy&mes de glissement de dislocations activés a lénieur d'une latte.

La figure 111.13.b illustre une autre latte ou desystemes de glissements de dislocations
désorientés de 45 ° sont activés. Ces dislocasong contrairement a I'acier T91-TR750,
plus denses, non-réarrangées et parfaitement sirogequi témoigne d’une friction de réseau
ferritique CC trés importante. Le type de ces da&lmns n’'a pas été explicitement déterming,
mais il s’agit vraisemblablement de dislocations wui sont souvent majoritairement
présentes dans I'acier T91 [GRO-1979], [BOS-2011].

c) Comportement mécanique de I'acier T91-TR550 en miu sodium

Nous avons procédé dans un premier temps, a dais &3T comparatifs a I'air et en milieu
sodium a 450 °C afin d’assurer un mouillage paraitie faciliter ainsi la FML. La figure
[11.14 représente les courbes d’'un seul essai SRIF ghaque milieu (air et sodium liquide).
Les deux courbes se superposent dans la partaréngélasticité. Puis la courbe relative au
milieu sodium commence a s’écarter lors de I'enttées le domaine de plasticité et atteint
prématurément la force maximale a 1355 N, cont@28 a 'air. De plus, I'allongement et
I'énergie nécessaire a la rupture sont respectiaenhe 1,34 mm et 3,58 J/mm a l'air contre
0,9 mm et 1,8 J/mm en présence de sodium liquide.

Afin d’obtenir plus de précision sur les effetsshdium sur la plasticité de I'acier T91, nous
avons calculé I'énergie nécessaire a la déformatiastique et a 'amorcage des fissures pour
les deux milieux. Elle est de 3,34 + 0,12 J/mmaé Icontre 1,00 £0,10 J/mm seulement en
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milieu sodium. Ceci montre la facilité par laqudks fissures sont créées avec le minimum
de déformation plastique, en contact avec le sodium

2500 T T

m—T91-TR550, air
m——T91-TR550, sodium

2000

1500 g 1

Force (N)

1000 |oeeereedeeenee gl gl B b e -

500 [~ ‘ 1
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Figure 111.14 : Courbes SPT de I'acier T91-TR550, test a 450 °C, a l'air et en milieu sodium, a 0,05 mmin.

Afin de confirmer ces résultats et d’explorer leaspects a I'échelle microscopique, nous
avons ensuite procédé a une analyse fractographigMEB. A I'air, la fissure principale de
I'échantillon rompu est essentiellement circulaiegrés avoir pris la forme de la bille,
confirmant sa ductilité (figure Ill.15.a). On coat# que la largeur des facies de rupture est
trés étroite suite a une striction importante avantupture du matériau. La figure 111.15.b
illustre un faciés de rupture présentant des csepuwégne de l'importante déformation
plastique qui a eu lieu avant la rupture ductilexdtériau.

Figure I11.15 : Acier T91-TR550 déformé a I'air a 450°C, 0,05 mm/min : a) Fissure principale circulaire b) Faciés
ductile a cupules.
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En revanche, en milieu sodium, la fissure prin@pabkt formée de fissures radiales trés
développées et d’'une fissure circulaire beaucoumsnorononcée que lors de I'essai a l'air
(figure 111.16.a). On remarque par ailleurs quddeyeur des facies de rupture est nettement
plus importante qu’a lair (striction faible en soah) (figure 111.16.a). L’observation au MEB
de ces facies de rupture réveéle un endommageméspteznent fragile de I'échantillon en
présence de sodium. On constate I'implication decarodes de rupture fragile :

- rupture intergranulaire sur quelques grains prda darface de contact avec le sodium

(figures 111.16.b et c),
- rupture transgranulaire sur le reste des facigsptare (figure 111.16.d).

o Sultae

.’! y
Versla suiface de= [

Figure 111.16 : Echantillon de T91-TR550 déformé a 450°C, 0,05 mm/miren présence de sodium : a) Fissure
principale radiale, b) Zone de rupture intergranulaire proche de la surface de contact avec le sodium) Zone de
transition rupture intergranulaire — transgranulaire, d) Zone de clivage vers le coeur domatériau.

Contrairement a l'acier T91-TR750, les faciés dptute obtenus en milieu sodium ne
présentent aucun signe de ductilité et aucune aotigpules n'a été observée (voir annexe
[l1). Dans ces conditions d’essai (haute tempéedfua solubilité de certaines impuretés non
métalliques dans le sodium est importante. En ,eléetaux maximum d’impuretés (O, H)

gu’il peut y avoir dans le sodium liquide a 450 ¥Stimé grace aux relations de Noden et
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Whittingham, sont respectivement de 739 ppm d'orggét de 193 ppm d’hydrogéne. La
présence de ces deux impuretés dans le sodiumta teampérature accentue la FML et la
corrosion (a partir de 550 °C) de certains aciell&{1995], [MOR-2001]. Notre objectif est
d’étudier l'effet du sodium tout en observant llugnce des impuretés (O, H), afin de
confirmer que la FML n’est pas due a la présenog&ydjene ou d’hydrogene. Pour cela, nous
avons opté pour des essais a plus basse tempéwdinrde réduire le taux de ces impuretés
dans le sodium. A 200 °C, ces taux sont de 12 ppaor poxygene et de 1,2 ppm pour
I'hnydrogene. Mais le matériau est en contreparties plur : la limite d’élasticité est de 700 +
40 MPa a 200 °C contre 400 + 10 MPa a 450 °C (valdaterminées a partir d’'essais SPT a
I'air).

La figure 111.17 illustre les courbes SPT des es®dfiectués a I'air et en milieu sodium a 200
°C, a 0,05 mm/min. La dégradation de la ductilié [dcier T91-TR550 en présence de
sodium est toujours présente. Non seulement legtebmd’élasticité demeurent égales
indépendamment du milieu, mais le domaine de dé&fbom plastique généralisée est
considérablement restreint en milieu sodium. Desphous constatons que la forme de la
courbe relative a I'essai en présence de sodiunedendroite jusqu’a la rupture.
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Figure I11.17 : Courbes SPT de I'acier T91-TR550 testé I'air et en sodium, a 200 °C et a 0,05 mm/min.

Nous constatons une aggravation de la FML par ragp#50 °C, ou I'énergie a rupture en
milieu sodium représente 20 % seulement de cetienole a I'air.

L’analyse fractographique des faciés de rupturesreopermis de mettre en évidence I'aspect
fragile de la rupture en milieu sodium par rapgodn comportement ductile a l'air (figure
[11.18.a). La figure 111.18.b montre la fissure pcipale de I'échantillon fragilisé en sodium.
Elle est de forme radiale. Les facies de ruptuagile observés présentent plutét du clivage
et/ou des décohésions inter-lattes prés de lacgud@a contact avec le sodium (figure 111.18.c),
et non pas de la rupture intergranulaire.
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Figure 111.18 : Echantillon T91-TR550 déformé a 200 °C a 0,05 mm/min : a) Air : faciés ductile a cupulesb) Milieu
sodium : fissure principale radiale, c) Fissures fagiles (inter-lattes) pres de la surface de contaetvec le sodium, d)
Clivage suivant les directions des paquets de lag@n présence de sodium.

Les figures I11.18.c et d illustrent le clivage neés évidence au coeur des facies de rupture
fragiles. Nous avons remarqué que le clivage safte parfois selon les mémes directions

des paquets de lattes (figure 111.18.d). Ces olzems nous amenent a suggérer plutét une
rupture inter-lattes.

Effet de la température

by

L’exacerbation de la FML de l'acier T91-TR550 a 200, nous ameéne a prendre en
considération quatre facteurs qui évoluent aveertgpérature. Il s’agit :

des conditions de mouillage,

de la pureté du sodium,

de la limite d’élasticité de I'acier T91-TR550,

de la restriction du domaine de plasticité de 8adi91-TR550.

Nous avons effectué plusieurs essais a difféeraet@pératures afin de mettre en évidence
limpact et I'évolution de la FML en fonction de t@mpérature, et de tracer le puits de
ductilité correspondant.
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La figure 111.19 illustre I'impact de la températusur I'évolution du facteur de ductilité de
I'acier T91-TR550 par le sodium liquide, calculgartir des rapports d’énergie a la force a
rupture E(Na)/E(air). Il s’agit d’'un puits de ductilité de largett00 °C, de température de
transition ductile-fragile ¥ de 200 °C, et température de retour a la ducfilitéle 300 °C.
Nous remarquons qu'a la températurg Tacier T91-TR550 demeure fragile, avec des
valeurs du facteur de ductilité stabilisées autdar 60 % entre 450 et 550 °C. Nous
considérons dans la suite de cette étugecdmme étant la température caractérisant la
diminution de l'intensité de FML, sans avoir foragmhun retour complet vers la ductilité.

—— T91-TR550, 0,05 mm/min I

=
o
o

80

60

40

Facteur de ductilité Er(Na)/Er(air) %

20

100 200 300 400 500 600
Température C

Figure 111.19 : Mise en évidence du puits de ductité de I'acier T91-TR550 par des essais réalisés aif et en milieu
sodium, & 0,05 mm/min.

Les facies de rupture obtenus en milieu sodium@® 880, et 550 °C, sont tous similaires, et
présentent une décohésion des anciens grains iigstes pres du bord de I'échantillon,
suivie d'un clivage sur le reste des facies (figute20 c, d, e, et f).
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Rupture
intergranulaire /

Figure 111.20 : Fissures principales de I'acier T9-TR550 déformé en milieu sodium & 0,05 mm/min : a) a808°C, b) a
550 °C. Rupture intergranulaire prés de la surfacede contact avec le sodium: c) a 300 °C, d) a 55Q.°Rupture
transgranulaire vers le coeur du matériau : €) a 300C, f) a 550 °C.

La figure .21 présente I'évolution de la résista mécanique R (obtenue a partir des
courbes SPT) avec la température et le milieu.

Nous constatons a I'air une augmentation ¢g3® MPa) a 200 °C. Comme évoqué dans la
partie bibliographique, entre 157 et 227 °C, ledadiations (vis) tendent a vaincre la friction
de réseau grace a l'activation thermique qui atan maximum. En revanche, le glissement
de ces dislocations va conduire a des interactiigcation-dislocation (arbres de la forét) et
dislocation-précipités MX, tout en conduisant aurcéisement du matériau, et a
'augmentation de sa limite d’élasticité.
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v TO1-TR550, 0,05 mm/min, air
= T91-TR550, 0,05 mm/min, sodium

1000

900

<
o
S 800
()
>
o
E
g 700
€
3 A
= 3 3 3 3 3
T80 [ . o o S
3 s s s s N
o : : : : .
; ; A
50Q oo o T e SRR -
: > L
A 2
| | | | A |
200 i i i i i
0 100 200 300 400 500 600

Température (T)

Figure 111.21 : Evolution de la résistance mécaniquele I'acier T91-TR550 a I'air et en milieu sodium erfonction de la
température.

Ce léger durcissement supplémentaire constaté a°@0@ I'air, semble étre un facteur
déclencheur de la FML. La figure 111.21 met en @ride une évolution opposée dg &
fonction de la température, selon que l'essai éslisé a 'air ou en sodium. La FML de
I'acier est d’autant plus accentuée quang (Rir) augmente, puis tend a s’atténuer avec la
température quand,Rair) diminue.

Effet de la vitesse de déplacement

La vitesse de sollicitation de l'alliage métalligselide joue un rble équivalent a celui de la
température pour la FML constatée pour plusieutples solide/liquide [ROS-1960], [FRA-
2007]. Ainsi, pour mettre en évidence son role peucouple T91-TR550/Na, nous avons
effectué des essais SPT en augmentant la vitesepticement de la traverse d’un facteur de
10 et d’'un facteur de 100 (0,08®,05—0,5 mm/min), ceci pour les températures considérees
préecédemment. Comme l'illustre la figure I11.22 Jdageur ainsi que la profondeur du puits de
ductilité de I'acier T91-TR550 en milieu sodium &wnt avec la vitesse de déplacement.
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I I
§ —— 0,005 mm/min ;
100 [ % """"""""" =©— 0,05 mm/min | """"""""""

Ductilité Er(Na)/Er(air) %

100 200 300 400 500 600

Température (T)

Figure 111.22 : Evolution du puits de ductilité de I'acier T91-TR550 avec la vitesse de déplacement enlieu sodium.

On peut distinguer deux domaines ou la vitesseépgadement V semble jouer deux roles
différents.

e 0,005-0,05 mm/min: en augmentant la vitesse de déplacemenpuits de ductilité
s’approfondit et s’étrangle légerement. A 200 °€nérgie a rupture du matériau en
milieu sodium passe de 50 % a 35 % de celle a Iér plus, nous constatons une
diminution des températures €t Tg.

e 0,05-0,5 mm/min: en augmentant la vitesse de déplacement, les tatupes T et
Tr sont repousseées d’environ 100 °C vers des temypésaplus élevées et le puits de
ductilité s’élargit et sa profondeur augmente deaZiD %. A basse température (200
°C), on remarque que I'augmentation de la vitegsdéplacement V fait disparaitre la
FML. Cette observation pourrait s’expliquer par t@mps d’incubation insuffisant
pour 'amorcage des fissures fragiles, sachant §iBamm/min, le temps d’essai est
d’environ 2 minutes, contre 20 minutes a 0,05 mm/r&n revanche, entre 300 et 400
°C, la FML se déclenche a 0,5 mm/min et I'effetlalevitesse se restreint. Ceci nous
permet de suggérer que la FML (probablement 'aangpecdes fissures) implique un
processus diffusionnel, qui est proportionnel aope et a la température d’essai.

A haute vitesse de déplacement, c’est I'effet deulleeté qui joue sur la FML. En revanche, a
basse vitesse, c’est I'effet du temps (diffusiom)apt prépondérant.

Effet de corrélation température-vitesse de déplaceent sur la FML

L'impact de la vitesse de déplacement V, de la tmatpre d’'essai T, ainsi que de leur
corrélation ont été estimés par la méthode d’aealgstorielle en exploitant le logiciel
Design expert. La figure 111.23 illustre I'évolutiodu facteur de fragilité (%) de I'acier
T91-TR550 avec la variation simultanée de T et V.
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Figure 111.23 : Evolution du facteur de fragilité % en fonction dela température et de la vitesse de déplaceme

Cette évolution se traduit par I'équation suiv: :

FemL(%) = 63,40 — 0,12.T + 728,90.V .4

Les résultats de I'analyse factorielle%Few (T, V) révéle un impact sur la FML :
0 27 % de la températt,

0 55 % de lavitesse de déplacem;,
o 11 % de la corrélatioentre la température et la vitesse de déplace.

La vitesse deléplacement semble donc a' plus d’'impact sur la FML par le sodium que
température. & effet est deux fois plus important que celuiactempérature

Synthésedu mode d’endommagemet de I'acier T91-TR550

Le comportement mécanique de I'acier -TR550 est caractérisé par
e une rupture ductila I'air entre 20 et 550 °C, quelle que soit lasse de déplaceme
e une rupture fragilen présence de sodium liquidatre 200 et 450 °C. Cette rupt
s’effectue :

» entre 310 et 450 °C suivant deux modesécdhésion intergranulaire
voisinage de la surface de contact avec le sc etclivage vers le cceur du
matériau

» a200 °C,par décohésion inter-lattes et divage. Cette constatation nc
laisse supposer que 200 °C représente la tempedéuransition y pour
laquelle le mouillage parfait des joints de latigsut avoir lieu. Ei
revanche, le mouillage dejoints de grainsaudénitiques requiert
apparemment une températuny plus élevée (a partir de 300 °
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d) Impact de la dureté sur I'aggravation de la FML parle sodium

Dans cette partie, nous nous intéressons, plugei,c I'effet de la dureté sur la FML de
I'acier T91. Pour cela, nous allons :

- rechercher si une FML se produit pour les autr@$etnents thermiques (T91-TR650
et T91-T), en procédant avec la méme démarcheeadilpour I'étude des traitements
T91-TR550 et T91-TR750,

- récapituler tous les résultats pour mettre en éaed évolution de la FML avec la
dureté de I'acier T91.

L’acier T91-T présente une dureté de 380 + 15 H&.nBcrostructure est martensitique en
latte. Les essais SPT effectués sur ce matériawilezu sodium révélent sa fragilisation entre
200 et 550 °C (figure 111.24.a).

L'acier T91-TR650 (320 + 10 HV) présente une stucetmartensitique en latte, proche de
celle de l'acier T91-TR750. Les essais SPT monueetdégradation de sa ductilité en milieu
sodium, qui s’avere moins intense que celle coéstabur les aciers T91-TR550 et T91-T
(figure 111.24.b).

2500 | ——200 “C, air

' To1-T —ir, 200 °C
; — = air, 400 °C

— — 200 °C, sodium |
zm S

Fores (N)
g
Forca (N)

0,05 m:mmin

0 ; i ;
() 02 04 06 03 1 12 14 o

0 05

1 15 2
Déplacement {mm}) Déplacement {(mm)

Figure 111.24 : a) Courbes force-déplacement de l'aier T91-T testé a l'air et en milieu sodium, b) Coures force-
déplacement de I'acier T91-TR650 testé a I'air et emilieu sodium.

Les analyses fractographiques effectuées sur l'aciet-TTQesté en présence de sodium
montrent une fissure radiale et une absence agiatri(figure 111.25.a). Nous avons remarqué
gue les facies de rupture ont le méme aspect que ae I'acier T91-TR550 : décohésion
intergranulaire au bord de I'échantillon suivie mar clivage (figures 111.25.c et d). En
revanche, l'acier T91-TR650 rompu en milieu sodigmmprend une fissure circulaire
présentant une forte striction (figure 111.25.b)} Plus, les faciés de rupture sont mixtes, avec
des cupules vers le cceur du matériau et du climad®ord de I'’échantillon, prés de la surface
en contact avec le sodium (figure I11.25.e). La FMémble se déclencher a partir de la
température de revenu de 650 °C, correspondanduréaé de 320 HV.
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Figure 111.25 : Echantillons rompus en milieu sodiuma 400 °C : a) Fissure principale radiale de I'acieT91-T : c)
Décohésion intergranulaire, d) Clivage. b) Dome déchantillon T91-TR650 : e) Facies de rupture mixte.

Afin d’'observer I'impact de la dureté sur I'évoloi de la FML de 'acier T91, nous avons
tracé I'évolution du facteur de ductilité suivaattempérature pour les différents traitements
(figure 111.26). La dureté ne semble pas affeceertdmpérature de transition; Tenviron
200°C), ni celle de retour a la ductilitg fenviron 300 °C) du matériau. Cette températye T
représente un retour partiel et progressif de @ilité entre 300 et 400 °C (figure 111.26). En
revanche, la profondeur du puits de ductilité saygroportionnelle & la dureté de I'acier T91
(figure 111.26).

100 = I 7777777777777777777777 7777777777777777777777 7777777777777777777777 77777777 3 77777777 }

e 1 G R S R 2

Facteur de ductilité Er(Na)/Er(air) %

60 [t o N i mane: Y 1
40 [ ‘ B """""""""" b
—&— T91-TR550
4= T91-T
‘ : ‘ -6— T91-TR750
20 o N o oo Fre e .
i 450 HV ; i ;
100 200 300 400 500 600

Température (T)
Figure 111.26 : Effet de la dureté sur le puits de dictilité (0,05 mm/min).
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Nous remarquons que la FML est plus aggravée &Q@Qfbur tous les traitements. La figure
[11.27 illustre 'augmentation linéaire du factede fragilité (w.) avec la dureté (HV) de
I'acier T91 a 200 °C. Cette évolution peut étreréspntée par la relation suivante :

Fpm (%) = —16,014 + 0,194. HV 1.5
80 T T T T
|--a--200¢, 0,05 mm/min |
R :
> | | | |
5 s
3 :
> A i,
g | | | ,:' i
=60 [ e B O T LR —
S 3 3 1 S :
c A
[] Pad A
g 50 T91:TR750 | . O A i
w ; s %
p] ] L. i
= | ¥’ CT91-T
=4 3 ’ i i i
Sa0 o P R oo e P *
) i S i ‘ ‘
° N :
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Figure 111.27 : Evolution du facteur de fragilité a 200 °C avec la dureté de I'acier T91.

A partir de 300 °C, le facteur de fragilité de l&cT91-T en milieu sodium est équivalent a
celui de l'acier T91-TR550. Ce comportement peakgliquer par le revenu subi par I'acier
T91-T lors des essais aux températures inférieubsd °C.

111.1.4.2. Effet d’entaille

Les facies de rupture fragile obtenus en préseasmdium liquide présentent tous du clivage
vers le coeur du matériau. Nous supposons que & i décohésion intergranulaire observé
vers la surface de contact avec le sodium correspdigétape d’amorcage des fissures, tandis
gue leur propagation s’effectue par clivage.

Afin de confirmer cette hypothése, nous avons gérd@s défauts surfaciques sur les
échantillons de SPT d'aciers T91-TR550 et T91-Tis mffectué des essais SPT dans les
mémes conditions que présentées précédemment. dNouns réalisé des entailles sur des
éprouvettes de SPT a l'aide de I'indenteur du ndiarometre Vickers. Le principe consiste a
effectuer plusieurs indentations au centre de dépette, avec une charge de 30 kg pendant
15 secondes. La forme ainsi que les dimension®dtille sont illustrées a la figure 111.28.a,
tandis que celles de l'indenteur vickers en diansant présentées aux figures 111.28.b, ¢ et d.
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Figure 111.28 : a) Dimensions de l'entaille effectée par macro-durométrie Vickers. b, ¢ et d : Dimerisns de
I'indenteur Vickers en diamant [PER-2003].

Les deux diagonales de I'empreintg, (d) conduisent a une moyenne d 3+d)/2 de 0,2
10,01 mm, tandis que la profondeur de l'entaillé estimée a [PER-2003] = MV =

VB. cos68° =

V2.d.cos68° _

d
. =-=28
4.sin68° 7

,57 pm.

Les échantillons entaillés ont été polis électiglyment, puis un nettoyage aux ultrasons a
I'éthanol et a I'eau distillée a été effectué.

La figure 111.29 présente la répercussion de ce tientaille sur le comportement mécanique
a 450 °C des aciers T91-TR550 et T91-T a l'airrepeesence de sodium. Nous constatons

by

que la force, le déplacement et I'énergie a ruptsoat considérablement réduits en
comparaison avec les échantillons non entaillésrdéfs a 'air et en milieu sodium.
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Figure 111.29 : Courbes SPT d’échantillons avec esans entaille, testés a 0,05 mm/min, 450 °C, a f'at en milieu
sodium : a) T91-TR550, b) T91-T.

© 2013 Tous droits réservés.

93

http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Ouadie Hamdane, Lille 1, 2012

Pour un échantillon entaillé, a 450 °C, I'énergieyenne nécessaire a la propagation de la
fissure de I'acier T91-TR550 chute de 3,27 + 0,/tBnd & I'air a 1,10 + 0,10 J/mm en milieu
sodium. Le tableau Ill.3 présente les résultats pEsutempératures 300 et 550 °C.

Matériaux T91-TR550-Entaillé T91-T-Entaillé

Milieux air sodium air sodium
Te”}?g;at“re 300 550 300 550 300 550 300 550
Energie a

rupture & + + + + + + + +

Simm) 3,10+0,1| 2,24+0,10| 0,72+0,01| 0,97+0,02| 3,40+0,12| 2,18+0,15| 0,90+0,03| 1,2+0,1
Force maximale

Funeo (N) 2000+90| 180080 | 1200+110| 1000440 | 1450480 | 135070 | 758+15 | 620+20
Résistance a la

”a(‘li;'ggﬁ" 720430 | 670420 | 320410 | 297+20 | 610+20 | 520+12 | 280+15 | 260+20
Facteur de

/ / 76+4 562 / / 733 455

fragilité Ry %

© 2013 Tous droits réservés.

Tableau I11.3 : Variation de I'énergie a rupture, de la résistance mécanique R (déterminée a partir des courbes SPT)
et du facteur de fragilité R, des aciers T91-TR550 et T91-T.

Nous avons calculé les facteurs de fragiligg FHoour les éprouvettes entaillées, puis nous les
avons compares avec ceux obtenus sur des épraumetteentaillées afin d’estimer I'impact
de la localisation de la plasticité sur la FML pasodium (tableau 111.3). Le facteugr en
présence de deéfaut surfacique est plus importaet dpns le cas d'une surface lisse,
notamment a basse température. A titre d’exemp880a°C, v (T91-TR550)est de 76 +
4%, contre 62 £ 5 % en absence d’entaille. Cecdaas le sens ou la localisation de la
plasticité exacerbe la FML par le sodium.

L’analyse fractographique effectuée au MEB des @mties entaillées révele pour les deux
matériaux :

* a lair, les fissures principales sont circulaistsles facies de rupture présentent des
cupules ; I'entaille effectuée s’est déformée esiawere pas suffisante pour amorcer
une fissure,

* en milieu sodium, les fissures principales sonialad ; elles se sont amorcées a partir
des coins des empreintes de I'entaille et se pera@n épaisseur pour conduire a une
rupture sans striction (figures 111.30.a et c). Lesies sont entierement fragiles
présentant uniquement du clivage (figures 111.36 O).

Comme Tl'illustre la figure 111.30.d, la fissure fyde se propage d’emblée par clivage (au bord
du facies) et traverse tout le facies de ruptunelpanéme mécanisme. Aucune trace de
décohésion intergranulaire n'a été constatée sasémble des échantillons des aciers T91-
TR550 et T91-T entre 300 et 550 °C.
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Figure 111.30 : Echantillons entaillés testés en mieu sodium a 450 °C a la vitesse 0,05 mm/min: T91-BRO ; a)
Fissure principale, b) Faciés fragile entierementlivé. T91-T ; c¢) Fissure principale radiale, d) Clivge en bord de
facies.

Le mécanisme impliqué dans la propagation desrfisstans les aciers T91-TR550 et T91-T
en milieu sodium est donc le clivage.

111.1.4.3. Conclusion

La FML de I'acier T91 par le sodium liquide esttéanent dépendante de sa microstructure et
de sa dureté.
» Elle est observée sur l'acier T91 lorsque la temmjpée de revenu est inférieure ou
égale a 650 °C (inférieure de 100 °C au traiterstartdard).
» Elle est d’autant plus marquée que la duretéairelf T91 est élevée et conduit a une
chute considérable de sa ductilité, pouvant atteipngsqu’a 80 %.

Le mode de rupture des aciers T91-TR550 et T91ltEmtBerement fragile comprenant des
décohésions intergranulaires au bord des écharttibd du clivage sur le reste des faciés. La
propagation des fissures dans les aciers T91-TR6%01-T en milieu sodium s’effectue par
clivage.
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[11.1.5. Effet des conditions de mouillage

Le contact intime entre le métal liquide et le métalide est une condition nécessaire a la
FML. La pré-immersion de longue durée d’'un aciexydable dans un bain de sodium a
haute température permet :
- de décaper ou réduire considérablement sa couokexpice d’oxyde,
- de nettoyer la surface du métal solide d’'une éwastcouche adsorbée d’humidité,
- de mouiller parfaitement, c’est a dire mettre lgahquide en contact intime avec la
surface du métal solide.

Des essais de pré-immersion sur différents échamgilayant subi différents traitements
thermiques de I'acier T91 ont été ainsi réalisassda bain de sodium liquide, afin d’induire
ou d'aggraver la FML. L'opération comprend deuxpé&: la préparation des échantillons
(découpage, polissage) au laboratoire UMET, pugréaimmersion dans du sodium liquide
au laboratoire d’étude de la corrosion non aque&$eENA au CEA Saclay.

[11.1.5.1. Pré-immersion des échantillons dans le bain de samh-LECNA-CEA

Les expériences ont été réalisées dans le cad@Di GEDEPEOR! et en collaboration
avec J-L Courouau du LECNAdu CEA Saclay.

L'opération de pré-immersion se déroule a lintéri@’'une enceinte ou I'atmosphere est
séverement contrblée (<3 ppm O). Les échantillons attachés sur un porte-échantillons (en
acier 316L) par des fils de molybdéne de 0,25 mndidenetre (figure Ill.31.a) afin d’étre
plongés dans un creuset en molybdene contenanbdiuns liquide (figure 111.31.b). Ce
dernier est préparé selon les étapes suivantes :
* dégazage du pot et du creuset suivi d’'un test nbbi@ité et la mise en route
thermocryostat,
» fusion des lingots de sodium a 120°C,
e maintien de 24 heures (température du sodium deCl1Bppm massigue en oxygene
dissous selon la relation de solubilité de Noden),
» purification par décantation a basses tempérapgasettant de se situer sous le seuil
de 10 ppm massigue en oxygene dissous,
 écrémage a la louche de la couche d’oxydes flottana surface, juste avant
I'introduction des échantillons,
* immersion des échantillons et fermeture du poty dfeffectuer un test d’étanchéité
sur 1 heure,
 montée en régime d'essai qui s'effectue selon ange de 2°C par minute jusqu’a
503 °C (figure 111.32) ou les échantillons restentcontact du sodium statique pendant
169 heures (1 semaine et 1 heure),
e retour a la température ambiante a la fin de lieggas’effectue selon une rampe de
1°C par minute (figure 111.32).

3 GEDEPEON : Gestion des Déchets Et Production dfim@ar des Options Nouvelles.
%5 LECNA : Laboratoire d’Etude de la Corrosion Nonu&gse.
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Sodium a 120 °C

Figure 111.31 : a) Mise en place des échantillonslans le creuset pour mouillage, b) Creuset contentwdu sodium
liquide a 120 °C (installation du laboratoire d'étude de la corrosion non-aqueuse LECNA-CEA Saclay).

700
600 - ‘Tfour—591 C en moyenne
500 - — e ——
T sodium 504
© 400
e
5 300
e
5 |
E‘ 200 4 Déqgantation
@
= 100 J insertion des échantillons —/‘
/ extraction des échantilons |
0 T T T T T
0 50 100 150 200 250 300

Temps (heure)

Figure 111.32 : Evolution de la température du four (bleue) et du sodium (rouge) lors des 169 heures ¢ pré-
immersion dans le sodium.

Aprés refroidissement, le sodium solide couvre dsues surfaces des échantillons. Pour
chaque traitement thermique étudié (T91-TR750, TRH50, T91-T), un échantillon est
dédié a la métallographie afin d’estimer les prédsBvolutions sur I'interface solide/liquide.

111.1.5.2. Métallographie et tests SPT pour I'acier T91-TR75@ré-immergé

Aprés nettoyage a I'eau puis a I'éthanol aux utinss les différentes surfaces des échantillons
sont observées au MEB. La figure 111.33 illustreewsurface pré-immergée de l'acier T91-

TR750 déformé élastiquement en SPT (200 N) ou fpent distinguer les joints de grains et

de lattes, ainsi que quelques traces de sodiunm’qut pas pu étre dissoutes pendant le
nettoyage. La pré-immersion dans le sodium penti@@theures conduit donc a une légere
attaque.
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Figure 111.33 : Image MEB (électrons rétrodiffusés) ce I'acier T91 TR750 apres pré-immersion pendant 169¢dures
dans du sodium, puis déformation élastique en SPT.

Des essais de SPT a l'air, a la température anghiant été effectués sur I'acier T91-TR750
pré-immergé afin de mettre en évidence un effetirel absence d’effet de la pré-immersion
sur les propriétés mécaniques. Les deux courbemnods avec et sans pré-immersion se

superposent (figure Ill.34.a), indiquant I'absendeffet a I'échelle macroscopique de
I'attaque observée a la figure 111.33 sur les prégs mécaniques du matériau.

—T91-TR750, air

2000 - . 2500 .
— T91-TR750, air 1 (a) : (b)
: : : : 2000 4
1500 e .............. ............ .............. ............. -
_ S e, y 4 T | i i
= = : 4 : :
2 I R O S A SN 1 w
g ' : ; : : g
L £
1000 g
500 oo ............. ............... .............. ............... - d : ‘ :
500 e B A S A J
0,05 mm/min, | 0,05 mmimin,
Température ambiante 200*C
0 i i i i 0 i i i i
0 05 1 15 2 25 0 05 1 15 2 25
Déplacement {(mm) Déplacement {mm)

Figure 111.34 : Courbes SPT de I'acier T91-TR750 aveet sans pré-immersion testé a 0,05 mm/min a: a) 2& a Iair,
b) 200 °C a I'air et en milieu sodium.

Nous avons ensuite réalisé des essais SPT sucHast#lons pré-immergeés, recouverts par
une couche de sodium solide (demeurant aprés pn&iision), en leur rajoutant du sodium
pur. La température d'essai est de 200 °C, temyeratorrespondant a la profondeur
maximale du puits de ductilité précédemment obsewd’acier T91-TR750. Avec ou sans
pré-immersion, le sodium semble dégrader de la méam@éere les propriétés mécaniques de
l'acier (figure 111.34.b). Fax E €t Lmax diminuent respectivement de 24 £ 2 %, 30 + 5 % et
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21 £ 5 %, par rapport a I'air. En revanche, I'asalyractographique effectuée au MEB révele
un aspect différent des échantillons (figure 11).35

Aprés déformation a lair sans pré-immersion, I&sdire principale est circulaire,

accompagnée de quelques fissures circulaires saicesd Le dome de I'éprouvette est
dépourvu de fissures (figure 111.35.a). Les faciks rupture du matériau sont entierement
ductiles a cupules.

Aprés déformation en milieu sodium sans pré-immoerde haut du déme demeure exempt
de fissures, tandis que la fissure principale (t#ice) est entourée par d’autres fissures
secondaires circulaires, dont 'amorgage est prebant assisté par le sodium liquide (figure
[11.35.b).

Aprées déformation en milieu sodium apres pré-iminarde haut du déme de I'échantillon
présente plusieurs fissures secondaires, tantiatleadtantot circulaires (figure 111.35.c). Les
faciés de rupture de ces fissures révélent duggivet des décohésions inter-lattes (figure
[11.35.d). La fissure principale majoritairementrailaire est accompagnée de nombreuses
fissures radiales et présente des facies mixtepreorant :

* du clivage vers la surface de contact avec Nar@igiL35.e), au niveau de quelques

grains,
» des cupules vers le reste des facies (figure 1f).35

mmersion-air TR750 sans pré

Fissures secondaire‘s/ Fissures secondaires

circulaires . radiales

N’

Surfage de I;Qntact avec Na

S pm

Flgure III 35 : Acier T91-TR750 testé a 200 °C, a OB)mm/mln Sans pre immersion ; a) Essai a l'air, b)Essal en
présence de sodium. Aprés pré-immersion en présende sodium : c) Dome de Iechantlllon d) Clivagehservé sur
une fissure secondaire vers la surface de contacvex le sodium, e) et f) Facies mixtes de la fissuggincipale,
contenant des cupules vers le cceur du matériau dexaes par du clivage.

Pour accentuer encore la FML, nous avons diminwétéase de déplacement des essais d’'un
facteur dix et d'un facteur cent (essais a 0,00& @0005 mm/min). Une vitesse plus faible
doit permettre d’allonger le temps de contact eha@er T91-TR750 et le sodium, et donc
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faciliter d’'une part I'incubation des fissures filag et d’autre part le mouillage parfait des
levres des fissures lors de la phase de propagation

La figure 111.36.a montre la dégradation de la ditétde I'acier T91-TR750 pré-immergé,
testé en milieu sodium a 200 °C, a la vitesse g#adément de 0,005 mm/min. La force
maximale F, et I'allongement a rupture diminuent respectivetraam 2000 N et 1,9 mm a
l'air, 2 1500 N et 1,7 mm en sodium. L’énergie naliseée a la force maximalgnEEhute de
5,77 £ 0,14 J/mm a l'air a 3,94 + 0,20 J/mm en @nés de sodium. De plus, méme en
allongeant le temps d’essai (temps de contact Eveodium liquide) d’'un facteur de 10, la
FML du matériau n’est pas aggravée a 200 °C (figlrg6.a). En revanche, a 300 °C, la
dégradation de la ductilité de I'acier T91-TR75Mbée étre plus aggravee (figure 111.36.b).

(@)

= Sans pré-immersion, 0,005 mm/min, air

(b)

2000 || memm—Sans pré-immersion, air

1500

Force (N)
Force (N)
g

1 200°C
0 : i :

0 05 15 2

1 v
Déplacement {(mm) Déplacement {mm)

Figure 111.36 : Courbes SPT de I'acier T91-TR750 ave®t sans pré-immersion, déformé a I'air, et en présee du
sodium ; a) 200 °C, b) 300 °C.

Les figures 111.37.a et c illustrent les faciesfdsures secondaires amorcées sur le ddme apres
pré-immersion et déformation en milieu sodium geesivement 200 et 300 °C, pour une
vitesse de déplacement de 0,005 mm/min.

Les faciés de rupture de l'acier T91-TR750 tesf@ °C sont mixtes (figure 111.37.b)ls
présentent du clivage vers la surface de contaet & sodium (quelques dizaines de
micromeétres), tandis que le reste des faciés pieskss cupules. La rupture ductile est peut
étre due a un mouillage imparfait au fond des fessuors de leur propagation, du fait des
forces capillaires dues aux fines dimensions desufes. En revanche, a 300 °C, les facies
semblent contenir plus de clivage (figure 111.37.d)
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Td1

" TR750- prémouillé-Na

@

.rs- l, Eopaly

Figure 111.37 : Micrographies présentant les domeset les faciés de rupture de l'acier T91-TR750 pré-imerge,
déformé en milieu sodium a 0,005 mm/min & : a) ef§200 °C, c) et d) 300 °C.

La pré-immersion dans un bain de sodium a faiblgére a 500 °C semble étre primordiale
au déclenchement de la FML de I'acier T91-TR750 lpasodium, visible aux échelles
macroscopique comme microscopique. Lors de la mrédrsion, une corrosion peut se
produire par :

» dissolution de la couche d’oxyde protectrice, petamt un mouillage effectif i.e un
contact intime du sodium avec l'acier (confirmé pht Couraouau). Sans pré-
immersion, le sodium qui a une tension de surfagegale a 0,2 N/m est en contact
avec la couche d’oxydes de I'acier T91-TR750, dsitn de surface critique de 0,03-
0,04 N/m [AUG-2009]. Selon ces tensions de surf&eenouillage est imparfait. En
revanche, un contact intime reste possible sangmpn&rsion si cette couche d’oxyde
casse pendant I'essai SPT et met a nu les sufffageises des levres des fissures.

e attaque privilégiée des joints de grains et destgode lattes, probablement par
dissolution, permettant de créer des microfissugasagiraient comme des chemins
de la propagation fragile des fissures, sous keffembiné de concentreur de
contraintes et du métal liquide.

[.1.5.3. Métallographie et tests SPT pour I'acier T91-TR55@ré-immergeé

La figure 111.38 illustre la surface nettoyée atti@nol d’'un échantillon d’acier T91-TR550
pré-immergé dans le bain de sodium, puis déforrastiguement par SPT a la température
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ambiante pour une force de 200 N. On constate ggsapré-immersion, la surface de
I'échantillon est attaquée de maniere plus pronerpée dans le cas de l'acier T91-TR750.
On distingue clairement les joints de lattes epaguets de lattes, ainsi que les anciens joints
de grains austénitiques (figure 111.38). Quelquesds de sodium restées piégées dans les
joints de lattes ont été révélées par 'EDX.

Sodium piégé dans
des joints de lattes

Figure 111.38 : Image MEB de l'acier T91 TR550 apreéspré-immersion (169 heures, 500 °C, O < 3 ppm), défaé
élastiquement.

Cette corrosion préférentielle ne semble pas infaug les propriétés mécaniques de I'acier
T91-TR550 a la température ambiante (figure I1l.3% plus, les 2 échantillons sans et avec
pré-immersion présentent les mémes modes de rupfigsaire circulaire et facies de rupture

ductile.

3000 I I T
m— TR550 non pré-immergé ;

2000 | LY o {UU ................... o

1500 bereoreee ................ .................... ................... _

Force (N}

L1010 0 R R~ S .................... ................... _

500 foee

0,05 mmlmin
Température ambiante

, i i |
0 05 1 15 2
Déplacement (mm)

Figure 111.39 : Courbes SPT de I'acier T91-TR550, aveet sans pré-immersion, testé a la température andnte, 0,05

mm/min, a l'air.

Nous avons par la suite testé en SPT a 200 et 800e% échantillons pré-immergés
recouverts par la couche solide de sodium (demeamgs pré-immersion), en leur rajoutant
du sodium pur.

102

© 2013 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Ouadie Hamdane, Lille 1, 2012

Dans s mémes conditions expérimentales, mais sar-immersion, les échantillons tes
présentent une seule fissure principale, circulaidair (figure 11.40.a) et mixte (radiale,
circulaird en sodium (figurell.40.b). Aucune fissure secondaire surhaut du déme des
échantillons sans piémersion n'la été observéeEn revanche, e haut du dome de
I’échantillon pré-immergéompu en milieu sodium a la vitesse @,05 mm/min présente
trés nombreusefissures secondair radiales et circulaires (figure WD.c), plus prononcées
gue celles observées sur I'acT91-TR750.

Figure 111.40 : Acier T91-TR550 testé a 300 °C, 0,05 mm/m : a) sans préimmersion, a l'air, b) sans preimmersion,
en milieu sodium, c) préimmergé, testé en milieu sodium d) faciés d'une fissure secondail de I'’échantillon c, e)
faciés au coeur de la fissure principa de I'échantillon c.

La fissure principalest entierement fragile (figuilll.40.e). Lesfissures secondaires (figure
[11.40.d) présentent :

- une zone fragile, trés probablement liée a la ciorode I'acier p: le sodium lors de
la pré-immersion elle se situe en bord d’échantilloet semble étre e a une
décohésion intelattes

- une zone ductilau niveau d reste du facies.

Pour une itesse de déplacement plus fa (0,005 mm/min), c’est-dire des tempd’essais
plus longs (entre 4 et Beures’ I'acier T91-TR550 prémmergé est fragilisé de la mér
maniére qu’en milieu sodium sans -immersion (figure 111.41)De plus, le haut ddéme de
I’échantillon préimmergé présente moins de fissi qu'aux échantillons rompus a la vite:
0,05 mm/min, et ldissure principale est radi: et entierement fragil@figures 111.42.a, b et c).
Le comportementécaniquedes échantillons pré-imme¥g au CEA se rapproche de ce
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des échantillons testés dans le sodium sans préfision. Ceci laisse penser que I'effet
fragilisant du sodium s’est concentré sur les eitglmu les contraintes sont les plus fortes
(fissure principale).

3000 T T T T

— Sans pré-immersion, air : :

m— Sans pré-immersion, Na
== == Pre-immersion, Na

2500

T91-TR550
2000 : ‘

1500

Force (N)

S ol ]

500 e
300 °C
0,005 mmimin

0 032 o4 06 0g 1 12

Déplacement (mm)

Figure 111.41 : Courbes SPT de I'acier T91-TR550 aveet sans pré-immersion, testé a I'air et en milieuoslium a 300
°C, 0,005 mm/min.

S
, P Jl)écuhé.siun_
Antergranulaty

Figure 111.42 : L'acier T91-TR550 pré-immergé, testé a300 °C, 0,005 mm/min, sodium : a) fissure princiga radiale,
b) et c) faciés de rupture fragile.

On remarque aussi que le mode de rupture de castdldns pré-immergés et déformés a la
vitesse de 0,005 mm/min s’effectue par décohésimmergranulaire prés du bord de
I'échantillon, et par clivage vers le coeur du maté(figures 111.42.b et c).

Les réponses dexciers T91-T et T91-TR550 sont identiques. Cecdésa la pré-immersion
a 503 °C qui agit comme un revenu. Ainsi, afin @&vla répétition, nous ne présenterons
pas les résultats concernant I'acier T91-T.

111.1.5.4. Conclusion

La pré-immersion dans le sodium effectuée a 503&8dant 169 heures provoque une
dissolution de la couche d’oxyde native et paresurte corrosion de I'acier T91, quel que soit
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le traitement thermique. Cette corrosion par ldwsudse fait de maniere privilégiée au niveau
des anciens joints de grains austénitiques et diessjde lattes. Elle est beaucoup plus
prononcée pour I'acier T91-TR550.

Pour l'acier T91-TR750, la pré-immersion est untdac déclencheur de la FML par le

sodium dans certaines conditions expérimentales. dédauts provoqués par la corrosion
donnent lieu a un contact intime localisé entreémai et sodium tout en étant des lieux de
fortes concentrations de contrainte.

Pour les aciers T91-TR550 et T91-T, la pré-immersjai induit une pré-corrosion par le
sodium a peu d'influence sur la fragilisation parsodium du matériau. Cependant, cette
corrosion a pour conséquence une fissuration iraptetdu matériau sans que ces fissures de
faible profondeur aient un réel impact sur la temlebale du matériau (ceci dans les
conditions de chargement du SPT).

Une proposition d’'un modéle interprétant I'effet kdepré-immersion est schématisée a la
figure 111.43. Sans pré-immersion, une couche ddéeyrotectrice du matériau empéche le
contact intime avec le sodium. Or, durant la défdram en SPT de I'échantillon, cette couche
d’oxyde peut casser (dans les zones de fortesaiotes) et permet un contact direct entre le
sodium et le matériau. Les joints de grains soundes contraintes de traction favorisent
I'entrée du sodium, permettant un amorcgage destaufe intergranulaire (figure 111.43.a), d’ou
I'absence de fissures secondaires sur tous lessldaseéchantillons non pré-immergeés.

(a) | FML sans pré-immersion | (b) | FML aprés pré-immersion |
Acier T91 mis 4 nu Sodinm
Sodju .
Couche d’oxyde nanométrique 0 Couche d’oxyde dissoute

AMltitttttttthwwwwwwwwhahhaa.

Déformation SPT

Déformation SPT

] PR

Pénétration intergranulaire du sodium Pénétration du sodium liquide sur un grand
via les zones cassées de la couche d’oxyde nombre de joints de grains

Figure 111.43 : FML par le sodium : a) sans pré-immersion, b) aprés pré-immersion.

En revanche, les fissures fragiles secondairesrééséors de la déformation des échantillons
pré-immergés en présence de sodium agissent coramsitds de pénétration de ce dernier
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aux joints de grains et de lattes. Ceci est d0 didaolution de la couche protectrice du
matériau durant sa pré-exposition a haute tempéraiw sodium liquide (figure 111.43.b). De
plus, la propagation de ces fissures secondairesileu sodium s’effectue plus facilement
dans les zones de fortes contraintes.

I11.1.6. Effet des impuretés dans le sodium liquide

Les impuretés métalliques et non métalliques darsotium pourraient aggraver ou atténuer
la FML de I'acier T91-TR550. On distingue deux cpées d'impureteés :
- les impuretés introduites lors de I'élaborationsddium,
- les impuretés solubles dans le sodium résultantadetaction de ce dernier avec
'oxygéne, I'hydrogene, et I'humidité.

1.1.6.1. Impuretés induites lors de I'élaboration du sodium

La présence de certaines impuretés telles quelteuch CI, le plomb et I'azote dans le
sodium peut influencer la FML de I'acier T91. Nawons effectué des essais de SPT avec du
sodium commercial, moins pur que le sodium de tpaucléaire (CEA). La composition
chimique du sodium utilisé est donnée dans le sablg.4.

Impuretés cr | PO* Fe N Pb C Sr | Total (ppm)
Na commercial (ppm) | 20 5 10 30 5 / / 70
Na CEA (ppm) 2-4 / <4 / <0,2 2-10| 25 10,2-23,2

Tableau I11.4 : Impuretés présentes dans les deux pes de sodium utilisés dans I'étude.

Pour les vitesses de déplacement de 0,05 et 0,008nm, entre 150 et 550 °C, aucune

différence de comportement de I'acier T91-TR550 été constatée entre les deux types de
sodium. En revanche, pour la vitesse de 0,5 mm/mins avons mis en évidence un effet
marquant des impuretés sur la FML de I'acier. garé 111.44 illustre I'évolution de I'énergie

a rupture normalisée de I'acier T91-TR550 aveelagérature, a I'air, en présence de sodium
commercial et de qualité nucléaire.

7 T
W alair
- il A sodium commercial
E 6 O sodium CEA u
3
ﬁ 5 T91-TR550-.0.5:mm/min
2
£
o
c 4
2 !
2 ; I
=3 | |
2 3
p A
@ [ |
2
2 2
- a
g O
1
100 200 300 400 500 600

Température (T)

Figure 111.44 : Acier T91-TR550 : Influence du milieu sur I'énergie normalisée — essais effectués pounei vitesse de
déplacement de 0,5 mm/min.
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Dans la plage de température comprise entre 36B602tC, I'énergie a rupture normalisée en
milieu sodium commercial est égale a celle obtenlair (figure 111.44). En revanche, cette
énergie chute en présence de sodium tres pur (CEA).

Les impuretés ont tendance a atténuer I'effet diiuso sur la FML de I'acier T91-TR550.

1.1.6.2. Impuretés non-métalliques liées aux conditions d’gérience

On peut diviser les impuretés liees aux conditexpgrimentales en deux catégories :
- les impuretés solubles dans le sodium : oxygehgdrbgéne,
- les impuretés résultant de la réaction du sodiuec dlaumidité : la soude.

[11.1.6.2.1. Oxygene et hydrogene

L’oxygene et I'hydrogene sont deux impuretés nonaftiques trés solubles dans le sodium
liquide (notamment a haute températe80 °Q, dont leur présence joue un réle déterminant
dans l'accélération de la corrosion de certaingrac{316, fer) [COU-2009] et la FML
d’autres [HIL-1995].

La figure 111.45 illustre I'évolution du facteur dieagilité de I'acier T91-TR550 en milieux
sodium commercial et sodium de qualité nucléaivecdes teneurs maximales (limite de
solubilité) en oxygéne et en hydrogéne. Ces tenentr£té calculées a partir des relations
empiriques de Noden et de Whittingham pour les &atpres 200, 300, 450 et 550 °C.

Teneur maximale en hydrogéne dans le sodium (ppm)
1 15 200 650

80

| T91-TRE50
¢ 0,05 mm/min

70 W

60

\\ | 4s0c! s50T

L e WA s ey LR

TV se

Facteur de fragilité (%)
»

40

30 : I : i
10 100 750 2000
Teneur maximale en oxygéne dans le sodium (ppm)

Figure I11.45 : Evolution du facteur de fragilité de I'acier T91-TR550 avec la teneur en oxygéne et endipgéne dans
le sodium liquide.

On remargue qu’a basse température (200 °C) aemhesirs en oxygene et en hydrogene sont
respectivement de 12 et de 1,2 ppm, les facteufsaddité dans les deux types de sodium
atteignent leurs maximums (figure 111.45). En augtaat la température a 300 °C, les teneurs
en oxygene et en hydrogene augmentent exponenteiea respectivement 96 et 15,5 ppm,
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ce qui se traduit par une atténuation de la FMIlatger T91-TR550 pour les deux milieux
Na. Ce résultat peut se justifier par un role défable des impuretés vis-a-vis du mouillage
parfait de la surface de I'acier par le sodiumitiguentre 200 et 300 °C. Cette hypothése est
confortée par le comportement de I'acier T91-TR&53tute température. En effet, a partir de
450 °C (ou le mouillage par le sodium est sensg @rfait), le réle des impuretés (O, H)
envers la FML s’atténue voire s’éteint en dépitlelers teneurs élevées. Les facteurs de
fragilité dans les deux milieux de sodium se rappent alors étroitement (figure 111.45). Ces
résultats sont en désaccord avec les interprésatam Hilditch et al [HIL-1995] sur
'aggravation de la FML de certains aciers martises (1/4Cr-1Mo par exemple) par le
sodium avec l'augmentation des teneurs en O et ét & température. Ces auteurs ne
prennent en considération que I'évolution des irapg (O, H) avec la température, en
omettant la variation des parametres intrinseques k& température, qui peuvent avoir plus
d’'impact sur la FML, telles que la dureté ou laiterd’élasticite.

111.L1.6.2.2. Soude : NaOH

La soude est un composeé tres corrosif résultam deaction du sodium avec 'humidité. La
soude pourrait se trouver en faible teneur (50 pprintérieur de la cellule en plexis glass,
ou adsorbée sur la surface du montage et de I'tbanNous avons voulu vérifier d’abord
gue la fragilité observée pour I'acier T91-TR55@st’ pas une corrosion sous contraintes
(CSC) due a la présence de la soude, @stisner un probable effet de la soude sur la FML de
I'acier T91-TR750. Pour cela, nous avons effecte® essais en milieu NaOH dans les mémes
conditions que pour les essais en sodium. En réeaat pour des raisons de dangerosité de
'expérience, nous n‘avons pas mélangé la soude &vesodium et nous nous sommes
restreints a l'utilisation de NaOH uniquement.

La soude utilisée est sous forme de grains soligesempérature de fusion égale a 300 °C.
Avant chaque essai, le container du mors supédeunontage SPT est rempli de ces grains
qui sont en contact avec la surface de I'échantilldensemble montage-échantillon-grains

NaOH est chauffé durant 20 minutes, a 300, 456@t’E.

- Acier T91-TR750

Les courbes obtenues a l'air et en présence de N&Gidperposent (figures I11.46.a et b).

2000 1500
1 T91-TR750 : i T91-TR750 (b)
—— (a —1ir
1500 P B | —
/ 1000 / |
§ 1000 g
8 / 5
500 1 rrrrrr
500 |-
450 C 550C,
0,05 mm.min 0,05 mm.min
0 I
° 0 05 1 15 2 0 05 1 15 2 25
Y Déplacement (mm) ' Déplacement (mm)

Figure 111.46 : Courbes SPT de I'acier T91-TR750 défomé en milieu NaOH, Na, et a I'air : a) 450 °C, b) %0 °C.
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Par contre, en milieu sodium, nous avons obseredagere dégradation de la ductilité de cet
acier.

Les faciés de rupture obtenus en milieu NaOH oatnétttoyés a I'éthanol, a I'eau puis a

I'acétone afin d’étre observés au MEB. Ces faci&sgntent tous des cupules, signe d’'une
rupture ductile (figures 111.47 a et b).

Figure 111.47 : Facies ductile a cupules de 'acieT91-TR750 obtenus en milieu NaOH a : a) 450 °C, bpb °C.

Des essais en milieu NaOH ont été effectués, eayhat I'intervalle des températures et des
vitesses de déplacement, pour lesquelles une ldgpgisse des propriétés mécaniques de
I'acier T91-TR750 avait été constatée en présercsodium. Aucune corrosion, ni rupture
prématurée du matériau n’'a été observée.

- Acier T91-TR550

Pour les essais a 0,05 mm/min (figure 111.48.a)staude ne présente aucun effet sur les
propriétés mécaniques de I'acier T91-TR550.

2500 ‘ 1 ‘ x x 1 20 ! ! ! ! ! ! !
: (@) T91-TRS50 | e —— TorTRss0 - (b)
: g g | ‘ =—air % % % % %
—458 g, all’O — \5OH ; : H ;
L.|=450 C,NaOH | . .. .. . I L g gy | 2000 b
2000 1 = =300 T, air s : 1 3
==300 T, NaOH 1
=— 450 T, Na :
= 1500 1 . 1500
£ S
o
% 1000 L 1000
500 - 500 3
P 550C,
0,05 mm.min | : ‘ ‘ {0,005 mm.min
o i i i 0 i i i i i ] I
0 0.2 04 0,6 0,8 1 1,2 1,4 0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2 14 16
Déplacement (mm) Déplacement (mm)

Figure 111.48 : Courbes SPT de l'acier T91-TR550, défomé a I'air, en présence de NaOH et de sodium a 08 et 450
°C, 0,05 mm/min, b) 550 °C, 0,005 mm/min.
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De plus, les observations au MEB des surfaces deaciodes échantillons rompus en milieu
NaOH ne révelent aucun signe de corrosion et leedaprésentent une rupture ductile
(figures I11.49.a et b).

Figure 11.49 : Micrographies d'un échantillon testé en présence d&laOH a 450 °C, 0,05 mm/min: a) Fissure
circulaire, b) Faciés de rupture ductile a cupulesMicrographies d’'un échantillon testé en présenceedNaOH a 550
°C, 0,005 mm/min : c) Fissure principale, d) FacieéBagile contenant du clivage.

En revanche, & haute température (550 °C) et pesiredsais de SPT relativement lents,
conduisant a des durées d’essai de 4 heures, nogwatons une chute dedket E : de 2100

N et 3,64 J/mm a l'air & 1160 N et 2,38 J/mm enemiNaOH (figure 111.48.b). On remarque
gue l'effet de la soude semble agir dés le domdiékasticité. Ces résultats macroscopiques
sont confirmés par les observations au MEB des réitloas rompus. En effet, comme
lillustre la figure 111.49.c, le dome de I'échalitin rompu en présence de soude présente une
fissure principale de forme radiale, accompagnéaodebreuses fissures secondaires radiales.

La soude semble décaper la couche d’oxyde pratecttu matériau, puis par la suite,
corroder les joints de grains et de lattes, en gizadt a une rupture fragile (figure 111.49.d)
Sous contraintes.
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Concernant I'étude du comportement mécanique dégesadraitements thermiques en
présence de la soude, nous avons constaté que :
* le méme phénomeéne de CSC par NaOH a été observégmer T91-T a 550 °C,
* l'acier T91-TR650 ne présente aucune sensibilité-awis de la soude, son
comportement demeure ductile en dépit des conditiexpérimentales drastiques
étudiées en milieu NaOH (annexe IlI).

I11.1.7. Conclusion

Les parametres influencant la FML peuvent étresés®n deux groupes :
- Parametres déclencheurs de la FML dureté, contact intime,
- Parametres exacerbant la FML: température, vitesse de déplacement, impuretés
dans le sodium, localisation de la plasticité.

Le schéma suivant (figure I11.50) résume les ddfé@res microstructurales et mécaniques
entre les aciers T91-TR750 et T91-TR550, ainsilqueinfluence sur la FML par le sodium

liquide.
Sollicitation monotone : SPT en milieu sodium liquide
h 4 h 4
T91-TR750 T91-TR550
Microstructure
Précipités grossiers inter-lattes | | Précipités fins a I’intérieur des lattes
Propriétés mécaniques
Dureté: 250 HV | Dureté: 450 HV |
v v
Comportement ductile | Comportement fragile |
v
Mouillage parfait: Pré-immersion pendant v
une semaine dans un bain de sodium -Amorcage des fissures intergranulaires
liquide a 550 °C -Propagation interlattes de ces fissures

Figure 111.50 : Schéma récapitulatif des résultatsobtenus par I'essai SPT en milieu sodium liquide.

Dans la suite de I'étude, tous les essais mécamigomet étre effectués pour les aciers T91-
TR550 et T91-T, entre 150 et 400 °C, a la vitessdé&placement de 0,05 mm/min, afin :
- de se situer dans un domaine ou la solubilité drygene et de I'hydrogene est
restreinte, en préservant la pureté du sodium, @fwviter l'intervention d’autres
processus de corrosion hormis la FML,
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d’éviter les phénomenes de corrosion sous congxRi(€SC) par la soude, observés
sur les aciers T91-TR550 et T91-T a4 550 °C, a dtesses lentes,
- de rester dans le domaine ou la FML est la plug)oés.

[l.2. ETUDE QUANTITATIVE DE L'EFFET DU SODIUM SUR LES
PROPRIETES MECANIQUES DE L'ACIER T91

hY

Dans ce chapitre, nous nous intéressons a la €oatitin de l'effet du sodium sur la
propagation des fissures des aciers T91-TR550 &{TTNous présentons dans un premier
temps le dispositif mis en place et le montage ea@fipn de réaliser des essais mécaniques de
flexion sur des échantillons miniatures en mili@dism liquide. Nous estimons ensuite la
résistance a la rupture en terme de ténacitd @€s aciers T91-TR550 et T91-T en présence
de sodium liquide. Cette quantification de la tétéaa été effectuée en regard des normes
SENB4 et ASTM-E1820.

[11.2.1. Essais de flexion 4 points sur des échantillons matures en milieu sodium

Afin de pouvoir tester des échantillons miniatue¢sd’estimer la résistance a la rupture de
I'acier en milieu sodium, nous avons concu un mgatde flexion 4 points, illustré afigure
l1.51.a. Le montage comprend :
deux crochets entre lesquels I'éprouvette de fleeist placée,
une semelle qui comprend un container de sodiunidég 14x17x38 mr et un
emplacement pour mettre le cordant chauffant,
- quatre cylindres de diamétre 8 mm et de hauteumfrd qui sont utilisés afin de
permettre I'application d’une charge sur les derockets, et qui transmettent a leur
tour I'effort & I'éprouvette grace a leurs quatcénps d’appuis.

Container

A

Figure 111.51 : Plans du montage de flexion 4 poirg pour tester des échantillons miniatures en miliesodium, réalisés
grace au logiciel SolidWorks 2012 : a) Perspectivde I'ensemble du montage, b) Supports de I'écharith, c) Détails
des points d’appuis.
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Pour des essais a haute température, un thermecestohtroduit directement a l'intérieur du
container ; il est en contact avec I'éprouvette.

Les dimensions des supports et des points d’apguid’échantillon sont présentées a la
figure 111.51.b. Ces points d’appuis peuvent étrarmyés ou adaptés selon les exigences des
normes utilisées en jouant sur la distance engreupports.

Les essais de flexion ont été effectués a l'intérige la cellule PMMA (annexe IV). Les
étapes suivies avant le début de I'essai de flesromilieu sodium consistent a :

* remplir le container de la semelle par du sodiuhuep

* allumer le cordon chauffant afin de faire fondredelium,

» beurrer I'échantillon par du sodium solide avantedmettre entre les deux crochets, le
sodium solide aide a bien centrer et fixer I'échiamt (il joue le réle d'une pate a
modeler),

* poser attentivement I'ensemble crochets-échantdionles cylindres inférieurs, une
fois le sodium fondu, ce qui provoque I'immersiampléete de I'échantillon,

* mettre les 2 cylindres supérieurs sur les zonggpdiades crochets avant de démarrer
I'essai.

Nous avons opté pour ce montage car il nous permet

- d’effectuer des essais de flexion 3 et 4 pointsrsplusieurs méthodes normalisées, en
adaptant la distance entre les deux crochets, guresies dimensions de I'éprouvette,

- d’obtenir une trés bonne étanchéité du montage amecrelativement bonne facilité
de mise en place,

- d’utiliser une faible quantité d’'acier T91 et dedgon liquide, ce qui minimise les
risques que peut engendrer ce dernier,

- d’obtenir un moment de flexion constant sur la @cef centrale exposée au sodium
lors de I'essai en flexion 4 points.

Les essais ont été effectués pour les aciers TE8BTRet T91-T dans la gamme de
température de 20-400 °C, et pour les vitessesglacement de la traverse de 0,5, 0,05 et
0,005 mm/min.

[11.2.2. Evaluation de la résistance a la rupture de I'acieT91 en milieu sodium

La ténacité peut étre exprimée en termes :
- de facteur d’intensité critique de contrainteg :Ken utilisant les normes 1SO12108-
SENB4® (flexion 4 points) et ASTM E1820 (flexion 3 poilits
- d’intégrale J suivant la norme ASTM E1820.

.2.2.1. Calcul du facteur critique d’intensité de contraintes Kc

La norme internationale SENB4 est utilisée pourlrale facteur critique d’intensité des
contraintes des matériaux métalliques isotropige&sstiques linéairessoumis a une force
constante, et déformés en mode Nos calculs vont se focaliser sur les deux aderplus

% SENB4: Four-point single-edge notch bespeécimen.
%" Mode | de déformation : I'éprouvette est soumiskes contraintes perpendiculaires au plan dedarks
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durs T91-TR550 et T91-T car leur domaine de plaétiest significativement restreint,
notamment en présence de sodium ou ils présententomportement fragile. Nous
supposons, dans un premier temps, que le compalterts matériaux est élastique linéaire,
en négligeant le faible taux d’écrouissage.

Le calcul du facteur critique d’intensité de comtta K s’effectue a partir des données
issues d'un essai de flexion 4 points sur des é&gttes entailléees et normalisées. Les
éprouvettes utilisées lors de I'étude ont été dgées a la micro trongconneuse et
dimensionnées selon les exigences de la norme BRR0O8ISENB4 (figure 111.52.a et tableau
l11.5). L'entaille et la pré-fissure illustrées a figure 111.52.b ont été réalisées en utilisant un
disque en diamant, de 0,2 mm d’épaisseur, sangafiph d’effort, afin d’éviter la formation
d’une couche écrouie.

Les dimensions de ces éprouvettes ont été vérdieddEB et sont données au tableau lI.5.

tat

: <R02°

(@) (b) I

L2W £0,01W

W £0,01W 2W £0,01W W £0,01w

5(
O

Ra 0,025 /
v

: <R02°

M
/1

N\
, 5 / /Ra 0,025 ( t
460 ,Q .

Figure II1.52 : a) Schéma d'une éprouvette de flexin 4 points normalisée 1SO-12108-SENB4, b) Descriph de
I'entaille [ISO-12108].

Dimensions de I'éprouvette de flexion 4 points Critres de la norme 1SO-12104
D diameétre des cylindres : 0,5 >1//8
W largeur de I'éprouvette : 2,2-2,35 mm
B épaisseur de I'éprouvette : 1,40-1,80 mm OBAW
Dimensions de I'entaille
a longueur de I'entaille, I'extension de la fissure O<a/Wkl
an longueur de I'entaille sans pré-fissuration : Q3 0,1V a,<0,15W
h largeur de I'entaille : 0,3-0,4 mm <h
a longueur totale de I'entaille, y compris la présfire : 0,5-0,7 mm 28, th
r rayon de courbure de I'entaille : 0,13 mm r<0,05W
A la différence entre les distances externe etnpetees points A=2W
d’appuis : 4,4-4,7
W-a La taille minimale du ligament non-rompu (WAB000MF /2B Reg )°

Tableau I11.5 : Dimensions des éprouvettes de flexin4 points usinées pour I'étude et selon la norm&D-12108.

Le facteur d’intensité de contrainteskt donné par :

F

K=(

) g(a/W) 1045 MPa.m? .6
B.W2
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Ou F est la force en kN, B, W sont respectivemépiisseur et la largeur de I'éprouvette en
mm, et a est la longueur de I'entaille en mm. §\Mjareprésente la fonction géométrique de
I'intensité de contrainte. Elle est donnée par [FAZ85] :

ma\*
g(2) = 3(2an )" [0’923”‘;9:(%5‘“”) , O<a/kl .7
2W.
Nous avons effectué les essais de flexion danméases conditions expérimentales qui ont
provoqué la FML des aciers T91-T et T91-TR550 em SP
- températures de 200, 300, et 400 °C,
- vitesse de déplacement de la traverse de 0,05 nmmn/mi

Les figures 111.53.a et b présentent les courbesefaéplacement enregistrées lors des essais
de flexion 4 points des aciers T91-TR550 et T9bfitenues a 400 °C a la vitesse de 0,05

mm/min & l'air et en sodium. Nous remarquons quéetaie mécanique de ces aciers se

dégrade en milieu sodium, ce qui se manifeste parahute d’environ 50 % de la force

bY

maximale kax ainsi que de I'énergie a rupture (énergie nédessala propagation de

I'entaille).
500 . , ! T T 350 ! T T T T T
== spdium-essai N*1 T91-TR550. : (a) T91-T (b) 5
m— cdiym-essai N2 : : ) : :
== codium-essai N3 : : 00 oot i
- 300 | d : j : : :
E' : E‘ 00 _I\. A A
: : —
; - 200 °C, 50djum ; . .||
2 200 : 78 | E 150 Lo b L& i300°C, dodium |
e A = ’ g Pl sodiur
i | i ™ 300 :I:, ﬁodll.ll':n
: i 00 Foeeene e
; : i 200 °C, sodiurh
100 N | L T _ 1 ; : ;
y & o | : : : !
g Ln©o400°G 50
: ; 5 | 0,05mmimin : : 0,05 mim/min
0 i i i i i I 0 i i i i i
0 02 04 0.6 08 1 12 14 0 0,5 1 15 2 25 3 35
Déplacement (mm) Déplacement (mm)

Figure 111.53 : Courbes de flexion 4 points a I'airet en sodium, a la vitesse de déplacement de laverse de 0,05
mm/min : a) L'acier T91-TR550 a 400 °C, b) L’acier T91-Ta 200 et 300 °C. c) et d) : Ligaments non-rompus des
éprouvettes de flexion testées en sodium.
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Les éprouvettes rompues sont analysées au MERIafthéterminer la longueur du ligament
non-rompu (W-a) correspondant a la forgget de vérifier que cette longueur est supérieure
ou égale a (300Fn./2BReo "> condition requise par la norme 1SO-12108. Nous
considérons R égale a 900, 820 et 700 MPa pour l'acier T91-TR&6G50, 600 et 540
MPa pour l'acier T91-T respectivement a 200, 3080& °C [LON-2008].

La taille finale de I'entaille propagée mesuredviitB est exploitée afin de calculer le facteur
critigue d’intensité de contraintes{figures 111.53.c et d). Le tableau Ill.6 récapéules
dimensions ainsi que les résultats du calcul dedks aciers T91-TR550 et T91-T déformeés a
I'air et en sodium.

Milieu T w B a (3) Fuax | W-a, | 3000\Fy/ Kic Kic (Na)/

cc) | (mm) | (mm) | mm) | B\W) | &kN) | (mm) | 2BRw®® | (MPa.mt?d) | K(air)

SENB4 %
T91-TR550
air 235 1,70] 1,00] 352 056 1,36 1,70 24,04
air 230 ] 1,80 090/ 333 051 14D 1,56 19,74
sodium | 200 | 235] 1,70 115 388 027 1,20 1,11 12,7p 51-67
sodium 228 150 121 414 o021 147 1,03 12,14
sodium 235] 180 12d 401 029 115 1,12 13,34
air 235 160| 085 3,18 0453 150 1,55 18,47
air 220] 160] 095 355 050 1,25 1,58 23,7(
sodium | 300 | 225] 140 120 416 028 1,40 1,16 14,4p 61-81
sodium 235] 155/ 120 400 028 1,15 1,25 15,00
air 220 | 165| 1,00 368 048 1,20 1,73 22,83
air 220 150] 1,20 394 040 11D 1,66 22,45
sodium | 400 | _235| 1,85 125 415 020 1,10 1,04 9,25 36-49
sodium 230 145/ 115 382 018 1,40 1,19 11,00
sodium 235] 160 130 430 015 105 1,00 8,30
T91-T

air 230 ] 1,40] 090] 333 034 14D 1,49 16,90
sodium | 200 | 235] 185 145 476 016 0,90 0,90 850 ~50
sodium 230 1,75/ 140 470 0156 090 0,88 8,40
air 230 | 1,45| 100 357 029 13D 1,50 15,00
air 225] 160] 105 378 031 12D 1,47 15,33
sodium | 300 | 225] 180 125 430 018 1D 1,06 9,07 ~60
sodium 225] 150 1,78 390 0418 1,40 1,15 9,22

Tableau 111.6 : Résultats du calcul du K¢ pour les aciers T91-TR550 et T91-T.

Nous remarquons que pour les essais effectues @, lla condition W-g>
(3000t Fmad2BRe0 2 " N'est pas vérifiée. Ce résultat s’explique par phesticité importante
en fond d’entaille, qui n'est pas prise en consitién dans les calculs dud{par la norme
SENB4. En revanche, cette condition semble étrpemée en milieu sodium ou la
propagation de I'entaille s’effectue d’'une manifremile, avec un minimum de plasticité. La
présence du sodium semble diminuer d’'un facteurpc@rentre 2 et 3 le facteur critique
d’intensité de contraintes,Kpar rapport a celui calculé a I'air (tableau 1.6
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1.2.2.2. Calcul de I'intégrale J

La déformation plastique en fond d’entaille estalbstacle qui sous-estime les calculs de la
ténacité des matériaux ductiles. Une autre appraphietient compte des singularités
élastoplastiques a été proposée indépendammerthmmepanov [CHE-1967] et par Rice
[RIC-1968]. Cette approche consiste a calculetdgnale de contour le long du chemin qui
entoure le bout de la fissure, et cela quel que lsaat de la zone plastique ou élastique
[RICE-1968]. Le calcul de cette intégrale nécesbéstimation du travail qui fait avancer
cette fissure, donc l'aire sous la courbe forcelatggment.

La figure 1l1l.54 présente un matériau homogene it étre élastique ou non élastique,
entaillé et soumis a un champ de contraintes bidsmenelles (contraintes planes). La
densité volumique d’énergie élastique est donnée pa

€
W=W(xy) =W() = j ojj dej; 1.8
0

Figure 111.54 : Eprouvette entaillée soumise a uneléformation plane [RIC-1968].

L’intégrale de contour J, le long du chenlirentourant la pointe de fissure (figure 111.54),
permettant d’estimer I'énergie élastique restitioée de la propagation d’'une fissure dans un
matériau présentant un comportement élastiqueinéaite, est définie par :

—f way — T84 1.9

Ou T est le vecteur de traction normal au chelinlonné par iEgjjn;, u est le vecteur de
déplacement tandis que ds représente un élémefdndeeur del’. Le calcul de cette
intégrale s’effectue selon le sens inverse desilEglwd’'une montre, en commencant par la
surface en dessous de 'entaille, jusqu’a celldessus (figure 111.54).

Rice [RIC-1968] montre que pour un matériau homegesans contraintes résiduelles, le
travail permettant de faire propager la fissurdretpendant du contoiix
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En effet, quel que soit le chemin bouEeentourant une fissure, sur une surface A*:

du
(Wdy — T—

ds) = 0 .
. - ds) 1110

La figure ll1.55.a illustre un matériau élasto-pigee comprenant une entaille fine et soumis
a une force

(@) (b)

8

o) = Ky (27r)” VE 108)

AS = D

(bl

Figure 111.55 : a) Evolution des contraintes en poite de fissure [RIC-1968], b) Représentation géométue de
l'intégrale J.

Les contraintescf) et déplacements j(u engendrés en pointe de fissures d’un matériau

élastique linéaire sont proportionnels a son factintensité de contraintek,. lls sont
donnés en mode | de rupture en coordonnées potares

(

[ o .11

K|
ij = Wfﬁ ®)
1

N2
Lui]- = (5=) 5 (®) .12

Ou r représentka distance entre la pointe de fissure et un pdifuelconque (figure 111.55)
fij(0) est un ensemble de fonctions qui sont identiquas les entailles chargées d'une
maniére symeétrique. Pour un matériau isotrope :

0 . 6. . 36
fix(0) = cos (E) [1— sin (E).sm (7)] .13
{£,,(0) = cos (8/2) [1+ sin (g).sin (32—9)] .14
0 0 30
kfxy(E)) = fyx(8) = cos <§> .sin (5) . COS (7) 111.15
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Ces dernieres relations sont valables pour un raatqui se comporte mécaniquement d’'une
maniere élastique linéaire. Or, en réalité on piEtinguer trois zones différentes en pointe de
fissure [NIC-2001] :

- un ceceur en fond de fissure ou I'élasticité estlimaaire,

- une zone plastique,

- une zone élastique.

Suivant la configuration en pointe de fissure pnése a la figure 111.56.a, l'intégrale J en
coordonnées polaires peut étre théoriquement éaqar :

+T d
J= rf [W(r, 8)cos6 — T(r, 8). — (r, 0)| e 1116
n dx

Par ailleurs, Begley et Landes [BEG-1972] sont pesnniers a deéfinir I'intégrale J
expérimentalement, en exploitant les courbes fdég@acement d’'un échantillon présentant
une entaille de taille a. En effet, pour un dépiaeet imposé, une force dF permettant
I'avancement de I'entaille d’'une distance da eqtiige. L'intégrale J est calculée en estimant
I'aire sous cette courbe (figure 111.55.b). Cesco#d peuvent aussi étre obtenus en imposant
une force F :

Fds(F 8 dF(s,
]=—f Q.d}?:—f dF, ) s .17
o da o da

Pour un contour de rayon r petit, 'énergie de déftion a proximité de I'extrémité de
fissure est proportionnelle a [FRA-1996]:
- Jir,
Q)™ pour un matériau qui suit la leEoge”, ol n etsg sont respectivement son
exposant et son coefficient d’écrouissage.

L’ouverture 8 engendrée par la déformation plastique en poietdigsure peut alors étre
estimée a partir de cette relation [FRA-1996] :

§= J 11.18
mo,

Ou m est un facteur géométrique compris entre2l et

Afin de calculer I'intégrale J des aciers T91-TR580T91-T déformés a l'air et en milieu
sodium, des éprouvettes ont été préparées seloorfae ASTM E1820 (figure 111.56.a)

[ASTM-E1820]. L'entaille de ces éprouvettes a éffec@uée par micro-tronconnage au
disque en diamant trés fin afin d’obtenir les disiens requises par la norme (figure 111.56.c).
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Figure 111.56 : a) Eprouvette entaillée de flexion 3points selon la norme E1820, b) Entaille corresponda a cette
éprouvette [ASTM-E1820], c) Image MEB de I'entailleréalisée.

Les dimensions des éprouvettes de flexion répondaxtcriteres de la norme E1820 sont
présentées dans le tableau I11.7.

Dimensions de I'éprouvette de flexion 3 points Critres de la norme E1820
L longueur de I'éprouvette : 12 mm L>4,5W
W largeur de I'éprouvette : 2,20-2,30 mm
B épaisseur de I'éprouvette : 1,20-1,35 mm 1<wW/B<4
S distance entre les points d’appui : 8,8-9,2 mm S=4W
By épaisseur nette : mm

Dimensions de I'entaille

& longueur de I'entaille au début de I'essai : 1,34hm
r rayon de courbure de I'entaille : 100-120 pum r <0,05W
by la taille du ligament non-rompu Wra

© 2013 Tous droits réservés.

Tableau III.7 : Dimensions des éprouvettes de flexin3 points usinées pour I'étude et selon la norme B20 [ASTM-
E1820].

L'intégrale J représente la somme d’un terme élasti, et d’'un terme plastique,J

2 2
Jo = w 1119
2A
pl
S 4 1120

Ou Ay représente l'aire sous la courbe de flexion fatéplacementy est le coefficient de
Poisson (0,3 pour l'acier T91-TR550), E est le medliYoung que nous considérons égal a
210 GPa pour l'acier T91-TR550 (a la températurdiane). En revanche, E en pointe de
fissure en présence de sodium peut diminuer lara dventuel affaiblissement des liaisons
interatomiques par le sodium,Xest le facteur d’intensité de contraintes, dépenda la
géomeétrie de la fissure, du mode de chargement.
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Il est donné par la norme ASTM-E1820 :
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max
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a
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(1,99 — (%) (1- %) (2,15 — 3,93 (%)

.21

Ou Rnax est la force maximale a rupture (en N) obtenueaéirpdes courbes force-
déplacement de flexion. Ces courbes présentestcavifigurations différentes, illustrées a la
figure 111.57. Afin de déterminer {2 et de pouvoir considérer K(facteur d’intensité de
contraintes calculé a partir dey)Pcomme étant équivalent ad<nous suivons les étapes

suivantes (figure 111.57) [ASTM-E1820].

- On trace la tangente OA, puis on trace le segm&gtd®@calé de 5 % par rapport a
OA. Si chaque force précédary st inférieure a £ P est égale agftype |, figure
[11.57). S’il existe une force supérieure & Bn la considére égale g @ypes Il et IlI,
figure 111.57). L'intégrale J a partir degRest denommég]

- On calcule le rapportR/Pq. Si ce rapport excéde 1,1, la relation 111.21 pétre
utilisée pour calculer g correspondant a la longueur de fissuseta la force g,

- On calcule l'entité 2,5(5/Re0,2)201‘1 Reo2 est limite d’élasticité correspondant a la
déformation de 0.2%. Si cette entité est infériearda fois a I'épaisseur de
I'échantillon, B, et a la longueur initiale de lwille by, ceci signifie que K est
équivalent a k. Sinon, I'essai n'est pas qualifié et lg-Kest indépendant de la taille

de 'entaille.
A A A
e - _ F:rnp,x Pr-w v ::Q-
S AN PR AT
_"-/f:PfJ- .:’5 \\ /_;}f :l\j/ '|I / \P
i Pl 7
7 7
._/ / ; Fd /
/ / \\\ ///_,""%:-\.,I // h
“a5%) /a5 Sasnt
/sa-':.«.\n- / /secANT // SECANT
/TYPE | /‘TYF’E [ /.__.TYPEE!]
/" ' /
2 / o 0

Figure 111.57 : Les principaux types de courbes fore-déplacement [ASTM-E1820].

La figure 111.58 illustre les courbes de flexiontebues a I'air et en milieu sodium a 200 et
300 °C, pour les deux aciers T91-TR550 et T91l-TusNeemarquons que la force et

© 2013 Tous droits réservés.
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hY

l'allongement a rupture sont affectés par la présede sodium liquide. lls chutent
respectivement de 170 a 30 N et de 2,2 a 1 mmljamigr T91-TR550 (figure 111.58.a).

— 0 2T, air
(a) (b)
140 T T T
150 T T : :
: T91-TRSS0 - 00 °C, alr : §T91-T .
— S0, B 0,05 mmimin 200 °C, Mal : 50,05 mmimin
120 k. 00°C, Naz2 ... e ‘ ..................... 4
P m— 300 °C, @I g F
. ; \ 300°C, Mai :
I 100 k- oo°C Maz2 k... ™ B i
1DD I I I ........ :.l ........... - :
E z BO omommrmmemmeee e ................... ' .................................... -
a | | |
! [+] . : :
8 N S o b : | T — ]
% an b e L. RN ................... i
I 20 |1 - OO e B R i
; ; ; ok | | 1
1 15 2 25 u] 05 1 1.8 2
Déplacem ent {mm]} Déplacement {mm)

Figure 111.58 : Courbes force-déplacement de flexip 3 points obtenues a I'air et en milieu sodium :)aT91-TR550, b)
T91-T.

Les mesures de l'intégrale, dnt été effectuées a partir des essais de fleXipoints, en
présence ou non du sodium, a 200 et 300 °C, aveitelsse de sollicitation correspondant a
une FML maximale en SPT (0,05 mm/min) (tableaw)llUne vérification de la longueur
finale des ligaments non rompus a été effectue®BB sur tous les échantillons afin de
déterminer g et k (W-ag).

T w B Ag bg Pmax | Po Ao | 25K, Ko=Kic Je bk | Jo(Na)
Milieu ReZ Jq(air)

°C | mm | mm | mm mm N N mJ €0z | MPa.mnt? | ki/int | kd/n? %

T91-TR550
Air 2,40 | 1,60 1,30 1,10 16( 149 17( 0,14 163 0,11 234
Air 2,30 | 1,10 1,25 1,05 125 11% 130 0,18 186 0,15 48 2
Na 2,20| 1,20 1,45 0,75 32 26 36 0,006 33 0,004 45 9 1
Na 300 | 2,20| 1,00 1,33 0,87 58 5( 28 0,085 83 0,003 49 1 P
Na 2,10| 1,00 1,48 0,62 44 A( 30 0,003 46 0,009 37 6 1
Air 2,40 | 1,20 1,40 1,00 15( 13b 14( 0,17 184 0,15 2833
Air 2,35 | 1,25 1,42 0,93 145 129 132 0,4p 166 0,12 96 1
Na 200 2,30 0,95 1,40 0,90 49 43 14 0,03 73 0,023 27
Na 2,20| 1,00 1,55 0,65] 44 432 22 0,02 60 0,016 29 12
Na 2,20| 1,00 1,60 0,60 45 4( 20 0,015 55 0,013 26
| T91-T

Air 2,5 1 1,50 1,00 120 11( 62 1,04 205 0,18 124
Na 300 2,5 1,3 1,60 0,90 60| 54 23 0,2p 61 0,016 2 26
Na 2,24| 1,22 1,62 0,62 58 55 18 0,31 62 0,017 18 15
Air 200 2,3 1,45 1,55 0,75 108 100 138 0,56 144 90,0 117
Na 200 2,2 1,2 1,70 0,50 5( 45 20 2,2 48 0,01 16,70
Air 2,33 15 1,55| 0,78 150 127 92 0,68 418 0,76 96
Air 25 25 12 1.65 0,85 95 90 270 0,90 480 1,0¢ 383

Tableau 111.8 : Dimensions des éprouvettes et résuts des calculs de l'intégrale J pour les aciers TIIR550 et T91-T.
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Nous remarquons gque l'entité Z,Q{Reo,z)z est nettement inférieure a la fois adb B, pour
les aciers T91-TR550 et T91-T testés en sodiuntjrozent le bon choix des dimensions vis-
a-vis de la norme E1820 permettant d’assimilgakKc (tableau 111.8).

L’énergie nécessaire a la propagation des fissledacier T91-TR550 a l'air est de 150 + 10
mJ a 300 °C, contre 18 + 4 mJ en présence de sodionte de 88 %). Ceci est en accord
avec les résultats obtenus en SPT sur des échastéhtaillés pour lesquels une chute de 80
% de I'énergie a rupture du méme acier a éteé estimé

300 —]

—k— TR550, air ; 3 ]
=\= TR550, sodium ; ;

-@-T, air 3 ;
250 - _()_T, sodium | """"""""" """""" S 7

200 e T Sy L — S s

Y (e s w——

Jo (KI/m2)

T e " b s

o E— . e T— 1

- -
; g— -~ i
Amm———— | : 0,05 mm/min
I i . * :

150 200 250 300 350 400 450
Température (T)

Figure 111.59 : Evolution de Jq des aciers T91-TR550 et T91-T en fonction de la temdure, a l'air et en milieu
sodium.

Nous remarquons (figure I11.59) qu’entre 200 et £@) la ténacité des deux aciers T91-
TR550 et T91-T (@ en milieu sodium est nettement inférieure a celieenue a l'air. Cette
ténacité augmente quasi-linéairement et d’'une mariés progressive avec la température. A
400 °C, les aciers sont deux fois plus tenaces 2Q0a°C (figure 111.59).

Le sodium joue un rble essentiel dans la phaseajgmpation des fissures fragiles des aciers
T91-TR550 et T91-T. La ténacité de ces aciers ande de facteur d’intensité critique de
contraintes k¢ et de I'intégrale J chute respectivement de 380X en présence de sodium.
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[11.3. CONCLUSION

Nous avons étudié la sensibilité de I'acier T9& &dgilisation par le sodium liquide a partir

d’essais Small Punch Test (SPT). Les résultatetie étude sont récapitulés au tableau I11.9.
Pour l'acier ayant subi le traitement thermiqueoremandé T91-TR750 (température de
revenu de 750 °C), aucune FML n'a été observée [msutempératures d’'essai comprises
entre 150 et 550 °C et les vitesses de déplacebi@dh 0,05 et 0,5 mm/min. A 200 °C et a la
vitesse de 0,05 mm/min, une légére dégradatiora adridtilité du matériau a été constatée a
I'échelle macroscopique, mais les faciés de rupsorg entierement ductiles a cupules. Ces
observations sont similaires aux signes d’'un endagement accéléré par environnement
(EAE), ou le matériau se rompt d’'une maniére prénéat tout en préservant son caractéere
ductile.

Le durcissement structural de I'acier T91 résulidmtia température de revenu inférieure a
550 °C conduit a une FML en présence de sodiume@#L se déclenche a partir de la
température d’essai de 200 °C et pour des vitessdgplacement inférieures ou égales a 0,05
mm/min. Le sodium agit sur les phases d’amorcagegiropagation des fissures. En effet,
'amorcage des fissures semble s’effectuer d’unei@ne préférentielle au niveau des anciens
joints de grains austénitiques et des joints dedatandis que la propagation s’effectue par
clivage. Les observations au MEB des faciés deuraptles échantillons entaillés de SPT,
déformés en sodium liquide, confirment le mode dgp@gation fragile transgranulaire des
fissures. Ce mode de propagation des fissuresleatld diminution de la ténacité (estimée
par des essais de flexion 3 et 4 points) en paiatiessure des aciers T91-T et T91-TR550, en
présence de sodium.

La pré-immersion des aciers T91-TR750 et T91-TR8&As un bain de sodium liquide
statiqgue a 503 °C, pendant une semaine provoqueamasion préférentielle au niveau des
joints de grains et des joints de lattes de cesraciCette corrosion aggrave la perte de
ductilité de I'acier T91-TR750 lors d’'une sollidian mécanique en présence de sodium, et
elle n'a pas d’effet marquant sur la FML de I'acT&1-TR550.

La présence d’'impuretés dans le sodium sembleusitda FML de I'acier T91-TR550. En
revanche, en contact avec la soude, l'acier T915DRSubit une rupture fragile
transgranulaire a haute température (550 °C) et ges vitesses de déplacement trés lentes
(0,005 mm/min).

bY

Reste a proposer une interprétation de cette idagdn milieu sodium liquide. Ceci
constituera I'objet du quatrieme chapitre.
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sensibilité de
I'acier T91 a la
fragilisation par le
sodium liquide :

Modes
d’endommagem
ent de l'acier
T91 en présence
de sodium,

Roéle des
différents
parametres sur
la FML par le
sodium.

T91 : Traitements thermiques

Obijectifs Essais mécaniques de Small Punch Test SPT
Conditions expérimentales de .
, : Résultats
'essai SPT
- Structuremartensitique en lattes,
Acier T91-TR750: Traitement thermique| - Taille moyenne des anciens grains,
standard consistant en une austénitisation austénitiques de 20 pum,
d’une heure a 1050 °C suivie d’une trempe a Structure cellulaire des dislocations,
Iair, puis un revenu d’une heure a 750 °C - Précipités grossiers intergranulaires et
inter-lattes.
- Vitesses de deplacem(_ant entre 0,5 6t _ Comportement globalement ductile
0,005 mm/min - Faciées de rupture a cupules
- Températures entre 100 et 550 °C b b
Etude de la Conditions intrinséques de I'acier | Modification de I'état de précipitation et d

la structure de dislocations : Durcisseme

Revenu a 550 °C (acier T91-TR550)
Dureté : 450 HV
Précipités fins inter-lattes
Structure enchevétrées, épinglées des
dislocations

Sensibilité a la FML par le sodium entre 2
et 550 °C, a 0,05 mm/min :

- Amorcage intergranulaire des fissures
- Propagation transgranulaire des fissures

Conditions de mouillage de I'acier
T91 par le sodium liquide : Pré-
immersion dans un bain de sodium
(4 ppm O) a 503 °C pendant 169

Décapage de la couche d'oxyde de chrg
protectrice
Attaque préférentielle aux anciens joints
de grains austénitiques

Amorcage intergranulaire des fissures
Comportement global ductile

heures
T91-TR750
Essais SPT en présence ge
sodium entre 150 et 550 °C T91-TR550

Comportement fragile a partir de 200 °C
Amorcage intergranulaire des fissures

Présence d’'impuretés dans le

La FML de I'acier T91-TR550 est atténué
en présence d'impuretés métalliques et n
métalliques dans le sodium

D

Propagation transgranulaire des fissures

2012

DO

me

D

Comportement ductile

sodium

Sodium de qualité

nucléaire
Sodium commercial
Essais SPT T91-TR750
en milieu :

NaOH

T91-TR550

Rupture fragile transgranulaire a

haute température (550 °C) et pour des
vitesses de déplacement tres lentes (0,00
mm/min).

OT

Quantification de

la FML de I'acier

T91-TR550 par le
sodium liquide

Essais de flexion 3 et 4 points

Calcul de la ténacité de I'acier
T91-TR550 en présence de sodiun

L

Chute pouvant atteindre 90 % a 200 °C

© 2013 Tous droits réservés.

Tableau I11.9 : Synthése du chapitre III.
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IV. INTERPRETATION ET DISCUSSION

Nous présentons dans ce chapitre des expérienceglénentaires afin d'interpréter les
résultats obtenus, de révéler les mécanismes @rapmser un modéle de fragilisation de
I'acier T91 par le sodium. Ce chapitre comprendtiguparties. Dans la premiere partie, nous
étudions et caractérisons une éventuelle pénétrdticsodium lors de 'amorcage des fissures
fragiles intergranulaires et inter-lattes, graced@s analyses et des observations de
spectroscopie de masse d'ions secondaires (SIM&). mécanismes de propagation des
fissures fragiles en milieu sodium sont étudiéssdardeuxiéme partie, a partir d’observations
au MEB et au microscope confocal interférométridas échantillons rompus en flexion 3 ou
4 points. Nous proposons dans la troisieme partienadele de fragilisation de I'acier T91
par le sodium liquide, ainsi que les mécanismedigu@s. Une confrontation de notre modéle
et de nos résultats avec les modeles existantprésentée dans la quatrieme partie, en
exploitant toutes nos données expérimentales. Qmdtdie propose des pistes et des
suggestions qui pourront étre explorées dansdgatix a venir.

IV.1. CARACTERISATION DE L'AMORCAGE DES FISSURES EN MILIE U
SODIUM PAR SPECTROMETRIE DE MASSE D’IONS SECONDAIRE S

SIMS

Le sodium est considéré comme I'un des métauxawarfsent la décohésion intergranulaire
des matériaux métalliques [TAL-1977], [SEA-198HAQR-2001], [HOR-2002]. En effet, la
ségrégation intergranulaire de 2 ppm de sodium tlalisge Al-5,5%Mg a 300 °C réduit
considérablement sa ductilité et conduit & sa reptagile intergranulaire en traction, a la
vitesse de déformation 8,3:16. Comme Tillustre la figure IV.1.a, le puits dedfilité de
l'alliage s’élargit et s’approfondit d’autant plugie la teneur en sodium dans les joints de
grains est élevée. A 300 °C et pour de faibleswenen Na (0,01 ppm), le matériau se
déforme plastiquement puis se rompt avec uneistieissez importante (91%). En revanche,
pour des teneurs comprises entre 0,1 et 1,8 ppsodi@m, une transition ductile-fragile a
lieu. A 1,8 ppm, le mode de rupture est désorm@ergranulaire, avec une striction RA de
5% seulement (figures IV.1.b et ¢) [HOR-2002].
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(C) ) 0.01ppm Na (RA 91%) (b) 1.8ppm Na
(RA 5%)

Tensile Direction

Figure IV.1 : a) Evolution du puits de ductilité del'alliage Al-5 mol% Mg-Na en fonction de la teneuren sodium, b)
Evolution de la striction RA de l'alliage Al-5 mol% Mg-Na en fonction de la teneur en sodium a 300 °@) Vue
verticale de la section de rupture des échantillonde traction du Al-5% Mg contenant 0,01 et 1,8 pprmNa, apres
rupture & 300 °C, & la vitesse de déformation deB10* s*[HOR-2002)].

Cependant, les mécanismes de fragilisation inteuja&re par le sodium n’ont jamais été
etudiés expérimentalement.

Dans notre étude, nous avons observé que 'amomegdissures dans l'acier T91-TR550
s’effectue en présence de sodium au niveau dets jda grains et joints de lattes. Pour en
élucider le mécanisme, nous avons caractérisé Fgage des fissures de I'acier T91-TR550
en présence de sodium a l'aide de la spectrondgrieasse d’ions secondaires (SIMS).

La technique du SIME permet d’analyser des surfaces avec une grandeitiés latérale et

en profondeur. Elle consiste & bombarder, via wreles microscopique, une cible (métal,
polymére, verre ou composite) par des ions primaifa’, Xe', In", Cs ou Bi"), qui sont
eémis et accelérés a partir d’'une source ioniqud-pRIa5]. L'interaction ions-cible conduit a
la pulvérisation d’atomes, des clusters ioniquessi @ue des ions monoatomiques. Ces ions,
dits secondaires, provenant de I'extréme surfad® A), sont captés au niveau d'un
spectrométre de masse afin d’étre analysés [PHB20Cette technique nous permet
d’effectuer des analyses chimiques surfaciques, mtefils en profondeur grace a un
décapage, ainsi qu’une imagerie en deux et troiedsions de ces profils.

Dans notre étude, nous avons effectué des mesurds $OF-SIMS 5 équipé du logiciel
d’acquisition des données FPanel-Spectra, afineterenen évidence :

- la distribution et les profils de concentration Ne, Fe, Cr, Mo, Ni, en 2 et 3
dimensions, en utilisant la polarisation positivé Bur des zones de 500x500, de
150x150 et de 50x50 pfren moyennant 10 scans,

- la distribution et les profils de concentration depuretés du sodium (IO, K), ainsi
que de certains éléments d’addition de I'acier T®.1S), en utilisant une polarisation
négative.

Nous nous intéressons dans un premier temps aebedtson de la surface d’'un échantillon
d’acier T91-TR550 pré-immergé, afin de caractérigerouche altérée aprés pré-immersion et
de mettre en évidence une possible pénétrationgmateulaire du sodium. Une déformation
élastique est effectuée avant observation poulittadianalyse. Dans un second temps, nous

3 SIMS : Secondary ions mass spectroscopy
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observons d’autres échantillons pré-immergés, rdafermés d’'une maniére plastique en
milieu sodium, afin de révéler l'effet d’'un champe dcontraintes sur une éventuelle
pénétration intergranulaire ou inter-lattes du sodi

e

Deux échantillons de SPT d’acier T91-TR550 ontmteparés et testés dans les conditions
expérimentales ou la FML a eu lieu (figures IV.@td) :
» 1 échantillon de I'acier T91-TR550 pré-immergé etiem sodium a 503 °C pendant
169 heures, déformé élastiquement en SPT a 458 f&yitesse de déplacement de
0,05 mm/min,
e 1 échantillon de l'acier T91-TR550 pré-immergé,aléfé plastiquement en SPT en
présence de sodium a 450 °C, a la vitesse de 0y¥nim.

La rupture intergranulaire de I'acier T91-TR550m@asence de sodium a été obtenue méme
en absence de pré-immersion. Ainsi, nous obsersazpsuite un échantillon T91-TR550 non
pré-immerge, déformé plastiguement en SPT avedaroe de 700 N a 450 °C.

Apres chaque essai et avant observation au SIMSdeantillons sont nettoyés a I'éthanol
aux ultrasons, puis séchés et stockés sous videssiccateur. La surface bombardée par les
ions primaires sera notée plan XY (figure 1V.2.a).

700 ; .

! ! T ! T
T91:TR550; (b): 0,05 mmimin
Surfacede contact de I’acier BOD oo oo e : i
(a) T91 avecle sodium :
@ :
° -
LE W00 b J'-' 4

Plan YZ IRV 2ol B N

— [} &formation élastique, 25 °C

X

= wm [I&formation élastique, 450 °C

0 005 01 015 02 025 03 035 04
Y Déplacement (mm)

Figure IV.2 : a) Schéma d’'un échantillon SPT, b) Dé&rmation en SPT des échantillons de I'acier T91-TR55@fin
d’'étre analysés au SISM TOF 5.

IV.1.1.T91-TR550 pré-immergé déformé élastiguement a 45C°

Nous avons effectué dans un premier temps une snay polarisation positive sur une
surface de 500x500 pfmLa figure V.3 représente le spectre de lintghsiles ions
secondaires émis en fonction de leurs masses emlate qui permet de distinguer les
éléments présents au niveau de la surface analyséeune profondeur de quelques
nanometres. La surface analysée révele la préstnsedium et de ses impuretés (K)).Cl
D’autres pics représentant les éléments d’adddeiacier T91-TR550 (V, Nb, Cr, Ni) ont
été aussi observeés (figure 1V.3).
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Figure IV.3 : Spectre en polarisation positive deytpe Burst (éclatement) obtenu sur le plan XY.

En dépit du nettoyage de I'échantillon a I'éthaaok ultrasons, la surface semble contenir
une couche discontinue de sodium. Afin de mettreéeidence le profil de I'éventuelle
pénétration du sodium dans l'acier T91, un décapdgee surface de 150x150 fAm
d’environ 1,5 um de profondeur, avec une vitess8,8em/s, a été effectué. Les courbes de
la figure 1V.4 représentent I'évolution en profondesur toute la surface analysée, de la
présence des différents éléments.
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Figure IV.4 : Profils de concentrations obtenus los du décapage de I'acier T91-TR550 pré-immergé : a)a\Cr, et Fe,

b) K, V.

La teneur en sodium diminue fortement durant le80]faremiéres secondes de pulvérisation
(figure 1V.4.a,). En contrepartie, le taux de fagmente et se stabilise a partir de 3000 s (900
nm). La teneur en chrome demeure par ailleurs egtable, ce qui montre I'absence de la
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couche de chrome protectrice de lI'acier T91-TR35€tte couche a été dissoute lors de la
pré-immersion de I'échantillon dans le sodium a 30(Qendant 169 heures. La figure IV.4.b
représente I'évolution des teneurs en potassiumamadium avec le temps de pulvérisation
Tp. Nous remarquons que la teneur en potassium,sjuwine impureté présente entre 147 et
178 ppm dans le sodium utilisé, évolue de manigndasre a la teneur en sodium (figure
IV.4.a). En revanche, l'intensité du vanadium (ésgntant 0,202 % massique de l'acier T91,
et <0,5 ppm dans le sodium utilisé) augmente enotimm de . L'évolution de la teneur en
vanadium montre la faible épaisseur de la couckendtinue de sodium qui est d’environ 150
nm.

La figure IV.5 représente des cartographies d’'unge XZ et d’'une coupe YZ de la surface
XY analysée. Ces cartographies des éléments fesmehet sodium sont construites a partir
de 10 scans durant le décapage de la surface Xyheuprofondeur de 1,5 pm.

a) XZ Na (b) YZ Na
Mesures en
profondeur
(~1,5 um)
T, (5000 s) Y
-1 £ J
pm O 20 40

O . ] () Y2 2!

Figure IV.5 : Cartographies des éléments sodium, cbme et fer pour : a), c), et ) Plan XZ, b), d),td) Plan YZ.

Le sodium semble pénétrer les zones pauvres emehed en fer (figures IV.5.c, d, e et f,
annexe V), en formant des sillons plus ou moingdaret profonds. La morphologie et
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I'orientation de ces sillons sont prochde celles des joints de latteSucune présenc
préférentielle de sodium n’est observée au nivesyalnts de grain

IV.1.2.T91-TR550 préimmergé déeformé plastiquemer a 450 °C

La figure IV.6 représente des pics obtenus une surface XY de 500x500 Jsituée & 0,2
mm du centre de I'échantillon Sl ou les déformations sont les plus importal Le spectre
effectué sur cette surfacévéle la présence sodium ainsi que des élémerd’addition de
'acier T91 (Cr, V, Ni) (figure I\.6).
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Figure 1V.6 : Spectreobtenu sur une surface XY500x500 um, en polarisation positive, mode bunct

Afin d’obtenir des images et des profils en troimeéhsion et de révéler la profondeur
présence desodium, nous avons opté pour un décapage par oxygenune surface (
150x150 prade 1,6 pm de profondeur, avec une vitesse3 nm/s.

Nous remarquons une présence importante du sodiummsuprofoneur d’environ 300 nn
(Tp de 800 secondes), qui chute et tend vers zérota darTe de 1000 s, tandis e les
teneurs en chrome, en fetr en vanadium se stabilisent dans cette plageréisgV.7.a et b).
Le profil du potassium est similaire a celuisodium.
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Figure IV.7 : Profils de concentratiors obtenus lors du décapage : &a, Cr, et Fe, b) K, V, et Ni
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Nous constatons une tenejuras-constante en nickel le long de cette couchsodium et de
l'acier (figure IV.7.b).Cette observation suggere diffusion du nickel lors de la pr-
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immersion, vers le sodium jusqu’a I'équilibre demncentrations au niveau de linterface
T91/sodium.

Les figures IV.8.a et b représentent une cartogeagd la présence du sodium, au niveau de
la surface XY, obtenues aprés un décapage d’'urfermteur respectivement de 0,2 et de 0,3
um. Le sodium se concentre sur les joints de grairssénitiques (JG) et les joints de lattes
(JL) (figure 1V.8.a). En poursuivant le décapagdguife IV.8.b), le sodium demeure au niveau

des JG et dans une moindre mesure au niveau dgugsell.

..J" a - _’I -
Joints de lattes  ~ © .

Joints de grairrs/'

pm O 20 40 pm 0 20 40

Figure IV.8 : Images SIMS TOF obtenues par polarisdbn positive en Bi aprés décapage sur le plan XY sur une
surface de 150x150 pfyreprésentant des cartographies de sodium aprés)) Décapage sur une profondeur de 0,2 pm,
b) Décapage de 0,3 pm.

Ainsi, aprés déformation plastique, le sodium senéite présent de maniére plus profonde au
niveau des joints de grains par rapport aux jaletfattes.

Les figures IV.9.a et b présentent une cartograghisodium d’une coupe transversale au
niveau de la surface XY précédemment étudiée, stiivaspectivement XZ et YZ. La
pénétration du sodium liquide au niveau des mémiessjde grains austénitiques observés
aux figures IV.8.a et b est visible au niveau despes. Ces observations confirment que
I'application de contraintes (biaxiales au débutadeone de déformation plastique en SPT) a
conduit a la pénétration du sodium au niveau desCExésultat est en accord avec ceux de
Raj [RAJ-1986], Génin et al [GEN-1993], Majumdera¢{MAJ-2004], qui montrent que la
pénétration et le mouillage intergranulaire sontteiment influencés par les contraintes
normales appliquées au joint de grains.

(a) Xz Na (b) Yz Na

Mesures en
profondeur
(~1,5 pm)

Joint de grains T, (5000 s)

-1 -1

rr~ v v v T T© ‘v T T T T©T T

T T T T T T T T T T T T T

pm 0 20 40 um O 20 40

Figure IV.9 : Images correspondant aux figures IV.8 et b, montrant la présence de sodium en profondede I'acier
T91-TR550 : a) Plan XZ, b) Plan YZ.
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On remarque que les deux joints de grains obsexugdigures 1V.9.a et b présentent des
sillons avec des angles diédresdifférents. Cette différence dans l'angle diedresst
probablement due & un angle de désorientationgistenlaire différent.Cet angle de
désorientation contréle directement I'énergie dmtgode grains, qui régit a son tour la
pénétration et la mouillabilité des joints de gsait donc la FML de 'acier T91-TR550 par le
sodium [STRA-2008], [GOR-2009]. L'absence de sodiam niveau de certains joints de
grains pourrait s’expliquer par une désorientati@éfavorable. Majumder et al [MAJ-2004]
montre qu’un joint de grains relaxe les contrair{ftesmales) par diffusion et pénétration du

métal liquide de maniere différente suivant soermation.

Par ailleurs, I'exploration d’autres zones montne pénétration massive de sodium aux joints
de lattes (figures IV.10.a et b, annexe V). Cefases correspondent & des zones trés altérées
par la pré-immersion des échantillons au sodiuf@3°® durant 169 heures. Nous observons,
pour ces surfaces, la dissolution de la coucheydiexde chrome (figures IV.10.b, c, d et e).
Cette dissolution permet un contact direct entrsoldium et I'acier et donc la corrosion d’'une
grande partie de la surface de I'’échantillon paol@dum.

Mesures en |1
profondeur
(~0,9 um)

Tp (3000 s)

Figure IV.10 : Cartographies des éléments sodiumhcome, et fer pour : @), c) et ) Plan XZ, b), d)td) Plan YZ.
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La pénétration et le mouillage intergranulaire sfamtement influencés par les contraintes
appliguées au niveau du joint de grains, mais paataussi par des défauts de surface issus
de la pré-immersion, jouant le réle de concentreersontraintes. Afin de mettre en évidence
le mécanisme de décohésion intergranulaire observéabsence de défauts de surface, nous
avons opté pour des observations similaires sur ébdsntillons de l'acier T91-TR550
déeformés élastiquement et plastiguement en SPré&ence de sodium liquide sans preé-
immersion.

IV.1.3. T91-TR550 sans pré-immersion déformé plastiquemert 450 °C

Nous avons étudié deux échantillons d’acier T91HWR%le surface lisse, déformés par SPT
en présence de sodium a 450 °C, a la vitesse daceépent de 0,05 mm/min: I'un de
maniere élastiqgue (une force de 400 N), et 'ad&@enaniere plastique (une force de 700 N).
Nous avons ensuite observé la surface de ces dldrentau SIMS aprés nettoyage a
I’éthanol aux ultrasons, afin de mettre en évidemue éventuelle pénétration intergranulaire
du sodium.

La surface des deux échantillons apres nettoyaggepte une couche discontinue de sodium
résiduel, trés fine par rapport a celles obsenstgsdes échantillons pré-immergés. Nous
avons procédé & un décapage (au SIMS) par 'oxydeme surface XY de 50x50 |fravec
une vitesse de 0,3 nm/s, afin de révéler la digiobh du sodium par rapport a la
microstructure de I'acier.

Sous déformation élastique, I'observation au SIMS la surface de l'acier T91-TR550

déformé en présence de sodium ne révéle aucundrgé@é intergranulaire du sodium

liquide. En revanche, sous déformation plastigeesddium pénéetre les joints de grains
austénitiques a une profondeur de l'ordre de 1 figurés IV.11.a et b). La cartographie
présentée a la figure IV.11.a a été obtenue apmnéleger décapage de la surface XY ; la
présence de sodium est observée au niveau dessui@s de grains austénitiques.

(_a)__.XYf. . E (b) Na XZ

Mesures en
profondeur
(1,5 um)

\Joints de grain
audsténitiques [

oo
-3

pm 2 20 40

Figure 1IV.11 : Présence de sodium au niveau d'un jot de grains de I'acier T91-TR550 respectivement :)aplan XY,
b) plans XZ et YZ.
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L'observation de I'un de ces joints de grains sdémplans XZ et YZ montre la présence de
sodium aussi en profondeur. Le lecteur pourra gerter a I'annexe V afin d’explorer
d’autres micrographies illustrant la pénétrationsddium le long de tous les joints de grains
présentés a la figure IV.11.a.

Ainsi, la pénétration intergranulaire du sodium méxessite pas de déefauts de surface, ni
I'élimination de la couche protectrice d’'oxyde derame, obtenus par pré-immersion. La
pénétration nécessite cependant une déformatistiqua. La couche d’'oxyde de chrome est
probablement endommagée lors de l'essai SPT, somérattes biaxiales (domaine
plastique), permettant un contact intime entreoldism liquide et I'acier. Ce résultat est en
accord avec les observations reportées par plgsaueurs. En effet, la déformation plastique
est nécessaire a 'amorcage des fissures fragiles ét tansgranulaires [WES-1963], [KAM-
1968], [HAN-1971], [FER-1997], [YAN-1998], [MED-2@). De plus, les faciés fragiles de
meétaux purs (Al, Ni monaocristallin) testés en presede métaux liquides (Bi, Pb, In, Sn, Cd,
Hg) présentent des traces de plasticité [LYN-1988].

Par ailleurs, nous avons observé au SIMS la surtkcd’acier T91-TR750 sans pré-
immersion, déformé en SPT d'une maniere élastiquelastique. Ces observations ne
montrent aucune pénétration inter-lattes ou interglaire du sodium. L'acier T91-TR750 est
caractériseé par la présence de précipités interslat de gros précipités de types@Gk le long
des anciens joints de grains austénitiques, tagdis I'acier T91-TR550 présente des
précipités tres fins intra-lattes et intergranwsirL’absence de précipités inter-lattes et la
présence de précipités fins au niveau des jointgaias semblent favoriser la pénétration du
sodium sous déformation plastique. Ces différeno@srostructurales entre les deux
traitements et leur impact sur la sensibilité deier T91 a la FML par le sodium seront prises
en considération dans la proposition d’'un modéelEMeé.

IV.1.4. Conclusion

La pré-immersion de l'acier T91-TR550 dans un lelrsodium liquide a 503 °C durant une
semaine conduit a la corrosion préférentielle degg de lattes (et certains joints de grains) et
a la dissolution de la couche protectrice nativixgde de chrome.

La pénétration intergranulaire du sodium dans ¢adi91-TR550 s’effectue d’'une maniére
préférentielle au niveau des anciens joints de ngraausténitiques. Cette pénétration
intergranulaire du sodium est déclenchée par liagbn d'une déformation plastique,
indépendamment de I'état de surface engendré gapréimmersion.

La pénétration intergranulaire du sodium dans ¢adi91-TR550 semble étre favorisée par
'absence de précipités inter-lattes et la préselecprécipités intergranulaires fins par rapport
a l'acier T91-TR750.
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IV.2. CARACTERISATION DE LA PROPAGATION DES FISSURES EN
MILIEU SODIUM

Nous nous focalisons dans cette partie, sur lact&isation a I'échelle microscopique de la
propagation des fissures de I'acier T91-TR550 at#limécaniquement en milieu sodium.
Notre objectif est de :
» déterminer l'orientation et les chemins préférdati@ la propagation des fissures a
I'air et en milieu sodium,
» cartographier et estimer 'ampleur des reliefs adgés par la déformation plastique
au niveau des pointes et des levres des fissunsslei deux milieux.

Pour cela, nous avons procédé a :

- la réalisation d’essais de flexion trois ou qugtoints sur des échantillons entaillés,
entre 200 et 450 °C, pour la vitesse de déplacemer@,05 mm/min, a l'air et en
milieu sodium,

- l'observation au MEB puis au microscope confoctrii@rométrique (MCI) des facies
de rupture ainsi que des deux bords de la fissesaedrouvettes de flexion rompues.

Nous présentons les éléments caractérisant la geiipa des fissures en termes de
comparaison entre leur comportement a l'air et dremsodium.

IV.2.1. Directions préférentielles des fissures

Nous constatons que pour I'acier T91-TR550 défoantiair, la fissure ductile se propage en
désorientation de 50° avec I'axe de traction (&giW.12.a et annexe V).

5
Axe de

Jtractign

Figure IV.12 : Acier T91-TR550 entaillé déformé en fxion 3 points a 300 °C, 0,05 mm/min : a) air, bslium.

En revanche, en milieu sodium, la fissure prin@pes$t perpendiculaire a I'axe de traction
(figure 1IV.12.b et annexe V).
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IV.2.2. Faciés de rupture et chemins préférentiels de pr@mation des fissures

Nous dépouillons maintenant les facies de ruptireras dans les deux milieux afin de
révéler plus de détails sur les modes de ruptude propagation des fissures.

Les échantillons rompus a I'air présentent unetstni importante variant entre 20 et 30 %.
Un ligament important a été obtenu apres ruptuceiwr Bbserver les facieés de rupture, ce
ligament a été découpé a la micro-trongconneusetibsant un disque diamant de 0,2 um
d’épaisseur. Les faciés de rupture sont ductilgsétentent des cupules (figure IV.13.a),

En revanche, en milieu sodium (figure IV.13.b)staction est quasi-nulle (5%). Les faciés de
rupture révelent une propagation de fissures £afént par clivage (figure 1V.13.c). Ces
observations sont en accord avec les facies darmipbtenus pour les échantillons entaillés
de SPT rompus en sodium.

Figure 1V.13 : L'acier T91-TR550 testé en flexion 3 pimts a 200 °C, 0,05 mm/min a l'air : a) Faciés duite a cupules.

En milieu sodium : b) Faciés de rupture fragile, stiction quasi-nulle, c) Zone de clivage vers le ccedu matériau.
Notons qu’en milieu sodium, des zones a cupuldalaié sous forme de ruban d’environ 20
um de largeur ont été observées au niveau du femdadlle, des bords de I'échantillon et en
pointe de fissure (figures IV.14.a et b). Cettetiliti€ peut étre provoquée d’'une part par un
état biaxial des contraintes aux bords de I'éprtiayansuffisant pour I'amorcage d’une
fissure fragile, et d’autre part par 'absence datact intime (mouillage partiel) entre le
sodium liquide et I'acier.
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¥ Sens de propagatio
S i de la fissure

1 mm

Figure 1IV.14 : a) Echantillon (flexion 3 points) deT91-TR550 entaillé, rompu en milieu sodium a 300 °CQ,05
mm/min, b) Faciés de rupture.

L’éventuelle couche écrouie qui résulte de 'usandg I'entaille n’est donc pas a l'origine de
la fragilité observée en milieu sodium.

Les faciés de rupture obtenus en sodium liquidettinattaqués chimiqguement par la solution
Villela (25¢g acide picrique, 50 mL acide chlorids& 925 mL éthanol). Les figures IV.15.a et

b illustrent deux faciés fragiles entierement div€es faciés présentent des ilots, sur lesquels
on distingue des paquets de lattes (chaque paqudattbs correspond a un ilot). Ces
observations suggérent que le mécanisme de propaghes fissures en présence de sodium
est la décohésion inter-lattes.

Figure V.15 : Acier T91-TR550 testé en flexion 4 pois en milieu sodium, a 300 °C, 0,05 mm/min : a),)b-acies de
rupture attaqués chimiquement révélant le positionement des lattes par rapport aux terrasses de cliga.

La surface latérale des échantillons a été obseapses attaque chimique au réactif Villela,
afin de retracer le chemin de propagation desrissdans les deux milieux.

A T'air, les fissures ductiles se propagent en emiges paquets de lattes en deux (figures
IV.16.a et b, annexe V).
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v

Paquets de latt

Coupgé €en deux par

ung fissure ductile.

Figure 1V.16 : a) et b) : Fissures ductiles obtenwea I'air, traversant des paquets de lattes de I'éer T91-TR550.

En revanche, en milieu sodium, les fissures semlslerpropager préférentiellement via les
joints inter-lattes et joints des anciens graingénitiques (figure IV.17.a).

Figure V.17 : a) Fissure fragile inter latte et irtergranulaire vers la surface de contact avec le daum, et b) Ductile
vers le coeur du matériau.

En pointe de la fissure (figure 1V.17.b), on obsgren milieu sodium, une déformation
plastique relativement importante. De plus, a eeau, la fissure se propage en coupant les
paquets de lattes en deux, de maniére transvefSette similitude avec une propagation a
I'air est attribuée a un mouillage imparfait du doate fissure par le sodium.

IV.2.3. Relief et déformation plastique aux lévres et engintes de fissures

Le relief en pointe et aux levres des fissureséac@tractérisé par microscopie confocale
interférométrique (MCI). Cette technique non destue permet d'évaluer la topographie des
surfaces et de fournir des cartographies tridinemslles de haute résolution. Le principe de
fonctionnement du MCI est donné en annexe IV.

La figure IV.18.a met en évidence la structure 'deiér T91-TR550 ou l'on distingue les
paquets de lattes aux levres d’'une fissure duptidpagée a I'air. Nous remarquons que le
relief engendré par la déformation plastique awxele de cette fissure est trés prononcé a

140

© 2013 Tous droits réservés. http://dOC.UI‘liV-|i||e1 fr



Thése de Ouadie Hamdane, Lille 1, 2012

I'air. En effet, des écarts d’altitude de plus depdm ont été constatés au niveau des reliefs
observés. En revanche, en présence de sodiumesfatble relief aux levres et en fond de

fissure est mesuré (figures 1V.18.b et c) les fissusemblent donc se propager sans
déformation plastique importante.

Direction de propagation
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Figure 1V.18 : Relief des levres d'une fissure dédcier T91-TR550 testé a 300 °C, 0,05 mm/min : a) aib) sodium, c)

450 °C, sodium.

IV.2.4. Conclusion

Le mécanisme de propagation des fissures dansi@éil-TR550 a I'air et en milieu sodium
a été étudié. Les différents points mis en évideioce les suivants.
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A l'air

e L’acier T91-TR550 est ductile, présentant des fad& rupture a cupules.

» Les fissures sont désorientées de 50 ° par rapd@xe de traction et se propagent en
coupant les lattes (paquets de lattes) de mamansversale.

» La propagation des fissures s’accompagne desgdtie$s marqués en pointes et aux
levres de ces fissures, conséquence d’'une défamgalistique importante.

En milieu sodium

 La propagation des fissures dans l'acier T91-TRS&ffectue d’'une maniére
perpendiculaire a I'axe de traction.

 Les fissures se propagent préférentiellement parohdsions inter-lattes, sans
déformation plastique apparente aux lévres et aintgs de ces fissures.

IV.3. PROPOSITION D’'UN MODELE DE FML DE L’ACIER T91 PAR L E
SODIUM LIQUIDE

Nous proposons dans cette partie un modéle ddisatgn par le sodium liquide. Ce modéle
prend en compte les parametres lies a la plast{niiérostructure) de I'acier T91, aux
conditions de contact avec le métal liquide (mag#) et a la chimie du bain de sodium.

IV.3.1. Rupture de I'acier T91-TR750 en milieu sodium

La figure IV.19.a présente la microstructure etdafiguration de I'acier T91-TR750 sollicité
mécaniquement en contact intime avec le sodiumdeuSans pré-immersion, ce contact
intime s’effectue en réalité avec la couche nativxyde de chrome recouvrant I'acier T91-
TR750. Nous supposons que cette couche d'oxydasserd en présence de contraintes
(notamment en SPT), en permettant un contact inéintee la surface fraiche de I'acier et le
sodium liquide. Pour cet acier, aucun faciés mixtdragile n'a été obtenu en milieu sodium,
notamment sans pré-immersion (pré-corrosion). ldersa sollicitation mécanique de l'acier
T91-TR750, des dislocations sont émises (figurel9\h). Ces dislocations glissent a
lintérieur des lattes, avant d’étre épinglées @as obstacles tels que les précipités MX et
M23Cs, puis sont bloquées aux joints de lattes ou jaletpaquets de lattes. La diminution de
la ductilité de I'acier T91-TR750 constatée a 2Q0traduit le phénoméne d’endommagement
accéléré par I'environnement. En effet, notre niatése rompt prématurément, tout en
gardant un aspect ductile (faciés a cupules).

Dans le cas de l'acier T91-TR750 pré-immergé, @i pénétre par dissolution au niveau

des joints de grains et de lattes (figure 1V.19aprés avoir dissous la couche protectrice
d’'oxyde de chrome. Cette pénétration, qui s’étend guelques grains, déclenche une

fragilisation partielle de I'acier. En effet, lode la sollicitation a 200 °C, le sodium continue a
se propager le long des joints de lattes. Soutet’'ebmbiné du sodium et des concentrations
de contraintes, la fissure amorcée lors de la qr@earsion peut se propager sur quelques
grains (2 ou 3 grains) par clivage.
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Figure 1V.19 : Mécanisme proposé pour I'endommagenm de I'acier T91-TR750 en présence de sodium: a)
microstructure de I'acier T91-TR750 exposé au sodiub) sans pré-immersion, c) aprés pré-immersion.
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Le retour a la ductilité est attribué a un moudatifficile des surfaces fraichement créées par
le sodium et a un écrouissage en pointe de fispaerejettant d’amorcer des fissures ductiles
par nucléation, croissance et coalescence degsavit

La fragilisation de lI'acier T91 par le sodium ligei a été principalement déclenchée par le
durcissement structural de I'acier grace a une ésatpre de revenu de 550 °C. En effet,
l'acier T91-TR550 est trés sensible a la décohégitargranulaire et inter-lattes en présence
de sodium. Ce résultat nous amene a proposer ualendd fragilisation en s’appuyant sur les
différences :

- microstructurales et de composition des jointsattes (JL) et joints de grains (JG),

- en termes de mouillabilité (contact intime).

IV.3.2.Modele de FML de l'acier T91-TR550 par le sodium sas pré-immersion

Lors de la déformation de I'acier T91-TR550 en pree de sodium liquide, la couche native
d’oxyde de chrome se rompt sous l'effet des comitesi (biaxiales en SPT), ce qui permet un
contact intime entre le sodium et la surface deidia En effet, les anciens joints de grains
austénitiques et les joints de lattes et de padgieetattes sont mis a nu. Ills sont désormais en
contact avec le sodium liquide. Deux conditionstsmsentielles a la pénétration du sodium
et 'amorcage des fissures fragiles intergranusa@kinter-lattes, selon les résultats du SIMS.
Il s’agit d’'une déformation plastique, donc de mation de dislocations éventuellement le
long des joints de grains et de lattes et d’'uneptgature suffisante pour le mouillage des
joints de grains. Nous avons constaté dans le thdfil.5 (conditions de mouillage) que les
aciers T91-T et T91-TR550 sont fragilisés par ldiwm avec ou sans pré-immersion, tandis
gue l'acier T91-TR750 requiert une pré-immersioes ldeux matériaux les plus durs (T91-T
et T91-TR550) semblent présenter des aptitudedrdiifes au mouillage vis-a-vis du sodium.
Un bon mouillage peut favoriser une pénétratiorerogmanulaire ou inter-lattes. Cette
pénétration du métal liquide est régie par I'énerdg joint de grainsyf{c) qui est égale au
double deys.cosf/2), ouys, est I'énergie d'interface solide/liquide eest I'angle diedrey;c

et ys. sont deux parametres qui dépendent de la compogtiimique et cristallographique
du joint de grains (ou joint de lattes) et de l'@ie de surface du solide. L’évolution de ces
parametres semble jouer un réle important dangétpation intergranulaire du métal liquide
et une éventuelle FML.

Les joints de grains et les joints de lattes deidiaT91-TR550 présentent une microstructure
différente de celle de I'acier T91-TR750. En effat,revenu a 550 °C conduit a la formation
de précipités fins de Cs aux JG et des précipités de type MX, trés finendsttibués a
l'intérieur des lattes de l'acier T91-TR550. La g@Bce de ces precipités trés fins s’explique
par une température de revenu faible ne permegiteur croissance et coalescence, ce qui
durcit l'acier T91-TR550. En revanche, l'acier TBR750 présente des precipités
intergranulaires et inter-lattes qui sont grossikesprésence de ces précipités au niveau des
joints de lattes semble immuniser I'acier T91-TRtaMtre la pénétration du sodium et la
décohésion intergranulaire et inter-lattes en sudi@ar contre, 'absence des précipités inter-

144

© 2013 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Ouadie Hamdane, Lille 1, 2012

lattes semble favoriser la décohésion des jointattkes de I'acier T91-TR550 en présence de
sodium, en facilitant sa pénétration a priori.

Par ailleurs, nous nous sommes intéressés a laasitiop chimique des joints de grains et
des joints de lattes des aciers T91-TR750 et T935DRafin de trouver des différences nous
permettant d’expliquer la pénétration intergramelaans le cas de I'acier T91-TR550.

La figure IV.20 a été obtenue en SIMS en polamsahégative, aprés décapage a l'oxygene
d’'une surface de 180x180 [imvec une vitesse de 0,3 nm/s.

1 80 num

180 um

Figure IV.20 : Distribution du phosphore dans I'acer T91-TR550 sur une surface de 180x180 |fntomparaison avec
des joints de grains.

Les observations effectuées au SIMS sur l'acier-TRZ50 ne montrent aucune trace
d’'impuretés intergranulaures ou inter-lattes. Evanehe, les observations de I'échantillon
d’'acier T91-TR550 montrent une présence d'agrégtsphosphore (figure 1V.20). La
comparaison de ces agrégats avec la microstrudaul&acier dans la méme zone analysée
montre que le phosphdfese concentre au niveau des anciens joints desgaaisténitiques,
avec une présence non négligeable aux joints tislafes observations sont en accord avec
les résultats de Christian [CHR-2001] qui souligne les joints, les parois inter-lattes et les
dislocations jouent le réle de courts circuits gocélerent la diffusion du phosphore vers les
JG. Les observations effectuées sur I'acier T918R&veélent un appauvrissement des joints
de grains et de lattes en phosphore. Nous n'avasapp observer la distribution du soufre
pour les deux aciers, vu sa faible quantité. Naypssons alors, dans notre modéle, que le

%Le phosphore est un élément d’addition qu'on trowlams l'acier T91. Il améliore la trempabilité et
l'usinabilité des aciers & bas taux de carbonegtatde la décomposition de la martensite dessaigsilicium.
Dans les aciers faiblement alliés contenant ~0,&%adbone, le phosphore augmente la résistancegartzsion
atmosphérique a haute température. En revancherésance en grandes quantités diminue la ducttitéa
ténacité, et augmente la fragilité des aciers témma Mn, Cr, Mn-Cr, Cr-Ni et Cr-Mn [TOT-2006]. Le
phosphore a une grande tendance a ségréger dgoitesde grains conduisant a la fragilisationLH&003],
[SAT-2008], et a la corrosion intergranulaire detai@s aciers inoxydables austénitiques. Sa sétjpdga
intergranulaire peut étre, toutefois, contréléeleoisissant la température du revenu appropriée.
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phosphore ségrégé lors du revenu a 550 °C modfiergie de joints de grains et de lattes,
ce qui facilite le mouillage et la pénétration ddlisim et favorise la rupture intergranulaire.

Notre hypothése est en concordance avec les calelamaguchi [YAM-2010] qui suggere
gue la ségrégation intergranulaire de soufre @ihasphore peut réduire I'énergie de cohésion
intergranulaireyi*° de certains types de joints de grains des acidrasataux de carbone,
ainsi que du fer CC [MIS-1986], [ISL-2003], [YAM-20]. Yamaguchi [YAM-2010] a
calculé cette énergie pour le fer CC, en prenanjoimt de grains de torsion, symétrique
>3(111). Le changement de I'énergie de cohésiorrgrdaulaire représente une clé pour
expliquer la fragilisation des JG des métaux. Gatrgie est donnée par [YAM-2010] :

2Yint = (2ys + AE;°®T) — (yyg + AEsegF) = 2Ys— Y6 — (AES"g AEZ*®)T V.1

Ouys et yjg sont respectivement I'énergie de surface et Igieede joint de graingyEc® est
la variation de I'énergie de ségrégation au niveéayoint de grains (en kJ/mol ou ev/atome),
AE:°® est la variation d’énergie de surface ségrégéekdémol ou ev/atome);s représente

I'excés de moles n de I'espece soluté par unitéutiace du joint de grainks en fonction de
la fraction molaire de soluté en matrice X est dopar I'équation d’adsorption de Gibbs :

r o 1 oy
S [alnXS

V.2

R est la constante des gaz parfaits. La pente deuebe (¢/dInX) pour X = 0 indique la
tendance a la ségrégation du soluté aux jointsrdmsy En exploitant cette loi de Gibbs,
Mortimer [MOR-1975] a étudié I'évolution de I'énéegde joint de grains et de I'énergie de
surface du fer, en fonction de;Xa teneur en phosphore (figure IV.21).

25
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Figure 1V.21 : Evolution de I'énergie du joint de gains et de I'énergie de surface du fer en fonctiode la teneur des
atomes du phosphore ségrégés [MOR-1975].

“OLénergie de cohésion des joints de grajpsreprésente I'énergie de deux surfaces fraichesyailement
créées, moins I'énergie du joint de grains.
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En présence d’'une phase liquide, les conditionsndeillage parfait et de fragilisation des
joints de grains seraient propices a partir du tpdimtersection entre I'énergie de surface et
celle du joint de grains (figure IV.21). La pénétva du sodium s’effectue par diffusion et
dissolution, ou par adsorption des atomes du mléalde. L’adsorption peut réduire
I'énergie du joint de graing;s en influant directement sur la contrainte de ibesaent
nécessaire pour amorcer une fissure intergranul@edte contrainte est donnée a haute
température en I'absence d’un métal liquide paEHD988] :

3T[Y]GG

_ 05 V.
= Gaowr 3

Ou y,c est I'énergie du joint de grain, coefficient de Poisson, G module de cisaillemént,
est la taille de grain. Une diminution gdg; due a une diffusion d’'un métal liquide ou a la
migration des impuretés conduit a la diminutiodadeontrainte a rupture.

Application numérique ysc (2 J/m?), v (0,3), G (75 GPa), L (20 pm) :

_ 3m275.10°
=81 -023).20.10-6

)% = (126.10™)%° = 112 MPa.

Une réduction de 50 % de I'énergie du joint dengdj,c= 1 J/nf) due & un éventuel effet
combiné ségrégation de phosphore-adsorption dul trggiade permet d’amorcer une fissure
intergranulaire pour une contrainte de cisaillentEn?9 MPa au lieu de 112 MPa.

La diminution de I'énergie de cohésion des joirgsgdains des aciers T91-TR550 et T91-T
due a la ségrégation du phosphore n’est pas suifispour les fragiliser, car leur
comportement est ductile a I'air. En revanche ecéitninution de la cohésion facilite la tache
au sodium qui devrait encore diminuer I'énergiecdbésion aprés pénétration, pour séparer
les joints de grains. Cette hypothése est ausgjéség par plusieurs auteurs, concernant la
FML d’autres couples solide/liquide [LAP-2005]. Banotre modéle, nous supposons que la
ségrégation et I'absence de précipités inter-lgirmettent la pénétration du sodium. Deux
mécanismes peuvent étre a l'origine de I'affaildiment de la cohésion intergranulaire, en
permettant la rupture fragile : I'adsorption ou ddfusion. La figure 1V.22.a illustre la
microstructure de l'acier T91-TR550, qui est entaohavec le sodium liquide. L'amorcage
des fissures intergranulaires pourrait s’effectaessque les dislocations émises sont bloquées,
empilées sur les précipités intra-lattes, ce ggnante les contraintes au niveau du joint de
grains et accentue la pénétration du sodium. Lsgmee du sodium au niveau des JG pourrait
affaiblir les liaisons atomiques, en permettanttdiadre I'énergie nécessaire a la décohésion
donnée par I'’équation 1V.1 (figures IV.22.b et c).

Le champ de contraintes engendré sur le joint degrors de la déformation plastique est
tres hétérogeéne car la morphologie des graingesirée. Ceci pourrait induire un gradient de
contraintes le long de ce joint de grains. Ce @gmtdva favoriser la pénétration du sodium en
modifiant les coefficients de diffusion (modele idiinger et Rabkin [KLI-2010]). Apres la
pénétration du métal liquide, d’autres contrairgest engendrées et dépendent de la taille du
soluté (atome de sodium) et de ses variations leneomolaire [LOZ-2008], [KLI-2010].
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Figure IV.22 : Mécanisme proposé pour I'endommagenmd de l'acier T91-TR550 en présence de sodium: a)
Microstructure de I'acier T91-TR550, b) pénétration ntergranulaire du sodium, c) propagation de la fissre fragile
en sodium.
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Le sodium pénétré au niveau des joints de grain&adier T91-TR550 peut affaiblir le joint
de grains par :
- un effet de tallle,
- suite a un échange électronique,
- une dissolution de certains éléments des jointsgdéns dans le sodium (cette
hypothése est étudiée d’'une maniere détaillée ldastsapitre suivant).

Dans le cas de l'alliage Al-5molMg, 'amorcage dissures est attribué a la taille des atomes
de sodium, suivant le modele de Seah [SEAH-198@].ntbdele suppose que le joint de
grains est d’autant plus fragilisé que la tailleléome ségrégé est supérieure a celle des
atomes de la matrice. Seah a montré que I'énergigpture intergranulaire dépend de la
difféerence de I'enthalpie de sublimation par urde surface entre la matrice et les atomes
ségrégés [SEAH-1980]. La réduction de I'énergierdpture AF) due a la ségrégation
d’'impuretés est alors donnée par :

AF = %Xb(H;i“b* - H3"™) V.4
Z est le nombre de coordination du cristal purgggle nombre de coordination des atomes se
trouvant sur une face du joint de graing.est la fraction surfaciqgue des atomes B ségrégés
sur un joint de grains. sIHI"*A,B représente I'enthalpie de sublimation de A et &, ynité de
surface, dérivée de respectivemeft’ = H*"%, /N&, o N est le nombre d’Avogadro et a
est la surface de I'atome A par rapport a la serfildOR-2001]. En se basant sur cette
relation de Seah et en supposant que=X et Zg/Z constant, Horikawa et al ont montré
'impact fragilisant du sodium, du lithium, du calm et du strontium sur les JG de
'aluminium (figure 1V.23). L'effet du sodium envetes JG de l'aluminium est confirmé par
Suzuki et al [SUZ-1999]. En revanche, les calcblsn@io montrent que le sodium diminue la
densité des électrons de valence des joints dasgthBaluminium [SUZ-1999]. Ces calculs
suggerent que le degré de fragilisation dépenddiportement des électrons de valence.

10

Hsub*, J/m?2

Nao

0

0.2 0.25 0.3 0.35 0.4

a, nm
Figure IV.23 : La relation entre I'enthalpie de sublmation Hg, (J/m?) et la taille atomique [HOR-2001].
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Le sodium, tout comme le bismuth, est fragiliséméts peu soluble dans le cuivre et ne forme
aucun composé stable avec le cuivre. La structiearénique et atomique du JG de torsion
>'5(310)[001] du cuivre a été déterminée. La figuxe24#.a montre que I'énergie de
séparation du JG de torsigrb(310)[001] du cuivre diminue linéairement avecxtes en
atomes de sodium et de bismuth dans le JG [LOZJ2008 modele basé sur l'effet
microstructural de la taille des atomes de soditideebismuth a été proposeé [LOZ-2008]. Ce
modele interpréte la rupture intergranulaire duviaiipar le sodium et par le bismuth
indépendamment du transfert de charge [LOZ-2008]. présence d’atomes de sodium
(paramétre de maille 4,9779 A) ou de bismuth (pateende maille 4,9048 A) au niveau des
joints de grains de cuivre (paramétre de maill@3,A) conduit & I'expansion de ces joints de
grains (figure 1V.24.b). Il s’agit de la combinaisale deux mécanismes, dont le premier
consiste a étirer la liaison Cu-Cu suite a la stigin d'un atome de Na au niveau du JG et
le deuxieme implique l'insertion d’'une impureté dda lacune due a cet étirement [LOZ-

2008].
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Figure IV.24 : a) et b) Evolution du travail de sépaation intergranulaire et de I'expansion du joint de grains avec
I'excés en impuretés (Na en cercles pleins) dangdént de grains du cuivre de type) 5(310)[001] [LOZ-2008].

L’amorcage des fissures pour I'acier T91-TR550 axeau des joints de grains s'étend sur
environ 5 grains. Cette taille de fissure sembie stiffisante pour permettre la transition de
l’endommagement intergranulaire-transgranulaire. difet, les essais effectués sur des
échantillons de SPT indentés ou encore les éclumstientaillés de flexion, montrent que le
mode de propagation est transgranulaire. Les oaseng effectuées sur les facies de rupture
attaqués chimiqguement montrent qu'’il s’agit d’urgeahésion inter-lattes et inter-paquets de
lattes. Dans notre modéle, on suppose qu’en paiesefissures intergranulaires amorcées,
I'état de contraintes permet d’activer d’autrest&yses de glissement pres du joint de grains,
mais aussi le long des joints de lattes. Ces systahe glissement secondaires et tertiaires
vont dans un premier temps relaxer les dislocatenpilées sur les précipités de type MX.
Pour une méme contrainsg, I'énergie recue par I'acier T91-TR750 va étresiiée dans le
glissement des dislocations a I'intérieur des $attendis que celle absorbée par I'acier T91-
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TR550 va étre plutdt transmise aux joints de lattesla difficulté pour faire glisser des
dislocations a l'intérieur des lattes. L'énergiejodiat de lattes semble étre plus influencée par
I’émission de dislocations, ce qui pourrait faverita pénétration du sodium et la décohésion
des joints de lattes. Dans le cas d’'une déformailane, la condition de propagation d’'une
fissure fragile intergranulaire dans les matérialxsto-plastiques est donnée par [YAM-
2010] :

2 *\ 2

Qv > o+ 2y V.5
Ouv est le coefficient de Poissast, est la contrainte locale de rupture appliquéa fislsure
a I'échelle micromeétrique c&st la demi-longueur de la fissuyg.est le travail plastiquey;,.
est I'énergie de cohésion du joint de grains (oyotte de paquets de lattes dans notre cas).
L’entité de gauche représente le taux d’énergiérdib (J/rf), tandis que I'entité de droite est
la somme du travail plastique et de I'énergie deésmn du joint de grains. Autrement dit, la
propagation fragile de la fissure intergranulairdieas si I'énergie élastique libérée est
supérieure ou égale a I'énergie nécessaire ataattvn de nouvelles surfaces au niveau des
joints de grains et joints de lattes plus le trbaasocié di a la plasticité générée. L’activation
d'autres systéemes de glissement (secondaires 8tires) dans les lattes crée des
hétérogénéités de contraintes le long des jointattks, ce qui diminugp et peut favoriser la
pénétration inter-lattes du sodium. Le contactestérmétal liquide et le joint de lattes peut
réduirey;,; (par adsorption par exemple). Jokl et al [JOK-]38fmontre quep varie d’'une
maniére monotone avgeg,: (Yp = 2Yint)- Une Iégere diminution dg,; réduit d'un facteur 2
I'énergieyp, ce qui rend la propagation fragile des fissures gropice au niveau des joints
de lattes.

Effet de la température sur la propagation de fisste en milieu sodium

La FML de l'acier T91 par le sodium liquide dépemhel la température et de la vitesse de
déplacement (déformation). En effet, pour des sdssinférieures a 0,05 mm/min et une
température supérieure a 200 °C, une transitiortilddragile a été observée. Cette
fragilisation est favorisée, voire déclenchée,ypar pré-immersion permettant de dissoudre la
couche native d’'oxyde de chrome et d’obtenir un ittege parfait de la surface du matériau
par le sodium liquide. La température a un rélechdinant dans la FML et influe sur :
* les propriétés du sodium liquide :
- tension de surface et viscosité dynamique,
- taux d'impuretés non métalliques (O, H),
* la plasticité de I'acier T91,
* les conditions de contact T91/Na :
- mouillage et angle de contagtet angle diedre,
- pénétration intergranulaire,
- diffusion intergranulaire.

La figure 1V.25 présente les puits de ductilité degers T91-TR550 et T91-TR750, ainsi que
I’évolution de la viscosité du sodium, I'exposardéaiouissage (n) et le volume d’activation
(Vo) de l'acier T91 en fonction de la température. 30 £C, ces deux aciers présentent un
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comportement ductile indépendamment du milieu, oét IV, de l'acier T91-TR750 sont
respectivement 5,2 et 58.JKEL-2010]. A cette température, le sodium estquisux
(0,55.10° poiseuilles) et sa mouillabilité est trés faibke.200 °C, une diminution de la
ductilité de I'acier T91-TR750 ainsi qu’une trammit ductile-fragile pour l'acier T91-TR550
ont eu lieu. Cette transition est accompagnéefigané 1V.25) :

« un fort accroissement de, ¥t n jusqu'a respectivement 8bdi 8. Cette augmentation
de V; se traduit par 'augmentation du chemin parcowules dislocations (vis) dans
la matrice,

« une diminution de 15 % la viscosité dynamique dditsn (0,47.1C poiseuilles), ce
qui améliore le mouillage de I'acier T91 par le isod liquide. Le mouillage parfait
est essentiel au déclenchement de la FML de l'a€@&t-TR750. En effet, les
échantillons pré-immergés a 500 °C pendant uneiserpaésentent un contact intime
avec le sodium subissent une rupture transgraeulors d'une sollicitation
meécanique en présence de sodium,

* une légére augmentation de la solubilité de 'oxygét de I'hydrogene, allant de 3 a
12 ppm et de 0,2 a 1,2 ppm respectivement.

Puits de ductilité T91-TR550
== == Pyits de ductilit¢ T91-TR750 0,0006

10,

0,00055

0,0005

0,00045

0,0004

volume d'activation

0,00035

0,0003

(s"ed) wnipos np anbiweuAp auS0ISIA

0,00025

Coefficient de ductilité (%), exposant d'écrouissage nx

20 ‘ * ‘ * 0,0002
100 200 300 400 500 600

Température (C)

Figure V.25 : Evolution des différents paramétres @ la ductilité de I'acier T91 [KEL-2010] et de la visosité du
sodium en fonction de la température.

Entre 200 et 450 °C, le retour a la ductilité desxdaciers semble étre en harmonie avec la
diminution de \{ et n, qui chutent respectivement jusqu’a &i4,5 & 427 °C (valeurs pour
lacier T91-TR750), a cause du réarrangement et’'elechevétrement des dislocations,
formant des cellules de restauration [KEL-2010]tt€e&iminution du parcours moyen des
dislocations est vraisemblablement plus importaddas l'acier T91-TR550, a cause des
interactions avec les précipitées MX finement distés a l'intérieur des lattes. Ce retour a la
ductilité en milieu sodium a lieu en dépit de langliution de 50 % de la viscosité de ce
dernier et de I'amélioration des conditions propiea mouillage parfait de la surface des
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deux aciers. En revanche, le contact intime (an@lest 6) peut étre imparfait a cause de
'augmentation du taux d’impuretés dans le sodiiquidle. Ceci est conforme aux résultats
des tests mécaniques effectués sur des échantgl@isnmergés dans le sodium de haute
pureté (1 ppm), ou le degré de FML a été plus inambra basse température. La présence
d’oxygene dans le sodium conduit a la formation alegles NgO (stable), Na@et NaO,
(instables) [MOR-2001], qui peuvent précipiter exs cle forte teneur en oxygene ou a basse
température [MOR-2001]. En effet, la surface detacindu sodium avec I'acier T91 apres
essai demeure intacte et brillante, tandis que celfouvrant le bain de sodium a un aspect
gris voire blanchatre. Les couches d’oxydes reantvie bain de sodium peuvent étre
protectrices et imperméables vis-a-vis de la diffusle I'oxygéne de la cellule.

IV.4. COMPARAISON AVEC LES MODELES DE RUPTURE FRAGILE EN
PRESENCE DES METAUX LIQUIDES

Les courbes de SPT et de flexion 3 et 4 points reahfjue le comportement élasto-plastique
des aciers T91-TR550 et T91-T n’est pas affectéchdlle macroscopique par la présence de
sodium liquide, de méme que les limites d’élasticie ces deux aciers. La germination et la
propagation des fissures fragiles en milieu sodiomh eu lieu, par ailleurs, aprés une
déformation plastique plus ou moins importante.pésence de sodium, la ténacité c(kt
Jc) de l'acier T91-TR550 chute suite a la pénétratitargranulaire (amorcage des fissures),
et inter-lattes (propagation des fissures) du sodiquide. Ceci peut étre di a :

- une dissolution d’'un ou de plusieurs élémentsidgd dans le sodium liquide,

- une diffusion intergranulaire du sodium liquide,dif@nt la tenue des JG,

- une adsorption du sodium liquide, facilitant lagagation fragile des fissures,

- la combinaison de deux ou plusieurs mécanismes.

IV.4.1. FML par dissolution

Les modéles de dissolution évoqués dans le chdpigesemblent pas étre les mieux adaptés
pour expliquer la FML de l'acier T91 par le sodiuen effet, les modeles de Robertson-
Glickman sont essentiellement basés sur la diffusio métal liquide dans le métal solide.
Dans le cas du sodium, les coefficients de diffusle ce dernier dans le fer, le chrome ou le
nickel sont trés faibles dans la gamme de tempeératie notre étude (150-550 °C).
Néanmoins, nous allons confirmer ces résultatsritpdes par la comparaison de nos résultats
expérimentaux avec les prédictions du modeéle dmhigon.

Nous avons calculé les vitesses maximales de patipagies fissures en exploitant le modele
de dissolution de Robertson-Glickman (chapitre thheus les avons comparées avec les
vitesses expérimentales obtenues lors des essHéxita 3 points. La vitesse de propagation

des fissures fragiles en présence d’'un métal leyast donnée par [HAD-2009] :

C,DQ? 2ac?
o 5 v V.6

V(T) =
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C, est la concentration a I'équilibre du fer dans ¢elism liquide a la température T.
L’expression tenant compte de la teneur en oxygeéns le sodium (§en g/cni) est donnée
par [POL-1977] :

2347
logCo(g/cm*) = —0,89 — —— + 1,45.1ogCoy V.7

Dans nos calculs degnous avons pris des valeurs dg €alculées a partir de la relation de
Noden en fonction de la température, tout en sdananle taux moyen d’oxygene dans notre
cellule est d’environ 80+10 ppm.

Le coefficient de diffusion du fer dans le sodiumfenction de T est donné par [BIR-1960],
[POL-1977] :

T
Dpeona(cm?s™1) = 4,9, 10_1°.E V.8

Ou p est la viscosité dynamique (en poiseuillesyatlium en fonction de T (en K). Elle est
donnée par la relation empirique [MOR-2001] :

220,65

logou (poiseuille ou Pa.s) = —2,49 + —0,49.log,, T V.9

La vitesse maximale de propagation des fisuregdgaolution \hax €n présence de sodium
liquide peut étre déduite de I'expression V(T) gente, en effectuant les simplifications
proposées par Robertson [ROB-1966] :

la contrainte appliquée, en pointe de fissure tend vers le module d’Young E
le rayon de courburg en pointe de fissure est proche du parametre déer(@ du
fer,

- le rapportydp est négligeable devant E/2.

_ CoDOZE

= V.10
Vimax 2akT

En revanche, dans notre cas, le rayon de cougberepointe de fissure des échantillons de
flexion varie entre 50 et 80 um. La formule la mxieulaptée sera alors :

_ CODFe#NaQZ Ea

Vinax = 202KT V.11

Ou Q est le volume atomique du fer (7,1%mol) et a est le paramétre de maille du fer (2,87
A). Des mesures de la vitessgyont été effectuées au fur et & mesure en exptdian
courbes force-déplacement de flexion en milieuwsodiprécédemment présentées.

Expérimentalement, \Vax est calculée en rapportang-@) sur le tempsyf le temps nécessaire
a la propagation de la fissure entre la forggy @t celle aprés rupture de I'échantillon. Les
résultats de calcul deMx(théorique et expérimentale) sont présentés aaaahV.1.
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T (°C) 150 200 300 400 450 500 550
Cox (g/cnT)x10° 3 12 96 414 740 1223 1904
C, (g/cnm)x10’ 1,53.10' 0,002 0,10 1,57 4,60 12 27
2
Dreona (ﬂ> %1072 0,03 0,05 008 | o012 014 018 018
S
Errss(GPa) 205 205 200 200 195 19( 190
V ma (NM/S)-Modéle 8,92.10 | 0,14.10° | 0,09 1,78 5,60 16 37
arag (mm) 0,20 0,35 0,25 0,20 0,26 0,25 0,2p
t, (s) 200 24 10 18 15 / /
V mas-Trss¢ (NM/S)-expérimentale 1.10 1510 | 25.16 | 1,1.16 | 1,7.1G / /

Tableau IV.1 : Résultats de calculs de la vitesse,y, déterminée expérimentalement et selon le modéle B®bertson.

Nous remarquons quenyk calculée a partir du modéle est beaucoup pludefajbe celle
obtenue lors des essais de flexion (tableau IMJB. plus, cette vitesse nWx théorique
augmente d’'une maniere exponentielle avec la teshyo@r et avec la dissolution du métal
solide dans le sodium, tandis la vitesse de prdamagaxpérimentale est plutdt plus grande a
basse température (200 et a 300 °C) qu’a hauteéiatype (450 et 550 °C). Le modeéle de
Robertson et Glickman ne semble pas étre adapéeraedla FML constatée pour les aciers
T91-TR550 et T91-T en milieu sodium.

Parmi tous les éléments d’addition, le nickel seméire le plus soluble dans le sodium
liquide. En effet, les analyses SIMS effectuéeslesiéchantillons T91-TR550 et T91-T pré-
immergeés dans le sodium liquide a 500 °C pendamtsemaine montrent une stabilité dans la
teneur en Ni entre le sodium et I'acier, alors gat# I'essai, %Ni dans l'acier T9gtait de
0,17 % et de 0,6 ppm dans le sodium. En revandite diffusion du nickel dans le sodium
ne semble pas avoir eu lieu durant les tests efiecsur des échantillons non pré-immerges,
ou la durée de I'essai mécanique est courte (IBHiRbtes).

L’expression de Max ne met pas en exergue la contrainte appliquégquicest en désaccord
avec nos observations au SIMS, prouvant la péiariralu sodium sous contrainte et son
absence sans sollicitation mécanique.

Un autre modele de FML par dissolution a été préppar Glickman-Robertson, puis
développé par Glickman [GLI-1978], [GLI-2003] soles nom de DCM! (Mécanisme de
dissolution-condensation en francais). Il permetcdi&uler la vitesse de propagation des
fissures fragiles, en prenant en considératiomudmsité de surface induite par les conditions
de mouillage. Selon ce modele, la contrainte appkginduit une augmentation du potentiel
chimique des atomes du solidese trouvant en pointe de fissure, ou I'énergisuléace est
tres faible. Cette augmentation représente uneefonotrice a un transfert de masse,
favorisant la diffusion et conduisant a la locdlma de la dissolution en pointe de fissure. Ce
transfert de masse peut étre rapide car la diffugians les métaux liquides est rapide. En
effet, I'énergie d’activation Eest tres faible de I'ordre de 0,1 eV. Le coefiitide diffusion

D, est trés grand d’environ 2@n'/s et I'énergie interfaciale solide-liquide estiefGLIC-
2011]. La vitesse de propagation des fissurggyVest proportionnelle a la concentration
d’équilibre G de I'élément diffusé et a I'énergie de formatioesdcrans thermiques; U
(thermal kinks). Y représente le produit de I'énergie de surfacedsfiguideys. par le

*1 DCM: dissolution condensation mechanism [GLI-2011].
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volume atomique et par l'augmentation de la surfgz@r unité de cran (kink)
(Q?°sg) [GLIC-2011] :

2
—Uj —YsL{13Ssy, V.12
Voeu~Ci~exp () ~exp (———) -

Nous remarquons quep¥y est trés sensible et varie de maniére exponentgkc I'energie
d’interface solide/liquiders.. Une légére diminution de I'énergie d’interface plégssolution

ou par adsorption peut entrainer une chute denkct® du métal solide et une accélération de
la vitesse de propagation de la fissure fragile.

Une autre version du modéle DCM, nommé GAL®OR été developpée afin de décrire la
rupture intergranulaire des polycristaux élastsmes, sous contrainte de tractfGLI-
2003]. Ce modele présente deux processus agiseasére. Le premier processus est la
formation de sillon intergranulaire selon le modékssique de Mullins [MUL-1960], [GLI-
2003] ; ce phénomeéne est controlé par la diffusieda phase liquide. Le second processus
est I'activation des dislocations et donc une défdion plastique locale en pointe de fissure
qui agrandit le sillon (figures IV.26.a, b et ¢)J&-2011].

(@)

BOUND ARY

Figure 1V.26 : Schéma du mécanisme de GALOP pour I&ML des JG : a) Sillon formé sur un JG, soumis a ue
contrainte de traction en présence d'un métal liqude, b) Extension du sillon le long du JG, c) Emoussent et
avancement du sillon d’'un incrément de longueuAL* [GLIC-2011].

Le premier processus donne la longueur du sillofoeation de I'angle de mouillage entre le
métal solide et le métal liquide)(et du temps (t) :

0 1
AL = ctg (E) (C)3 V.13

Ou C est donnée par I'expression :

_ DiCorysi® V.14

C
kT

* GALOP: grooving accelerated by local plasticity [€2011].
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Ou D est le coefficient de diffusion du métal solideMdans le métal liquide (ML), Cest

la solubilité a I'équilibre de MS dans ML, donnéar e diagramme d’équilibre. Dans le cas
du sodium (contenant de l'oxygene) avec le fercdmcentration ¢ en fonction de la
température est calculée a partir de la relatiéegoemment évoquee(G/L)) [POL-1977].

Si la vitesse d’amorcage de fissure est largemgrérgeure a celle d’élargissement du sillon
(contrélé par la diffusion), le seuil du facteurnténsité de contraintestK et la vitesse ¥
seront donnés par :

0
K3, = @AL'tg (5) x(Eoy) V.15

Ou ¢ est un facteur numérique compris entre 1 etM, est la distance d’avancement du
sillon (figures 1IV.26.a, b et c). Un faible incréme\L* est synonyme d’'un émoussement
continu de la fissure fragile intergranulaire, diaativation des dislocations (figure IV.26.a).

c /8
_ 9\ 3 V.16
Vi =7z lte (2)]

Ce modele décrit amplement la FML de l'alliage dfalnium (Al 7075) par le mercure. En
effet, en prenantAL* proche de quelques distances atomiques, Glickij@in-2003] a
obtenu des valeurs de,V(2.10" m/s) et Ky (~1 MP.nt?) trés proches de celles
expérimentales. Nous avons calculgylet Vy pour le couple Fe-Na, afin de verifier une
éeventuelle compatibilité de nos résultats expérimen avec ce modele. La déformation
plastique de I'acier T91-TR550 en SPT (700 N) e¥spnce de sodium (figure 1V.27.a), a 450
°C et a la vitesse de déplacement de 0,05 mm/miuwb a la formation d'un sillon
intergranulaire (figure 1IV.27.b). La formation d'wsillon peut confirmer I'absence de la
dissolution au niveau de ce joint de grains [JOS8]9[LAP-2005]. En effet, Joseph et al
[JOS-1998] montrent que I'exposition du cuivre @&mnuth liquide non saturé en cuivre a 600
°C conduit a une dissolution rapide et empécheréation d’'un sillon. En revanche, en
présence de bismuth saturé en cuivre pendant Kxpo, la formation de sillons
intergranulaires se produit au bout de 4 heureS{1998].

e

Figure IV.27 : a) JG soumis a une contrainte de tretion (échantillon de SPT), en présence de sodium) Billon
résultant du contact entre le sodium et I'acier T9IFR550 a 450 °C, 0,05 mm/min, force F = 700 N.
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Nous remarquons que le contact entre le sodiumdiqat I'acier T91-TR550 pendant une
semaine a 500 °C a conduit a l'altération de ldaser de I'acier en la rendant rugueuse
(figure IV.27.b). Si nous considérons un angle ckédde 35°,AL* de quelques distances
interatomiques (20 A), une limite d’élasticité d@05MPa et un module d’Young E de 195
GPa, alors le calcul donne unKde l'ordre de 1,27.19MPa.(m}”? pourg = 1, et 9.16
MPa.(m}"2 pour = 50. Cette valeur deK est trés faible par rapport a celles issues de nos
calculs expérimentaux ot d(T91-TR550, 450 °C) est de l'ordre de 40 MPaX(m)Ceci
laisse penser que le mécanisme de réduction dméxité n'est pas dd a la dissolution, et
donc di a I'adsorption.

IV.4.2.FML par adsorption

Le phénoméne de FML par le sodium semble avoir Bans dissolution, ni échange
électronique. Ceci nous oriente vers d’autres neslehotamment vers le phénomene
d’adsorption du sodium au niveau des surfaces etésujoints de grains austénitiques de
'acier T91. Cette hypothese est consolidée parsiggiestions de Bishop [BIS-1968], qui
montre que l'adsorption des atomes d’'un métal diguau niveau des JG est d’autant plus
favorisée lorsque sa solubilité dans le métal soédt limitée. En effet, la solubilité du fer
dans le cadmiurest de 2.10 % massique seulement & 400°C, alors que le fedgsrement
fragilisé par le cadmium [WES-1967]. Les métaux prdéisentent une susceptibilité a la FML
par le sodium (Al, Cu, et Mg) [SHU-1974] y sont pgaire non solubles et ne forment aucun
composé intermétallique avec le sodium (annexalMigrammes de phases Al-Na, Na-Cu, et
Mg-Na). La solubilité mutuelle du fer dans le sadiest trés faible. C’est aussi le cas pour la
majorité des éléments d’addition, hormis le nickélaute température et le soufre qui semble
former certains composés intermétalligues avec dgiusn (NaS) a partir de 300 °C
(diagramme de phases Na-S, annexe VI) [SAN-1997].

Le tableau V.2 récapitule les modeles proposésl @es années, régissant la rupture fragile
en milieu métal liquide. Les premiers modeles sdestinés a des matériaux purement
élastiques. La propagation d’une fissure de tailld’'une distancéa (figure IV.28), requiert
une énergie totale du systemedemposée :

- du travail des forces appliquées au matériau U,

- de I'énergie élastique emmagasinée E,

- de I'énergie de surface des deux lévres fraichmsyellement créées.

1

Figure IV.28 : Une fissure en extension.
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Un critére de rupture fragile prend en considérateo distribution du champ de contraintes
autour de la fissure. En effet, pour un état detragrtes planes, le facteur d'intensité de
contraintes en mode |, kst égal & (GEY, ou E est le module d’Young (tableau 1V.2). Pour
une contrainte appliqué®, Irwin [IRW-1949] donne I'expression d’'une contrd critique
oc, correspondant &,K permettant la propagation fragile de la fisstabléau 1V.2).

Vers les années 50, Orowan [ORO-1950] a introdné @nergie de plasticité par unité de
surfacey, dans I'expression de Griffith pour une contraiafgpliquée. En effet, pour un
matériau ductile, la concentration de contraintespeinte de fissure engendre une zone
plastique, due a l'activation de dislocations. &ext de restitution d’énergie devient alors :

G = s+ 2y, et la contrainte critique. est plus grande (tableau 1V.2).

Modeéles/lois Matériau Criteres
La propagation d’une fissure de taille a d’'uneatiseAa, a lieu quand
I'énergie mécanique (la somme de I'énergie élastemmagasinée, et

Griffith-1920 I'énergie potentielle des forces appliquées) cormparlle requise a la
[GRI-1920] création de 2 nouvelles surfaces fraiches.
parfaitement G>2%s 1
élastique Concentration de contrainteK;. = (2Ey,)2
Irvwin-1949 o Eysit
[IRW-1949] Contrainte théorique de propagation de fissurg = 2( )
Orowan-1950 E(ys +vp) L
[ORO-1950] Oc = 2(———)?
Weertman- o, = 2(—Ys EYs )%
1978 ¢ “‘ma(m—p)
[WEE-1978] Elasto- 0 (matériau élastique) B <= (matériau ductile)
Thomson- plastique K? nye 1-n
1978 —=(5—)
[THO-1978] Kierr  €oAub

Tableau IV.2 : Evolution des critéres de rupture fragle dans les matériaux élastiques et élasto-plastigs.

Une approche de I'énergie plastiggeen fonction de la contrainte appliquée et deilketde
fissure a, a été donnée par Weertman [WEE-1978] :
2

gL la V.17
4E

Yp =

Ou B est un coefficient dépendant de I'exposant d’éesage du matériau n. Il tend vers O
pour n élevé et vers pour un matériau purement élastique. La contrairit&ue o. incluant
I'expression de Weertman est présentée dans leatalV/.2.

Nous remarquons que tous ces modeles mettent @enée la proportionnalité entre I'énergie
de surfaces et la contrainte critique de propagation de lauie fragile. La diminution dg
peut s’effectuer par adsorption des atomes du Métadle en pointe de fissure et conduit a la
diminution de la ténacité du matériau. L'adsorptams atomes de I'eutectique Pb, Pb-Bi et
Sn sur les plans (011) du fer CC rédygjusqu’a respectivement 27, 35 et 28 % [LEG-2002].
La figure IV.29.a présente 'amorcage d’une fissleréong d’un joint de grains austénitique
suite a l'adsorption des atomes de sodium. Unelddiille critique atteinte, une transition du
chemin préférentiel de propagation de la fissuliewasous I'effet de triaxialité de contrainte
et de I'adsorption (figures IV.29.b et c).

159

© 2013 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Ouadie Hamdane, Lille 1, 2012

(@) Amorcage intergranulaire des fissures

Atome de sodium
G

Joint de grains
austénitique

(b) Transition décohésion intergranulaire— inter-lattes

Grain1 7
[srum: | TG ,_
Joints de grains
austenitiques :

Figure IV.29 : Mécanisme d’amorgage et de propagati des fissures par adsorption.
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Les joints inter-lattes peuvent étre des obstadleBavancée de la fissure. Une forte
désorientation du joint de lattes peut favoriseprigpagation intergranulaire de la fissure.

Enfin, le facettage des interfaces solide/liquidg en facteur qui pourrait expliquer la
pénétration rapide du sodium liquide le long destgode grains austénitiques et des joints de
lattes par adsorption. En effet, la pénétrationdeje I'indium le long du joint de grains du
cuivre (joint de grains de torsion 141°<011>) estcfisée par le facettage des interfaces
solide/liquide a 990 °C [STR-1992].

Par ailleurs, selon le modele de Chatain et al [€2881], deux parameétres peuvent étre a
l'origine de la création des facettes au niveaul'oigerface solide/liquide : une basse

température et I'adsorption des impuretés du niggalde. En effet, la FML obtenue dans le

cas de l'acier T91-TR550 a 200 °C est plus impdetau’'a haute température. L’adsorption
du phosphore (ségrégé dans l'acier) et de I'oxygémeureté dans le sodium) pourraient

favoriser un facettage et une pénétration intergeare rapide du sodium liquide le long des
joints de grains.
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IV.5. CONCLUSION

La fragilisation de I'acier T91 par le sodium esist sensible a la température de revenu de
l'acier. Un revenu a 550 °C conduit a des changésnmicrostructuraux (taille et distribution
des précipités, structures des dislocations) etodeposition chimique le long des joints de
grains et joints de lattes (présence de clusterplaesphore) par rapport au traitement
thermique standard (revenu a 750 °C). Ces changenjenent un rdle crucial dans
'amorcage intergranulaire et la propagation inéttes des fissures en présence de sodium
liquide. Les expériences complémentaires présertéms ce chapitre nous ont permis de
mettre en évidence les détails du mécanisme de dMlacier T91-TR550 par le sodium. En
effet, 'amorcage des fissures intergranulaireffextue par pénétration du sodium le long des
joints de grains de l'acier T91-TR550. Cette péat@in intergranulaire s’effectue de maniére
indépendante de I'état de surface de I'acier (axesans pré-immersion) et elle requiert :

- une déformation plastique,

- une température supérieure a 200 °C.

La propagation des fissures en milieu sodium Séfke au niveau de joints de lattes (et des
joints de paquets de lattes) et ne génére pas dmnddion plastique a I'échelle

microscopique. Le sodium semble réduire I'énergiecdhésion des joints de grains et des
joints lattes, par adsorption. Ce mécanisme aleiisicpar élimination apres comparaison des
résultats expérimentaux avec les modeéles de dismwluiqui s’averent ne pas interpréter la

FML de I'acier T91-TR550 par le sodium.
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CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES

Ce travail de thesporte sur I'étude du comportement mécanique erepoésde sodium de
I'acier martensitique T91, I'un des candidats pétne matériau de structure dans les SFR.

L’'objectif de cette étude était d'une part d’évalua sensibilité et le comportement
meécanique de I'acier T91 en milieu sodium liquided’autre part de mettre en évidence les
mécanismes impliqués.

Nous avons débuté I'étude par des essais préliremgisant a évaluer la sensibilité de I'acier
T91 au sodium. Ces essais ont été menés a la temmmerequise pour obtenir un bon
mouillage de I'acier par le sodium (400 °C), qupnésente, avec la déformation plastique,
une condition essentielle a la fragilisation par heetaux liquides. Le comportement ductile
de notre acier en milieu sodium a 400 °C nous #@és& induire la FML en diminuant la
température d’essai a 200 °C, afin d’augmenterueeté et de restreindre la ductilité de
I'acier, tout en préservant un bon mouillage parstelium. Dans ces conditions, une
dégradation partielle de la ductilité de I'acierlT&® été constatée a I'échelle macroscopique,
un caractére toujours ductile a été observé a dléeEhmicroscopique, avec des facies de

rupture a cupules. Nous sommes en présence duromemdgement accéléré par
environnement.

Nous avons par la suite effectué des traitemeetsnilques avec des températures de revenu
plus basses afin de durcir I'acier T91 et d’augraesa sensibilité vis-a-vis de la FML par le
sodium liquide. Nous avons étudié I'acier le plus,dorrespondant a un revenu de 550 °C
(T91-TR550), en suivant la méme logique que posirelesais préliminaires. A 450 °C, une
chute des propriétés mécaniques de I'acier en présde sodium a été constatée par I'essai
Small Punch Test (SPT). L'observation des faciesup¢ure a confirmé la fragilisation de
I'acier T91-TR550. Ces facies présentent des dé&iohg intergranulaires vers la surface de
contact de sodium et du clivage vers le cceur dénmaat Nous avons par la suite montré, sur
des échantillons entaillés, que la rupture intergiare correspond a la phase d’amorcage des
fissures et que la rupture transgranulaire corms@ola phase de propagation de ces fissures.

L’étude prend en compte I'impact d’'une pré-immensan sodium liquide qui permet d’'une
part d’obtenir un contact intime avec le sodiundénapant la couche d’oxyde de I'acier T91,
et favorise d’autre part la pénétration du sodidrte eléclenchement d’'une FML patrtielle de
I'acier T91-TR750. Cette pré-immersion conduit &demation de défauts de surface ou les
contraintes sont concentrées lors de la déformagtanui jouent le réle de chemins vers la
rupture fragile par clivage en présence de sodiQmant a I'impact des impuretés dans le
sodium sur la FML, elles atténuent plutdt la FMIn &ffet, le facteur de fragilité de I'acier
T91 (pour tous les traitements thermiques étudigsplus important & basse température ou
le taux d'impuretés non-métalliques est le plus bas

L’estimation de la ténacité des aciers fragiliséslp sodium, T91-T et T91-TR550, en termes
de K¢ et d’intégrale J a été effectuée par des essaftexien trois et quatre points, pour
lesquels un montage spécifique a été développéaltardtoire. En présence de sodium, la
ténacité de ces aciers diminue d’un facteur impoijasqu’a 80 %).
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L'interprétation de la FML de I'acier T91 durci (T9YR550) en milieu sodium liquide se
focalise sur la phase d’amorcage des fissuresgnateulaires et sur la phase de propagation
inter-lattes de ces fissures.

L’amorcage intergranulaire des fissures a été étpdir spectrométrie de masse des ions
secondaires (SIMS). Des échantillons de l'acier ®atLétée déformés en milieu sodium dans
les mémes conditions d’apparition de la FML afiétte observés au SIMS. Sous déformation
plastique, une pénétration intergranulaire du sodauété mise en évidence alors que sous
déformation élastique aucune pénétration n'a égermiBe. L'amorcage des fissures fragiles
s'effectue par pénétration préférentielle du sodiammniveau des anciens joints de grains
austénitiques, effet qui est favorisé par la dédrom plastique.

La propagation des fissures de l'acier T91 dur®1fTR550) en milieu sodium a été
caractérisée par MEB et par microscopie interfétomée confocale. Des échantillons
entaillés ont été déformés en flexion 3 points easgnce de sodium puis attaquées
chimiquement, afin de mettre en évidence les chempmférentiels des fissures fragiles et
d’estimer le relief engendré en pointe et aux Iewe ces fissures. En présence de sodium, les
fissures se propagent d’'une maniere perpendicudaifaxe de traction, préférentiellement
inter-lattes, en générant une tres faible défongtiastique.

Afin de connaitre les mécanismes impliqués darisailisation par le sodium de l'acier T91
durci, nous avons confronté nos résultats avecdi#érents modéles de dissolution et
d’adsorption. Les calculs de la vitesse de propagates fissures en présence de sodium en
exploitant les modeles de dissolution de RoberGhckman et celui de dissolution-
condensation de Glickman sont en désaccord averalesls expérimentaux. Le modele basé
sur la pénétration intergranulaire sans dissoluttwnc par adsorption, est bien adapté a la
fragilisation par le sodium liquide de l'acier T91.

Cette étude a permis :
* la réalisation d’'une manipulation et la conceptiltnmontages permettant d’étudier la
sensibilité de I'acier T91 en milieu sodium, daes donditions de sécurité extrémes,
« d’obtenir des résultats tant qualitatifs que quatits concernant les mécanismes de
déformation et de rupture de I'acier T91 en condaeic le sodium,
« d’enrichir la littérature et de contribuer a I'éetésssement de plusieurs zones d’'ombre,
concernant le role des parametres intrinsequedrisques sur la FML :

- Parametres microstructuraux déclencheurs de la Fkistreignant et
localisant la plasticité de I'acier T91, pouvantéinduits par les conditions
de travail dans les SFR, notamment I'irradiation,

- Parametres environnementaux exacerbant la FMLrosvant au sein des
SFR, notamment la température (150-550°C) et lega@intes thermiques.

« d’émettre des suggestions permettant d’éviter & Ipst le sodium liquide en :
- respectant scrupuleusement le traitement thermmeg@mmandé (TR750),
- evitant d’enlever la couche d’oxyde protectricd’deier.

La fragilisation par le sodium liquide est un phé®me dépendant de plusieurs facteurs,
tantbt dépendants, tant6t indépendants, ce quileescEne de son exploration trés vaste. Des
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perspectives peuvent par ailleurs permettre denfodes résultats complémentaires a cette
étude :

- étude de l'effet de la ségrégation intergranuldirgphosphore sur la FML de I'acier
T91 par le sodium ; augmentation du taux de P p@age ou par un traitement
thermique approprié ou en jouant sur la teneur elylmdéne qui semble contrdler la
formation des clusters de Mo-P au niveau des jaiatgrains,

- saturer le sodium en éléments d’addition de I'a®t afin d’éclaircir le mécanisme
de dissolution,

- étudier I'effet d’'une grande taille de grains smiFML de I'acier T91 par le sodium,
en utilisant une température d’austénitisationeehfr00 et 1200 °C,

- mesurer les angles de mouillage par le sodiumd@wes différents traitements
thermiques de I'acier T91.

Par ailleurs, I'estimation de I'évolution de I'éger de surface et de joint de grains due a
I'adsorption du sodium (par des calculs ab initaws pxemple) pouvant permettre d’'une part
de lier ces énergies aux calculs de la ténaciti@diale J), et d’autre part de déterminer
I'énergie critique des joints de grains en fonctdenla température de revenu de l'acier T91
(précipités et atomes ségrégés au niveau des pntgains) a partir de laquelle la FML se
déclenche.
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ANNEXE | : Métallographie de lI'acier T91

Micrographies obtenues par MET présentant la microgucture de I'acier T91-TR750
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Micrographies obtenues par MET de l'acier T91-TR550

130 nm
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Essais mécanigues sous atmosphére coidlee

ANNEXE Il :

1. Schéma de principe de la purification de la cellul®MMA par I'argon
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2. Protocole expérimental pour des essais en milieudiam

Le protocole expérimental suivant explique en détadéroulement des essais mécaniques,
ainsi que les précautions nécessaires pour éwilég ainomalie.

-Stockage du sodium le sodium est stocké sous forme seche, solales dne armoire anti-
feu a faible teneur en humidité. C’est un stockemes vide dans des flacons.

-Essais mécaniques a l'intérieur de la cellule un balayage en argon d’'une durée de 5
heures est effectué afin de purifier I'atmospheeelal cellule PMMA. On active ensuite
I'analyseur d’oxygéne, qui est ainsi protégé detacnfréquent avec une atmosphére chargée
en oxygene. La teneur en oxygene et celle de I'tliténsont contrélées. La pression dans la
cellule PMMA est en permanence surveillée avec anametre a fluide, afin d’éviter toute
surpression importante qui pourrait endommagereliule PMMA. Apres avoir préparé le
montage mécanique (SPT ou flexion), on ouvre laepdu sas, on rentre le sodium, puis on
ferme la porte extérieure du sas afin de balayeargon le sas. Une fois le sas purifié, on
ouvre la deuxieme porte du sas, afin de mettr@odkusn dans la zone d’essai de la cellule
PMMA. On met une quantité moyenne de 4 gramme®deis dans le container d’un métal
liquide du montage (SPT ou flexion). Pour les essa température, on place le cordon
chauffant et on met le thermocouple en contact dgesodium. On met I'ensemble du
montage sur une semelle afin d’assurer le centedda perpendicularité par rapport a la
traverse de la machine de traction. On ajuste l#eha de la traverse (on la descend).
L’ensemble montage-échantillon est ensuite coupemt un isolant en céramique. On
augmente la température d’essai grace a un régulaé au thermocouple, en contrblant
toujours l'atmosphere (<80 ppm,0<50 ppm HO). On démarre l'essai lorsque la
température voulue est atteinte et stable.

Une fois I'essai terminé, on baisse la tempéraatren laisse le montage refroidir et on
remonte la traverse de la machine de traction.déeble montage-échantillon est mis dans
une boite en inox, afin qu'il soit nettoyé a I'étloh sous une hotte pour des essais en sodium.

3. Principe de fonctionnement de I'analyseur d’oxygéene

L’analyseur d’oxygene comprend une cellule éledtimigque. Cette cellule est constituée
d’'une anode en plomb, d’'un électrolyte sous formegel, et d'une membrane de diffusion en
plastique, étalée sur une cathode sensible a l&ng/gLe gaz contenant de I'oxygéne, présent
dans la cellule, est prélevé puis diffusé vers &amntorane de I'analyseur via une fine couche
électrolytique sous forme de gel.
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Cathode Analyseur

\ /d’oxygéne

Oxygeéne de la cellule ) | d o~

~—Anode

Electrolyte

7 R
/!
Membrane l \ Détecteur

Oxyvgéne analysé

Schéma de principe de fonctionnement de I'analyseutoxygene.

La réduction de I'oxygéne ainsi que I'oxydationl@mode en plomb ont lieu au niveau de la
cathode :

Cathode: 2H,0 + 4e™ + 0, ——— > 4(0H)~

Anode: 2Pb + 4(OH) ——— — 2Pb(OH), + 4e”

Réaction totale: 2H,0 + 2Pb + 0, —— 2 Pb(OH),

Les groupes OHformés par la réaction cathodique sont transporégs I'anode grace a
I'électrolyte, qui sert de conducteur ionique. llexfd'électrons engendrés par la réaction
anodique est proportionnel a la concentration dy@éxe prélevé. Cette derniere sera
déterminée a partir de la différence du poteng@rsla loi de Nernst.
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ANNEXE Il : Rupture de 'acier T91 en milieu sodium et soude

Courbes force-déplacement de I'acier T91-TR55@ia €t en milieu sodium a 550 °C.

2500

2000

1500

Force (N)

1000

500

i 0,05 mm/min
| |

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2 14

Déplacement (mm)

Faciés de rupture de l'acier T91-TR550 déformé m¥sgnce de sodium a 450 °C, 0,05
mm/min : @) zone de transition intergranulatsetransgranulaire, b et c) zone de décohésion
intergranulaire, d) rupture transgranulaire.
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Faciés de rupture de l'acier T91-TR550 déformé egsgnce de sodium a 550 °C, 0,05
mm/min : a, b) zones de transition intergranulaire transgranulaire, c, d) zones de
décohésions inter-lattes.
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Courbes force-déplacement de l'acier T91-T a Baien milieu sodium a 200 et 550 °C.
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Faciés de rupture de l'acier T91-T testé en préselecsodium a 550 °C, 0,05 mm/min : a)
fissure radiale, b et c : zone de décohésion irdardaire, d) zone de rupture transgranulaire.
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Roéle des impuretés sur la FML par le sodium liquide Essais en NaOH

Courbes force-déplacement de I'acier T91-T a Baien milieu NaOH a 550 °C.

2000 :

CToLT
— Air |
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1500 [~ e ] N e —
g 1 : 1 : 1 f
g 1000 o S v A a D 7
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500 g y SR A e, iiiibnc .
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| i | ‘ ‘ 0,005 rrpm/min
0
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2 1,4

Déplacement (mm)

Micrographies de I'acier T91-T testé a I'air etmilieu NaOH, a 550°C, 0,005 mm/min : a)
doéme de I'échantillon rompu, b, c et d : faciegilies transgranulaires.
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Courbes force-déplacement de I'acier T91-TR65@ia €t en milieu NaOH a 200 °C.
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Micrographies de l'acier T91-TR650 testé en milidaOH, a 200°C, 0,005 mm/min: a)
doéme de I'échantillon rompu, b) faciés ductile aues.

Courbes force-déplacement de I'acier T91-TR65@ia €t en milieu NaOH a 300 et 450 °C.
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Courbes force-déplacement de 'acier T91-TR65@ia &t en milieu NaOH a 550 °C.

2000

1500 —

Force (N)

500

1000 -

]
- T91-TR650

| ‘ — )

550 T
| ; 0,005 mm/min
i i i

05 1 15 2

Déplacement (mm)

Faciés ductile a cupules de I'acier T91-TR650 tasé®0°C, 0,005 mm/min a : a et b) a lair,

c) en présence de NaOH.
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ANNEXE IV : Propagation des fissures en présence dmdium

Montage de flexion a l'intérieur de la cellule PMMA

La propagation des fissures fragiles de I'acier -T®B50 en milieu sodium s’effectue
perpendiculairement a I'axe de traction.
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La propagation des fissures ductiles de I'acier-T®b50 a l'air s’effectue a 50 ° de I'axe de
traction, en coupant les paquets de lattes d’umeeratransversale.
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Principe de fonctionnement d’un microscope confocahterférométrique

Le microscope confocal interférométrique consiséaéoyer un faisceau de lumiere mono-ou
poly-chromatique qui est séparé en deux faisceauxup miroir de Michelson. L'un des
faisceaux se réfléchit sur un second miroir et geraiavoir une référence. Le second
faisceau se réfléchit sur I'échantillon en travetsan objectif de microscope. Celui-ci se
déplace verticalement par le biais d'un actionn@éeoélectrique afin d’obtenir un spectre
d’interférences représentant chaque pixel obseawéapcaméra du microscope.

A partir des spectres d’interférence suivant laitgs verticale du microscope, par
corrélation, est reconstruite la topographie deuldace. La résolution latérale des images est
de 0.5 um ; la résolution verticale inférieure anometre.
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Schéma illustrant le principe de fonctionnementdcroscope confocal interféerométrique.
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ANNEXE V : Analyses par spectroscopie de masse diie secondaires
(SIMS)

Images obtenues par SIMS de l'acier T91-TR550 prétérgé dans le sodium liquide a 503
°C pendant 169 heures (CEA - Saclay), puis défgiagtiquement jusqu’a la force de 500 N
en milieu sodium a 450 °C, a la vitesse de déplao¢rde 0,05 mm/min. Ces images sont
obtenues grace a un décapage d’environufin5de profondeur de la surface XY, avec une
vitesse de 0,3 nm/s.

Surface de contact de I’acier
T21 avecle sodium
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Cartographies des éléments sodium, chrome, etofgenues par SIMS aprés décapage
d’environ 1,5um de profondeur de la méme surface XY précédendetnant la pénétration
du sodium suivant les plans XZ et XZ.
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Images obtenues par SIMS de I'acier T91-TR550 pa@$mmersion, déformé plastiquement
jusqu’a la force de 700 N en milieu sodium a 450 dQa vitesse de déplacement de 0,05
mm/min. Ces images sont obtenues grace a un déxapagviron 1,5um de profondeur,

avec une vitesse de 0,3 nm/s.
En XY

= b
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Joint de grains austénitiq/
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Profils de concentration obtenus par SIMS au nivéan joint de grains de l'acier T91-
TR550 sans pré-immersion, déformé plastiquemergujasla force de 700 N en milieu
sodium a 450 °C, a la vitesse de déplacement dendpd/min. Ces profils sont obtenus grace
a un décapage d’environ 1,7 um par I'oxygéne, avnecvitesse de 0,3 nm/s.
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ANNEXE VI : Diagrammes de phases Na-S, Al-Na, Na-Ciet Mg-Na
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Résumeé

L'acier martensitique T91 est un matériau de stmgctandidat pour les futurs réacteurs nucléaieeguatrieme
génération a neutrons rapides, ou il sera soundigsacontraintes mécaniques en présence de sodjuideli
Cette étude présente une estimation qualitativejusintitative de la sensibilité de l'acier T91 ervéde
phénomene de fragilisation par le sodium liquideffet du sodium sur I'acier T91 a été étudié ehuwmifié en
fonction de la température et de la vitesse derdftion, a partir d'essais Small Punch Test etsdlissde
flexion. Les essais mécaniques en milieu sodiunt sffectués dans une cellule en plexiglas, domtricssphére
(oxygeéne et humidité) est séverement purifiée atrétée.

La présence de sodium accélére la rupture de r'a®d a 200 °C, sans modifier son caractére dudile
revanche, une pré-immersion de I'acier T91 darsotium permet de dissoudre la couche protectrioryde
de chrome et d'obtenir un contact intime entrei€¢aet le sodium liquide. De plus, elle génére défauts de
surfaces qui provoquent une fragilisation partiglée le sodium. Le durcissement de I'acier T91 tpgtement
thermique déclenche une fragilisation de I'aciepeésence de sodium, avec et sans pré-immersiorugdtare
de I'acier durci s'effectue alors par décohésiaergranulaire, correspondant a I'amorgcage desréissisuivie
d'une décohésion inter-lattes, correspondant aaptde propagation de ces fissures. Le mécanisme
d’endommagement de l'acier T91 durci consiste gdaétration intergranulaire par adsorption du sodiu
favorisée par les précipités intra-lattes, parégrégation intergranulaire du phosphore, et patéfarmation
plastique.

Mots clés : fragilisation par les métaux liquides, transitidmagile-ductile, rupture intergranulaire, acier
martensitique, Small Punch Test, flexion 3 et himiintégrale J, Spectrométrie de masse des enmdaires
SIMS.

Abstract

The T91 martensitic steel is designed to constistitectural material of future sodium fast reactofgourth
generation, where it will be subjected to stressgeesence of liquid sodium. This study presentmiaitative
and quantitative estimate of the sensitivity of T3éel towards the phenomenon of liquid metal etthisment.
The effect of liquid sodium on T91 steel was stddind quantified according to the temperature Aedctoss
head rate displacement, by using a set-up of SRuatich Test, three and four bending test, develdped
laboratory. Mechanical tests in sodium environmarg carried out inside a Plexiglas cell, conceieed
developed at the laboratory. The atmosphere irthidecell is severely purified and controlled, irder to avoid
on the one hand an explosive reaction of sodiurh wibisture, or an ignition with oxygen, and on tibker
hand to minimize the presence of impurities iniliggodium used.

The presence of sodium accelerates T91 steel feacti low temperature, without modifying its duetil
character. The T91 pre-immersion in sodium makgsogsible to dissolve the protective layer of chitom
oxide, and to obtain an intimate contact with thelten metal. However, pre-immersion generates faceir
defects which cause a partial embrittlement by wwodiThe hardening of T91 steel by heat treatmeth wi
tempering temperature of 550 °C (T91-TR550) caastxal embrittlement of steel in presence of sagliwith
and without pre-immersion. The rupture of the TR550 steel takes then place by intergranular destohge
corresponding to the crack initiation phase, fokowby laths decohesion, corresponding to the plofise
propagation of these cracks. The mechanism sugbestéis study is based on the intergranular patiet of
sodium, supported by the presence of segregatedritieg such phosphorus, and by the plastic deftoma

Keywords: liquid metal embrittlement, ductile to brittlatrsition, intergranular fracture, martensitic st&ehall
Punch Test, three and four points bending testtedjial, Secondary ions mass spectrometry SIMS.
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