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Introduction 5

Introduction

Contexte industriel

Les réacteurs a neutrons rapides

La production électrique des réacteurs nucléaires représente une part importante des
ressources d'énergie frangaises (78 % en 2011). La France est ainsi devenue leader dans ce domaine
et se doit d'innover. A terme, de nouvelles contraintes en matiére d'énergie vont apparaitre,
notamment a cause des ressources limitées en uranium ou de la problématique de la gestion des
actinides mineurs générés par le parc en fonctionnement. Sur une tonne d'uranium naturel,
seulement 5 kg sont utilisables dans les réacteurs a eau pressurisée. En effet, seul I'isotope 235 de
I"'uranium y est utilisé. Cela pose des problémes pour I'approvisionnement a long terme de I'activité
nucléaire avec des réacteurs a spectre thermique. De tels arguments ont conduit au développement
de réacteurs a neutrons rapides afin d’exploiter les 99,3 % restants d’uranium 238. Ces atomes étant
non fissiles, il faut d’abord les transmuter par capture neutronique en plutonium 239, qui lui est
fissile. Ceci est permis de facon efficace par un réacteur surgénérateur : c’est a dire qu’il produit plus
de matiére fissile qu’il n’en consomme. Ce caractére surgénérateur est rendu possible en limitant les
captures stériles par l'utilisation d’'un milieu non-modérateur, ou les neutrons conservent un spectre
rapide en énergie. L'eau légere utilisée dans les conditions des réacteurs a eau pressurisée n’est pas
un milieu candidat pour les réacteurs nucléaires surgénérateurs contrairement au sodium liquide,
par exemple.

Une partie des neutrons produits sert donc a rendre fissile le combustible fertile (uranium
238) et a fissionner les atomes de plutonium, source de la chaleur qui est ensuite convertie en
énergie électrique. On notera que le couple Thorium 232 / Uranium 233 est également un cycle
possible pour remplacer I'uranium et le plutonium. Cependant, le plutonium est un sous-produit de
plusieurs années de fonctionnement des réacteurs a neutrons thermiques, et la France en possede
donc déja un stock suffisant. Avec un parc a neutrons rapides, seul I'uranium naturel entre dans le
cycle, on peut ainsi le consommer entiérement et multiplier les réserves par 80. Un autre avantage
de ces réacteurs est leur capacité a transmuter les déchets a durée de vie longue et a en limiter la
production.

Passé et choix francais

La France a fait partie des pays pionniers dans le domaine des réacteurs rapides. Le premier
réacteur expérimental francais en fonctionnement était celui de Rapsodie, qui a divergé en 1967. Il
constitue le premier essai d'un réacteur a boucle a caloporteur sodium couplé a un combustible
oxyde. S'en sont suivi plusieurs réacteurs intégrés cette fois utilisant les mémes caractéristiques :
Phénix, un réacteur de recherche, qui a divergé en 1973, et Superphénix, un réacteur de puissance
qui a divergé en 1986. Les 36 années d’exploitation du réacteur Phénix permettent un retour
d'expérience important sur le sodium et les réacteurs a neutrons rapides, ainsi que sur les choix
technologiques (matériaux, agencement du coeur, etc.). Le retraitement des coeurs a ainsi pu étre mis
en ceuvre et éprouvé, de méme que la transmutation de déchets a durée de vie longue. Aucun
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accident majeur n'a impacté son fonctionnement. De plus, Superphénix était un prototype industriel
de 1200 MWe avec un rendement de 40 %. De nombreux petits incidents, ainsi que les choix
politiques qui ont eu lieu a cette période ont entaché son fonctionnement. Cependant, la faisabilité a
été démontrée, de méme que sa conception qui n'a révélé aucun probleme rédhibitoire. Enfin, le
projet EFR a été lancé en 1989 et s'en est suivi la conception d'un réacteur qui n'a jamais conduit a sa
construction. C'est donc dans la continuité de cette expérience que s'inscrit la quatrieme génération
de réacteurs.

Génération 4

Generation IV: Nuclear Energy Systems Deployable no later than 2030 and offering
significant advances in sustainability, safety and reliability, and economics

Generation I
[ —— Generation I
Earily Prototype L | Goncration ik Near-Term
Reactors Commercial Power [ | Deployment
Reactors Aﬁ"vf\i/g:d Generation IV
- Generation lll+
§ Evolutionary :
AL L Designs Offering - Highly
ERSTS B e Improved Economical
B . e — %
: d - Economics # gnlfwanced
- Shippingport - M?niergal
- Dresden, Fermi | - ABWR Waste
- Magnox - LAR-PWR, BWR - Systern 80+ - Proliferation
- CANDU - APBOD Resistant
- VVER/RBIMK - EPR

Gen |

1950 1960 1970 1980 1980 2000 2010 2020 2030

Figure 1 : Calendrier des différentes générations de réacteurs nucléaires

Le Forum « Generation 4 » apporte de nouvelles exigences pour les réacteurs de quatrieme
génération afin de concevoir un nucléaire durable. Parmi celles-ci, on retrouve une meilleure gestion
des ressources, la minimisation des déchets et la résistance a la prolifération. D'autres progrés en
continuité sont aussi attendus, tels qu'une bonne compétitivité économique ainsi qu'une grande
slreté et une bonne fiabilité. Les systemes seraient déployables a I'horizon 2040 (figure 1), avec des
atouts pour de nouvelles applications, comme par exemple la production d'eau potable, de chaleur,
ou d'hydrogene. Ce projet ambitieux s'accompagne d'une campagne de recherche et développement
internationalisée.

Différents choix technologiques

De nombreuses solutions technologiques ont été envisagées pour la conception de réacteurs
de génération 4. Voici les six systemes sélectionnés qui sont examinés en détail et font I'objet de
nombreux travaux de recherche.

Trois types de réacteurs sont a spectre rapide:

— le réacteur rapide a gaz
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— le réacteur rapide au sodium (RNR-Na)

— leréacteur rapide au plomb

Ainsi que trois autres a spectre thermique:

— le réacteur a eau supercritique
— le réacteur a sels fondus

— leréacteur a trés haute température

On note également que les réacteurs a eau supercritique et a sels fondus peuvent également
avoir un spectre rapide en énergie. Suite a tous ces travaux, certains projets ont été sélectionnés et
d'autres écartés pour le moment a cause de problemes technologiques insolubles ou parce qu’ils
seraient difficiles a mettre en ceuvre. La France a misé sur les réacteurs rapides refroidis au sodium,
pour sa plus grande facilité de conception, mais également son importante expérience passée en la
matiére.

Astrid

Actuellement, un nouveau projet est en cours, le réacteur Astrid, qui doit constituer un
prototype industriel, intégrant les différents retours d'expériences sur les réacteurs a neutrons
rapides a caloporteurs sodium et répondant aux critéres de génération 4. Les objectifs de slireté sont
équivalents aux exigences d’un EPR avec des progres significatifs sur les points propres aux RNR-Na.
Un codt d'investissement mafitrisé est également exigé, ainsi que la démonstration de la faisabilité de
la transmutation des déchets ultimes a une échelle significative. On vise également a démontrer la
capacité des RNR-Na a présenter une disponibilité industrielle importante dans la durée et a aller
plus loin que les démonstrations de faisabilité réalisées sur Phénix et Superphénix. La phase 1 de
|'avant-projet s’est terminé en 2012 et de nombreuses options sont déja a priori figées: chaudiére de
600 MWe avec circuit intermédiaire en sodium, architecture intégrée, combustible oxyde, capacité
de transmutation, etc. La phase 2 de I'avant-projet sommaire est actuellement en cours et prendra
fin en 2015.

Contexte de I'étude

Structure et matériaux d’Astrid

Un schéma de la structure d'un réacteur a neutrons rapides a structure intégrée et a
caloporteur sodium, tel que pourrait étre Astrid, est présenté en figure 2. Le fonctionnement de la
centrale nucléaire impose des conditions d'utilisation extrémes aux matériaux de structure
(principalement des aciers). L'expérience de la France dans le domaine des réacteurs nucléaires et en
particulier a neutrons rapides, mais également des recherches entreprises jusqu’a aujourd’hui, ont
permis de présélectionner les nuances a utiliser.
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Figure 2 : Structure d'un RNR-Na intégré

Le sodium liquide, utilisé comme caloporteur pour le circuit primaire, est en contact
permanent avec le cceur du réacteur ol la température est comprise entre 673 K et 923 K. Les
matériaux utilisés dans le coeur sont I'EM10 pour les tubes hexagonaux et I’AIM1 pour le gainage du
combustible. Ces matériaux sont soumis a une température élevée ainsi qu’une irradiation
importante. Il est donc essentiel d’éviter leur gonflement dans cette zone. En dehors du cceur, I'acier
316LN est le candidat principal pour les autres pieces. Ce matériau est donc envisagé pour :

- les zones chaudes qui sont soumises a une température de 823 K et a une faible
irradiation ol les problématiques principales sont le fluage des matériaux et les
conséquences liées au soudage

- les zones froides ou le matériau serait soumis a une température de 673 K, pas de
déformation significative et une faible irradiation

- la cuve ou il serait soumis a une température de 673 K, pas de déformation significative
et un fluage faible.

A travers un échangeur, la chaleur est transmise du circuit primaire, en contact avec le cceur,
au circuit secondaire ou le caloporteur est également du sodium liquide. Les circuits et tuyauteries,
exposées a des températures comprises entre 623 K et 823 K, sont également envisagés en acier
316LN. Les principales problématiques matériaux sont ici le fluage, la fatigue, la fatigue-fluage, la
fatigue thermique, le vieillissement des matériaux et les conséquences liées au soudage.

A travers un second échangeur, la chaleur est ensuite transmise a un générateur de vapeur.
Au début des travaux de these, I'eau était le milieu sélectionné pour faire la conversion d’énergie et



le matériau envisagé était I'acier T91. Ce matériau aurait été exposé a une température comprise
entre 623 K et 798 K. Les problématiques de vieillissement, de compatibilité avec les deux
environnements et les conséquences d’utilisation de soudures comme moyen d’assemblage
représentent des points a vérifier.

Problématique de la thése

La nature métallique liquide du caloporteur implique des études de compatibilité avec les
matériaux. Ce type d’environnement, en plus d’étre a I'origine de phénomenes de corrosion, est
source d’un phénomene de fissuration assistée par I'environnement qui lui est propre: la
Fragilisation par les Métaux Liquides (FML). Sous certaines conditions, les propriétés mécaniques du
matériau sont fortement affectées par cet environnement. Toutefois le sodium a toujours été
considéré comme un milieu qui faisait exception a ce comportement, conformément aux conclusions
des études qui se sont focalisées sur les aciers [Rostoker 1960] [Tanaka 1969] [Old 1973]. Cependant,
les conséquences potentiellement dramatiques d'une réduction inattendue des propriétés
mécaniques dans le contexte d’un réacteur nucléaire imposent de revisiter cette problématique.

La présente étude se focalise sur une potentielle fragilisation par le sodium liquide sur I'acier
T91. Ce choix de matériau d’étude s’explique par les nombreux travaux a son sujet qui ont montré
une sensibilité a la FML dans de nombreux métaux liquides tels que le mercure [Medina 2008],
I'indium [Martin 2012] ou encore I'eutectique plomb-bismuth [Auger 2005]. A partir de cette solide
base de connaissances sur cet acier, I'objectif est de confirmer ce comportement singulier en milieu
sodium et de tenter d’y apporter une justification. Le cas échant, si la présence de FML est avérée,
une caractérisation détaillée du phénomeéne sera entreprise.

Afin d’atteindre cet objectif, une premiere étape du travail était de faire I'état de I'art des
connaissances sur la FML, et en particulier dans le sodium liquide, mais également de tous les
phénomeénes qui peuvent interagir avec la FML et modifier la sensibilité du matériau. Parmi ceux-ci,
I’évolution de l'interface et la mouillabilité sont des points critiques auxquels il est nécessaire d’étre
vigilant. Dans cette optique, une seconde partie du travail a été consacrée a la caractérisation de
I’évolution de linterface dans différentes conditions physico-chimiques. Linfluence de ces
parametres physico-chimiques sur la sensibilité a la FML a ensuite été étudiée. Une partie consacrée
a la caractérisation du comportement mécanique et a la compréhension des phénoménes impliqués
traite des particularités du phénomene de fissuration en milieu sodium. Enfin, la compréhension des
mécanismes impliqués passe généralement par ['utilisation de matériaux modeéles et par la
confrontation des observations dans différentes conditions. C’est pourquoi le comportement
d’autres nuances d’acier a également été étudié en milieu sodium liquide.
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1. Revue bibliographique

1.1.Fragilisation par les métaux liquides

La ductilité désigne la capacité d’'un matériau a se déformer plastiguement avant de rompre.
Cette propriété n’est pas intrinseque au matériau et de nombreux paramétres peuvent l'affecter. Le
terme fragilisation désigne la perte de ductilité, qui peut donc avoir de nombreuses causes. Par
exemple, la température, la vitesse de déformation ou I’environnement du matériau peuvent avoir
un role fragilisant significatif.

La fragilisation par les métaux liquide (FML), au méme titre que les autres types de
fragilisation, peut étre une problématique cruciale pour le dimensionnement et I'usage de matériaux
métalliques. C'est pourquoi de nombreuses études se sont portées sur des cas aux enjeux industriels
importants [Auger 2011] [Gorse 2011] [Beal 2012]. La compréhension de la FML est toutefois difficile
dans ces conditions, a cause de I'utilisation de matériaux a la microstructure et a la composition
complexes visant a répondre aux exigences industrielles. L'identification des mécanismes impliqués
passe donc par des études focalisées sur des matériaux modeles dans le but de simplifier I'analyse
des résultats [Wolski 2008] [Joseph1999] [Hugo 2000] [Ludwig 2005]. Ce type d’études a permis
d’extraire les caractéristiques phénoménologiques de la FML telles que les conditions nécessaires a
son occurrence ou encore les différents parametres influents. Elles ont depuis été revues
intégralement par de nombreux auteurs [Rostoker 1960] [Kamdar 1973] [Nicholas 1979] [Old 1980]
[Lynch 1992]. Une synthése de ces données sera détaillée dans les prochains paragraphes. Ces revues
ont également permis d’étudier les mécanismes impliqués dans la FML. Historiquement, I'adsorption
du métal liquide en surface du métal solide est considérée comme responsable d’une réduction des
propriétés mécaniques conformément au critere de Griffith [Griffith 1921]. Cependant, la complexité
des interactions physico-chimiques entre le métal liquide et le métal solide fait que les mécanismes
qui régissent la FML sont encore obscurs. Parmi ces interactions, on peut citer par exemple la
diffusion, le gravage aux joints de grains [Mullins 1957] ou encore la corrosion [Zhang 2009]. Celles-ci
ont servi de base pour proposer différents mécanismes de FML liés a la diffusion [Krishtal 1969], au
mouillage des joints de grains [Rabkin 2000], a la dissolution [Robertson 1966] ou encore a I'émission
de dislocations liée a I'adsorption [Lynch 1984]. Encore aujourd’hui, I'application de ces mécanismes
et leur confrontation avec les observations expérimentales font I'objet de discussions [Perreiro Lopez
2005]. Enfin, notre cas d’étude étant le couple acier / sodium, une revue détaillée des travaux sur la
fragilisation des aciers dans le sodium liquide sera présentée.

1.1.1. Définition & description de la FML

Définition

La fragilisation par les métaux liquides est un phénomeéne de dégradation des propriétés
mécaniques assisté par I’environnement, dans ce sens similaire a la corrosion sous contrainte et la
fragilisation par I'hydrogéne. Etudiée depuis 1914 [Huntington 1914], la FML a fait I'objet de
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nombreuses recherches au cours du siecle écoulé depuis les premiers travaux. Les premieres revues
[Rostoker 1960], rassemblant des données issues de larges campagnes expérimentales sur de
multiples couples métal solide / métal liquide, ont permis de mettre en évidence la complexité de la
FML par la diversité des phénoménologies rapportées. Cette complexité, qui se traduit encore
aujourd’hui par une compréhension limitée des mécanismes impliqués, est liée au nombre
conséquent de parametres physico-chimiques et mécaniques qui l'influencent, ainsi qu’a la
spécificité de chaque milieu.

En conséquence, de nombreuses définitions ont été données par les différents auteurs qui
ont contribué a son étude. Parmi celles-ci, on va retenir ici celle de Nicholas [Nicholas 1979] : « La
fragilisation par les métaux liquides est la réduction de l'allongement a rupture qui peut-étre
produite quand des métaux solides, normalement ductiles, sont sollicités mécaniquement alors qu’ils
sont en contact avec un métal liquide ». Contrairement a d’autres définitions plus restrictives, celle-ci
n’exclut potentiellement aucun type d’interaction lié a la présence du métal liquide en contact avec
le métal solide pouvant potentiellement influer sur son comportement mécanique, tels que
I"adsorption du métal liquide en surface du métal solide [Kamdar 1973], la diffusion du métal liquide
dans les joints de grains du métal liquide [Wolski 2008] ou encore des phénomeénes de corrosion tels
que suggérés dans la définition donnée par Glickman [Glickman 2003]. Celle de Kamdar par exemple
exclut l'implication de phénomenes de diffusion dans la FML [Kamdar 1973], dont le rdle,
notamment durant l'initiation des fissures, a été suggéré plus tard par Gordon par exemple [Gordon
1982].

Description du phénoméne

Conformément a la définition retenue, la FML fait référence a une réduction des propriétés
mécaniques du métal solide engendrée par la présence de métal liquide. Celle-ci est généralement
constituée d’une réduction de I'allongement a rupture du matériau, a laquelle s’ajoute parfois une
diminution de la résistance a la traction pour les cas les plus séveres [Nicholas 1979].

a l—l—’ Extension
2'5mm

A2 ¢ 7
Figure 3 : a) Comparaison de courbes force — déplacement de nickel polycristallin en milieu argon et lithium a 523K, b)
Rupture intergranulaire associée a la réduction des propriétés mécaniques observée [Nicholas 1991]

Ces dégradations du comportement mécanique sont associées a une modification du mode
de rupture du matériau. Le mécanisme de rupture ductile par germination, croissance et coalescence
de cavités est remplacé par un mécanisme de rupture fragile. Ainsi, le chemin de fissuration dans le
cas des métaux polycristallins est généralement décrit comme intergranulaire [Rostoker 1960]. Bien
gue certaines études aient rapporté une fissuration transgranulaire d’aciers a microstructure
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martensitique dans le plomb liquide par exemple [Serre 2007], des travaux récents ont permis de
montrer que la fissuration est en réalité intergranulaire ou interlatte [Martin 2012]. Ces observations
soulévent la question la question d’'un mode de rupture unique. Des essais sur des monocristaux ont
également permis de mettre en évidence une fragilisation dans un milieu métallique liquide. Ce
résultat suggére donc que dans certains cas, la fissuration peut étre transgranulaire [Rostoker 1960]
[Kamdar 1973].

La réduction des propriétés mécaniques décrite précédemment ne peut avoir lieu que si deux
conditions expérimentales sont satisfaites.

- Le métal solide doit étre sollicité mécaniquement. En effet, la présence de contraintes
mécaniques est systématiquement nécessaire a l'observation de FML. Certains auteurs
précisent également que la déformation associée doit étre plastique [Hancock 1971]
[Nicholas 1979]. Cette caractéristique, bien qu’observée expérimentalement, n’exclut pas
quelques contre-exemples, notamment les couples aluminium / gallium ou cuivre / bismuth
par exemple, pour lesquels la fragilisation a lieu au-dessous du seuil de déformation
plastique. Le terme de pénétration intergranulaire est préféré en absence de contrainte.

- Il est également nécessaire qu’un contact direct existe entre le métal solide et le métal
liqguide. Cela se traduit par 'observation d’un bon mouillage. Le principal obstacle a ce critére
est constitué par la présence d’'une couche d’oxyde prévenant tout contact intime. Cette
couche d'oxyde peut-étre formée soit dans le métal liquide dans certaines conditions
particuliéres (exemple Pb-Bi [Balbaud 2001]), soit dans un autre milieu, par exemple a I'air. La
nature protectrice, ou non, de la couche d’oxyde présente en surface du métal solide dépend
directement de l'oxyde formé [Auger 2008]. Il existe également différentes techniques afin
d’éliminer une couche d’oxyde et de promouvoir le mouillage direct d’'un métal solide par un
métal liquide. Parmi celles-ci, on peut citer I'utilisation de flux similaires a ceux utilisés dans le
cadre de la soudure, le décapage ionique [Barlow 1969] ou encore la pré-exposition au métal
liguide dans des conditions réductrices qui ne conduisent pas a la formation d’une autre
couche d’oxyde [Hojna 2011].

Il faut noter que ces conditions sont nécessaires mais ne sont pas suffisantes puisque
I'occurrence de FML dépend également d’autres parametres qui seront détaillés dans la partie
suivante.
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1.1.2. Parametres influents

Il a été précédemment mentionné que de nombreux parametres peuvent influencer la
sensibilité d’'un matériau a la FML. Les différents parametres connus a ce jour sont présentés un par
un afin de présenter I’état de I’art des connaissances.

Couples mis en jeu

Telle que décrite précédemment, la FML peut potentiellement étre observée lors de I’étude
de n'importe quel couple métal solide/métal liquide. En pratique, de nombreuses études ont montré
que certaines combinaisons n’y sont pas sujettes. C’est par exemple le cas des couples nickel /
potassium, nickel / cesium [Nicholas 1991]. Souvent, ces cas particuliers peuvent étre expliqués par
une analyse de la physico-chimie de I'interface. Cela a permis d’établir quelques critéres simples mais
décisifs quant a la sensibilité a la FML. Une des regles empiriques essentielles est d’avoir un bon
mouillage comme cela a déja été mentionné. En effet, il peut étre difficile a obtenir et donc conduire
a une interprétation erronée des résultats. Les études portant sur le couple acier / eutectique plomb-
bismuth en sont un bon exemple. En effet, une équipe n’a pas observé de fragilisation du matériau
[Van Den Bosch 2006] alors que d’autres I'ont mise en évidence avec des sollicitations équivalentes
[Auger 2005] [Verleene 2007] [Dai 2006] [Hojna 2011]. Un autre exemple est visible dans la liste des
couples reportés comme non-fragilisants établie dans [Rostoler 1960]. En effet, le couple acier /
gallium fut plus tard reporté comme fragilisant [Vigilante 1999]. Il faut donc faire attention a une
telle liste qui accréditerait I'idée d’une spécificité des couples sujets a la FML.

La formation de composés intermétalliques est également un phénomeéne susceptible
d’empécher la FML [Rostoker 1960]. La couple aluminium/lithium en est un bon exemple d’apreés le
méme auteur. Il faut cependant, de la méme fagon que pour I’étude du mouillage, procéder au cas
par cas. En effet, par exemple, la formation de composés intermétalliques dans le cas des couples fer
/ zinc ou fer / étain est connue mais le phénomeéne de fragilisation y est également avéré [Carpio
2009]. La cinétique et le domaine en température de formation des composés intermétalliques a
certainement un r6le a jouer dans la susceptibilité a la FML. De méme, une faible solubilité mutuelle
est établie comme critere empirique [Kamdar 1973], mais on y trouve aujourd’hui des exceptions
également (aluminium / gallium ou cuivre / bismuth par exemple [Joseph 1999]). En effet, la
propagation des fissures serait entravée a cause d’un émoussement de la fissure résultant de
processus de dissolution liés a la solubilité importante. Ce critere est en désaccord avec les modeéles
de Robertson [Robertson 1966] et Glickman [Glickman 2003], détaillés en section 1.1.3 et basés sur
des phénoménes de dissolution du métal solide en pointe de fissure. Ceci étant, on peut saturer le
métal liquide afin de limiter les problématiques liées a la solubilité. Lynch suggére également que la
formation de composés intermétalliques fragiles, de méme qu’une dissolution sélective puisse
faciliter I'amorcage des fissures [Lynch 1992].

L'étude de la sensibilité de chaque couple a la FML demande donc une étude dédié ou la
physico-chimie des interactions entre les deux espéces (ou plus) doit étre intégrée sous peine de
conduire a une interprétation erronée des résultats.
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On peut cependant regrouper une partie des résultats présents dans la littérature dans une
liste non-exhaustive de cas de FML avérés. Celle-ci est présentée dans le tableau 1. On note que les
cas « non-avérés » peuvent étre soit des couples reportés comme non-fragilisants (mercure /
magnésium, par exemple, systéme ou se forment des composés intermétalliques), soit des
combinaisons métal liquide / métal solide non testées (sodium / zinc par exemple). On note que le
couple sodium / fer est reporté comme non-fragilisant. Une étude bibliographique dédiée a ce
couple sera présentée en section 1.1.4.

Hg In Pb Bi Na Li Cd Sn Zn Ga
Al X X X X X X X
Fe X X X X (*) X X X X X
Cu X X X X X X
Ni X X X X X X
Zn X X X X X
Mg X X X

Tableau 1 : Tableau non-exhaustif récapitulant les cas de FML connus faisant intervenir les métaux solides et liquides les
plus étudiés [Shunk 1974] [Vigilante 1999] [Marie 2001] [Nicholas 1991] [Rostoker 1960] [Stoloff 1968] (*)=allié a du
plomb.

Température

La température a laquelle est effectué I'essai mécanique est un des principaux parametres
influengant la sensibilité du matériau a la FML. La dépendance a la température est généralement
décrite de la fagon suivante :

- Le phénomene de fragilisation par les métaux liquides commence généralement a la
température de fusion du métal liquide. C’est la qu’est généralement observée I'intensité maximale
de la fragilisation. Cette observation est attribuée a la relaxation des contraintes en pointe de fissure
augmentant avec la température de I'essai par Lynch [Lynch 1992]. On notera qu’il existe également
des cas qui font exception a cette regle et ol l'intensité maximale est observée a plus haute
température. Le couple fer / indium en est un exemple [Dmukhovs'ka 1993].

- Un retour a la ductilité s’opére au-dela d’une température propre au couple métal solide /
métal liquide étudié. Ceci constitue une autre caractéristique de la FML. La dépendance de l'intensité
de la FML a la température peut étre représentée schématiquement comme dans la figure 4.

Ductilité

Température

Température : o
de retour a la ductilité

de fusion

Température

Figure 4 : Représentation schématique de la dépendance de la FML a la température de I'essai mécanique
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Il est a noter qu’en réalité cette dépendance est plus complexe. En effet, des phénomeénes de
fragilisation peuvent notamment avoir lieu au-dessous de la température de fusion du métal
fragilisant [Lynch 1989]. On parle alors de fragilisation par les métaux solides. Les détails de ce mode
de dégradation des propriétés mécaniques ne seront pas détaillés ici. La phénoménologie est
toutefois similaire a celle de la fragilisation par les métaux liquides sur de nombreux points [Gordon
1982].

La dépendance a la température a également été utilisée par de nombreux auteurs pour
étudier les phénomeénes sous-jacents a la FML. Les résultats de Gordon sont particulierement
intéressants. D’aprés ses essais effectués avec le couple fer / indium, il a montré que, du moins dans
ce cas, la FML est constituée d’'une phase d’amorcage des fissures, suivie d’'une phase de
propagation. Des énergies d’activation ont été tirées de ces essais et ont permis de mettre en
évidence que la FML du fer par I'indium est thermiquement activée. La suite de ses interprétations
sera discutée lors de la description des mécanismes proposés pour la FML (section 1.1.3).

Un autre auteur a utilisé une démarche similaire [Johnson 1977]. En effet, la température de
retour a la ductilité dépend notamment de la vitesse de déformation utilisée pendant I'essai
mécanique. Généralement, cette température augmente avec la vitesse de déformation. Avant lui,
Rostoker [Rostoker 1960] avait déja remarqué une dépendance qui pouvait étre mise sous la forme :

%=A—B logqo &
avec Ti la température de retour a la ductilité, A et B des constantes et € la vitesse de déformation
associée au retour a la ductilité. On note que cette forme est identique a celle établie par Stroh dans
son mécanisme de rupture fragile [Stroh 1957]. En utilisant ses résultats sur un acier 4145 dopé au
plomb et un alliage d’aluminium sollicité au contact du mercure, Johnson va plus loin en mettant
cette relation sous la forme d’une loi d’Arrhenius afin de relier le retour dans un régime de
comportement ductile a une densité de dislocations critique. L'auteur associe donc le retour de la
ductilité a une plasticité suffisante, apportée par une activité importante de la part des dislocations.
En utilisant I'activation thermique associée au mouvement des dislocations, il arrive a I'expression
suivante.

-AG
&, = bp*v,eRTr

avec &, la vitesse de déformation a la transition fragile / ductile, b la norme du vecteur de Burgers, p*
la densité de dislocation critique de retour a la ductilité, v, la vélocité maximale atteignable par les
dislocations, 4G I'énergie d’activation associée au mouvement des dislocations et R la constante des
gaz parfaits. Malheureusement, I’énergie d’activation mesurée (de 'ordre de 300 - 400 kJ/mol) est
grande devant les valeurs de I'énergie d’activation généralement admises pour [|'activation
thermique du mouvement des dislocations. L'auteur justifie cela par le fait que cette énergie
d’activation est probablement apparente et résulte d’'une combinaison de plusieurs phénoménes
physiques.
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Vitesse de déformation

La vitesse de déformation est également un parametre d’essai trés influent sur la sensibilité
d’'un matériau a la FML. En fonction de sa valeur, on peut observer I'occurrence, ou non, de
fragilisation pour un méme couple métal solide / métal liquide. Cependant, la nature de son
influence dépend du couple étudié. En effet, dans certains cas, la FML ne se manifeste que pour des
vitesses de déformation rapides. C’est par exemple le cas pour les couples laiton / gallium [Fernandes
1997] ou aluminium / mercure [Rostoker 1960]. Toutefois, dans le cas des aciers par exemple, la
tendance semble étre inverse [Hamouche 2008] et I'utilisation d’une vitesse de déformation faible
augmente la sensibilité du matériau a la FML (voir figure 5). Ainsi, les nombreuses observations
rapportées dans la littérature peuvent sembler contradictoires.
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Figure 5 : Mesure de 'ouverture de la fissure et mode de rupture en fonction de la longueur de fissure et de la vitesse de
sollicitation d’un acier T91 dans du mercure liquide [Medina 2008]

Rostoker justifie cette observation par I'existence d'un temps d'incubation nécessaire a
I'occurrence de la FML [Rostoker 1960]. En effet, pour certains couples, il sous-entend que ce temps
d'incubation, nécessaire a I'obtention du mouillage aprés la rupture de la couche d’oxydes, ne peut
étre atteint que pour des vitesses de sollicitations lentes. Ce concept a depuis été repris par plusieurs
auteurs, qui ont pu lui apporter un certain support expérimental [Gordon 1982] ou par modélisation
[Rabkin 2006]. Il est cependant a noter que pour ces derniers, cette étape est plutdt associée a un
phénoméne de diffusion intergranulaire du métal fragilisant.

Enfin, comme précisé précédemment, la plage de température ou opere la FML est liée a la
vitesse de sollicitation du matériau [Fernandes 1997] puisque cette derniere influence la
température de retour a la ductilité. Il est généralement observé que plus la vitesse de sollicitation
est importante, plus cette plage de température est large.

Contrainte - déformation

Il est souvent mentionné dans la littérature qu'un seuil de contrainte est parfois considéré
comme nécessaire a I'observation de la FML [Old 1980]. C'est notamment un des critéres qui servent
a Kamdar [Kamdar 1973] pour définir la FML. Une telle définition exclut donc les formes de
fragilisation par les métaux liquides impliquant de la pénétration intergranulaire telle que mise en
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évidence dans le cas du couple cuivre / bismuth ou encore nickel / bismuth [Wolski 2008]. Le couple
aluminium / gallium, également sujet a la pénétration intergranulaire, a été étudié par Ludwig
notamment [Ludwig 2005]. D’aprés ses observations, ce dernier montre une forte influence de Ila
contrainte sur la vitesse de pénétration du métal liquide, ainsi que sur I’épaisseur du film impliqué.
De plus, I'analyse de ses résultats lui fait également émettre des doutes quant a I'occurrence d’une
pénétration intergranulaire en absence totale de contrainte dans le métal solide.

Ce critere en contrainte est toutefois en accord avec le fait généralement admis que plus la
dureté du matériau est importante, plus il sera sensible a la FML. Cela a notamment été mis en
évidence par plusieurs équipes lors de I'étude de la sensibilité a la FML par |'eutectique plomb-
bismuth liquide d'une nuance d’acier dont la dureté est modifiée par I'utilisation de différentes
températures de revenu [Legris 2000] [Serre 2008] [Long 2008]. Par extension, la dureté étant reliée
a la limite d’élasticité du matériau et a la résistance a la traction, plus ces valeurs sont importantes,
plus le matériau sera sensible a la FML.

Le champ de contrainte a également une influence importante sur la sensibilité a la FML. En
effet, seuls les essais imposant une sollicitation du matériau en compression ne donnent pas lieu a un
phénoméne de fragilisation. De méme, une géométrie compatible avec des conditions de
déformations planes est plus propice a I'observation de FML qu'une géométrie compatible avec des
conditions de contraintes planes. Un essai mécanique conduisant a une sollicitation en mode | est
également généralement plus favorable a I'occurrence de FML qu’une géométrie sollicitée en mode
lll. Une sollicitation cyclique est également une condition d’essai plus sévere qu’un maintien a charge
constante [Lynch 1992]. De plus, la présence d’'une concentration de contrainte semble étre
nécessaire a la fragilisation [Rostoker 1960] [Kamdar 1973]. Des essais mécaniques sur les couples
laiton / gallium et acier / plomb n'ont pas montré de réduction des propriétés mécaniques sur des
éprouvettes cylindriques, alors que lorsqu'une entaille est ajoutée, le matériau devient sensible a la
FML dans des conditions d’essais pourtant similaires [Fernandes 1997] [Nicaise 2001].

D'autre part, certains auteurs ont d'ailleurs étudié en détail le retour a la ductilité du
matériau en fonction de la contrainte d'écoulement et de sa dépendance a la température et a la
vitesse de déformation [Robertson 1970] [Ichinose 1968]. L'occurrence d'une transition de
comportement du matériau est attribuée a un phénomene de compétition entre la propagation de la
fissure et la plastification présente en pointe de fissure. Tout comme Johnson [Johnson 1977],
Ichinose suggére donc qu'une plastification de la pointe de fissure au-dela d'un certain seuil tendrait
a stopper la FML. A partir de leurs observations expérimentales, d'autres auteurs évoquent
cependant qu'un seuil de déformation plastique est nécessaire a I'observation de la FML [Nicholas
1980] [Hancock 1971] [Fernandes 1993]. Hancock suggere d'ailleurs un mécanisme de la FML ou les
dislocations empilées sur les joints de grains permettent une diffusion rapide de I'espece fragilisante
dans le matériau. Il existe cependant plusieurs cas apparemment en contradiction avec cette
hypotheése, tels que par exemple le couple aluminium-mercure ou la FML a lieu pour un niveau de
contrainte égal a la moitié de la limite d’élasticité [Rostoker 1960].

Microstructure du métal solide
Les caractéristiques d’une microstructure peuvent la rendre plus ou moins favorable a
occurrence de FML. Les études existantes se focalisent essentiellement sur des échantillons
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cristallins et ont permis de montrer que toutes les structures cristallines peuvent étre sensibles a la
FML. Il faut toutefois noter que les verres métalliques, amorphes, sont également fragilisés par les
métaux liquides [Slavin 1984].

Nous avons vu lors de la description de la FML que les échantillons polycristallins sont
généralement sujets a une fissuration intergranulaire. La taille des grains constituant le polycristal a
une influence forte sur la sensibilité du matériau a la FML. En effet, plus celle-ci est importante, plus
la fragilisation est importante [Rostoker 1960] [Fernandes 1997] [Lynch 1992]. Cet effet est visible en
figure 6. En effet, en se plagant a 323 K et en prenant RA%, la réduction de section a la rupture de
I’éprouvette, comme un indicateur du degré de FML, on observe que celle-ci est plus intense quand
la taille de grains augmente. Cette dépendance peut s’expliquer par le fait que, selon certains
auteurs, une concentration de contrainte est nécessaire a I'observation de la FML. En effet, celle-ci
peut étre constituée par des empilements de dislocations sur les joints de grains. Or, la longueur de
ces empilements ainsi que les concentrations de contraintes associées sont directement
dépendantes de la taille des grains [Kamdar 1973].
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Figure 6 : Influence du mercure sur la ductilité du laiton en fonction de la température et de la taille de grains (RA =
réduction de section a la rupture de I’éprouvette) [Fernandes 1997]

L'effet Hall-Petch permet de relier la taille de grains avec la dureté et la limite d’élasticité du
matériau. Toutefois, I'influence attendue, a travers la modification de la dureté, est contraire a celle
observée. On constate également que la taille de grains a une influence sur la température de retour
a la ductilité (voir figure 7).
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Figure 7 : Influence de la taille de grains sur la température de recouvrement de la ductilité pour le couple laiton / mercure
[Rostoker 1960]

La taille des grains n'est pas le seul paramétre microstructural influengant la FML. En effet,
I’orientation et la structure du joint de grains sont également des parameétres essentiels. L'étude de
la sensibilité de bicristaux de cuivre a la FML a permis de mettre en évidence une forte dépendance a
I'orientation du joint par rapport a la direction de sollicitation [Rostoker 1960]. Il s’avere que la
fragilisation est plus intense si le joint est orienté perpendiculairement a I’axe de traction. Ce résultat
est en accord avec linfluence du mode de sollicitation décrit auparavant. En effet, ce type
d’orientation conduit a une sollicitation en mode | du joint, plus propice a I'occurrence de la FML. La
désorientation entre les grains est également un parametre important. Tous les joints de grains ne
présentent pas la méme sensibilité a la fragilisation. Une campagne d'essais particulierement fournie
a été menée pour le cas d’étude aluminium / mercure + 3 % gallium [Kargol 1977]. On voit une
illustration de la relation directe entre I'énergie du joint et le taux de restitution d’énergie associé a la
propagation d’une fissure dans ce joint en figure 8. Cela traduit notamment que les joints de grains
spéciaux ont tendance a étre plus résistants a la FML que des joints générarv
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Figure 8 : a) Taux de restitution d’énergie pour une vitesse de propagation de fissure de 3,5 um/s en fonction de la
désorientation d’axe <110> de grains d’aluminium au contact d’un mélange mercure + 3 % gallium, b) Energie du joint de
grain pour des désorientations similaires [Kargol 1977]

Q

Les différents procédés permettant de modifier les propriétés des alliages métalliques
peuvent également modifier leur sensibilité. Le durcissement en solution solide, augmentant la limite
élastique du matériau et le niveau général des contraintes, augmente par exemple cette sensibilité
[Serre 2008]. Par contre, aucun réle clair des carbures n'est reporté dans la littérature. En fonction de
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leur taille et de leur position dans la microstructure, ils peuvent avoir un effet plus ou moins
durcissant pour le matériau, avec des conséquences en accord avec celles associées aux
modifications de la dureté décrites précédemment. Cependant, rien n'est clair pour les carbures de
grande taille situés dans les joints de grains, modifiant la structure du joint, mais peu les propriétés
mécaniques. Martin suggere d’ailleurs que les carbures sont des obstacles a la propagation de fissure
[Martin 2012]. Les ségrégations d’impuretés aux joints de grains peuvent également modifier la
sensibilité a la FML, mais la nature de l'influence dépend étroitement de lI'impureté ségrégée
[Dinda 1976]. Dans les aciers, par exemple, I'étain et I'antimoine ont tendance a augmenter la
sensibilité a la FML par le plomb ou I'indium, alors que le phosphore et I’arsenic ont I'effet inverse.

La présence d’un chemin préférentiel de fissuration peut s’expliquer de différentes maniéres
en fonction des auteurs et des différents mécanismes de fragilisation proposés. Une partie d’entre
elles se base notamment sur la présence d'impuretés ségrégées dans les joints de grains. Selon
Glickman et conformément au mécanisme qu’il propose [Glickman 2000], la présence d’impuretés
contenues dans les joints de grains permet une dissolution préférentielle des atomes présents dans
les joints de grains au sein du métal liquide. En effet, la solubilité en éléments constitutifs de la
matrice étant limitée, leur nature différente permet d’intensifier localement les phénomeénes de
dissolution. Gordon, quant a lui, suggere que les joints de grains sont fragilisés par le métal liquide du
fait qu’ils sont des chemins préférentiels de diffusion.

Il est bien connu que certains éléments réduisent la cohésion des joints de grains lorsqu’ils y
sont ségrégés. Ce phénomeéne a fait I'objet de nombreuses études visant a prédire le caractere
fragilisant ou non d’une impureté dans le fer [McLean 1957] [Hirth 1980] [Seah 1983]. A partir de
certaines hypothéses et en utilisant notamment les enthalpies de sublimation des différents
éléments, Seah a pu dresser un diagramme permettant d’estimer si I'espece ségrégée est fragilisante
ou au contraire renforce la cohésion du joint. Celui-ci est présenté en figure 9.
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Figure 9 : Diagramme de I'enthalpie de sublimation en fonction du parameétre de maille [Seah 1983]
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Les éléments situés sous la droite tracée horizontalement sont considérés comme fragilisants
pour le fer alors que ceux au-dessus ont une tendance a renforcer la cohésion du joint. On peut
notamment constater sur ce diagramme que le sodium est considéré comme un élément fragilisant
lorsqu’il est ségrégé dans les joints de grains du fer, alors qu’il n’est pas reporté comme fragilisant en
termes de FML. Si une pénétration intergranulaire est impliqguée dans le phénoméne de FML, une
fragilisation par le sodium serait donc susceptible d’étre observée.

Composition du métal liquide

La FML est souvent étudiée avec un milieu liquide le plus pur possible, et constitué d'une
seule espéce chimique, afin de simplifier I'analyse des résultats. En effet, des ajouts d’éléments
différents en faible quantités peuvent singulierement modifier I'influence du métal liquide sur les
propriétés mécaniques du matériau [Westwood 1971]. L'effet produit est spécifique a la nature
méme de ces éléments. Les conséquences d'addition d’éléments a bas point de fusion dans une
solution de mercure sur le comportement mécanique d’aluminium polycristallin sont visibles en

figure 10.
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Figure 10 : Influence de la composition du métal liquide sur l'intensité de la fragilisation d’aluminium polycristallin pur a
99,999% atomiques a 298K [Westwood 1971] (a/o = % atomique)

Le métal liquide peut jouer le role de porteur « inerte ». Un tel exemple est observé par
Nicholas [Nicholas 1991]. Alors que le nickel est tres peu fragilisé par le sodium pur, I'ajout de 0,2 %
de lithium entraine une dégradation dramatique des propriétés du matériau (figure 11). A contrario,
un élément susceptible de former des composés intermétalliques aura tendance a stopper la
fragilisation. C’est le cas pour le couple acier / zinc pour des températures inférieures a 973 K [Beal
2012].
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Figure 11 : Allongement a rupture de nickel polycristallin en fonction de la teneur en lithium du sodium avec lequel il est en
contact [Nicholas 1991]

Le métal liquide est également susceptible d'étre pollué par des impuretés non-métalliques.
Généralement, cela a pour conséquence de modifier la nature de I'oxyde stable a l'interface métal
solide — métal liquide. Les conséquences peuvent étre variées et conduire soit a un non-mouillage du
matériau, soit a un mouillage sur une couche d’oxyde, voire a un mouillage direct si aucune couche
d'oxyde n'est stable dans ces conditions.

Un cas particulierement étudié est le couple acier / eutectique plomb-bismuth. Une teneur
importante en oxygene dissous dans métal liquide induit une oxydation de I'acier, empéchant son
mouillage. Dans cette condition, I'acier est insensible a la FML. Dans le cas contraire, avec une faible
teneur en oxygene, le régime de corrosion rentre dans un régime de dissolution. L'acier n’est pas
oxydé et le mouillage peut se faire a sa surface. Dans cette condition, I'acier est sensible a la FML
[Hojna 2011].

Les métaux alcalins, tels que le lithium ou le sodium par exemple, présentent des solubilités
significatives en éléments non-métalliques (hydrogene, carbone, oxygene, azote). Des transferts de
ces éléments interstitiels peuvent avoir lieu entre le métal liquide et le métal solide, impliquant
généralement une modification des propriétés du matériau et de sa sensibilité a la FML. Le cas
particulier du sodium sera détaillé dans la section 1.1.4.

Effet de la plasticité

Bien que mentionnée précédemment, la plasticité, si elle n’est pas systématiquement
nécessaire a I'observation de la FML, peut avoir une forte influence sur son intensité. En effet, la
nature du glissement des dislocations sur les plans cristallins (planaire ou dévié) peut fortement la
modifier. L'influence de ce paramétre sur la FML a été étudiée par Johnston [Johnston 1963] sur des
alliages cuivre / zinc, cuivre / aluminium et cuivre / germanium sollicités mécaniquement en contact
avec du mercure. La teneur et la nature de I'élément d’addition de I’alliage de cuivre vont fortement
modifier son énergie de faute d’empilement. Celle-ci va caractériser sa propension a présenter un
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glissement planaire (valeurs faibles) ou dévié (valeurs importantes) des dislocations, mais également
influencer la densité de macles. L'auteur constate que l'intensité de la fragilisation est inversement
proportionnelle a I'énergie de faute d’empilement (figure 12). On observe également sur cette figure
que pour les valeurs les plus faibles, la résistance a la traction de I'éprouvette coincide avec la limite
d’élasticité du matériau.
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Figure 12 : Intensité de la FML en fonction de la nature de I'alliage et de son énergie de faute d’empilement [Johnston 1963]
(o= résistance a la traction, o, = limite d’élasticité, 1erg/cm2 = 10’3N/m)

Ces résultats sont discutés plus tard par Fernandes [Fernandes 1997] qui en déduit que le
glissement dévié permet de réduire le niveau des contraintes générées aux empilements de
dislocations et inhiber la nucléation des fissures. Cette analyse souligne donc I'importance des
concentrations de contraintes sur la FML.

1.1.3. Mécanismes de fragilisation par les métaux liquides

Les nombreuses campagnes expérimentales décrites dans la partie précédente ont largement
permis aux auteurs de s’interroger sur les différents mécanismes potentiellement impliqués dans la
fragilisation par les métaux liquides. La variété des observations faites lors de ces études a conduit a
une multiplicité de mécanismes qui, bien que s’appuyant sur plusieurs cas d’étude, peinent a décrire
parfaitement toutes les caractéristiques de la FML et en particulier a prédire la sensibilité d’un couple
a ce type de fragilisation. Cela souléeve notamment la question de |’existence d’'un mécanisme unique
a tous les cas de FML observés. Il est toutefois possible de comparer les différentes observations
effectuées pour chaque couple fragilisant étudié avec les prédictions des mécanismes proposés. Les
principaux mécanismes peuvent étre rassemblés dans trois groupes ayant en commun le phénomene
physique sur lequel s’appuie la fragilisation : I'adsorption, la dissolution ou la diffusion.

Mécanismes liés a l'adsorption
Mécanisme de Westwood & Kamdar (Stoloff & Johnson)

Le mécanisme de Westwood et Kamdar [Kamdar 1973] se base sur le phénomene
d'adsorption du métal liquide en surface du métal solide. Il a été construit en extension des idées
présentées auparavant par Rostoker [Rostoker 1960], selon qui, la réduction des propriétés
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mécaniques est due a la diminution de I'énergie de surface du métal solide lorsqu’un métal liquide
est adsorbé a sa surface.

Toutefois, Kamdar suggéere que I'adsorption ne peut pas modifier les liaisons interatomiques
a une distance suffisante pour expliquer la fragilité du matériau dans sa globalité. Pour cela, il crée un
mécanisme impliquant une propagation de fissure. La réduction des propriétés mécaniques observée
résulte de I'adsorption du métal liquide en pointe de fissure qui crée une réduction de la cohésion en
affaiblissant les liaisons atomiques a proximité de la surface. La propagation de la fissure fragile se
fait par répétition de cette étape. Une représentation schématique est visible en figure 13.

Figure 13 : Schéma des atomes de la fissure avec B le métal liquide et A-A, la pointe de la fissure

D’aprés les courbes de I’énergie potentielle entre les atomes A et Ag, fonction de la distance
entre les atomes, on peut déduire I'expression de la contrainte également en fonction de la distance
entre les atomes. Si le travail nécessaire a la rupture est égal a celui nécessaire pour produire les
deux surfaces de rupture,on a:

Om =
Qo

avec 0, la contrainte a rupture du matériau, E le module de Young du matériau, a, la distance
interatomique a laquelle la contrainte est nulle en I'absence de métal liquide et y I’énergie de
chacune des surfaces créées lors de la rupture. On se place dans le cas d’une fissure elliptique de
longueur c et de rayon minimal R. La contrainte en pointe de fissure o, pour une plaque fine sous
|’effet d’'une contrainte appliquée g, agissant perpendiculairement a la fissure, peut étre approximée

c
o, = 20, R

avec c la longueur de la fissure et R le rayon de la pointe de la fissure. Pour déclencher la

par I'expression :

propagation, o. doit étre supérieur a g, et d’apres les équations précédentes et en posant R = ay,
valeur minimale ayant un sens physique, on obtient I’'expression ci-dessous de la contrainte a
appliquer (o) :
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Ey
O'p= 4_C

En pratique, la pointe de fissure est émoussée par déformation plastique. En conséquence,
Kamdar introduit donc une variable traduisant I'émoussement en pointe de fissure pour prendre en
compte ce phénomeéne. On peut écrire dans ce cas :

Epy

Op (fissure émoussée) — a
0

avec p le rapport du rayon en téte de la fissure émoussée sur son rayon initial. Ces considérations
permettent de montrer que I'énergie nécessaire a la propagation d’une fissure de clivage dans un
environnement est proportionnelle a I'énergie de surface dans cet environnement. Cela permet a
Kamdar d’introduire un coefficient n caractérisant I'effet de I’environnement métal liquide.

(p
A P

avec @, (p) I'énergie nécessaire a propager une fissure de clivage en présence de métal liquide B et

=1

@, I'énergie nécessaire a la propagation d’une fissure de clivage en absence de métal liquide. Des
essais mécaniques sur des monocristaux de zinc au contact de mercure et de gallium liquides ont
permis d’apporter un certain support a ce modele, méme si des prédictions sur la sensibilité a la FML
n’ont pas pu étre effectuées [Kamdar 1973].

Mécanisme de Lynch

Au cours des études qu’il a réalisé sur la FML, Lynch a observé des facies de rupture
singuliers, couverts de petites cupules. Un mécanisme, permettant d’expliquer ces observations, a
été proposé en se basant sur I'existence d’une plasticité localisée en pointe de fissure [Lynch 1984].
Globalement, le phénomeéene est le méme qu’en rupture ductile classique: le mouvement des
dislocations en téte de fissure provoque la croissance et la coalescence de cavités a I'avant de la
fissure. Seule une faible partie d’entre elles, arrivant exactement a la pointe, contribue a son avance,
les autres participant a la plastification de la pointe de la fissure.

Cependant, I'adsorption du métal liquide modifie le comportement des dislocations en
affaiblissant les liaisons interatomiques. La contrainte de cisaillement critique nécessaire pour activer
les systemes de glissements ou émettre une dislocation, est ainsi abaissée a proximité de la pointe de
la fissure. La zone plastique est donc réduite, la contrainte de cisaillement critique du matériau étant
recouvrée au-dela de quelques couches atomiques. En conséquence, davantage de dislocations
arrivent en pointe de fissure et participent a sa propagation. Le raccourcissement de la zone
plastique provoque également une diminution de la taille des cavités et les micro-cupules observées
par Lynch. Par conséquent, les déformations plastiques observées en FML sont bien plus faibles. Le
phénomeéne décrit est représenté schématiquement en figure 14.
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Figure 14 : Schéma représentatif de la plasticité limitée en pointe de fissure décrite par Lynch [Lynch 1988]: a) Cas de

plasticité étendue lors d’essais effectués sous atmosphére inerte ou air, b) cas de plasticité localisée comme observée en
milieu mercure ou hydrogene

Ce mécanisme, proposé par Lynch et essentiellement basé sur des observations
micrographiques, est également soutenu par des simulations de dynamique moléculaire [Zhou 1994].
Il est toutefois limité par I'absence de caractére prédictif sur le phénoméne de FML (intensité, vitesse
de propagation des fissures) et par des faciés de rupture trés caractéristiques qui sont finalement
rarement observés d’aprés les données de la littérature. Enfin, on notera que ce mécanisme peut
aussi s’appliquer aux cas de fragilisation par I’hydrogene ou de corrosion sous contrainte.

Mécanismes liés a la pénétration intergranulaire
Mécanisme de Krishtal/Gordon

Les bases de ce mécanisme ont été établies par Krishtal en 1969 [Kristhal 1969]. A partir de
I’étude de la fragilisation du couple fer / indium, I"auteur propose un mécanisme pour expliquer ses
observations. Celui-ci est basé sur deux étapes distinctes. La premiere est constituée d’une diffusion
du métal liquide dans les joints de grains du métal solide. La présence de métal liquide induit la
formation de dislocations par le biais d’une réduction de I'énergie de surface des joints de grains
[Krishtal 1989]. Il est a noter qu’elles sont présentes non seulement dans la zone ou le métal liquide a
diffusé mais également au-dela. Ces dislocations, ainsi que les joints de faible désorientation formés,
permettent également d’accélérer les phénomeénes de diffusion. Au-dela d’une certaine densité de
dislocations, le matériau devient fragile (= 10" — 10" cm/cm?), ce qui conduit donc au phénoméne
de FML observé. Ce modele est basé sur de nombreuses observations expérimentales telles que la
mise en évidence des différentes phases évoquées plus haut. La diffusion de I'indium dans le fer,
ainsi que les dislocations en résultant, sont observées par attaque chimique (figure 15). L'émission de
dislocations a également été mise en évidence en temps réelle par émission acoustique, par des
observations en microscopie électronique en transmission et par I'observation d’'une modification de
la limite élastique locale du matériau.
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Figure 15 : a) Représentation schématique de la migration de I'indium dans le volume (1), les joints de grains (2) et les
dislocations (3) avec (4) les dislocations et (5) les joints de grains, b) Micrographie de fer aprés 50h a 780°C dans de I'indium
et attaqué avec un mélange d’acide picrique et sulfurique mettant en évidence la présence de dislocations

Gordon en 1982 [Gordon 1982] utilise le méme couple métal liquide / métal solide pour
apporter du support a cette théorie. Pour cela, il a effectué des essais a charge constante et en
déduit des mesures de I'énergie d’activation caractéristiques des différentes étapes du phénomene
de fragilisation. Grace a cela, il met en évidence le caractere thermiquement activé de la FML et
distingue deux phases. Une phase d’amorcage est constituée d’'une étape de diffusion dans les joints
de grains du fer. Celle-ci est ensuite suivie d’'une étape de propagation de la fissure.

L'étape de pénétration intergranulaire par diffusion du métal liquide dans les joints de grains
a également été modélisée par Rabkin [Rabkin 2006]. D’aprés son modele, il constate que le temps
d’incubation nécessaire pour obtenir une bicouche d’atomes fragilisants est qualitativement en
accord avec les valeurs rapportées dans la littérature pour les couples fer / indium et cuivre /
bismuth.

Mécanismes liés a la dissolution
Mécanisme de Robertson

Le mécanisme de Robertson [Robertson 1966] est basé sur la dissolution du métal solide
dans le métal liquide sous l'influence de la contrainte appliquée. Celle-ci crée un gradient de
potentiel chimique a la pointe de la fissure, provoquant un flux de diffusion des atomes du métal
solide dans le liquide. Les especes dissoutes migrent par diffusion, toujours dans le métal liquide, et
condensent sur les parois. La diffusivité y étant particulierement importante, cela permet de justifier
les vitesses de propagation de fissures élevées observées en FML. L'auteur parvient a établir une
expression de la vitesse de propagation attendue :

V- CoDN?[(2ac?
= kgTp? E VsiL

avec V la vitesse de propagation de la fissure, {2 le volume atomique des atomes de métal solide, D le

coefficient de diffusion des atomes de métal solide dans le métal liquide, C, la solubilité en atomes
de métal solide dans le métal liquide, p le rayon en fond de fissure, kgla constante de Boltzmann, T
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la température, a la longueur de fissure, o la contrainte appliquée, E le module de Young du
matériau solide et yg; I'énergie interfaciale solide / liquide du couple impliqué.

On en déduit qu’au-dela d’'une certaine valeur de la contrainte, la fissure se propage, et que
pour une vélocité nulle de la fissure, on retrouve le critére de Griffith. Généralement, les vitesses de
propagation de fissures calculées sont compatibles avec celles observées, a I'exception de quelques
cas pour lesquels elle est particulierement rapide. C'est par exemple le cas du couple laiton /
mercure, ou celle-ci peut atteindre 0,1 m/s [Rostoker 1960]. On peut également noter que ce
mécanisme prédit une dépendance de la vitesse de fissuration a la température qui n’est pas en
accord avec celle observée pour le couple T91 / eutectique plomb bismuth [Hamouche 2008].

Mécanisme de Glickman

Le mécanisme proposé par Glickman [Glickman 2003], reprenant les bases du modele de
Robertson, est composé de deux phénomenes interagissant en série. Le premier est une variante du
gravage de Mullins, ou sous I'effet de la contrainte, le potentiel chimique des atomes en pointe de
sillon est modifié, ce qui entraine leur dissolution de la méme fagcon que pour le modele de
Robertson. La diffusivité dans le métal liquide étant importante, les atomes issus du joint de grains
sont emmenés en direction de la surface du matériau. Leur solubilité dans le métal liquide étant tres
faible, ils se déposent dans une zone ol le potentiel chimique est moins élevé. C’est notamment le
cas des bords de la fissure, qui est émoussée a cause de I'émission massive de dislocations issue de la
concentration de contrainte provoquée par la pointe du sillon. Les différentes étapes de ce
mécanisme sont présentées de facon schématique en figure 16.
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Figure 16 : Représentation schématique en plusieurs étapes du mécanisme proposé par Glickman : a) Gravage de Mullins
dont la concentration de contrainte en pointe provoque I’émission de dislocations, b) I’émission massive de dislocations
émousse la fissure et crée une zone de dépot des atomes dissous, ¢) quand la profondeur du sillon atteint une valeur
critique AL* I"émoussement a lieu a nouveau et d) les étapes se répétent jusqu’a I'obtention d’une fissure macroscopique

Glickman a également pu modéliser partiellement son mécanisme et ainsi établir la vitesse
maximale que peut atteindre une fissure. Son seul parametre est AL* la longueur de sillon entre deux
étapes d’émoussement de fissure. L’expression de la vitesse maximale de propagation de la fissure
est donnée par I’équation suivante :
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avec Vla vitesse maximale de propagation de fissure, 4L* la longueur de sillon entre deux étapes
d’émoussement de fissure, 8 I'angle dihédral en pointe de sillon et C tel que :

_ D, Coys 12

C
kT

avec D, le coefficient de diffusion du métal solide dans le métal liquide, C, la solubilité du métal
solide dans le métal liquide, ys, I"énergie interfaciale solide / liquide, Q le volume atomique, kg la
constante de Boltzmann et T la température.

On peut également noter que ce mécanisme permet de justifier un chemin de fissuration de
préférence intergranulaire a cause des impuretés contenues dans les joints de grains qui ont une
solubilité distincte de celle du métal solide. Dans le cas d’'un monocristal, le modele prédit une
rupture transgranulaire conformément aux observations. Le profil caractéristique de la fissure a
notamment été observé par le méme auteur sur le couple cuivre / bismuth [Glickman 2000].

1.1.4. Fragilisation des aciers dans le sodium liquide

Nous avons vu dans le tableau 1 que la susceptibilité a la FML du couple acier / sodium a déja
été étudiée par le passé. Dans la suite, les différentes études effectuées vont étre passées en revue
en se focalisant principalement sur les essais de traction monotone, plus appropriés a I'étude de la
FML.

Essais de traction monotones

Les premiers essais mécaniques sur un acier au contact du sodium ont été reportés par
Rostoker [Rostoker 1960]. Peu de détails sont fournis sur le protocole expérimental. On connait
seulement la température (398 K) et le type de sollicitation mécanique (essai de flexion). Rien n’est
mentionné sur I'atmosphére utilisée lors de I'essai, cependant une image du montage est donnée et
suggere que l'essai est effectué a I'air. Ceci implique donc une vitesse de sollicitation rapide, le
sodium étant tres réactif a I'air. Le type d’acier utilisé n’est pas précisé, on sait seulement que sa
dureté est de 45 Rc (= 450 HV) et qu'il est dans un état métallurgique résultant d’'une trempe puis
d’un revenu. Aprés I'essai, une estimation qualitative permet de classer le couple comme fragilisant
si la rupture a lieu avant une déformation plastique significative. Dans ces conditions, Rostoker
estime que le couple n’est pas sujet a la FML.

Les résultats de Tanaka [Tanaka 1969] conduisent a une conclusion similaire pour des
conditions expérimentales légérement différentes. L'acier utilisé est un acier faiblement allié avec
0,19 % massique de carbone, 0,49 % de manganese, 0,22 % de silicium, 0,022 % de phosphore et
0,02 % de souffre. Les essais sont effectués a une vitesse de déformation de 103 s* pour des
températures de 423 K et 523 K. Les résultats bruts des essais mécaniques sont présentés dans le
tableau 2 et ne montrent pas d’effet significatif du sodium sur le comportement du matériau.
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Résistance a la T Allongement a Coefficient de
3 . Limite d’élasticité .
Température (K) traction (RM/RAT) rupture striction
(RmNa/RmAlr e e (ARNa/ARAlr) (ZNa/ZAr)
423 1,01 1,01 0,99 0,93
523 0,99 1,00 1,04 0,90

Tableau 2 : Résultats des essais menés par Tanaka sur un acier faiblement allié en milieu sodium liquide comparés aux
résultats qu’il a obtenus a I'air [Tanaka 1969]

Old est le premier auteur a entreprendre une étude plus conséquente sur la FML des
matériaux a base fer dans le sodium liquide [Old 1973]. Il étudie le comportement d’un acier bas
carbone et d’un acier austénitique de type 316. Pour cela, il effectue des essais mécaniques de
traction monotone sur une géométrie axisymétrique a une vitesse de déformation de 107 s™ sur une
plage de température allant de 473 K a 873 K. Afin de se rapprocher au maximum des conditions
rencontrées dans un réacteur nucléaire, il est également le premier auteur a limiter, autant que
possible, la teneur en impuretés du sodium. Les essais sont ainsi effectués sous une atmospheére
d’argon. La teneur en oxygéne dissous dans le sodium est d’environ 20 pg/g d’aprés des mesures par
distillation sous vide. Avant les essais mécaniques, le mouillage est promu par un maintien a 923 K
pendant 30 min. Aucune vérification, visuelle par exemple, n’est toutefois mentionnée par |'auteur.
L’acier de type 316 ne présente aucun signe de fragilisation hormis une rupture intergranulaire pres
de la surface de I’éprouvette. Celle-ci est attribuée a une carburation du matériau, qui est confirmée
par des analyses effectuées par microsonde nucléaire. Afin d’augmenter la sensibilité de certaines
éprouvettes d’acier bas carbone a la FML, des entailles ont été usinées. D’apres les résultats des
essais mécaniques et des observations en microscopie optique des éprouvettes rompues, I'auteur
conclut qu’aucun phénomeéne de fragilisation n’a eu lieu en milieu sodium liquide. On notera
toutefois que I'essai a 673 K sur I'acier bas carbone présente une charge a rupture significativement
réduite (3,4 kN contre 5,3 kN en argon) mais un allongement plus important, ce qui justifie
probablement la difficulté d’interprétation mentionnée par I'auteur.

Les essais regroupés au cours de cette premiere partie mettent notamment en évidence les
progres effectués sur la compréhension de la FML et sa phénoménologie. L'introduction d’un
maintien en température avant les essais mécaniques effectués par Old traduit la compréhension du
réle du mouillage sur la sensibilité a la FML. Une procédure expérimentale adaptée aux particularités
du couple étudié a également été mise en place progressivement : contréle des impuretés, prise en
compte de la problématique de carburation. Ces études préliminaires ont permis de souligner les
principaux points a surveiller lors d’une étude de FML dans le sodium liquide. Aucune dégradation
des propriétés mécaniques n’est alors connue jusqu’a une seconde période qui va démarrer au début
des années 1990.

Skeldon en 1994 publie les premiéeres preuves d’une réduction des propriétés mécaniques en
milieu sodium liquide sur I'acier T91 [Skeldon 1994]. Les essais mécaniques sont effectués en milieu
fermé et avec une teneur controlée en impuretés. Le montage expérimental de Skeldon permet
I'utilisation d’éprouvettes comportant un réservoir de sodium scellé. Ces éprouvettes étant étanches
car leur extrémité est soudée, elles permettent de travailler dans un systéme fermé et de limiter a la
fois la contamination du sodium et sa vaporisation a haute température. La particularité de cette
étude est I'ajout d’impuretés au sodium liquide sous forme de soude. Un maintien a 673 K pendant
24 h a permis de s’assurer que le mouillage n’avait pas d’influence sur les résultats des essais
mécaniques a basse température (423 K). Les essais sont effectués a une température comprise
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entre 423 K et 773 K. A une vitesse de déformation de 10®s™, Skeldon observe I'occurrence d’une
fragilisation, dont I'intensité augmente avec la température de I'essai jusqu’a un recouvrement de la
ductilité entre 723 K et 748 K (voir figure 17a). Cette température de recouvrement de la ductilité
augmente avec la vitesse de déformation. A l'inverse, I'allongement a rupture des éprouvettes
diminue avec I'abaissement de la vitesse de déformation. L'auteur parle de longueurs de fissures
variables en fonction des essais, et celles-ci augmentent avec la température. Il est également
mentionné que la rupture a lieu avant d’atteindre la résistance a la traction pour des températures
supérieures ou égales a 573 K. La réduction des propriétés mécaniques est associée a un changement
de mode de rupture. L'observation des faciés de rupture permet a I'auteur d’identifier le mode de
rupture comme étant du quasi-clivage. Un exemple de faciés est visible en figure 17b.
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Figure 17 : a) Influence du sodium liquide sur I'allongement a rupture du T91 en fonction de la température de I'essai pour

une vitesse de déformation de 10°s?, b) facies de rupture obtenu en milieu sodium liquide [Skeldon 1994]

Dans une seconde partie, I'auteur étudie en détail le réle des impuretés non-métalliques (O,
H). Il écarte le role du carbone ainsi que celui de I'azote a cause de leurs tres faibles solubilités a ces
températures. Pour ce faire, Skeldon utilise trois méthodes différentes. La premiére consiste a
refroidir une partie de I'éprouvette pendant 48 h afin de faire précipiter une partie des impuretés.
Cette méthode a I'avantage de pouvoir réguler la teneur du sodium en impuretés en fonction de leur
solubilité. En effet, celle-ci est étroitement dépendante de la température comme décrit en section
1.2.1. Il met également en place une autre méthode, qui consiste a piéger les impuretés avec du
zirconium lors d’un maintien a chaud (923 K pendant 72 h). Enfin, un essai est effectué avec du
sodium issu d’une boucle anisotherme, dont le passage dans un piege froid a permis de limiter sa
teneur en impuretés. Avec les deux premieres méthodes, il établit le diagramme présenté en figure

18.
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Figure 18 : Influence de la teneur en impuretés (représentée par la température de saturation) sur I'allongement a rupture
apres essai mécanique a 673K (cold trapped = purifié par passage du sodium dans un piége froid, hot trapped = purifié par
un piége de zirconium) [Skeldon 1994]

L'influence des impuretés sur la FML du T91 dans le sodium liquide est évidente. C'est ce qui
conduit I'auteur a conclure qu’une impureté est responsable de la fragilisation du T91. Cependant,
I'impureté mise en cause (oxygéne ou hydrogene) n’a pas pu étre identifiée.

Les mémes auteurs ont ensuite fait des essais similaires avec d’autres matériaux a base fer
afin d’étudier le réle du chrome et de la microstructure [Hilditch 1995]. Seul un ou deux essais sont
effectués pour chaque matériau. La température varie entre 473 K et 573 K et la vitesse de
déformation est de 10°s™. Il est mentionné que le sodium utilisé contenait des impuretés. On se
place donc dans des conditions similaires a celles entrainant la fragilisation du T91, présentées
précédemment. Pour cela, les essais sont effectués sur du fer Armco et des aciers 15Mo3, A508lIl et
2%Cr-1Mo. Quelle que soit la nature de la microstructure (respectivement ferritique, perlitique,
bainitique ou martensitique), les matériaux sont fragilisés dans le sodium liquide. Cela montre
également que le chrome n’est pas essentiel a l'occurrence de la FML et ne change pas

significativement son intensité. Différents résultats des essais mécaniques sont présentés en figure
19.



34 Fragilisation par les métaux liquides

1'3'0’-

£l o

o o

*A533B

nor

f‘: &0k curve far
9Cr steel

[
=
= 5oL
§ O
5 «A533B
W sof
v 1 .
= 24 ¢r-Mo
S Q. T
= 3of ( )
[=4

20+

el o

o I - 1 " =1 !

100 200 300 400 500

Temperature (°C)

Figure 19 : Réduction de I'allongement a rupture pour I'acier bainitique A508III et I'acier martensitique 2 % Cr-1Mo en
fonction de la température et en comparaison avec celle du T91 [Hilditch 1995]

Des traitements thermiques différents ont été appliqués sur certains matériaux, ainsi I’acier
15Mo3 a été testé dans une condition trempé — revenu (microstructure perlitique) et dans une
condition non revenu (trempe uniquement, microstructure martensitique). De méme, |'acier 2 % Cr-
1Mo a été testé dans une condition trempé — revenu et dans une condition non revenu
(microstructure « martensitique » dans les deux cas). Les alliages n’ayant pas eu de revenu ont
montré une sensibilité plus importante a la FML a travers un allongement a rupture réduit par

rapport a la condition trempé — revenu.

La rupture observée par l'auteur est essentiellement par quasi-clivage, mais le chemin de
fissuration semble également alternativement intergranulaire et transgranulaire dans certains cas.
Les différents modes de rupture observés en fonction du matériau étudié sont présentés dans le

tableau 3. Des exemples de facies de rupture sont présentés en figure 20.

2 % Cr-1Mo 2 % Cr-1Mo

Acier 15Mo3 (TR 15Mo3 (T A508I1I Fer Armco
(TR) (T) (TR) M
Modede — ro g TG +1G Qc Qc QcC+1G Qc
rupture

Tableau 3 : Mode de rupture observé en fonction de I'acier testé en sodium et de son état métallurgique. TR = Trempé et
revenu, T = Trempé uniquement, TG = Transgranulaire, IG = Intergranulaire, QC = Quasi-clivage
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v .
Figure 20 : Micrographies MEB du faciés de rupture obtenu en milieu sodium : a) I'acier perlitique 15Mo3, b) le fer Armco

D’autres travaux ont été effectués plus récemment sur le couple T91 / sodium [Hamdane
2012]. Cette fois, c’est l'influence de la dureté du matériau qui est étudiée par le biais de
modifications de la température de revenu de I'acier. Les essais sont faits sous atmosphére argon,
mais la teneur du sodium et de I'atmosphere d’argon en impuretés sont inconnues. Aprés des essais
mécaniques biaxiaux (« small punch test »), des observations du faciés de rupture sont effectuées au
MEB afin d’identifier le mode de rupture. Les essais sur le T91 dans son état métallurgique standard
ne montrent pas de signe de réduction de la ductilité contrairement aux résultats de Skeldon
[Skeldon 1994]. A contrario, les matériaux durcis (pas de revenu ou revenu a 823K) sont fragilisés.
Ces observations confirment le réle du revenu sur la sensibilité des aciers a la FML décrit par Hilditch
[Hilditch 1995]. La réduction des propriétés mécaniques est amplifiée par une diminution de la
vitesse de sollicitation et par une augmentation de la température conformément aux observations
de Skeldon. La phénoménologie differe toutefois, puisque la fragilisation se déroule visiblement en
deux phases. Une étape d’amorcage a lieu pendant laquelle la fissure se propage dans les anciens
joints de grains austénitiques. Au-dela de quelques dizaines ou centaines de microns, la fissure se
propage en suivant un chemin transgranulaire. Des micrographies du facies de rupture sont visibles
en figure 21.

Figure 21 : Micrographies MEB du faciés de rupture d’échantillons de SPT de T9
sodium liquide : a) vue d’ensemble, b) zone d’amorgage intergranulaire et c) zone de propagation transgranulaire

Essais de fatigue

Nous avons vu précédemment qu’une sollicitation cyclique du matériau permet
d’augmenter la sensibilité a la FML. Le comportement des aciers sous de telles conditions de
sollicitation a été largement étudié dans le sodium liquide [Chopra 1983] [Kannan 2009] [Natesan
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2009]. Les essais sont généralement effectués au sein d’une boucle anisotherme, ou les impuretés en
sursaturation sont piégées dans les zones froides afin de garantir une bonne pureté du sodium et des
conditions physico-chimiques constantes tout au long de I'essai. Les conclusions tirées par les
différents auteurs sont en accord. Aucun cas de FML d’acier dans le sodium liquide n’a été rapporté
en fatigue aux températures testées. Les différentes nuances étudiées sont les aciers 9Cr-1Mo, 2%Cr-
1Mo, 304SS et 316SS [Chopra 1983]. Une augmentation du nombre de cycles nécessaires a la rupture
est généralement observée dans le sodium (figure 22).
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Figure 22 : Amplitude du niveau des contraintes en fonction du nombre de cycles pour I'acier 9Cr-1Mo a 873 K a I'air et
A .
dans le sodium liquide (% =0,6%, £€=3.10"3s71)

Ce comportement est attribué a la faible teneur du sodium en oxygene (la pression partielle
équivalente en oxygéne est de I'ordre de 10™° atm), qui supprime I'oxydation du matériau. Comparé
aux essais effectués a I'air, 'amorcage des fissures se fait plus tard et leur propagation est plus lente.
En effet, I'oxydation limite la réversibilité du glissement qui a lieu lors du cycle montant. La
ségrégation d’éléments non métalliques aux joints de grains ou dans les bandes de glissements peut
également accélérer la fissuration. De plus, le durcissement de la surface a cause de |’'oxydation peut
entralner une accumulation de la déformation et de la cavitation [Chopra 1983]. Cette amélioration
des propriétés mécaniques en milieu sodium est particulierement visible pour les faibles amplitudes
[Kannan 2009]. James a étudié la propagation de fissures de fatigue dans un acier 304SS immergé
dans le sodium liquide pour des températures de 700 K et 811 K [James 1975]. Ces essais ont été
effectués pour deux teneurs en oxygéne dissous (1 - 3 pg/g et 20 - 40 pg/g). Quelle que soit la
condition utilisée, le comportement de |'acier 304SS est similaire a celui observé sous vide. L’auteur
suggere donc que dans ces conditions, la teneur en oxygene du sodium n’a pas d’influence sur la
propagation des fissures. On doit cependant relever une réduction du nombre de cycles a rupture (= -
50%) due a un endommagement en fluage de I'acier 2%Cr-1Mo lorsqu’un maintien en traction est
introduit ou lorsque la phase de traction du cycle de sollicitation est particuliérement lente (4.107s
1). Certaines conditions de sollicitations cycliques conduisent également a une modification du mode
de rupture et a I'apparition de rivieres (figure 23) [Chopra 1983]. Un comportement similaire est
reporté pour I'acier 9Cr-1Mo [Kannan 2011].
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Figure 23 : Micrographies MEB du faciés de rupture d’un acier 2 % Cr — 1 Mo rompu en fatigue en milieu sodium ou des
riveres partant de la zone d’amorgage sont visibles

Enfin, il faut également noter que les phénoménes de carburation/décarburation constituent
la principale source de modification des propriétés mécaniques au cours de tels essais [Natesan
2009]. IIs seront décrits plus en détail dans la section 1.2.2.

Essais de fluage

De nombreux travaux ont été menés sur le fluage des aciers dans le sodium liquide [Fidler
1978] [Borgstedt 1986] [Chopra 1983] [Borgstedt 1991] [Abe 1987] [Mishra 1992]. Similairement aux
essais de fatigue, les essais de fluage sont généralement effectués dans une boucle anisotherme afin
d’avoir un contréle précis des impuretés dissoutes (sauf [Abe 1987] et [Fidler 1978]). Le
comportement des aciers 2%Cr-1Mo, 304SS, 316SS, Incoloy 800 et 316LN est décrit dans la
littérature. De maniére encore plus appuyée qu’en fatigue, les phénomeénes de carburation /
décarburation influencent fortement le comportement en fluage du matériau. L'acier 2%Cr-1Mo est
sujet a la décarburation dans le sodium, ce qui va considérablement réduire ses propriétés en fluage
[Chopra 1983].

Une dégradation des propriétés en fluage de I'acier austénitique 304SS a été rapportée dans
plusieurs études pour des températures d’essai de 823 K a 873 K [Borgstedt 1986] [Borgstedt 1991]
[Abe 1987]. Une réduction du fluage tertiaire du matériau, associée a une rupture intergranulaire
(figure 24), est observée. Cette fragilisation est d’autant plus intense que la température d’essai est
importante. Le transfert de carbone entre |'acier et le milieu sodium semble également affecter ce
phénoméne sans pour autant en étre la cause. En condition carburante, une réduction du fluage
tertiaire a lieu sans modifier le temps nécessaire pour atteindre le stade du fluage tertiaire. Ce temps
est par contre réduit en sodium en condition décarburante. Cet effet additionnel observé
uniquement en conditions décarburantes est attribué aux phénomenes de corrosion liés au transfert
de carbone. Il existe par contre une controverse sur le role de I'oxygene dissous dans le sodium sur la
modification du mode de rupture. En effet, Abe montre un léger effet de la teneur en oxygene sur la
propagation de fissure [Abe 1987] et établit donc que I'oxygéne est responsable de ce phénomene
de fragilisation alors que Borgstedt, a contrario, I'impute a I'absence d’oxygéne, qui empéche
I’émoussement des fissures en milieu sodium [Borgstedt 1991]. Certains travaux ont également
permis de montrer que I'Incoloy 800 posséde un comportement similaire [Fidler 1978].
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Figure 24 : Micrographie optique de fissures intergranulaires observées aprés une sollicitation en fluage a une température
de 823 K : a) a I'air de 3848h a 224MPa b) dans le sodium de 3236 h a 215 MPa [Borgstedt 1991]

Ce n’est pas le cas des aciers 316SS et 316LN, qui ne présentent pas de modifications
significatives de leurs propriétés en fluage en milieu sodium. Cette différence de comportement avec
les aciers de type 304 est expliquée par Mishra par la présence de molybdéne dans les aciers de type
316 qui va modifier la précipitation des carbures de chrome [Mishra 1992]. Comme lors des essais de
fatigue, la carburation peut avoir une influence sur les propriétés en fluage des aciers austénitiques.
Elle est cependant faible et ne sera pas détaillée dans cette partie.

1.1.5. Synthese

En conclusion, les paramétres influencant la sensibilité a la fragilisation par les métaux
liquides sont nombreux. Il est généralement difficile de modifier un unique parametre afin d’étudier
son influence indépendamment des autres. En conséquence, les démarches a entreprendre afin de
caractériser I'effet de chaque parameétre sur la sensibilité a la FML sont souvent complexes. La
diversité des observations portant sur I'influence d’'un méme parametre oblige a procéder au cas par
cas et a établir une solide base expérimentale pour chaque étude. Toutefois, cette diversité suggére
également que les phénomenes a I'origine de la dégradation des propriétés mécaniques ne sont pas
identiques pour tous les couples métal solide / métal liquide étudiés. Cela a conduit les chercheurs a
proposer nombre de mécanismes a partir de leurs observations expérimentales. Bien que
transcrivant fideélement ces observations, ces mécanismes peinent a donner une vision prédictive et
fidele a tous les cas de FML rencontrés. Comme évoqué précédemment, les interactions complexes
entre les différents parametres influents de la FML, que semblent soulever des observations
apparemment contradictoires, montrent en réalité que ce phénomeéene est encore mal compris.
L'existence d’un unique mécanisme reste a prouver et le cas échéant, un critere permettant
d’expliquer I'implication d’'un mécanisme précis plutét qu’un autre est également a établir.

Concernant le couple sodium / fer en particulier, les différentes campagnes d’essais visant a
mettre en évidence une éventuelle FML sont marquées par une évolution de la méthodologie
appliquée. Les conséquences d’une attention particuliére envers la pureté du sodium, la nécessité de
multiplier les conditions d’essais et les problématiques de mouillage sont traduites par I’évolution
progressive des procédures expérimentales appliquées. Ces évolutions suivent parallelement celles
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décrites dans les paragraphes précédents et qui concernent la FML en général. Les autres modes de
sollicitation (fatigue, fluage) n’ont toutefois pas montré de fragilisation significative du matériau,
hormis avec les aciers de type 304 et Incoloy 800, et cela malgré I'absence de critere
phénoménologique connu expliquant l'absence de FML (pas de formation de composés
intermétalliques, solubilité mutuelle limitée). Ces résultats montrent toutefois que la prise en
compte et I'étude d’autres interactions induites par I'environnement métal liquide est indispensable,
en particulier dans le cas du sodium. En effet, des impuretés dissoutes dans le sodium (oxygéne ou
hydrogéne) semblent provoquer une réduction des propriétés mécaniques. La carburation, liée au
carbone dissous dans le sodium, semble également étre un phénomeéne trés influent sur les
propriétés mécaniques. C’est pourquoi la physico-chimie du sodium sera détaillée dans les
paragraphes suivants.

Malgré ces nombreuses études, il reste de nombreuses questions en suspens a propos du
couple acier / sodium : quel est le rble joué par les impuretés décrit par Skeldon? Quelle(s)
impureté(s) est(sont) impliquée(s)? Pourquoi la FML est-elle observée dans certaines conditions et
non dans d’autres ? Est-ce qu’'un phénoméne de FML est observé dans le cas de la réduction du
fluage tertiaire de I'acier 304 ? Peut-on apporter une quantification de la réduction des propriétés
mécaniques ? Quels sont les mécanismes qui régissent la fragilisation des aciers par le sodium
liquide ? Nous tenterons d’apporter des réponses a ces différentes questions grace aux travaux
entrepris dans cette thése.
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1.2.Physico-chimie du sodium

Le sodium est utilisé comme caloporteur dans les réacteurs a neutrons rapides pour ses
nombreuses qualités, telles que sa faible modération, sa bonne conductivité, sa bonne capacité
calorifique, sa faible température de fusion et sa température de vaporisation élevée. Cette
application a motivé de nombreuses études de ses propriétés physiques et chimiques. Comme
précisé dans la partie précédente, une bonne connaissance de la physico-chimie du milieu est
indispensable pour mener a bien une étude de FML. L’état de I'art des connaissances sur 'influence
du sodium sur le comportement mécanique des aciers a permis de montrer que cette caractéristique
est particulierement vraie pour le sodium. C'est pourquoi cette partie fera I'objet d’une description
de la physico-chimie dans ce milieu.

L’accent sera mis sur la chimie des impuretés et les différents types d’interactions entre les
aciers et le sodium (corrosion, diffusion, etc.). Enfin, nous nous focaliserons en particulier sur le
mouillage des aciers par le sodium liquide puisque cela est un critére essentiel a I'observation de
fragilisation par les métaux liquides.

1.2.1. Chimie du sodium

Le sodium a pour état fondamental la configuration [Ne] 3s* et fait partie de la famille des
alcalins. Un électron est donc facilement cédé pour retrouver la structure électronique propre aux
gaz nobles. L'énergie d’ionisation faible du sodium en fait un élément trés réactif. Cette
caractéristique est également a I'origine de son caractére fortement réducteur.

Réactions du sodium solide avec l'air
Cas de I'air humide

D'un point de vue extérieur, le sodium solide au contact de l'air se ternit dans un premier
temps, puis se recouvre d'une pellicule blanche. La premiere réaction qui se produit a lieu avec les
molécules d'eau présentes dans l'air. L'équation correspondante est la suivante:

Na + H,0 - NaOH + %5 H,

La pellicule blanche qui est observée ensuite est constituée de carbonates de sodium. lls se
forment par réaction de la soude fraichement produite avec l'air et en particulier le dioxyde de
carbone. Voici le schéma réactionnel qui peut avoir lieu [Borgstedt 1987]:

NaOH + CO, - NaHCOs
2NaOH + CO, - Na,COs3 + H,0

Toujours dans le cas du sodium solide, I'apparition de ces carbonates permet de protéger le
sodium contre les impuretés de |'air en créant une barriere, limitant sa contamination au phénomene
de diffusion a travers la couche de carbonates, qui est relativement lent. La vitesse de cette réaction
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dépend de I'épaisseur de la couche de diffusion et peut fortement varier avec la composition de |'air.
Ce phénomene est rendu complexe par sa cinétique hétérogene (réaction entre un corps solide et un
corps gazeux). Le CO, peut également étre utilisé comme atmosphére a basse température, car il
neutralise les effets de la soude en formant des carbonates, qui ne sont pas corrosifs vis-a-vis de
I"acier.

Cas de l'air sec

En I'absence d'humidité dans l'air, il se forme une couche d'oxyde de sodium Na,O sur le
sodium solide. Ce composé résulte de la réaction du sodium avec I'oxygene gazeux.

2Na + % 0, - Na,0

Conditions réelles

Dans des conditions réelles, les deux types de réactions présentées précédemment peuvent
intervenir simultanément. La proportion de chacune de ces réactions dépendra de la composition de
I’air. Dans des conditions atmosphériques « normales » la formation d’hydroxyde de sodium semble
prépondérante.

Réaction avec les gaz rares

Le sodium ne réagit pas avec les gaz rares, dont la structure électronique garantit une grande
stabilité. Leur solubilité est également trés faible [Borgstedt 1987]. Ils peuvent donc servir de
couverture inerte.

Réaction avec l'azote

Les interactions sodium — azote ont été moins étudiées que celles avec I'oxygene, le carbone
ou I'hydrogéne par exemple. Ceci est probablement di a une faible solubilité de I'azote dans le
sodium liquide pur. Celle-ci peut étre estimée par a partir d’'une expression établie a partir des
données de Veleckis [Veleckis 1969].

-6

7.1 2660
log10 Sv = 755 (_5'12 _T)
avec Sy la solubilité en azote du sodium en pg/g et T la température en K. A 773 K, elle est de I'ordre
de 2.10° pg/g. Cette trés faible solubilité est cependant fortement influencée par la formation de
composés ternaires par exemple tels que le composé NaCN par exemple. La thermochimie du
systeme Na-C-N a été étudiée par Migge notamment [Migge 1982].

Réaction avec le carbone

Le sodium ne réagit pas avec le carbone cristallisé, a I'exception de la formation de Na,C,
avec le coke et le noir de fumée a 1173 K. Sa solubilité dans le sodium liquide n’est pas négligeable,
et on peut en retrouver dissous lors de pollutions dans le caloporteur des RNR. La limite de solubilité
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du carbone peut étre estimée par une expression établie par Thompson [Thompson 1979] a partir
d’une revue des données de la littérature (figure 25).

5858
log Sc = 7,449 — T

avec Sc la solubilité du carbone en pg/g et T la température en K.
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Figure 25 : Solubilité du carbone dans le sodium liquide en fonction de la température

Un phénomene de transfert de carbone entre le sodium et les matériaux de structure peut
avoir lieu et étre problématique pour les matériaux de structure. Ainsi, on assiste par exemple a une
décarburation des aciers ferritiques si leur teneur en chrome est inférieure a 5% massique [Sannier
1975]. Cela conduit a une dégradation des propriétés mécaniques : résistance a la traction, en fluage,
etc. Au contraire, ces aciers austénitiques sont plus souvent carburés, ce qui se traduit par une plus
grande fragilité. Ces phénomenes seront détaillés en section 1.2.2. Le carbone est transporté libre
dans le sodium ou sous forme liée : Na,C,, Na,COs, NaCN, etc. La présence potentielle de Na,CO3
explique le fait que la teneur en oxygene dans le sodium influence la solubilité en carbone [Borgstedt
1986].

Une étude a cependant permis de montrer que ces carbonates ne sont stables au contact du
sodium liquide qu’a haute température (T>932K) et pour une teneur importante en carbone et en
oxygéne [Migge 1982]. Un exemple des domaines de stabilité est donné en figure 26. A basse
température, ils vont se décomposer en carbone et en oxydes de sodium.
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Figure 26 : Domaines de stabilité de différents composés présents dans le systeme Na-C-O a a) 1000K, b) 1100K [Migge
1982]
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Réaction avec les halogénes

Le sodium étant un fort réducteur, il aura tendance a réagir avec les oxydants. C'est le cas
des halogenes a qui il manque un électron sur la couche de valence. Le produit de la réaction est le
sel correspondant.

Réaction avec les produits organiques

Le sodium est fréqguemment utilisé en chimie organique comme agent de réduction. Il réagit
a température ambiante avec les composés comportant un groupement hydroxyle ou un élément
oxygene dans leur groupement fonctionnel. On retrouve donc les alcools, les acides carboxyliques,
certains aldéhydes, cétones, esters et les peroxydes. Les hydrocarbures saturés et aromatiques sont
par contre sans réaction avec le sodium a température ambiante. Ils sont utilisés pour sa
conservation (huile, dérivé pétrolifere, etc.). Les solvants chlorés provoquent avec le sodium la
formation de dichloroacétyléene qui engendre une réaction explosive, de méme qu'avec le
tétrachlorure de carbone [Rodriguez 1997].

Cas des alcools
Plus modérée que celle du sodium avec |'eau, la réaction exothermique suivante se produit:
Na + ROH - RONa + % H,

avec R la chaine hydrocarbonée. Plus la chaine carbonée est courte plus la cinétique est rapide. La
tendance a donc été de privilégier des chaines longues. Cependant, plus la chaine est longue, plus le
risque de décomposition thermique est grand, ce qui peut donner lieu a un emballement thermique.

Réaction avec lI'oxygéne
Le diagramme de phase du systeme sodium - oxygene est donné en figure 27.
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Figure 27 : Diagramme de phases sodium — oxygéne [Wriedt 1987]

On constate qu’il existe plusieurs composés sodium - oxygene susceptibles de se former en
fonction des conditions physico-chimiques. Le composé Na,O est le plus susceptible de se former
dans nos conditions (basse teneur en oxygéne). Sa formation a déja été mentionnée lors des
réactions du sodium au contact de l'air. Cependant, jusqu'a une certaine limite, fonction de la
température, I'oxygene est soluble dans le sodium. On peut noter que I'oxygene, lorsqu’il est dissous
dans le sodium, est présent sous la forme ionique O”. Au-dela de la limite de solubilité, il y a

formation de Na,O.

2Na +7% 0, - Na,0

Son enthalpie libre de formation peut étre estimée grace a I'expression suivante donnée par

Sreedharan [Sreedharan 1980].
AG;IT(NaZO) = —421530 + 141,41T

avec T la température en K et AG;IT(NaZO) I’enthalpie libre de formation exprimée en J/mol Na,O.

Plusieurs lois permettent d’estimer la solubilité de I'oxygéne dans le sodium liquide. Parmi
celles-ci, la loi de Thorley, issue d’une revue critique et compléte de la littérature, est couramment

utilisée [Thorley 1989].

1803
log[0?~] = 5,153 -

avec [0”] la concentration en oxygéne en pg/g et T la température en K. Il est & noter que cette
expression est valide sur I'intervalle [387 K; 799 K] et uniquement lorsque le sodium contient une
faible teneur en hydrogéne. En effet, 'oxygene peut réagir avec I'hydrogéne et augmenter
sensiblement sa solubilité. Ce point sera détaillé plus loin. La solubilité de I'oxygéne d’aprés la

formule établie par Thorley est tracée en figure 28.
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Figure 28 : Solubilité de I‘oxygéne dans le sodium liquide en fonction de la température

On constate sur cette figure que la solubilité de I'oxygéne augmente significativement avec la
température. Ainsi, la teneur en oxygéne avoisine zéro pour une température proche du point de
fusion du sodium. Cette propriété est souvent utilisée dans les RNR et les boucles anisothermes. En
effet, on peut contréler la teneur du sodium en impuretés en fixant la température en un point a une
valeur basse, ou les impuretés précipitent lorsqu’elles sont en sursaturation, permettant ainsi un
contréle simple de la teneur en oxygene. Ceci est particulierement important car certains
mécanismes de corrosion sont activés par 'oxygene. La limitation de la concentration en oxygéne
permet aussi d’éviter le bouchage des conduits et les pertes de refroidissement par formation de
dépots.

On peut noter que la pression d’oxygene en équilibre avec du sodium saturé en oxygene est
extrémement basse. Concrétement, cela signifie que tout I'oxygéne présent dans I'atmosphére sera
dissous dans le sodium ou présent sous forme de Na,O0. En effet, d’apres des calculs
thermodynamiques, Jansson estime la pression d’oxygéne saturante & environ 10%° atm & 400 K
[Jansson 1970].

Réaction avec l'hydrogéne

De la méme facon que I'oxygene, I'hydrogene a une certaine solubilité dans le sodium liquide
et peut interagir avec celui-ci. Un diagramme de phase établi a une pression de 108 bars est visible
en figure 29.
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Figure 29 : Diagramme de phase du systeme Na-NaH a une pression de 108 bars

En solution, il est présent sous la forme de protons (ions H’). Plusieurs lois permettent de
donner une estimation de sa solubilité. La plus utilisée a été établie par Whittingham [Whittingham
1976] :

3023
log[H™] = 6,467 — 5

avec [H] la concentration en hydrogéne en ug/g et T la température en K. Cette expression est valide
sur 'intervalle [423 K; 677 K] et uniquement lorsque le sodium ne contient qu’une faible teneur en
oxygene dissous.
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Figure 30 : Solubilité de I’hydrogene dans le sodium liquide en fonction de la température

L'hydrogéne respecte la loi de Henry dans le sodium liquide :
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a(H) =y (H).[H ]na

avec a(H) I'activité de I’hydrogéne dans le sodium liquide et y (H) le coefficient d’activité qui est égal
a l'inverse de la solubilité en hydrogéne, définie précédemment.

Dans le domaine ou le sodium n’est pas saturé en hydrogene, la loi de Sieverts s’applique et
permet de décrire la teneur du sodium en hydrogéne en fonction de la pression partielle
d’hydrogéne :

1
[H™ ]na = Ks.pH;2

avec [H™ ] yq la concentration en hydrogene du sodium liquide en pg/g, pH, la pression partielle en
hydrogéne en bar et Ksla constante estimée par Vissers [Vissers 1974] dont I'expression sur
I'intervalle [644K ; 773K] est :

122

logKs = 2,298 — ——
ogKs ,298 T

avec T la température en Kelvin et Ks en pg.bar™/?/g.

Au-dela de la limite de solubilité, le sodium est saturé en hydrogene et il se forme du NaH.
On rencontre ainsi fréquemment I’hydrure de sodium (NaH), qui se décompose suivant I'équilibre
suivant :

NaH(s) = Na () + %Hz(g)

Whittingham a estimé la pression d’hydrogéne a I’équilibre a saturation, qui est donnée par
I’expression suivante :

6122
log(pH,, sat) = 13,82 — o

avec T la température en Kelvins et pH,, sat la pression d’hydrogéne a I’équilibre a saturation en Pa.
La cinétique de dissolution de I’hydrogéene a également été étudiée par Whittingham
[Whittingham 1976]. Elle peut étre estimée a I'aide de |'expression suivante :

dv

— =k,S.P
dt cnrp “

av . , - .
avecale volume d’hydrogéne absorbé par seconde aux conditions normales de pression et de
température, P la pression partielle d’hydrogene et S la surface de sodium liquide. La constante k, est
définie sur l'intervalle [433K ; 703K] par 'expression suivante :

4130
logk, = 6,16 T

avec k, en mm>yp.s Nt et T la température en Kelvin. Cette expression est valable seulement dans
le cas d’'un sodium a basse teneur en oxygéne. La présence de ce dernier aura tendance a augmenter
sa cinétique de dissolution [Pulham 1973].
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Réaction avec I'eau
Comme cité précédemment, le sodium réagit avec I'eau. Voici un rappel de la réaction qui se
produit:

Na + H,O0 - NaOH + %2 H,

La réaction est trés fortement exothermique. La chaleur de réaction est de 138 kJ/mol de
sodium a laquelle il faut parfois rajouter 46 klJ/mol de chaleur de dilution de la soude si |'eau est
largement en excés. La réaction est immédiate, il est donc impossible de définir une vitesse de
réaction. Cela explique ses caractéristiques bien connues : trés violente et production de gaz, dont
I'hydrogene qui est explosif au contact de I'air ou de I'oxygéne si sa concentration est supérieure a
4%. La nature hétérogene de la réaction conduit aux remarques suivantes: la réaction a lieu en
surface du sodium et conduit a la formation d'une pellicule d'hydrogéne et de vapeur d'eau
(phénomeéne de caléfaction). Cette pellicule aura tendance a limiter la réaction en séparant le sodium
de I'eau. L'autre espece formée est I’hydroxyde de sodium, ou soude caustique. C’est un solide blanc
translucide dont la température de fusion est 594K. Ce composé est également a |'origine de
phénomeénes de corrosion sous contrainte [Humphries 1967].

L’hydroxyde de sodium est stable au contact du sodium a haute température et pour de
hautes activités chimiques en oxygéne et en hydrogéne et se décompose dans le sodium liquide pour
des températures inférieures a 680K [Jansson 1970]. Un exemple de diagramme de stabilité de
différents composants du systeme Na-O-H a 800K est donné en figure 31.
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Figure 31 : Diagrammes de stabilité de différents composants du systéme Na-O-H en fonction des pressions partielles en
oxygene et en hydrogéne a 800K

Smith et Whittingham ont étudié la décomposition de I’hydroxyde de sodium dans le sodium
liquide. Les étapes suivantes ont été identifiées :

2Na(l) + NaOH(l) = NCIZO(S) + NaH(S)
Et

NaZO(s) - Oz_dissout
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NaH(s) = H" gissout

1
H™ gissout = EHZ @)

Il est a noter que la premiére réaction est rapide alors que les deux suivantes procédent plus
lentement. L'équation suivante apporte aussi sa contribution a la décomposition de I’hydroxyde de
sodium :

1
Na(l) + NQOH(D = NaZO(S) + EHZ @

Cependant, on peut noter que sa contribution est beaucoup plus marginale et que, méme a
773K, on peut considérer qu’elle est principalement régie par les équations précédentes.

Interactions oxygéne-hydrogéne

Nous avons vu précédemment que |I'oxygéne ainsi que I’hydrogene peuvent exister sous
forme dissoute dans le sodium liquide. Ces deux ions ont tendance a réagir entre eux selon
I’équilibre :

0>~ +H™ =OH™ +2e”

D’aprés Katsuta [Katsuta 1973], 99% de I’hydrogéne se trouve sous forme d’ions hydroxydes
a 393K et seulement 20% a 473K. La constante de la réaction n’a pas été mesurée directement.
Cependant, celle de la réaction suivante a été étudiée.

1
Na(l) + OH™ = 02~ +§H2 @

Les mesures et les calculs thermodynamiques ont abouti a une constante d’équilibre de 0,2 ou 0,6
atm"? [Minushkin 1973].

La présence de ces interactions va modifier les différentes estimations données
précédemment si plusieurs impuretés sont en présence. La cinétique de dissolution de I’hydrogéne
est modifiée, de méme que sa solubilité. Une revue des nombreuses données disponibles a été
effectuée [Gnanasekaran 1999]. Des données obtenues pour des températures comprises entre 723
K et 773 K en ont été extraites, et la constante de Sievert en fonction de la teneur en oxygene
s’estime par I'expression suivante.

K's =120,4+ 0,737[0%*7] £ 19

avec K's la constante de Sievert en pg.g™*.bar™? et [02~] la teneur en oxygéne du sodium liquide. La
plage de température n’est pas mentionnée, cependant I'augmentation de la constante de Sievert
avec la température étant faible, elle est probablement négligée dans cette estimation et incluse
dans l'intervalle d’erreur associée a la formule.
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1.2.2. Corrosion des aciers & interactions avec le sodium

Nous avons vu précédemment que le sodium est un milieu potentiellement riche en
impuretés. Celles-ci sont aussi les solutés interstitiels des matériaux, et leur transfert peut avoir des
conséquences importantes. Afin de mieux comprendre dans quelle mesure ils peuvent influencer la
sensibilité des aciers a la FML, nous allons nous intéresser aux différentes interactions qui peuvent
survenir dans le sodium liquide. Une synthése des interactions entre les aciers et le sodium et ses
impuretés est présentée dans la suite.

Oxydation

Nous avons mentionné précédemment qu’une certaine solubilité en oxygene existait dans le
sodium liquide. Cette propriété peut potentiellement donner lieu a des phénomeénes d’oxydation. En
effet, 'oxygene dissous va avoir tendance a réagir avec les différentes espéces chimiques en contact
avec le sodium. Nous allons nous focaliser ici sur les aciers et leurs principaux constituants (a savoir le
fer, le chrome et le nickel).

L’élément majoritaire dans les aciers est le fer. Aucun oxyde binaire de fer n’est rapporté
comme stable dans le sodium dans des conditions représentatives de celles rencontrées dans un
réacteur. Il existe par contre de nombreux oxydes ternaires Fe-Na-O. Ils sont rassemblés dans un
diagramme de phase présenté en figure 32 [Huang2003].

A 0 o2 04 06 08 10
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Figure 32 : Coupe isotherme du diagramme ternaire Na—Fe—0 sur I'intervalle de température 298-536 K avec (A) Na,O; (B)
Na,0,; (C) NasFeQ,; (D) NasFeOs; (F) NasFeOs; (G) NaFeO,; (H) Hématite; (M) Magnétite

Seul le composé NaysFeO; est susceptible de se former dans les conditions d’une boucle
anisotherme. Sa présence a d’ailleurs été rapportée expérimentalement par Thorley [Thorley 1982a].
Des calculs thermodynamiques montrent qu’il n’est stable qu’a haute température et pour des
teneurs en oxygene importantes dans le sodium liquide [Bhat 1988]. Bhat a mesuré son enthalpie
libre de formation sur l'intervalle de température [723 K; 873 K]. Elle est décrite par I'expression
suivante.

AG, (NayFe03) + 2100 L =—1212202 + 351,10T
fT mol
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avec T la température en K et AG;,T(Na4Fe03) I’enthalpie libre de formation en J/mol de Na,FeOs;.

Un autre élément constitutif des aciers qui nous intéresse est le chrome. Les oxydes de
chrome formés a I’air ne sont généralement pas stables dans le sodium liquide. Cependant, un oxyde
ternaire NaCrO, (chromite de sodium) est susceptible de se former, méme a basse teneur en
oxygeéne. La formation de ce composé est bien connue, de méme que son domaine de stabilité. Son
enthalpie libre de formation a fait I'objet d’une revue critique [Pillai 1995]. L'expression qui permet
de I'estimer est donnée ci-dessous.

AG;(NaCr0,) = —913762,8 + 237,10T
avec T la température en K et AG;,T(NaCrOZ) I’enthalpie libre de formation en J/mol de NaCrO,.

La teneur en oxygene dissous nécessaire a la stabilité de la chromite de sodium peut donc
étre estimée. Pour cela, il faut également connaitre I'activité du chrome de I'alliage étudié. A partir
de données de la littérature, Pillai calcule ces teneurs dont un extrait est donné dans le tableau 4
[Pillai1995].

Acier / température 573K 773 K 973 K
304SS 0,0076 0,619 8,244
9Cr-1Mo 0,0031 0,394 7,03
Tableau 4 : Teneurs en oxygéne du sodium nécessaires a la formation de chromite de sodium dans I’acier 304SS et 9Cr-1Mo
en ug/g

La formation de chromite de sodium a une influence importante sur la composition du
matériau en proche surface. En effet, le chrome est absorbé lors de la formation de I'oxyde, ce qui
conduit a I'apparition d’une couche appauvrie en chrome juxtaposée a la chromite de sodium. Cette
modification de la chimie locale du matériau va avoir une conséquence sur les phénomenes de
carburation/décarburation mis en ceuvre localement. Ce point est détaillé dans le paragraphe
suivant.

L'oxydation du nickel est peu discutée dans la littérature. Cela s’explique par I'absence
d’oxyde, binaire ou ternaire, stable en milieu sodium. L'oxyde qui est le plus proche de la stabilité est
I’oxyde Na,NiO,. La stabilité de cet oxyde a été étudiée par Mathews en 1997 [Mathews 1997].
D’apreés ses résultats, une estimation de son enthalpie libre de formation est donnée ci-dessous.

AG;,T(NaZNiOZ) = —684100 + 257T
avec T la température en K et AG;IT(NaZNiOZ) I’enthalpie libre de formation en J/mol de Na,NiO,.

Les différentes données thermochimiques présentées dans cette partie sont rassemblées
dans le diagramme d’Ellingham tracé en figure 33, permettant d’estimer les domaines de stabilité
des différents oxydes potentiellement présents dans le sodium. Les données sur les oxydes Cr,03,
Fe,0s, Fe;0, et FeO, extraites des tables JANAF, ont été ajoutées au diagramme. L’enthalpie libre de
formation du composé NiO a également été ajoutée au diagramme a partir des données issues de
[Comert 1984]. Les valeurs de I’activité en chrome, en nickel et en fer ont été prises égales a 1 pour
les oxydes faisant intervenir I’'élément chrome, nickel et fer respectivement. On remarque qu’aucun
oxyde de nickel n’est stable. De méme, hormis a haute température et pour une activité élevée en
oxygéne, ol on entre dans le domaine de stabilité du composé NasFeOs, aucun oxyde de fer n’est
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stable. Enfin, I'oxyde ternaire NaCrO, est plus stable que les oxydes natifs des alliages fer - chrome ( -
nickel), bien qu’il ne le soit pas si I'activité en oxygéne est trés faible (pas d’oxyde stable) ou trés
élevée a haute température (domaine de stabilité de Cr,0s).

Température (K)
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— -500000 - —Fe304
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Na20
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Figure 33 : Diagramme d’Ellingham résumant les domaines de stabilité de différents oxydes de fer, de chrome et de nickel
en fonction de la teneur du sodium en oxygéne

Carburation

Nous avons vu dans la partie précédente que le sodium pouvait contenir une quantité limitée
de carbone dissous. Celui-ci est a l'origine de phénoménes de carburation/décarburation des
matériaux. Cela se traduit par une modification locale de la teneur en carbone des aciers a cause du
gradient d’activité en carbone entre les deux milieux. En fonction du signe de ce gradient, on peut
observer soit une perte de carbone de la part de I'acier (décarburation), soit un gain de carbone
(carburation). Ce phénomene dépend de nombreux parametres tels que le temps, la température,
I’activité en carbone du sodium ou encore la microstructure du matériau. Dans certains cas, les
conséquences sur le plan mécanique peuvent étre importantes [Pillai 2011].

La premiere loi de Fick, uniquement valable dans le cas d’'un mélange idéal, peut étre réécrite
dans une dimension [Mehrer 2007]:

__DiGid
: RT dx
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Avec J; le flux de matiére du composant i, D; le coefficient de diffusion du composant i, C; la
concentration en composant i et u; le potentiel chimique du composant i. Le gradient de potentiel
chimique entre les deux milieux va servir de force motrice a la diffusion du carbone d’un milieu vers
I’autre. Des phénomeénes diffusifs contrélent donc la carburation/décarburation qui est de fait
thermiguement activée. La distance affectée peut étre aisément estimée en utilisant les lois de Fick.
Un exemple de profil de carburation est donné en figure 34. Les cinétiques sont donc également
intrinséquement dépendantes de la structure cristalline du matériau. Le coefficient de diffusion est
de plusieurs ordres de grandeurs supérieur dans la ferrite par rapport a l'austénite. Le mode de
stockage du carbone y est également différent puisque la solubilité du carbone dans la matrice est
extrémement faible dans la ferrite (= 50 pug/g a 823 K [Merlin 2004]), alors qu’elle est importante
dans l'austénite (plus de 2 % dans le fer y a 1420 K). Dans la ferrite, le gain de carbone est donc
principalement stocké sous forme de carbures, alors que dans I'austénite, il peut étre stocké a la fois
sous forme de carbures et en solution solide dans les sites interstitiels octaédriques. Ce deuxieme
mode de stockage conduit a une augmentation importante de la dureté du matériau. Lorsque le
carbone est présent sous forme de carbure, sa résistance aux phénomeénes de
carburation/décarburation dépend étroitement de la nature du carbure et de sa stabilité. On
constate que pour une activité en carbone fixe, en augmentant la température, on tend a passer d’un
régime carburant a basse température a un régime décarburant. Etant donné que la nature du
transfert de carbone est différente en fonction de la structure cristalline, nous allons étudier
séparément les aciers ferritiques et austénitiques.
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i

Carbon concentration(wt %)

Figure 34 : Exemple de profil de carburation d’aciers a 9% de chrome pour une exposition au sodium a 773 K

Les aciers ferritiques 2%Cr-1Mo et 9Cr-1Mo sont les plus étudiés. Leurs comportements sont
rapportés comme singulierement différents. L'acier 2%Cr-1Mo a tendance a étre décarburé alors que
I’acier 9Cr-1Mo a plutot tendance a étre carburé [Natesan 2009]. Rademaker et Sannier ont exposé
au sodium des aciers ferritiques contenant diverses teneurs en chrome [Rademaker 1981] [Sannier
1975]. lls constatent que les aciers avec une teneur en chrome inférieure a 5 % sont décarburés alors
que ceux dont la teneur est supérieure a 5 % sont carburés. Cela peut étre mis en relation avec les
calculs thermodynamiques de Pillai [Pillai 1995]. Il montre en effet que le potentiel chimique du
carbone est modifié par la teneur en chrome de l'acier, influencant directement la stabilité des
composés en présence qui contiennent la grande majorité du carbone de I'acier. La décarburation
des matériaux ferritiques tels que I'acier 2%4Cr-1Mo conduit a une forte diminution des propriétés
mécaniques locales du matériau [Saltelli 1983], que ce soit en traction ou en fluage (peu d’effet en



54 Physico-chimie du sodium

fatigue). Au contraire, la carburation des aciers avec une teneur de chrome plus importante, tels que
les aciers 9Cr-1Mo, n’entraine pas de modification significative des propriétés mécaniques [Ito 1992].

Les aciers austénitiques sont, quand a eux, généralement sensibles a la carburation dans la
gamme de température et d’activité en carbone rencontrée en réacteur (figure 35). On constate que
si la courbe associée a I'acier étudié (316 ou 304L) est située au dessous de la zone associée a la
teneur en carbone dans le sodium, le matériau aura tendance a étre décarburé, et inversement. Cela
permet de mettre en évidence une forte influence de la température sur le sens du transfert de
carbone. Comme mentionné précédemment, on voit qu’a basse température, les aciers
austénitiques ont tendance a étre carburés, alors qu’a haute température, ils sont décarburés. En
régime carburant, on notera que la modification des propriétés mécaniques est plus importante que
dans le cas des aciers ferritiques a teneur en chrome supérieure a 5%. Cette carburation se traduit
par une augmentation de la dureté et une réduction de la ductilité [Natesan 2009].

De plus, un transfert de carbone peut s’opérer entre les aciers ferritiques a basse teneur en
chrome, qui sont une source de carbone, et des aciers austénitiques qui sont un puit de carbone. En
conséquence, la teneur en carbone dissous a tendance a s’équilibrer vers une valeur imposée par les
matériaux au contact du sodium. C’est pourquoi la teneur du sodium en carbone varie peu au cours
du temps dans une boucle anisotherme. Cette analyse thermodynamique est a corréler aux vitesses
effectives de diffusion qui dépendent de la température selon une loi d’Arrhenius. A basse
température, on peut n’observer aucun effet, les cinétiques étant trop lentes.
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Figure 35 : Régime de carburation/décarburation en fonction de la température et de I'activité en carbone du sodium pour
des aciers de type 316 et 304L [Snyder 1976]

Nitruration
Aucun nitrure n’est stable dans le sodium liquide [Borgstedt 1987]. La solubilité de I'azote est
tres faible dans le sodium. C’est probablement pourquoi peu d’études se sont focalisées sur la
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nitruration en sodium. Toutefois, Saltelli [Saltelli 1982] et Atsumo [Atsumo 1976] se sont intéressés
au sujet. Les aciers ont ainsi tendance a se dénitrurer en milieu sodium liquide. Un exemple est
donné en figure 36 pour des aciers a 9 % de chrome. On constate que cette perte d’azote est
négligeable pour les températures inférieures a 820 K sur des durées de plusieurs milliers d’heures.
Pour des températures plus élevées et des durées d’exposition plus longues, elle augmente et
devient notable.
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Figure 36 : Profil de concentration en azote de deux aciers a 9% de chrome aprés des durées variables d’exposition au
sodium a diverses températures [Saltelli 1982] [Atsumo 1976]

Dissolution d’espéces métalliques et transfert de masse

Il a été rapporté précédemment que les espéces non-métalliques ont une solubilité non nulle
dans le sodium liquide. Les especes métalliques ont également une solubilité qui est propre a chaque
élément (Figure 37). Cela conduit a la dissolution préférentielle de certains. L'appauvrissement en
éléments Cr, Ni et Mn de la proche surface des aciers en est un bon exemple [Thorley 1982a]. |l
dépend de la température, de la teneur en oxygene, de la vitesse du sodium et de la composition du
matériau. L'appauvrissement en nickel constaté dans du sodium a basse teneur en oxygéne est le cas
le plus flagrant pour les aciers. En effet, la solubilité du nickel dans le sodium est plus importante que
celle du chrome par exemple (figure 37). Cela conduit généralement a la formation d’une couche
appauvrie en nickel sur les aciers austénitiques et donc a un gradient de composition des couches
affectées par la corrosion. Le nickel étant de plus stabilisateur de |'austénite, cette couche prend
progressivement une microstructure ferritique.
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Figure 37 : Solubilité en éléments métalliques dans du sodium liquide a 873 K [Borgstedt 2000]

Ces phénomenes sont intensifiés par la nature anisotherme des boucles dans lesquelles sont
généralement étudiés les phénomeénes de corrosion. En effet, la stabilité des composés (oxydes) et la
solubilité des éléments étant dépendante de la température, certains ont tendance a se dissoudre
dans les zones de haute température pour se déposer dans les zones de basse température ou leur
solubilité est moindre.

Il semble également que I'oxygéne joue un rdle sur les phénomenes de dissolution. En effet,
une augmentation de la teneur en oxygéne semble augmenter significativement la solubilité du fer
par exemple [Borgstedt 1986]. Thorley décrit ainsi des phénomenes de transfert de masse mettant
en jeu des composés ternaires [Thorley 1982a], similaires a ceux présentés lors de la description des
phénomeénes d’oxydation (NasFeOs). Ces derniers permettraient de transporter la matiere en se
formant dans une zone avec des conditions particuliéres et en se dissolvant |a ou les conditions
locales le rendent instable. En conséquence, les especes métalliques en sursaturation précipitent. On
notera toutefois que les composés évoqués pour le transport du fer [Thorley 1982b] ne sont pas
stables dans les conditions thermodynamiques rencontrées dans une boucle anisotherme. Dans le
sodium liquide, I'oxygene dissous est supposé étre entouré d’ions sodium sous la forme d’un cluster
plus ou moins stable. Kolster, quant a lui, suggére que le fer pourrait se situer a la frontiere d’un tel
cluster et permettre ainsi de réduire I’énergie libre nécessaire a la formation d’un complexe a partir
de ces clusters [Kolster 1975]. Ce phénomeéne pourrait conduire a I'augmentation de la solubilité du
sodium en fer avec I'augmentation de la teneur en oxygene. Cependant ce mécanisme semble
difficile a mettre en évidence expérimentalement. Le role de I'oxygene reste donc a clarifier, les
mécanismes proposés restant essentiellement spéculatifs.

Gravage aux joints de grains

Lorsqu’un métal polycristallin est recuit a haute température, des sillons sont formés a
I'intersection des joints de grains et de la surface du métal. Leur formation est régie par I'équilibre
entre les tensions interfaciales v, (énergie du joint de grains) et vSL(énergie de l'interface solide
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/ liquide). Cet équilibre conduit a la présence d’un angle en fond de sillon défini par I’équation
suivante (figure 38a).

a b 6

Yo = 2Ys, COs O

Grain 1 Grain 2
Figure 38 : a) Equation définissant I'angle en fond de sillon, b) Schéma représentant I’angle en fond de sillon

avec 0 I'angle dihédral en pointe de sillon (figure 38b).

Les bases des différents formalismes diffusionnels applicables a la cinétique de croissance du
sillon thermique sous atmosphére gazeuse ont été établies par Mullins [Mullins1957]. Cette
cinétiqgue dépend principalement du mécanisme diffusionnel impliqué (condensation-dissolution,

diffusion surfacique, diffusion volumique). En effet, le mécanisme associé est la condensation-
1
dissolution si la croissance du sillon est proportionnelle atz, la diffusion volumique si elle est

1 1
proportionnelle a t3 et la diffusion superficielle si elle est proportionnelle a t+.

Le gravage aux joints de grains du fer dans le sodium a été étudié en détail par Eberhart
[Eberhart 1970]. Pour cela, il a exposé du fer au sodium sur une plage de température de 873 K a
1153 K. L’étude de la croissance des sillons en fonction du temps et de la température a permis de
montrer que la diffusion superficielle est vraisemblablement le mode de transport impliqué dans le
cas du couple sodium / fer. Dans ce cas, la profondeur du sillon peut-étre estimée par I'expression
suivante.

1
w = 4,6 (Bt)3

avec w la profondeur du sillon, t le temps et B une constante pour une température donnée, qui peut
étre exprimée, d’apres la théorie de Mullins [Mullins 1957] :

_ Dg Qvys;,

B
kgT

avec Dy, le coefficient de diffusion pour le transport des atomes de métal solide le long de I'interface
solide / liquide, Q le volume atomique, v la concentration surfacique en atomes de métal solide, ys;
I’énergie de surface, kg la constante de Boltzmann et T la température.

Les valeurs de B en fonction de la température ne sont pas données, mais ont servi a estimer
le coefficient de diffusion superficielle du fer dans le sodium. Ces résultats seront présentés dans le
paragraphe suivant traitant des phénomeénes de diffusion. L'angle dihédral en pointe de sillon est
estimé a environ 158 £ 5 °.

Une autre étude sur le gravage aux joints de grains d’un acier de type 304 a été effectuée
[Hopenfeld 1969]. Celui-ci est exposé a du sodium contenant moins de 10 pg/g d’oxygéne a une
température de 923 K. A partir de la croissance des sillons, I'auteur essaye de déterminer la solubilité
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limite du fer dans le sodium liquide. Toutefois, dans cette étude, I'auteur n’étudie pas le mode de
transport impliqué et suppose qu’une diffusion volumique est impliquée. Ces résultats sont donc en
contradiction avec ceux d’Eberhart [Eberhart 1970], et cette différence de méthodologie pourrait
expliquer I’écart de plusieurs ordres de grandeur entre les résultats obtenus dans cette étude et les
données expérimentales sur la solubilité du fer dans le sodium liquide présentes dans le reste de la
littérature.

Diffusion

Diffusion de surface du fer dans le sodium

Comme mentionné précédemment, Eberhart a estimé le coefficient de diffusion superficielle
du fer dans le sodium a partir de résultats sur le gravage aux joints de grains [Eberhart 1970].
L’expression correspondante est mise sous la forme suivante.

0 _Qs1
Dg;, = Dge kBT

avec D = 1022105 |e préfacteur en cm?/s, ks la constante de Boltzmann en eV. K' et Qg;, = 1,7 +
0,1 I’énergie d’activation en eV liée a la diffusion du sodium sur le fer. La diffusivité superficielle est
tracée en fonction de la température dans le diagramme de la figure 39.
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Figure 39 : Coefficient de diffusion superficielle du fer dans le sodium en fonction de la température

Diffusion du sodium dans les joints de grains

La diffusion du sodium dans le fer a été mise en évidence [Tomilov 68]. L'utilisation de
traceurs radioactifs (Na** t,,= 15h) a permis d’étudier ce phénomeéne et d’estimer le coefficient de
diffusion associé en fonction de la température. Les mesures ont été effectuées sur du fer Armco et
sur du fer de qualité électrolytique, sur une plage de température allant de 783 K a 1073 K. Il est
noté, sans donner de valeur, que les concentrations mises en jeu sont tres faibles. Pour le fer Armco,
I’expression suivante a été établie :

—-58158
D =4,10.10"1*.¢™ RrT
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Pour le fer électrolytique, I'expression suivante a été établie :

—52250
D =5,75.10"15. ¢ RT

avec D le coefficient de diffusion en m2/s, R la constante des gaz parfaits en J.mol*.K* et T la

température en K. Les coefficients de diffusion sont tracés en fonction de la température en figure
40.
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Figure 40 : Coefficient de diffusion du sodium dans le fer Armco et dans le fer de qualité électrolytique en fonction de la
température

On constate une influence des impuretés contenues dans le fer sur la diffusivité du sodium a
travers une modification du pré-facteur et de I'énergie d’activation. L'auteur attribue cela a leur
ségrégation dans les joints de grains : plus la teneur en impuretés ségrégées est importante, plus la
diffusion du sodium est rapide.

Une seconde étude a été publiée a ce sujet [Kehrel 1990]. Le sodium est cette fois implanté
dans le matériau (fer et acier de type 316) et sa diffusion est mise en évidence lors de recuits a
différentes températures. Toutefois, cette étude ne donne pas lieu a des mesures quantitatives de la
diffusion. Bien que ce phénomene n’ait pas été discuté dans la littérature dans le cadre d’études de
corrosion, on constate que des travaux récents ont mis en évidence une pénétration du sodium dans
la matrice d’aciers exposés au sodium [Courouau 2013].

1.2.3. Mouillage des aciers par le sodium liquide

Nous avons vu que le mouillage est un parameétre essentiel a prendre en compte lors de
I’étude de la FML. Sa définition, ainsi que les parametres usuellement utilisés, seront introduits, puis
le cas du mouillage par le sodium sera décrit en détail.
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Cas général du mouillage

Le mouillage caractérise la propension d’un liquide a s’étaler sur une surface solide. La
qualité du mouillage peut étre décrite par I‘angle de contact ¢ a la ligne triple entre les phases solide,
liquide et vapeur (également appelée ligne de contact). Il est défini comme illustré en figure 41.

Liquide

Figure 41 : Définition de I’angle de contact ¢

Trois types de mouillages peuvent étre observés :

- Un mouillage parfait, caractérisé par un angle de contact ¢ nul. Dans ce cas, la goutte est
parfaitement étalée sur le substrat solide.

- Un mouillage partiel, caractérisé par un angle de contact ¢ compris entre 0 ° et 180 °. Si cette
valeur est inférieure a 90 ° le systeme est dit mouillant, tandis que si elle est supérieure a
90 ° le systéme est dit non-mouillant.

- Un mouillage nul, caractérisé par un angle de contact ¢ égal a 180 °.

La valeur de cet angle est donnée par la loi de Young-Dupré dans le cas d’un systéeme
partiellement mouillant au parametre d’étalement S négatif. Ce parameétre S est exprimé comme un
bilan des tensions de surface.

— [ substrat __ psubstrat
S= Esec mouillé

S =vysy — WsL + vv)

avec ESubstrat | psubsirat respectivement les énergies associées au substrat sec et au substrat
mouillé, et ysy, Vs et vy respectivement les tensions de surface solide / vapeur, solide / liquide et
liguide / vapeur. Dans le cas d’une surface idéale (chimie homogeéne et rugosité nulle), on calcule
I’'angle de mouillage grace a I'expression suivante (loi de Young-Dupré), qui traduit I’équilibre a la
ligne triple.

cos B = VYsv — VsL

Yiv
Ces équations montrent I'importance des valeurs prises par les parametres de tension
superficielle. Ces grandeurs étant dépendantes de la nature du substrat solide et du liquide, le
mouillage est une propriété particuliere d’'un couple qui peut varier en fonction des conditions
physico-chimiques.

Malheureusement, les surfaces réelles ne sont généralement pas des surfaces idéales : la
composition en surface est généralement hétérogeéne et elles possédent une certaine rugosité. Ces
déviations du cas idéal, décrit par la loi de Young-Dupré, ont plusieurs conséquences sur les angles de
mouillage mesurés dont les principales sont les suivantes :
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- Dans un cas non-mouillant par exemple, on peut avoir un mouillage composite di a la
présence d’aspérités. C'est-a-dire que du gaz reste piégé sous la goutte de liquide conduisant
non pas a une interface solide / liquide, mais a une alternance de contacts solide / liquide et
liquide / vapeur. Ceci modifie donc I’angle de contact mesuré.

- Le fait que I'angle mesuré expérimentalement soit macroscopique ne rend pas compte des
conditions de mouillage locales. En effet, ’hétérogénéité de la composition de la surface et
sa rugosité peuvent ancrer ou faciliter le déplacement de la ligne triple localement. Par
exemple, si on fait avancer le liquide de maniére quasi-statique sur une surface (expérience
de la goutte posée), I'angle de mouillage diminue jusqu’a une valeur appelée angle de recul
minimum. Si on le fait reculer (expérience de la plague immergée), I'angle de mouillage
diminue jusqu’a une valeur appelée angle d’avance minimum. Ces deux valeurs sont
différentes a cause de la nature non-idéale de la surface. Ce phénomene est appelé
hystérésis de mouillage [De Gennes 2005].

Réle des oxydes

Un des principaux facteurs affectant la mouillabilité d’'un couple métal liquide / métal solide
est la présence d’une couche d’oxyde. Son influence a notamment été mise en évidence pour le
couple fragilisant acier / eutectique plomb-bismuth [Hojna 2011] [Auger 2008] [Auger 2004]. En
effet, la réduction ou la modification de la nature de la couche d’oxyde présente en surface influence
fortement la sensibilité a la FML, en modifiant les propriétés de mouillage du matériau. C’est
pourquoi nous allons décrire les différents oxydes natifs, ainsi que le mouillage par le sodium, des
principaux composants des aciers.

Oxydes présents en surface du fer, du chrome et du nickel

En atmosphere oxydante anhydre, les différents oxydes observés sur le fer, le nickel et le
chrome purs ont été passés en revue par Bouttemy [Bouttemy 2006] :

- En surface du fer, la chimisorption dissociative des molécules d’oxygene conduit a la
formation d’flots de FeO. Ceux-ci coalescent a la suite d’'une croissance latérale et sont
ensuite couverts de Fe,0; pour des durées d’exposition longues. Pour des températures
supérieures a 623 K, I'oxydation procéderait de maniére similaire, bien que I'oxyde FeO soit
remplacé par Fe;0,. La nature de la couche d’oxyde semble peu influencée par la présence
d’H,0 [Stambouli 1993]

- L'oxydation du nickel se fait également dans un premier temps par la chimisorption
dissociative des molécules de dioxygene permettant la formation d’ilots de NiO. Jusqu’a
I'obtention d’'une monocouche, ces flots sont coexistants avec I'oxygéne chimisorbé. La
croissance se fait rapidement jusqu’a 2 monocouches puis par un épaississement lent de la
couche d’oxydes. La présence de vapeur d’eau ne modifie pas la nature de la couche d’oxyde
observée [Payne 2009].

- Enfin sur le chrome pur, la chimisorption dissociative de I'oxygéne conduit a la formation
d’ilots de Cr,0s, puis a leur coalescence pour construire une couche homogene croissante
avec le temps [Palacio 1987].

Oxydes présents en surface d’acier inoxydables
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Sous oxydation séche, les alliages fer-chrome sont recouverts d’'un oxyde mixte dont la
composition est donnée par la formule Fe;,,Cr,,04, ol x est dépendant des conditions de formation
de l'oxyde. La formation d’oxyde de chrome se produit initialement du fait de la grande affinité du
chrome avec I'oxygéne. Les cations de fer, plus mobiles que ceux du chrome migrent ensuite en
surface et forment une couche d’oxyde de fer en surface. L'épaisseur de cette couche est
dépendante de la teneur en chrome. Plus la teneur en chrome est importante, plus son épaisseur est
faible, probablement a cause de la présence d’une couche d’oxyde de chrome relativement épaisse,
faisant barriére a la diffusion des cations de fer [Bouttemy 2006].

Les alliages fer-chrome-nickel, typiques des aciers austénitiques de type 304 ou 316,
fréquemment utilisés, ont une couche d’oxyde similaire a celle décrite précédemment pour les
alliages fer-chrome [Hakiki 2000]. On constate également que I'augmentation de la température
d’oxydation augmente I'épaisseur de la couche d’oxyde de fer mais peu celle de I'oxyde mixte. On
note cependant que I'oxyde mixte est plus riche en chrome a basse température qu’a haute
température pour une méme composition d’acier.

Cas du mouillage par le sodium

Dans notre cas, nous allons nous intéresser au mouillage des aciers par le sodium liquide. Les
données sur le mouillage du fer, du chrome, du nickel et des aciers en général seront donc traitées
ici. Nous considérerons que les autres éléments sont trés minoritaires et n’influencent pas
significativement le mouillage. Quatre équipes différentes se sont intéressées a la problématique du
mouillage dans le sodium liquide. Leurs résultats n’étant pas en accord quantitatif, nous allons les
détailler séparément pour chaque type de matériau et enfin synthétiser les conclusions.

Fer et nickel

En 1969, Barlow [Barlow 1969] a étudié la mouillabilité de différents métaux purs par le
sodium liquide en utilisant une technique de bombardement d’ions argon afin de débarrasser le
substrat solide de toute couche d’oxyde modifiant ses propriétés de mouillage. Il constate qu’un
mouillage total est obtenu (angle de contact proche de zéro) pour le nickel et le fer a 423 K.
Cependant, en pratique, il est difficile de s’affranchir de la présence d’une couche d’oxyde. Celle-ci
peut par exemple avoir été formée lors de I'exposition a I’air du matériau. Longson [Longson 1967],
Hodkin [Hodkin 1976] et Addison [Addison 1984] ont étudié le mouillage du fer et du nickel sans
bombardement ionique préliminaire. Un comportement similaire est généralement rapporté pour
ces deux métaux.

A partir d'une expérience de plaque verticale, Longson a pu établir que I'angle de contact a
tendance a diminuer au cours du temps. Le mouillage est lent a basse température et s’accélere avec
une augmentation de la température. Cet effet est visible en figure 42. L'oxygene semble également
étre un parametre important, puisque lorsque le sodium est enrichi en oxygene (par voie gazeuse ou
directement dissous), le mouillage est grandement accéléré comme illustré en figure 43
[Longson1967].
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Figure 42 : Effet du temps et de la température sur le mouillage du fer et du nickel : 1 Nickel a 473 K, 2 Nickel a 488 K, 3 Fer
a 523 K, 4 Nickel a 523 K, 5 Nickel a 543 K [Longson 1967] (o est la tension de surface du sodium liquide et 6 I'angle de
contact)
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Figure 43 : Influence de I'oxygéne sur le mouillage du fer a 523 K : 1 sodium passé dans un piege froid a 393 K sous
atmosphére d’argon pur, ol est ajouté de I'oxygéne gazeux aprés 150 minutes, 2 Sodium saturé en Na,O [Longson1967] (o
est la tension de surface du sodium liquide et 8 I’'angle de contact)

Il est toutefois constaté que pour une température inférieure a une température critique le
mouillage n’est jamais obtenu. Cette température est de 523 K pour les deux matériaux d’apres
Longson. En effet, a 523 K dans du sodium « pur », I'angle de contact limite est de 20 °, alors qu’a une
température plus élevée (543 K) ou dans du sodium enrichi en oxygene I'angle de contact atteint O °.
Selon 'auteur, le mouillage est un processus qui se fait en deux temps. Tout d’abord, les atomes de
sodium déplacent les atomes d’argon adsorbés en surface du substrat, c’est pourquoi il observe des
angles de contact de 20 ° a basse température, puis une fois le sodium adsorbé sur la couche d’oxyde
du substrat, la réduction de la couche d’oxyde a lieu et conduit ensuite a un angle de mouillage de
0°. En accord avec cette interprétation, 'auteur de ces travaux a également constaté que plus la
surface du substrat est fraichement polie, plus son mouillage se fait rapidement. En effet, la couche
d’oxyde en surface est probablement plus fine.

Addison a également utilisé une expérience de plaque verticale pour étudier le mouillage du
nickel et du fer [Addison 1984]. Dans ses conditions, le mouillage ne se fait qu’a partir d’une
température critique de 413 K pour le fer et 468 K pour le nickel. Celle-ci est associée, d’aprés
I’auteur, a la réaction de réduction de I'oxyde présent en surface du substrat par le sodium, qui n’a
pas lieu (ou tres lentement) pour une température inférieure a la température critique de mouillage.
En effet, pour le fer et le nickel, aucun oxyde n’est stable dans les conditions ol sont effectuées les
expériences de mouillage. Addison suggére que le mouillage se fait par réduction du film d’oxyde
formé a I'air, dont la force motrice est la différence d’énergie libre entre I'oxyde et le sodium
[Addison1984]. Ceci est supporté par la modification de la courbe du temps de mouillage en fonction
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de la température avec la modification de la nature de I'oxyde. C’'est par exemple le cas avec le fer
pour lequel la couche d’oxyde est modifiée au-dela de 493 K et devient uniquement composée de
Fes0, (au lieu d’'un mélange de Fe,0; et Fe;0,). Cela se traduit par la rupture de la courbe, visible en
Figure 44 [Addison1984]. L'addition d’éléments ayant une plus forte affinité avec I'oxygene que le
sodium tel que le calcium ou le baryum, permet d’accélérer le mouillage du substrat de fer et
confirme le role de la réduction de la couche d’oxyde. La diminution de la teneur en oxygéne libre
dans le sodium liquide a cette fois un effet inverse de celui mis en évidence par Longson en
augmentant la vitesse de mouillage du fer et du nickel.
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Figure 44 : Influence de la température sur le temps nécessaire a I'obtention d’un mouillage total pour une faible teneur en
oxygeéne du sodium [Addison 1984]

On peut noter que Hodkin a également brievement étudié le mouillage du fer et du nickel
dans le sodium [Hodkin 1976], cette fois par le biais d’une expérience de goutte posée. Les résultats
sont significativement différents de ceux de Longson [Longson 1967] et Addison [Addison 1984]
notamment dans la mesure ol la température de transition de mouillage se situe entre 573 K et
623 K (figure 45). Il faut toutefois noter que I'expérience mise en place (goutte posée) permet la
mesure des angles d’avance, contrairement aux autres ([Addison 1984] [Longson 1967]), qui utilisent
la méthode de la plaque verticale. Il faut aussi noter que les expériences sont courtes (10 minutes),
contrairement a celles de Longson par exemple qui s’étendent sur plusieurs dizaines d’heures.
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Figure 45 : Mouillabilité du fer et du nickel en fonction de la température (I'angle de contact est mesuré apres 10 minutes
de maintien) [Hodkin 1976]

Chrome

Le cas du chrome a été bien moins étudié que celui du fer ou encore du nickel. Les conditions
de contact sont fondamentalement différentes puisqu’une couche d’oxyde (NaCrO,) est stable et
aura tendance a se former dans les conditions de I'essai. Addison mentionne I'existence d’une
température critique supérieure a 433 K [Addison 1984] que Longson établit a 503 K [Longson1967].
Hodkin a également étudié brievement le mouillage du chrome [Hodkin 1976]. Il montre que le
chrome est plus facilement mouillé que le fer ou le nickel dans les conditions de ses expériences,
c’est-a-dire, pour des temps courts et des températures relativement hautes. D’aprés les données
thermodynamiques présentées précédemment (section 1.2.2), il est probable que le mouillage
s’effectue sur une couche de chromite de sodium.

Aciers

Longson a étudié le mouillage d’'un acier de type 316. Il observe une dépendance du
mouillage au temps et a la température similaire a celle relevée pour le fer et le nickel. L'auteur
montre notamment que I'angle de contact ne descend jamais au-dessous d’une valeur d’environ 30 °
guelque soient les conditions. Ceci est, d’aprés lui, signe que le mouillage se fait sur une couche
d’oxyde. Il montre également que le mouillage est conservé une fois établi, par exemple lorsque le
sodium est solidifié puis fondu a nouveau. Ce n’est pas le cas si le sodium est enlevé du matériau
(exposition a la vapeur d’eau ou distillation du sodium puis maintien sous argon). Aucune influence
notable n’est relevée pour un matériau écroui (20 % de déformation a froid). Enfin, I'auteur montre
également que I'augmentation de la teneur en oxygeéne du sodium liquide n’a pas le méme effet que
sur le fer et le nickel et semble plut6t ralentir le mouillage.

Hodkin a fait de nombreux essais de mouillage sur les aciers (M316, 316L, Nimonic 80A,
PE16, FV548, etc.). Ces aciers ont une teneur en chrome comprise entre 12,5 % massiques et 23 %
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massiques et sont donc des aciers inoxydables. Leur comportement est similaire a celui qu’il reporte
pour les métaux purs : aucun mouillage jusqu’a 573 K, une amélioration de la mouillabilité au-dela et
un mouillage total au-dessus de 773 K. Il note enfin qu’une corrélation existe entre la teneur en
chrome des alliages et leur comportement en mouillage. A basse température, les angles de contact
pour l'acier PE16 semblent également liés au ratio oxygéne / chrome a la surface du substrat,
mesurée en spectroscopie d’électrons Auger. Plus la quantité d’atomes d’oxygéne par atome de

chrome sera faible, plus I'angle de contact sera petit.

L'auteur étudie également I'influence de nombreux parametres sur le mouillage des aciers
tels que la méthode de préparation de surface, la rugosité, I'épaisseur de la couche d’oxydes, etc.
Conformément aux résultats de Barlow [Barlow 1969] pour le fer, le bombardement ionique
augmente la mouillabilité des aciers, au contraire du polissage électrolytique ou de I'attaque
chimique. Le caractere délétére de ces techniques de préparation envers le mouillage est supposé lié
a une modification de la chimie de la surface. La présence d’'une couche d’oxyde plus importante a
cause d’une étape de pré-oxydation ne semble pas influencer significativement la mouillabilité des
aciers, de méme que |'écrouissage du matériau (ceci est en accord avec les observations de Longson
[Longson 1973]). La diminution de la teneur en oxygéne du sodium conduit a une diminution de
I’angle de contact, et donc un meilleur mouillage (< 5 pg/g). Ce comportement est contraire a celui
reporté précédemment pour le fer et le nickel [Longson1973].

En conclusion, le mouillage dans le sodium liquide est encore mal compris. Il est difficile
d’obtenir des résultats comparables entre deux montages expérimentaux, ce qui conduit a des
interprétations difficiles. Quelques grandes tendances peuvent toutefois étre tirées. L'augmentation
du temps ou de la température d’exposition au sodium améliore la mouillabilité du matériau. Les
différentes méthodes permettant d’éliminer la couche d’oxyde permettent également d’accélérer le
mouillage. L'oxygene dissous accélere lui aussi les cinétiques de mouillage de maniere significative
pour le fer et le nickel, méme si un comportement inverse est observé pour les aciers inoxydables.
Ces différents points mettent en évidence un role essentiel de la nature et de la réaction de
réduction de la couche d’oxyde native en fonction de la teneur en chrome notamment.

1.2.4. Synthese
Une bonne connaissance des différents types d’interactions entre les aciers et le sodium est

essentielle a une étude expérimentale de la sensibilité a la FML des aciers dans le sodium liquide. La
grande réactivité du sodium implique de prendre des précautions particulieres telles qu’une
manipulation et une conservation sous atmosphere inerte ou encore son élimination en petites
guantités dans I’éthanol plutot que dans I'eau. Une certaine solubilité en impuretés existe, elle est a
prendre en compte lors d’'une étude de la FML dans le sodium liquide. La chimie des impuretés est
toutefois complexe car les interactions entre les différentes impuretés sont nombreuses et parfois
encore mal caractérisées. L'étude de ce point était donc particulierement importante car
I’hydrogéne, une espece fragilisante bien connue, est soluble en quantité non négligeable dans le
sodium liquide. C’est également le cas pour l'oxygene et le carbone qui vont interagir avec les
matériaux au contact du sodium, mais qui peuvent également étre tenus responsables de certains

phénoménes de fragilisation sous certaines conditions.
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De plus, les études de corrosion montrent notamment qu’une interface complexe résulte
d’une exposition longue au sodium, ce qui influencera sa microstructure (corrosion, transport de
masse), son comportement mécanique (carburation / décarburation), son mouillage (couches
d’oxydes stables, influence du ratio oxygéne / chrome) et indirectement sa sensibilité a la FML. On
reporte toutefois un manque d’études dédiées liant la mouillabilité et la sensibilité a la FML, en
particulier dans le sodium liquide ou il a été montré que la structure de l'interface sodium / acier et
son évolution sont complexes.
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2. Matériaux étudiés et protocole expérimental

2.1.Matériaux étudiés

Les travaux de cette thése se sont principalement focalisés sur I'étude de la sensibilité de
I’acier T91 a la FML par le sodium liquide a cause de l'intérét qui lui est porté en tant que matériau
candidat pour les RNR-Na. C’'est pourquoi la composition et la microstructure du matériau seront
décrites en détail, en lien avec sa métallurgie et ses propriétés mécaniques. Dans un objectif de
compréhension de la FML, d’autres matériaux d’étude ont été choisis et seront utilisés dans une
moindre mesure au cours de ces travaux. Ainsi, I'acier ferritique XC10 a été sélectionné pour sa
microstructure et sa composition « modele » (peu d’éléments d’alliage, gros grains de ferrite) et
I’étude du comportement de I'acier austénitique 304L permettra d’évaluer une potentielle différence
de sensibilité des aciers austénitiques a la FML. C’est pourquoi les propriétés du T91 seront détaillées
dans cette partie et celles de I’XC10 et du 304L seront traitées plus succinctement. Enfin, la
composition des différents aciers mentionnés tout au long du manuscrit est présentée en annexe 2.

2.1.1. T91

La nuance T9, mise au point dans les années 1930 et dont la composition nominale est Fe—
9.0Cr—1.0Mo-0.6Si—0.45Mn-0.12C, a servi de base a |’élaboration du T91. Afin d’améliorer les
propriétés mécaniques du matériau a haute température, et en conséquence d’augmenter la
température maximale d’utilisation de l'acier, des ajouts de vanadium et de niobium ont été
effectués par rapport a la composition de I'acier T9. Des spécifications plus strictes en carbone,
chrome, silicium, molybdene, phosphore et souffre ainsi qu’une teneur maximale en nickel et en
aluminium ont été ajoutées [Swindeman2004]. L’acier T91 est un alliage mis au point dans les années
1970 a 1985 [Klueh2004] dont les propriétés (bonne résistance au fluage, faible gonflement sous
irradiation, faible dilatation thermique, etc.) le rendent particulierement intéressant dans l'industrie
nucléaire, mais aussi pétroliere notamment.

Composition
Le fournisseur du matériau est Industeel. Sa composition est donnée dans le tableau 5.

Elément C Cr Mo Mn P Cu Ni Ti Si S Al Nb \Y Fe

%

. 01 89 089 040 002 0,08 0312 0,004 0,24 00007 0,01 0,08 0,20 Bal.
massique

Tableau 5 : Composition de I'acier T91 en pourcentage massique

Le r6le des principaux éléments d'alliage utilisés est décrit ci-dessous.
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Le carbone et |'azote ont tendance a stabliliser I'austénite, dans laquelle ils présentent une
grande solubilité. Cependant, dans le cas du T91, ils conduisent a la formation de carbures et de
nitrures dans la ferrite du fait de leur faible solubilité.

Le chrome est un élément alphagéne, c’est a dire qu’il augmente le domaine de stabilité de la
ferrite. Il permet également de protéger le matériau contre I'oxydation et la corrosion. Au-dela
d’environ 10 a 15 % de chrome, un oxyde protecteur (couche passive) se forme a l'air et permet de
protéger le matériau de son environnement. Son role de durcissement par solution solide est léger. Il
réagit également avec le carbone et I'azote pour former différents types de carbures et nitrures.

Le molybdéne est également un élément alphagéne. Sa teneur doit cependant étre limitée
afin d'éviter la formation de ferrite delta et de phases de Laves. Il est présent et dans les différents
carbures formés, mais également dans le matériau en solution solide, ce qui conduit a un effet
durcissant important [Strang 1997].

Le vanadium et le niobium permettent de former des carbures, nitrures ou carbo-nitrures.
Les précipités formés a partir de vanadium sont souvent des nitrures de petite taille qui contribuent
au durcissement du matériau. Les carbures de niobium sont stables aux températures typiques
d'austénitisation du matériau. Cela permet de limiter la croissance des grains lors de cette phase. En
effet, la croissance des grains n’a lieu que pour une température supérieure a 1373 K [Brachet 1991].
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Figure 46 : Coupe du diagramme de phases Fe-Cr-C avec 0,1 % C issue de Metal Handbook Vol. 8 ASM [Brachet 1991]

Dans son état standard, I’acier T91 subit une austénitisation de 30 minutes a 1323 K. Celle-ci
permet la mise en solution de tous les éléments d’alliage et la formation d’une microstructure
austénitique (figure 46). Comme mentionné précédemment, la présence de carbures de niobium,
stables a cette température, permet de limiter la taille des grains austénitiques. Ce maintien en
température est suivi d’'une trempe a l'air. Celle-ci donne lieu a la formation d’une microstructure
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martensitigue comme visible sur le diagramme TRC présenté en figure 47. On constate que des
vitesses de trempe relativement lentes, de I'ordre de quelques K par minute, permettent d’obtenir
une microstructure intégralement martensitique, ce qui en fait un matériau apprécié des
élaborateurs. Le carbone résiduel qui n’est pas associé aux carbo-nitrures de niobium se retrouve
piégé en solution solide. Apres la trempe, la microstructure contient une densité de dislocations
importante. La microstructure martensitique, associée a la forte densité de dislocations présente,
conduit a une dureté trés importante du matériau ainsi qu’a une ductilité réduite.
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Figure 47 : Diagramme TRC d’un acier T91 [Rache 1991] (la dureté du matériau est indiquée dans les encadrés)

Afin d’adoucir le matériau, un revenu d’'une heure est appliqué a 1023 K. Les lattes
deviennent des sous-grains allongés d'une largeur de I'ordre de 0,25 - 0,5 um et les structures de
dislocations résultant de la trempe sont partiellement restaurées. Les sous-grains (également
désignés lattes dans la suite) sont regroupés dans les anciens grains austénitiques dont le diameétre
est d’environ 20 um. La structure des lattes ainsi que leur agencement dans les anciens grains
austénitiques sont visibles en figure 48. La microstructure résultante est qualifiée de « martensite
revenue », ce qui traduit en réalité une matrice de ferrite contenant des précipités [Vitek 1983]. Une
densité de dislocations élevée, de I'ordre de 10" - 10** m?, est conservée.

Flgure 48 : A gauche : mlcrographle opthue apres attaque avecle reactlf Villela illustrant la présence de lattes dans les
anciens grains austénitiques, a droite : Micrographie MET illustrant la structure en lattes et la présence de dislocations issue
de [Gupta 2006]

Le revenu permet également la précipitation de carbures de chrome de type M,Cs a
structure cubique a faces centrées (M=Cr principalement). En réalité, leur composition est plus
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complexe et la teneur en éléments métalliques est en moyenne de 68 % massiques de chrome, 26 %
massiques de fer et 6 % massiques de molybdene [Strang 1997]. Ces derniers sont
préférentiellement formés dans les joints de lattes et dans les anciens joints de grains austénitiques.
Leur diameétre moyen est d'environ 79 nm et il varie entre 50 nm et 200 nm [Cerri 1998]. Largement
majoritaires, ils représentent environ 85 - 90 % du nombre total de précipités [Gieseke 1993]. Leur
répartition en taille est visible en figure 49. Etant donné la taille de ces carbures, ils n'ont qu'une
faible influence sur la dureté du matériau mais permettent de stabiliser la microstructure a haute
température.
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Figure 49 : Distribution en taille des précipités d’un acier T91 [Cerri 1998]

On trouve également des carbonitrures MX (M = Nb ou V et X = C ou N) de structure
cristalline cubique a faces centrées. Ce sont généralement des nitrures de vanadium ou des carbo-
nitrures de niobium présents a la fois dans les joints de lattes et au coeur des lattes. Ils représentent
quant a eux les 10 - 15 % de précipités restant (respectivement 10 — 13 % sont riches en vanadium et
1- 2 % sont riches en niobium [Gieseke 1993]). Plus petits que les carbures de chrome, leur taille est
de 20 a 80 nm [Vitek 1983]. lls ont donc un effet durcissant plus important en épinglant les
dislocations lors de la déformation du matériau. Alors que les précipités riches en niobium sont déja
présents a I'état trempé non-revenu du matériau, les précipités riches en vanadium sont formés au
cours du revenu.

Pour un revenu d’une heure ou plus a une température comprise entre 973 K et 1053 K, tout
le carbone en solution a précipité sous forme de carbures M,3Cq [Vitek 1983]. Une prédiction par
calcul thermodynamique des différentes phases en équilibre en fonction de la température est
présentée en figure 50. On note que lors du revenu, des ségrégations de phosphore, de chrome et de
silicium sont observées dans les anciens joints de grains austénitiques [Klueh 2001]. Ce n’est pas le
cas dans les joints de lattes, sauf aprés vieillissement comme décrit plus loin.
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Figure 50 : Prédiction des phases en équilibre calculée avec le logiciel THERMOCALC pour un acier P91 [Strang 1997]

Effet du vieillissement thermique

L'effet du vieillissement thermique est un point important lorsque des matériaux sont utilisés
a haute température. Ces températures sont généralement d'environ 773 K - 873 K. On constate une
diminution progressive de la densité de dislocations présentes. Ce phénomene est d'ailleurs accéléré
en cas de mise sous contrainte du matériau. Les carbures M,3Cg grossissent, et simultanément le
ratio Cr/Fe des atomes qui les composent augmente [Thomas Paul 2008]. Les précipités MX
grossissent également mais a une vitesse plus lente. Ces différents phénomenes conduisent a une
diminution de la dureté et des propriétés mécaniques du matériau. On note également qu'aprés un
vieillissement thermique de 1000 h a 823 K, des ségrégations de phosphore, de chrome et de
molybdéne ont été observées aux joints de lattes et aux anciens joints de grains austénitiques [Vatter
1987].

Pour les durées d'exposition importantes (typiquement 5000 h a 823 K), la formation de
phases de Laves (Fe,Cr),Mo, déja évoquées dans la figure 50, commence autour de précipités M3Ce.
Le début de la formation des phases de Laves est représenté en figure 51 en fonction de la
température et de la durée du vieillissement. Lors de telles expositions, le matériau a tendance a
converger vers sa microstructure d'équilibre dont la composition a été donnée en figure 50.
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Figure 51 : Diagramme représentant le début de la formation des phases de Laves en fonction de la température et de la
durée du vieillissement pour des aciers avec 8 % a 12 % de chrome (F-82, F-82-H, T91 et HT-9) [Klueh2001]

Propriétés mécaniques
Module de Young

Le module de Young de I'acier T91 est dépendant de la température de |'essai mécanique.

Son évolution en fonction de la température est donnée en figure 52 pour une vitesse de
déformation de 5.10°s™.
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Figure 52 : Evolution du module de Young d’un acier T91 en fonction de la température pour une vitesse de déformation de
5.10°s™ [Sawada2005]

On note que le module de Young décroit fortement au-dela de 800 K. Cette diminution est
attribuée a présence de déformation anélastique (flexion des lattes de I'acier) [Sawada2005]. Ce
phénoméne est visible a cause de la vitesse de déformation relativement lente utilisée pour les essais
mécaniques (représentés par des points sur la figure 52). L'utilisation d’ultrasons pour mesurer le
module de Young permet de s’affranchir de ce comportement. Les résultats associés sont
représentés par une ligne en figure 52.
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Limite élastique et contrainte a rupture

Les échantillons de T91 utilisés lors de cette étude ont tous été extraits d’'une méme plaque.
Celle-ci a déja été caractérisée mécaniquement par Van Den Bosch [Van Den Bosch 2008]. Les
courbes contrainte - déformation du matériau en fonction de la température pour une vitesse de
déformation de 10 s™ sont données dans la suite.
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Figure 53 : Courbes contrainte — déformation de I'acier T91 utilisé dans notre étude en fonction de la température d’essai
pour une vitesse de déformation de 10°%s*

Les différentes valeurs de la limite d’élasticité (oy.), de la résistance a la traction (oyrs), de
I'allongement uniforme (€,), de I'allongement total (g;) et de la réduction de section (Z) tirées de ces
courbes sont rassemblées dans le tableau 6.

Test Gpo2 (Mpa) | Gy (Mpa) &y (%0) & (%0) Z (%)
temperature

(°0)
-150 811 957 10.97 2490 61.3
-100 704 827 9.18 23.39 69.8
-50 395 756 8.22 22.71 73.7
RT 580 708 6.66 21.13 77.5
100 536 650 5.61 19.18 78
200 511 616 4.79 17.55 79.2
300 488 590 451 16.69 76.2
400 478 580 4.35 17.11 75.5
450 440 520 3.71 20.95 78.5

Tableau 6 : Caractéristiques mécaniques de traction de I'acier T91 en fonction de la température d’essai pour une vitesse de
déformation de 107 s

On constate une réduction progressive des propriétés mécaniques (Opo2, Ours, €u, €) avec
I'augmentation de la température d’essai jusque 673 K. Au-dela, la limite d’élasticité, la résistance a
la traction, l'allongement uniforme chutent rapidement alors que l'allongement total tend a
augmenter contrairement a la tendance observée au-dessous de cette température. Ce phénomene
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s’explique en étudiant les mécanismes de déformation plastique qui sont décrits dans le paragraphe
suivant.

Mécanismes de déformation plastique et effet Portevin-Le Chatelier

Keller a étudié I'influence de la température sur le comportement mécanique d’un acier T91
a une vitesse de déformation de 4.10™s " sur la plage 300 K — 700 K [Keller 2010]. Il montre que la
plasticité, associée au mouvement de dislocation vis (majoritairement de vecteur de Burgers 1/2
<111>), évolue en fonction de la température et que 3 plages distinctes peuvent étre identifiées.

- Entre 290 K et 420 K, I'auteur montre que le volume d’activation des dislocations mobiles
augmente avec la température, traduisant une augmentation du parcours libre moyen des
dislocations. En effet, a basse température, une friction importante est imposée par les
vallées de Peierls alors qu’a plus haute température les obstacles au mouvement des
dislocations deviennent les arbres de la forét ou les clusters d’atomes en solution solide.

- De 430K a 500K, le parcours libre moyen des dislocations atteint une valeur maximale grace
a l'activation thermique.

- Leffet Portevin-LeChatelier (PLC) est observé sur la plage de température allant de 500 K a
700 K. L’auteur montre que ce phénomeéne gouverne le mouvement des dislocations sur
cette plage de température. Les interactions entre dislocations se font a plus courte distance,
a cause de la diffusion d’éléments en solution dans le coeur des dislocations mobiles. Les
interactions a grande distance sont également réduites, probablement a cause d’une
réduction de la tendance a former d’importantes structures de dislocations et d’une
augmentation des interactions des dislocations mobiles avec des différents types de carbures
présents. Ces résultats sont en accord avec les observations de Roy [Roy 2009]. L’effet PLC se
traduit expérimentalement par la présence d’oscillations sur les courbes mécaniques du
matériau. Il est reporté que ces oscillations n’ont lieu que pour une déformation supérieure a
une valeur critique. Celle-ci diminue avec la température. Sa dépendance vis-a-vis de la
vitesse de sollicitation est plus complexe et dépend de la nature des oscillations [Choudhary
2013]. L’énergie d’activation associée a ce phénomene est généralement de I'ordre de 60 -
100 kJ/mol. Keller suggere que l'effet Portevin-LeChatelier est associé a la diffusion du
molybdéne [Keller 2012], ce qui est en contradiction avec les travaux de Choudhary
incriminant le carbone [Choudhary 2013].

Transition fragile-ductile

Il est bien connu que les aciers a structure cristalline cubique centrée sont sensibles a un
phénoméne de fragilisation di a la réduction de la mobilité des dislocations a basse température.
Afin de connaitre I'ordre de grandeur de cette température, des essais de résillience ont été
effectués en utilisant un mouton-pendule de Charpy sur la méme plaque que celle utilisée lors de
notre étude. Les résultats de ces essais sont présentés en figure 54 [Van Den Bosch 2008].
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Figure 54 : Energie absorbée par la rupture de I'éprouvette entaillée « mini-Charpy » en fonction de la température de
I’essai (L-T : direction longitudinale, T-L : direction transverse)

On constate d’aprés les résultats des essais mécaniques que la température de transition
fragile / ductile de I’acier T91 est de I'ordre de 180 K - 190 K).

2.1.2. XC10

L'acier XC10 est un acier faiblement allié¢ avec une teneur en carbone d’environ 0,1 %
massiques. Sa faible teneur en éléments d’alliage (systeme fer — carbone principalement) et sa
microstructure simple permettent une analyse plus aisée des résultats de FML.

Composition et microstructure

L'acier a été fourni par Sofymetal sous forme d’un rond de 100 mm de diameétre. La
composition chimique du matériau répond aux exigences de la norme qui donne des spécifications
présentées dans le tableau 7.

Elément C Si Mn P S Fe
% massique  0,07-0,12 0,15-0,35 0,30-0,60 <0,035 <0,035 Bal.
Tableau 7 : Spécifications de composition exigées pour un acier XC10

La présence de 0,1 % massiques de carbone en fait un acier hypoeutectoide (figure 55a). Sa
microstructure sera donc constituée de ferrite et de perlite.
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Figure 55 : a) Diagramme de phases fer-carbone [Techniques de I'ingénieur 2004], b) Micrographie optique aprés attaque
au nital

La microstructure de I'acier a été étudiée apres un vieillissement thermique de 117 h a 823 K,
qui est représentatif du vieillissement thermique subi par le matériau lors des expositions au sodium.
Sa microstructure a été observée en microscopie optique aprés polissage mécanique jusqu’a une
granulométrie de 1 um et attaque chimique avec du nital (éthanol + 1 % d’acide nitrique). On
observe la présence de grains de ferrite équiaxes de taille moyenne d’environ 20 um et de bandes de
perlite dans la direction d’extrusion du rond (figure 55b). La dureté de I'acier est d’environ 110 HV.

Déformation plastique

Malgré une composition sensiblement différente, les modes de déformation de I’XC10 sont
relativement similaires a ceux présentés pour I'acier T91 dans la section 2.1.1. En effet, ce matériau a
base fer et a structure cristalline cubique centrée se déforme principalement comme du fer pur. Il est
cependant également sensible au phénoméne Portevin-LeChatelier sur une plage de température
s’étendant de 423 K a 658 K, comme en attestent les essais de Mohan sur un matériau a la
composition et la microstructure similaire [Mohan 1997]. La présence d’éléments en insertion
suggere également la possible présence de bandes de Piobert-Liders lors de sa déformation.
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Transition fragile-ductile
Tout comme le T91, l'acier XC10 est sujet a une transition fragile/ductile a basse
température. La température de la transition fragile-ductile est dépendante de la teneur en carbone

de I'acier comme illustré en figure 56. Celle-ci est de I'ordre de 233 K pour une teneur équivalente a
celle de I'acier XC10.
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Figure 56 : Evolution de I'énergie absorbée lors d’un essai de résilience en fonction de la teneur en carbone

2.1.3. Acier 304L

Des essais ont également été effectués sur I'acier 304L afin d‘étudier la sensibilité potentielle
des aciers austénitiques a la FML par le sodium liquide, les données sur ce type de matériau étant
limitées.

Composition et microstructure

L'acier 304L est un acier austénitique qui contient environ 18 % massiques de chrome et 10 %
massiques de nickel. Le suffixe L de sa désignation est une abréviation de « low-carbon », associée a
une spécification sur la teneur en carbone qui doit étre inférieure a 0,03 % massiques. La
composition, donnée par le fournisseur de la plaque (Tonnetot), est présentée dans le tableau 8. Les
spécifications ASTM sont également présentées en annexe 2.

Elément C Cr Co Mn P Ni Si S Fe
% massique 0,015 18,6 0,10 1,48 0,023 9,0 0,42 0,001 Bal.
Tableau 8 : Composition de I'acier 304L utilisé dans notre étude

Sa microstructure a été étudiée apres un vieillissement thermique de 250 h a 823 K, qui est
représentatif du vieillissement thermique subi par le matériau lors des expositions au sodium. La
microstructure a été observée en microscopie optique aprés polissage mécanique jusqu’a 1 um et
attaque électrolytique de 3 minutes a I'acide oxalique a 10 % (tension de 10 V). Une micrographie est
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montrée en figure 57. On observe la présence de grains de taille moyenne d’environ 30 um. Sa
dureté est d’environ 170 HV.

Figure 57 : Micrographie optique de la microstructure de I'acier 304L aprés attaque électrolytique a I’acide oxalique

Propriétés mécaniques
Module de Young

Le module de Young des aciers dépend de la température de |'essai mécanique. Sa
dépendance sur la plage 300 K — 900 K pour un acier de type 304 est donnée en figure 58 [Garfalo
1960].
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Figure 58 : Evolution du module de Young d’un acier 304 en fonction de la température de I'essai mécanique [Garfalo 1960]

Ces données sont présentées a titre indicatif, 'acier étant |égerement différent du noétre, en
particulier au niveau de la teneur en carbone. Toutefois, peu d’influence est attendue de cette légére
variation de composition.

Résistance a la traction, limite d’élasticité et allongement a rupture

Les propriétés mécaniques de I'acier fourni n’ont pas été étudiées. Cependant, un exemple
de propriétés mécaniques obtenues pour un acier de type 304 en fonction de la température est
donné en figure 59 [Simmons 1952].
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Figure 59 : Evolution de la limite d’élasticité et de la résistance a la traction d’un acier 304 en fonction de la température de
I’essai mécanique [Simmons 1952]

Mécanismes de déformation

La déformation de I'acier 304L fait intervenir plusieurs modes de déformation a température
ambiante. Ceux-ci ont notamment été étudiés par Shen a des vitesses de déformations comprises
entre 10" st et 10° s [Shen 2012]. Ses travaux ont pu confirmer que, dans ces conditions, la
déformation plastique se fait par une activité des dislocations, la formation de fautes d’empilement,
du maclage et des transitions de phase.

Un des principaux parametres régissant la déformation des matériaux a structure cristalline
cubique a faces centrées est I'énergie de faute d’empilement (EFE). Dans notre cas, elle est faible: de
I'ordre de 21 mJ/m? a température ambiante [Schramm 1975]. Cette valeur conduit a une formation
relativement aisée de fautes d’empilement et de macles de déformation. Les macles de déformation
se font selon les systémes {111} <112>. L'acier 304L est, de plus, métastable a I'état de réception. Les
sollicitations mécaniques conduisent donc a des transitions de phases et a la formation de phases
martensitiques € et a’.

Shen a effectué des essais arrétés afin de caractériser les différents mécanismes impliqués en
fonction du niveau de déformation du matériau. Aux faibles déformations, seules des dislocations
sont présentes. A partir de 10 %, des fautes d’empilement et de la martensite € apparaissent. Au-dela
de 20 %, le maclage devient significatif et I'apparition de martensite a’ se fait au-dela de 30 % de
déformation. Passé 55 % de déformation, la martensite € ainsi que les fautes d’empilement ont
tendance a disparaitre. Ces différents stades sont présentés en figure 60 et figure 61.
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Figure 60 : Mécanismes de déformation d’un acier 304L en fonction de la déformation a température ambiante [Shen 2012]
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Figure 61 : Fraction surfacique de martensite et de macles en fonction de la déformation a température ambiante [Shen

2012]

Ces mécanismes de déformation sont également influencés par la température de I’essai. En

effet, I'’énergie de faute d’empilement est sensible a la température. Celle-ci a tendance a augmenter
en fonction de la température [Latanision 1971]. Avec l'augmentation de cette valeur, on voit une
transition du mode de déformation basé sur la formation de martensite € vers un mode de

déformation basé sur le maclage, puis sur le glissement des dislocations [Choi 1997] [Allain 2004].

C'est donc suivant cet ordre que devraient évoluer les mécanismes de déformation avec

I"augmentation de la température de I’essai mécanique.



Matériaux étudiés et protocole expérimental 91

2.2.Protocole expérimental

Un état de l'art des connaissances liées a la FML a été présenté dans la partie
bibliographique. L'accent a été porté tout particulierement sur I'influence du milieu sodium liquide
sur le comportement des aciers. Les informations accumulées ont permis d’établir un cahier des
charges précis des différentes caractéristiques des montages a concevoir et du protocole
expérimental a adopter. L'ensemble du protocole et des instruments utilisés est décrit dans les
paragraphes suivants.

2.2.1. Pré-exposition au sodium liquide

Nous avons vu dans la partie bibliographique que le mouillage est essentiel a I'observation de
la FML. Celui-ci devra donc étre garanti. Contrairement a d'autres métaux liquides, le sodium est tres
réactif. Cette caractéristique empéche |'utilisation de flux chimiques pour réduire la couche d'oxyde
native de I'acier. Nous avons cependant constaté en section 1.2.1 que ces couches d'oxydes sont
instables en milieu sodium liquide dont la teneur en oxygéne est limitée. Pour cela, une étape de pré-
exposition des éprouvettes au sodium liquide sera effectuée. Celle-ci se fait dans l'installation
CORRONa (CEA/DEN/DANS/DPC/SCCME/LECNA), qui est constituée d'une boite a gant dédiée a
|'étude de la corrosion en milieu sodium liquide statique [Courouau 2011].

Le sodium est contenu dans un creuset en molybdéene placé au fond d’un pot thermique. Ce
pot est accroché au plancher d’une boite a gants sous atmospheére d’argon. Cette atmosphére inerte,
purifiée en continu a I'aide d’'un tamis moléculaire, permet I'acces au sodium tout en limitant au
maximum sa contamination. Lors des manipulations, qui sont effectuées a basse température
(383 K), les teneurs en oxygeéne et en humidité de I'atmosphére de la boite a gants sont inférieures a

10" % atomiques.

Boite a gant b
Plancherde la (argon purifié)

boite a gant
Couvercle \

Condenseur a Refroidis-
reflux sement
) i Pot
- . thermique

Figure 62 : a) Photographie de I'installation CORRONa, b) Schéma représentant I'intégration du pot thermique dans la boite
a gant

Lors de I'exposition d’échantillons au sodium, le chauffage du pot thermique est effectué par

un four placé a I’extérieur de celui-ci et permettant au sodium d’atteindre une température de 923 K.

La partie haute du pot, en contact avec le plancher de la boite a gants, est quant a elle refroidie par
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une circulation d’huile terphénique (thermocryostat). Le pot est fermé par un couvercle étanche et le
faible volume d’argon piégé se trouve en équilibre avec le sodium pendant I’essai. Enfin la présence
d’un condenseur a reflux permet d’éviter I'accumulation d’aérosols dans la partie haute du pot
thermique, une fois le pot fermé.

Il a été montré que les impuretés ont une influence sur la FML du T91 dans le sodium liquide
[Skeldon 1994]. Il est donc indispensable de maintenir leur concentration a un niveau faible. Pour
cela, des procédures de purification, établies en prenant pour base celles utilisées dans I'eutectique
plomb-bismuth [Courouau 2007], ont été appliquées systématiquement. Le sodium solide regu est
gratté en surface afin d'évacuer les différents oxydes déja présents avant de le faire fondre. Ensuite,
une fois placé dans le creuset de molybdene, il est maintenu 48 h a 383 K afin que les impuretés en
sursaturation aient le temps de cristalliser a sa surface. Cette température est choisie la plus basse
possible afin d’obtenir une solubilité en impuretés la plus faible possible. Celles-ci sont ensuite
recueillies lors d'un écrémage minutieux de la surface, puis évacuées. Le bain de sodium résultant
contient une concentration d'oxygéne évaluée a environ 10 pg/g. Cette valeur a été établie par des
mesures ponctuelles effectuées au cours d’essais de corrosion par sonde électrochimique (avec une
électrode de référence In/In,03/Mo). On note également que des ouvertures du pot a basse
température peuvent avoir lieu pour insérer ou extraire des échantillons. Etant donné la pureté de
I’'atmosphéere de la boite a gant, on peut considérer que la contamination du sodium est négligeable.
Ceci est confirmé par le fait que la réflectivité du sodium n’en est pas modifiée, la solubilité de
I’'oxygéne a la température d’ouverture du pot étant de 2 a 4 ug/g [Thorley 1989].

Teneur en especes métalliques

Certaines pré-expositions de T91 ont été effectuées apres des essais de corrosion de longue
durée (4200 h - 5000 h). Ceci a pour conséquence une légére modification de la chimie du bain de
sodium et notamment une augmentation de la teneur du sodium en espéces métalliques
constituantes des aciers (fer, chrome, nickel principalement) dont les solubilités sont mentionnées en
section 1.2.2. Par exemple, aprés un essai de corrosion de 5000 h a 823 K, la teneur du sodium en fer
a été estimée a 0,28 pg/g pour une solubilité d’environ 0,5 ug/g a cette température. Sont
concernées par ces expositions, certaines éprouvettes exposées 48 h a 723 K dans du sodium a basse
teneur en oxygene (étude en température et en vitesse de sollicitation) et les éprouvettes testées en
sodium a haute teneur en oxygene (toutes les éprouvettes).

D’aprés une comparaison du comportement mécanique de ces éprouvettes par rapport a
celui d’éprouvettes ayant été exposées dans du sodium neuf dans des conditions similaires, aucune
modification significative n’a été attribuée a la variation de la teneur du sodium en impuretés
métalliques. En effet, ces éléments ne sont pas connus comme fragilisants et les différences
observées entre les deux expositions de 48 h a 723 K avec une teneur différente en impuretés
métalliques est plut6t a rapprocher d’une différence de la teneur en oxygene entre les bains utilisés
gue d’une influence des impuretés métalliques. En effet, un état de mouillage différent a été observé
et sera discuté en section 4.2. De plus, I'effet observé (pas de dégradation des propriétés mécaniques
pour une faible teneur en impuretés métalliques dissoutes) est contraire au comportement attendu
d’apres les mécanismes de FML de Glickman [Glickman 2003] et Robertson [Robertson 1966]. En
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conséquence, cette légere variation des conditions expérimentales ne sera pas mentionnée par la
suite.

Teneur en oxygeéne

Différentes conditions de teneur en oxygéne ont été utilisées au cours de notre étude.
Skeldon ayant montré une influence des impuretés sur la FML du T91 en milieu sodium liquide sans
toutefois identifier celle mise en jeu (O, H) [Skeldon1994], des procédures spécifiques ont été mises
en place lors de la pré-exposition afin de faire varier la teneur du sodium en oxygene
indépendamment. L'ensemble des conditions d’exposition appliquées au T91 est rappelé dans le
tableau 9.

Sodium a haute teneur en oxygéne

La premiere condition utilisée est constituée d’'un bain de sodium avec une teneur
importante en oxygéne (= 200 pg/g). Afin d’obtenir cette condition, le bain de sodium résultant des
procédures initiales de purification ([0 = 10 pg/g) est enrichi en oxygéne en y ajoutant des oxydes
binaires de sodium. Ces oxydes sont composés principalement de monoxyde de sodium (Na,0) et de
14,8 % massiques de peroxyde de sodium (Na,0,). La quantité ajoutée est équivalente a environ 200
ug/g d’oxygene. Pour garantir leur dissolution, le sodium est ensuite maintenu 48 h a 823 K puis
ramené a 383 K. En ouvrant le pot thermique, on constate que le Na,0 est présent a la surface du
sodium car en sursaturation a cette température. En figure 63, I'aspect du sodium est comparé sans
ajout d’oxydes aprés 1200 h a 823 K et avec ajout d’oxydes aprés 2500 h a 823 K. Dans cette
condition a haute teneur en oxygene, les éprouvettes de T91 sont exposées 48 h a 723 K.

Figure 63 : Photographies de I'aspect du sodiulr-n liquide (encadré en blanc) : a) sans ajout de Na,O aprés 1200 h a 823 K, b)
avec ajout de Na,O apres 2500 h a 823 K

Sodium a basse teneur en oxygene

Des expositions avec une teneur en oxygéne intermédiaire sont ensuite mises en place. Apres
les procédures de purification initiales, le bain de sodium est directement utilisé pour |'étape de pré-
exposition. Comme mentionné précédemment, cela correspond a une teneur en oxygene de |'ordre
de 10 pg/g. Plusieurs températures et durées d’exposition ont été utilisées sur le T91 afin d’observer
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I'influence de ces parameétres sur une éventuelle sensibilité a la FML. Les caractéristiques de ces
expositions sont présentées dans le tableau 9.

Sodium a trés basse teneur en oxygene

Une exposition avec une trés faible teneur en oxygene a également été mise en place. Pour
cela, les impuretés résiduelles des procédures initiales de purification sont éliminées a I'aide de
piéges de zirconium. Pour cela, une feuille de zirconium est insérée dans le pot contenant le sodium,
qui est ensuite amené a 873 K pendant 70 h. Ces conditions sont estimées suffisantes pour piéger les
impuretés en solution. Aprés réouverture du pot, les éprouvettes sont ensuite plongées dans le
sodium et une exposition de 160 h a 823 K est lancée en gardant le zirconium immergé dans le
sodium liquide.

Teneur(sgn/g;(ygene d:l'eexn;g:i;?;ct;r(em Durée d’exposition (h) Note
200 723 48
10 723 24
10 723 48 Effectuée deux fois
10 723 72
10 823 48
10 823 117
<3 823 160

Tableau 9 : Tableau bilan des différentes conditions d’exposition utilisées sur le T91

2.2.2. Transport

Le montage destiné aux essais mécaniques n'étant pas situé sur le site du CEA Saclay mais sur
celui de I'Ecole Centrale Paris, les éprouvettes doivent étre transportées tout en limitant la
contamination du sodium au maximum. Pour cela, les éprouvettes sont enfermées sous une
atmosphere d’argon dans deux boites en nylon étanches enfermées I'une dans l'autre. En sortant les
éprouvettes sous une atmosphere inerte, le caractere brillant du sodium est encore présent, ce qui
traduit I'efficacité de cette procédure.

Pour limiter la quantité de sodium a transporter et faciliter le montage des éprouvettes,
I’excédent de sodium situé au niveau des mors est enlevé mécaniquement dans la boite a gants du
montage CORRONa.

Afin de limiter la contamination du sodium sur les éprouvettes lors du transport et du
montage sur le montage de traction, une fine pellicule de paraffine a été déposée sur I'entaille de
certaines éprouvettes en méme temps que I'excédent de sodium a été éliminé. La paraffine n’est pas
réactive avec le sodium et coule lors du chauffage de I'éprouvette, ce qui conduit probablement a un
contact du sodium avec I'atmosphére d’argon lors de I'essai mécanique. Des essais mécaniques en
milieu sodium ont permis de montrer que la présence de paraffine n’a pas d’influence significative
sur la sensibilité a la FML (résultats non-présentés ici). Cette protection ne peut toutefois pas étre
utilisée pour les essais a une température élevée (> 473 K) a cause de la vaporisation rapide de la
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paraffine dans ces conditions. Celle-ci peut en effet créer des bouchons dans les circuits ou
endommager les appareils de mesure.

2.2.3. Essais mécaniques sous atmosphére inerte

L'étude bibliographique présentée dans la partie précédente a permis de définir les
différentes caractéristiques de l'essai mécanique a mettre en place afin d’étudier la sensibilité de
I'acier T91 a la fragilisation par le sodium. Nous avons notamment vu que |'étude de la sensibilité a la
FML d'un couple métal liquide/métal solide doit se faire par le biais d'une vaste campagne
expérimentale et que pour ce faire, des essais de traction monotone sont généralement utilisés. Un
tel mode de sollicitation, dont la durée de I'essai est relativement limitée comparée a celle d’un essai
de fluage ou de fatigue, va permettre de limiter les problemes de vaporisation du sodium et
d'évolution de la chimie du sodium au cours de l'essai. En effet, les impuretés dissoutes dans le
sodium liquide ont été rapportées comme responsables d'une fragilisation de I'acier T91 [Skeldon
1994]. C'est pourquoi toutes les étapes de I'essai seront a effectuer sous une atmosphere inerte dont
la teneur en impuretés (oxygene, humidité) sera maintenue la plus basse possible et mesurée en
continu.

En début de these, un montage expérimental permettant d'effectuer ces essais de traction
sous atmospheére inerte a été mis en place. Deux étapes distinctes doivent étre effectuées sous
atmosphere inerte : le montage de I'éprouvette et |'essai de traction. Afin de limiter le volume de gaz
a purifier, deux enceintes indépendantes vont étre utilisées: une enceinte externe dédiée au
montage de |'éprouvette et une enceinte interne dédiée a I'essai mécanique. L'ensemble de
I'instrumentation liée a I'essai doit également étre intégré autour d’une machine de traction (analyse
des gaz, contréle de la température). Pour notre étude, nous allons utiliser une machine de traction
électro-mécanique MTS 20/MH associée a une cellule de force de 100 kN. L’agencement des organes
principaux est présenté en figure 64.

Enceinte interne Enceinte externe

Analyse des gaz
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Figure 64 : Agencement des principaux organes du dispositif de traction sous atmosphere inerte

Enceinte et circuit externes

L’enceinte externe a pour objectif de permettre le montage des éprouvettes sur les mors de
la machine de traction. Une enceinte de grande taille a donc été intégrée a l'intérieur de la machine
de traction afin de permettre des mouvements amples, nécessaires aux manipulations liées au
montage. Au lancement d’un essai, un balayage d’argon est mis en place de maniére a remplacer lair
par de I’'argon avec une faible teneur en impuretés. Pour cela une pompe de circulation, dont le débit
est réglable, est mise en route a la fois pour évacuer I'air de I'enceinte et pour le conduire vers un
analyseur d’oxygene afin de mesurer la teneur en oxygene dans I'enceinte. L’analyseur en oxygene
est fabriqué par Setnag. Il utilise une jauge électrochimique a oxygene a référence interne
métallique. On commence le montage de I'éprouvette (ouverture des boites de transport) quand la
teneur en oxygéne est inférieure 8 25.10” % atomique (environ une heure et demie de purification).
Un schéma simplifié du circuit de balayage de I'enceinte externe est présenté en figure 65. Le
montage de I'éprouvette dure en moyenne une dizaine de minutes. Bien que la teneur en humidité
ne soit pas mesurée en continu, des mesures ponctuelles sont effectuées en utilisant la sonde
d’humidité du circuit interne (présenté plus loin). Au début du montage de I'éprouvette, la teneur en
humidité est inférieure a 5.10” pourcent atomique.

Réglage
de débit

Filtre

Enceinte externe

Débitmetre

Figure 65 : Schéma simplifié du circuit de balayage de 'enceinte externe

Enceinte et circuit internes

L’enceinte interne a été concue pour permettre des essais mécaniques de longue durée avec
une contamination minimale du sodium liquide. L'obtention d’une haute pureté est donc
d’importance critique. Pour cela, un balayage d’argon est utilisé tout au long de I'essai. Le volume de
I’enceinte a été réduit au maximum pour limiter le temps de purification a partir de I'atmosphére de
I’enceinte externe. Afin d’obtenir une pureté de gaz maximale, de I'argon de qualité Alphagaz 2
fourni par Air Liquide est utilisé pour le balayage ([0,] < 10 % atomique, [H,0] < 5.10° % atomique).
Les teneurs en oxygene et en humidité sont mesurées en continu.
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Figure 66 : Schéma simplifié du circuit de balayage de I’enceinte interne

En sortie de I'enceinte, le gaz passe a travers un filtre a particules afin de protéger les
instruments de mesure. Il est ensuite dirigé vers les sondes de mesure. La mesure de la teneur en
oxygéne est effectuée par le biais d’'une sonde Zirox, constituée d’une électrode d’oxyde de
zirconium dopée a I'yttrium maintenue a 1023 K. Un réglage du débit est présent en entrée de la
sonde afin de se conformer au débit nominal d’utilisation du capteur. La teneur en humidité est
mesurée en utilisant une sonde Shaw, constituée d’'un tamis moléculaire modifié, comme
diélectrique adsorbant, avec un dépo6t d’or conducteur. Un schéma simplifié du circuit de gaz est
présenté en figure 66. On note la présence d’un court-circuit de I'enceinte interne afin d’avoir un
circuit direct de gaz (argon ou air) permettant I'étalonnage des capteurs et une mesure de la pureté
des gaz. L'essai est lancé quand la teneur en oxygéne est inférieure a 5.10* % atomique et celle en
humidité a 5.10° % atomique (entre 1 h et 4 h de balayage). On note que I'essai mécanique est
effectué a pression atmosphérique (+ 0,02 bar).

Consigne et mesure de la température

Afin de s’affranchir de la présence d’un four, le chauffage de I'éprouvette se fait par effet
joule. Un courant passe par la colonne de traction, permettant d’augmenter la température de la
zone avec la plus faible section, soit I'éprouvette utilisée. Le contréle de la température se fait
manuellement en temps réel, d’aprées un relevé de la température fait par un pyrometre Impac 140
focalisé sur I'éprouvette. Sa plage de fonctionnement est de 50 — 1200 °C et la longueur d’onde
utilisée est de 2 a 2,8 um. Le pyrométre est situé a I'intérieur de I'enceinte externe et a I'extérieur de
I’enceinte interne. Ceci conditionne I'utilisation de quartz anhydre (Anusil 100) comme matériau
pour la paroi de I’enceinte interne afin de ne pas parasiter la mesure. Généralement, la température
est maintenue environ 10 minutes afin d’étre stabilisée avant de lancer I’essai mécanique. On notera
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que l'utilisation d’un courant électrique pour chauffer [I'échantillon a impliqué d’isoler
électriquement toute I'installation de la colonne de traction.

Teneur en hydrogéne

L'influence de la teneur en hydrogene sur la sensibilité a la FML a également été étudiée.
Pour cela, certains essais ont été effectués avec du sodium enrichi en hydrogéene. Pour cela, un gaz Ar
+ 5 % H, a été utilisé comme gaz de couverture dans I’enceinte interne pendant les essais. La
préparation de I'essai est identique aux conditions non-hydrogénées dans un premier temps. Lors de
la purification de I'atmosphére de I’enceinte interne, une fois le critére de pureté de lancement de
I'essai atteint ([0,] < 5.10™ % atomique et [H,0] < 5.10"° % atomique), le balayage d’argon est changé
en argon hydrogéné. Lorsque la composition de I'atmosphére est a I’équilibre, le chauffage est lancé.
Lors de cette étape, le gaz passe toujours a travers la sonde a oxygéne et la plupart de I'oxygéne
résiduel réagit avec I’hydrogéne gazeux pour former de I'eau au contact de I'électrode de platine de
la sonde chauffée localement a 1023 K. En conséquence, I'espéce oxydante au niveau de la sonde
devient H,0, ce qui impose donc un potentiel lié a ce nouvel équilibre. Cela permet de connaitre le
moment ou la composition de I'atmosphére se stabilise en observant la valeur du potentiel affiché
par la sonde a oxygéne. La suite de I'essai se déroule de fagon similaire aux essais en condition non
hydrogénée.

Cette méthode d’enrichissement par voie gazeuse avec maintien de I'atmospheére
hydrogénée pendant I'essai permet de garder I’hydrogéne en équilibre en solution dans le sodium
liquide grace a la pression partielle d’hydrogéne dans I'atmosphére. |l faut cependant vérifier que
I’hydrogéne a le temps de se dissoudre dans le sodium liquide et estimer la concentration
d’hydrogene a I'équilibre.

Whittingham [Whittingham1975] a étudié les cinétiques de dissolution de I’hydrogéne dans
le sodium liquide. Il a établi I’équation suivante :

(G0, = s

av . . . . - .
avec [(E)] la vitesse de dissolution de I’hydrogéne gazeux aux conditions normales de pression
NTP

et de température en mm?/s, S la surface du sodium en contact en mm’ avec I’hydrogéne gazeux et P
la pression partielle d’hydrogéne gazeux en Pa. D’aprés cette méme référence, pour l'intervalle de
température [433 K— 703 K], k, est donné par :

mmyrp 4130
logyg kq SN =

avec T la température de I'essai en Kelvin.

On connait P qui est d’environ 5 % de la pression atmosphérique, soit 5.10° Pa. Les essais
sous atmosphére hydrogénée sont effectués sur des éprouvettes axisymétriques entaillées. Pour
calculer S, on détermine la hauteur h de I’entaille de profondeur p égale a 500 um, avec un angle au
sommet a de 60° et dont la forme est approximée par un triangle (on néglige le rayon a sa pointe).
On peut donc écrire :
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S =4nRptana

avec R le rayon extérieur de I'éprouvette, soit 2 mm.

La valeur obtenue est d’environ 7,26 mm?. On en déduit la vitesse de dissolution [(Z—:)]
NTP

en mm?>/s pour des conditions normales de pression et de température. On se raméne a v, la vitesse
de dissolution en mol/s, en utilisant la loi des gaz parfaits :

P_n
RT V

en prenant 298 K pour T, 8,314 J.K".mol™ pour R et 10° Pa pour P, avec n la quantité de matiére en
mol et V le volume occupé en m>.

Il reste a estimer la quantité d’hydrogene a dissoudre dans le sodium pour arriver a
I’équilibre. Avec les approximations faites précédemment sur la forme de I'entaille, on peut estimer
son volume V,. On le surestime légerement en multipliant la section par le périmetre extérieur de
I’éprouvette :

V, = 2nRp? tana
avec R, h et p définis précédemment. On obtient une valeur d’environ 1,81 mm?.

Avec le volume molaire du sodium V,, tiré de I'expression de la densité et de la masse
molaire du sodium, on détermine la quantité de sodium contenu dans I'entaille ny,:

T

n e
Na — 7,
Vm

A partir de la concentration finale attendue en pourcents atomiques Cy (estimée a partir des
données présentées en section 1.2.1), on connait la quantité ny d’hydrogéne a incorporer dans le
sodium en moles.

ny = Cy Nyg

On note que les valeurs de Cy utilisées ne prennent pas en compte une éventuelle
contamination du sodium en oxygéne et/ou en hydrogéne, ainsi que les interactions entre oxygéne
et hydrogéne.

Enfin, le temps de dissolution en secondes peut étre calculé :

@

, Cy, t et v, la vitesse de dissolution de I’hydrogene en
P

t =

av
Les valeurs obtenues pour k,, (—)]
dt/InT

mol/s, en fonction de la température sont résumées dans le tableau 10.
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T (K) ka (mm*yre. N™.s7) Cu (ug/g) v (mol/s) t(s)
473 2,68 x 107 1,2 3,98x10™" 495
573 8,96 x 10” 15,5 1,33x10™° 186
673 1,06 30 1,57x107 30

Tableau 10 : Tableau récapitulatif des valeurs de k,, de Cy la concentration en hydrogéne dans le sodium a I’équilibre, v la
vitesse de dissolution et t le temps nécessaire a I’atteinte de I’équilibre en fonction de la température

On constate que les temps de dissolution sont rapides et facilement réalisables au cours de
nos essais mécaniques. Ces grandeurs étant trés inférieures au temps de maintien en température
avant le lancement de la sollicitation mécanique, on en conclut a la faisabilité d’éventuels ajouts
d’hydrogéne par phase gazeuse juste avant que I'essai mécanique ne commence sans modifier le
temps d’exposition au sodium, et donc sans modifier les conditions expérimentales.

Essais de référence

Des essais de référence sont effectués afin de permettre une évaluation de la dégradation
des propriétés mécaniques due a la présence de sodium liquide. Dans la mesure du possible, ces
essais sont effectués sous atmospheére inerte dans des conditions similaires a celles appliquées pour
les essais en sodium. Les critéres de pureté de I'atmosphere d’argon sont également identiques a
ceux utilisés pour les essais en sodium. Toutefois, I'étape de montage des éprouvettes utilisées pour
les essais de référence se fait a I'air libre et non sous argon. La purification de I'atmosphere de
I’enceinte interne est ensuite faite de maniére similaire aux essais en sodium.

Les éprouvettes utilisées pour les essais de référence ont généralement pu subir soit un
traitement thermique dans un four & vide (P < 10® bar) de méme durée et de méme température
que l'exposition au sodium, soit une exposition au sodium simultanée a celle des éprouvettes
destinées aux essais en sodium. Les éprouvettes exposées au sodium et destinées aux essais de

référence sont ensuite nettoyées dans I'éthanol afin d’éliminer le sodium résiduel a leur surface. Ces
traitements permettent ainsi de décorréler une éventuelle dégradation des propriétés mécaniques
liée a la FML des conséquences de la corrosion ou du vieillissement thermique résultant de
I’exposition au sodium. Dans la suite, les traitements subis par les éprouvettes de référence sont

précisés pour chaque condition d’essai.

Enfin, les essais de référence correspondant aux essais effectués en sodium sous atmosphére
hydrogénée sont également effectués sous une atmosphére d’argon hydrogénée (Ar + 5 % H,).

2.2.4. Géomeétrie des éprouvettes

Géométrie axisymétrique entaillée

La géométrie principalement utilisée pour les essais mécaniques est axisymétrique entaillée.
Cette géométrie a été sélectionnée car fréquemment utilisée pour les études de sensibilité a la FML
[Old 1980] [Fernandez 1997]. De plus, I'effet d'entaille, déja décrit en section 1.1.2, augmente la
sensibilité d'un matériau a la FML. Les dimensions de la géométrie utilisée sont illustrées en figure
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67b. La présence d’une entaille permet de contenir une goutte de sodium, qui sera est aspirée par
capillarité en pointe de fissure lors de sa propagation.

R.=0,04 +0,02 60°

15

0,5

Figure 67 : a) Photographie d’une éprouvette, b) schéma d’une éprouvette avec les dimensions de la zone utile en
millimétres

La géométrie de I'entaille est cruciale pour le comportement mécanique de I'éprouvette. La
concentration de contrainte évolue fortement avec sa géométrie. L'entaille étant usinée a I'aide d'un
outil a fileter, le rayon en pointe dépend de I'usure de I'outil. L'ensemble des éprouvettes utilisées au
cours de I'étude n'ayant pas été usiné en méme temps, le rayon de fond d'entaille varie de 25 a 60
um. Cependant, aucune influence de cette légére différence de triaxialité des contraintes en fond
d'entaille n'est attendue sur les résultats de |'étude.

Du fait de la géométrie utilisée, la présentation des résultats en termes de contrainte —
déformation n'est pas aisée. L'énergie a rupture (J) de I'essai sera donc utilisée afin de comparer les
différentes conditions d'essai. L'énergie a rupture est calculée en intégrant les courbes brutes force —
déplacement de traverse. Un exemple de courbe obtenue lors d’'un essai mécanique effectué sous
argon a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min, aprés vieillissement
thermique de 48 h a 723 K sous vide de I'éprouvette, est donné en figure 68. Dans la suite de I'étude,
les résultats des essais mécaniques sont souvent présentés sous forme d’un ratio d’énergie a rupture
Rg, qui est le ratio de I’énergie nécessaire a la rupture de I'éprouvette en sodium sur celle nécessaire
a la rupture de I'éprouvette en argon. Plus la valeur de R; est faible, plus la dégradation des
propriétés mécaniques en milieu sodium est importante. En plus d’avoir un sens physique en étant
directement reliée a la valeur de I'énergie nécessaire a la rupture de I'éprouvette, cette grandeur
permet de limiter les écarts dus aux variabilités géométriques de ces éprouvettes. En effet, il est
difficile d’en usiner deux séries parfaitement identiques au niveau de I'entaille (usure de la pointe de
I’outil, placement par rapport au repére machine, etc.).
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Figure 68 : Courbe force — déplacement de traverse d’une éprouvette axisymétrique entaillée testée a 573 K pour une
vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min (I’aire sous la courbe est hachurée)

Autres géométries

Quelques essais sur des éprouvettes cylindriques sans entaille ont été effectués. Les
dimensions des éprouvettes sont similaires a celles décrites précédemment (figure 69a). Autour de la
zone utile est enroulé un fil de molybdéne afin de maintenir du sodium autour de I'éprouvette et de
constituer ainsi un réservoir pour éviter une pénurie a cause de sa vaporisation pendant I'essai.
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Figure 69 : a) Schéma d’une éprouvette axisymétrique non-entaillée avec les dimensions de la zone utile en millimetres, b)
Schéma d’une éprouvette CCT ol les principales dimensions sont indiquées en millimétres

Quelques essais ont également été effectués sur des éprouvettes CCT (Center Cracked
Tensile). Les dimensions principales des éprouvettes sont présentées en figure 69b. Celles-ci ont une
épaisseur de 1,5 mm et le rayon en pointe d’entaille est de 500 um. La présence de cette entaille
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permet de contenir une goutte de sodium, qui sera est aspirée par capillarité en pointe de fissure lors
de sa propagation.

Ces essais auront pour objectif de quantifier I'effet du sodium sur le comportement
mécanique du T91. Les éprouvettes cylindriques permettront de calculer la contrainte et la
déformation a I'amorgage des fissures, et les éprouvettes CCT d’estimer la ténacité du T91 dans le
sodium liquide.

L'utilisation de trois géométries au cours des différentes campagnes d’essais permettra
également de discuter 'influence de la géométrie de I'éprouvette sur la sensibilité du T91 a la FML
dans le sodium liquide (effet d’entaille, géométrie de contraintes planes/déformations planes, etc.).
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3. Evolution de l'interface sodium / T91

La premiere étape de la procédure expérimentale appliquée afin d’étudier la sensibilité de
I’acier T91 a la fragilisation par le sodium liquide est une étape de pré-exposition au sodium liquide.
Celle-ci vise a promouvoir le mouillage du matériau, cependant de nombreux phénomeénes de
corrosion, déja décrits dans la partie 1.2.2, vont modifier I'interface acier / sodium. La teneur en
oxygene est un des principaux parametres qui contrélent la corrosion dans le sodium liquide et donc
I’évolution de I'interface. En conséquence, il est probable que I'oxygene influence indirectement la
sensibilité a la fragilisation par les métaux liquides et les propriétés mécaniques du matériau. Une
étude détaillée de la structure de I'interface sodium / acier dans nos conditions d’exposition et en
particulier pour les différentes teneurs en oxygeéne utilisées (décrites en partie 2.2.1) est donc
nécessaire.

Lors d’une exposition a trés basse teneur en oxygene ([0] < 3 ug/g), les échantillons ne sont
pas mouillés par le sodium liquide. Leur surface est encore brillante, suggérant une évolution limitée
de linterface avec le sodium. C'est pourquoi des analyses de composition de la surface ont été
effectuées par XPS sur ces échantillons, afin de pouvoir identifier des couches d’oxydes de faible
épaisseur (< 10 nm). Un spectrometre XPS Thermo Scientific Escalab 250xi a été utilisé (source X
incidente Al-ka monochromatée). La zone d’analyse est de I'ordre 900 um de diamétre. A cause du
caractere magnétique de I’échantillon, la lentille magnétique du spectrometre ne peut étre utilisée,
engendrant une perte d’intensité importante.

Pour les teneurs plus importantes en oxygéne (10 pg/g < [0%] < 200 pg/g), les échantillons
sont au moins partiellement mouillés et leur surface est terne. Cela traduit la présence de couches
corrodées d’épaisseur plus importante. Afin de les caractériser, des analyses par SDL ont été
effectuées. L'appareil utilisé est un Horiba Jobin-Yvon GD-Profiler 2 en mode radio fréquence (30 W
& 800 Pa). En complément, des analyses par microsonde de Castaing ont également été effectuées
avec une microsonde CAMECA SX 100. Enfin, des observations en microscopie électronique a
balayage ont également été effectuées afin de visualiser la structure des couches sera effectuée avec
un microscope Leo 1530 a pointe FEG.

Enfin, I'influence de la corrosion, et en particulier de la carburation, sur la microstructure et
le comportement mécanique de l'acier T91 a également été caractérisée afin de décorréler les
conséquences de I'exposition au sodium d’un effet de FML.
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3.1.Evolution de l'interface en fonction de la teneur en oxygene du
sodium

3.1.1. Evolution de I'interface a trés faible teneur en oxygéne

Des analyses XPS' ont été réalisées sur un échantillon immergé pendant 162 h a 823 K dans
du sodium a tres faible teneur en oxygene ([0*] < 3 pg/g). Comme dit précédemment, I’échantillon
est relativement brillant apres extraction et le sodium n’y est pas adhérent. Sa surface présente un
aspect hétérogene avec des zones plus ou moins métalliques et brillantes. Trois zones d’analyse ont
été sélectionnées afin de caractériser la composition de la surface pour les différents types d’aspects
observés.

Dans deux des trois zones (les zones ayant un aspect plus terne), on observe en extréme
surface (profondeur d’analyse de I'ordre de 10 nm) uniquement la présence de carbonate et/ou
d’hydroxyde de sodium. Le chrome et le fer ne sont pas détectés en surface. La présence de ces
composés traduit un lavage incomplet de I'échantillon. En effet, son nettoyage a I’éthanol est
relativement rapide afin de ne pas dégrader les couches d’oxydes potentiellement en présence.

Fe-2p;/,, oxyde de fer

Cr-2p;3,, chrome oxyde
EIiaison = 710/8 e

a b
Eliaison = 576,8 eV
Fe-2p;/, Fer métallique
Cr-2p;3,, chrome métallique
Ejaison = 706,5 eV \ L.ﬁ,
T T T Efiaison = 574,0 eV
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Energy Binding Energy  584.28 574.28
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Figure 70 : a) Spectre de niveaux 2p du fer, b) spectre de niveaux 2p du chrome

Pour la troisieme zone, on constate la présence de fer et chrome. Les spectres de niveaux 2p
du fer et du chrome sont présentés en figure 70. On remarque que le fer et le chrome se trouvent a
la fois sous forme oxydée et métallique. Les contributions métalliques se situent respectivement a
706,5 £ 0,3 eV et 574,0 £ 0,3 eV pour les niveaux 2p;/, du fer et chrome respectivement. La présence
de contributions métalliques indique que la couche d’oxyde a une épaisseur inférieure a la
profondeur d’analyse de la spectroscopie XPS. La couche d’oxyde est formée d’oxyde de chrome et
de fer avec une proportion 67 % atomiques d’oxyde de fer (sous forme de valence Ill, Eji,ison du niveau
Fe-2p;/, se trouvant a 710,8 £ 0,3 eV) et 33 % atomiques d’oxyde de chrome (également a la valence
Il, Ejiaison du niveau Cr-2p;/, se trouvant a 576,8 + 0,3 eV). Cela suggére la présence d’une couche
d’oxyde similaire a celle formée a I’air a température ambiante [Bouttemy 2006]. Aucun oxyde de fer
n’étant stable dans ces conditions d’exposition, deux hypothéses peuvent étre faites sur I'origine de

! Les analyses XPS ont été effectuées au CEA/DEN/DANS/DPC/SCCME/LECA avec la collaboration de Frédéric
Miserque



Evolution de l'interface sodium / T91 109

cette couche. Elle pourrait s’étre formée entre I'extraction de I’échantillon du bain de sodium et
I’analyse XPS. En effet, I’échantillon subit un court séjour a l'air libre. Cette hypothese impliquerait
cependant qu’aucune couche d’oxyde n’ait été présente a la fin de I'exposition au sodium liquide.
Dans ce cas, un bon mouillage aurait d( étre constaté a la sortie de I’échantillon conformément a ce
qui a été observé par Barlow lors de I’élimination de la couche d’oxyde par bombardement ionique
[Barlow 1969]. Puisque nos observations sont en contradiction avec cette hypothése (pas de film de
sodium adhérent visible en surface du T91), on en conclut que la couche d’oxyde était présente tout
au long de I'exposition au sodium. Bien qu’elle soit thermodynamiquement instable, I'exposition au
sodium n’a pas permis de la réduire intégralement. Nos résultats montrent donc que la réduction de
la couche d’oxyde native du T91 est trés lente dans cette condition. Les analyses présentées ici
refletent probablement I'état de l'interface au cours de la phase de démarrage de la corrosion,
préalable au régime stationnaire. Dans ces conditions de contact (non-mouillage, couche d’oxyde
native résiduelle), aucune modification de l'interface telle que celles décrites dans la partie
bibliographie (oxydation, carburation) n’est attendue.

3.1.2. Evolution de I'interface a faible teneur en oxygéne

Temps moyens (250 h a 823 K)
Conditions d’étude

Afin d’étudier I'évolution de l'interface dans du sodium a faible teneur en oxygéne, une
exposition de 250 h a 823 K a été effectuée ([O,] = 10 ug/g). De telles conditions sont représentatives
d’une partie de celles utilisées dans notre étude pour promouvoir le mouillage, mais permettent
également la formation de couches corrodées suffisamment épaisses pour étre analysées aisément.
L’état de surface de I’échantillon avant exposition est brut d’usinage.

Analyse par Spectroscopie a Décharge Luminescente (SDL)

La technique d’analyse par spectroscopie a décharge luminescente permet [|’abrasion
progressive d’'un disque d’un diamétre de 4 mm par pas successifs de 2,5 nm sur une profondeur
totale pouvant aller jusqu’a 100 um. Elle permet ainsi d’obtenir un profil élémentaire de composition
en épaisseur du matériau. Avant analyse, I’échantillon est nettoyé a I’éthanol afin d’éliminer le
sodium en surface. Le profil obtenu lors des analyses” est présenté en figure 71.

? Les analyses SDL ont été effectuées au CEA/DEN/DANS/DPC/SEARS/LISL avec la collaboration de Michel
Tabarant
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Figure 71 : Profil de composition élémentaire obtenu par SDL aprés 250 h d’exposition au sodium liquide a 823 K

Sur ce profil, on constate la présence de plusieurs couches distinctes.

- A l'extréme surface, le pic de carbone et d’oxygene est lié a la présence de carbonates de
sodium, dont I'observation est récurrente sur les échantillons lavés a I’éthanol. C’est le signe
d’une pénétration du sodium dans les couches de corrosion. Le lavage « doux » le maintient
en place, mais il réagit avec I'atmospheére. On observe également la présence d’un pic de fer
en surface de I'échantillon. Il semble décorrélé de tout autre élément. Cette augmentation
de la concentration est potentiellement due a la présence de cristallites riches en fer en
surface d’échantillons. En effet, ce phénomene a été décrit récemment sur des aciers
austénitiques (15-15Ti et 316LN) exposés au sodium dans des conditions similaires
(température, sodium statique, teneur en oxygene) [Courouau 2013a].

- Plus a l'intérieur du matériau, on observe un pic de chrome (17,5 % massiques) associé a un
pic d’oxygene (6,5 % massiques), également coincident avec une diminution de la teneur en
fer (70 % massiques) par rapport aux teneurs associées a ces différents éléments au cceur de
I'alliage. Le seul oxyde de chrome stable dans nos conditions physico-chimiques est la
chromite de sodium (section 1.2.2). Celui-ci a de plus été identifié par DRX aprés une
exposition de plus longue durée d’un échantillon de T91 dans des conditions similaires a
celles utilisées ici [Courouau 2013b]. Le sodium n’étant pas analysé ici, un pic éventuel n’est
pas observé. Cette couche est d’'une épaisseur de I'ordre de 1 um. Le fait que la teneur en fer
ne tombe pas a 0 % massique alors qu’aucun oxyde de fer n’est stable dans ces conditions
d’exposition, peut s’expliquer de plusieurs facons. Soit les oxydes ne recouvrent pas
intégralement la surface du matériau mais sont plutot répartis en flots, ce qui conduirait a
une présence de T91 en contact avec le sodium, soit la moyenne en composition effectuée
sur un diameétre de 4 mm ne traduit ni la composition, ni I'épaisseur réelle de I'oxyde a cause
de la rugosité de la surface et de l'irrégularité de la couche d’oxydes. Cette couche sera
désignée « couche d’oxyde » par la suite.

- Juxtaposée a cette couche, on observe une diminution de la teneur en chrome et en
carbone, associée a une augmentation de la teneur en fer. De telles caractéristiques, a
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I’exception de I'appauvrissement en carbone, ont été décrites dans la littérature par Thorley
[Thorley 1982]. La formation de la couche d’oxyde en surface conduit a un appauvrissement
en chrome de la matrice a proximité. La teneur en chrome passe d’environ 9 % a 4,5 %
massiques. Or, des études de Sannier et Rademaker ont montré qu’au dessous d’une
certaine teneur en chrome (environ 5 %), les aciers ferritiques ont tendance a passer d’un
domaine carburant a décarburant dans cette gamme de température [Sannier 1975]
[Rademaker 1981]. La diminution de la teneur en carbone est donc probablement associée
au passage du matériau a un régime décarburant localement et semble corrélée avec la
diminution de la teneur en chrome. Ce comportement est a rapprocher des calculs de Pillai
[Pillai 1995], qui montrent que le changement de la teneur en chrome aura tendance a
modifier la stabilité des carbures a une activité de carbone donnée. Cette couche sera
désignée « couche appauvrie en chrome ».

- Enfin, la composition du matériau est identique a celle a coeur a I'exception du profil de
carbone qui montre une légére carburation. Celle-ci s’étend sur 50 um de profondeur
environ avec un maximum de 0,18 % massique a l'interface de la couche appauvrie en
chrome. Cette couche sera désignée « couche carburée » par la suite.

Observation en Microscopie Electronique a Balayage
La structure des couches affectées par la corrosion est visible sur une coupe transverse qui a

été préparée a partir d’un échantillon poli mécaniquement jusqu’a 1 um. L’échantillon est ensuite
passé sur une table vibrante dans une solution de silice colloidale pour éliminer la couche écrouie
résultante de I'étape de polissage mécanique. L'échantillon est enfin nettoyé a I’éthanol. Une
micrographie des couches affectées par la corrosion est présentée en Figure 72.

Couche d’oxyde

Porosités ——1
: > Couche appauvrie en
Joints de grains chrome

attaqués

Début de la couche
carburée

Grand. = 1000 K X EHT = 5.00 kv Signal A = InLens Date :30 Mai 2012

Disphisgme: Dimensien =300 ym WD = 3.2 mm Photo N° = 3268 ECP

Figure 72 : Micrographie MEB d’une coupe transverse des couches affectées par la corrosion d’un échantillon exposé au
sodium 250 h a 823 K

On voit sur cette micrographie deux couches distinctes affectées par la corrosion. La
premiere couche, trés irréguliére et poreuse ou endommagée lors du polissage mécanique, semble
étre une couche d’oxyde d’aprés les analyses SDL présentées précédemment. Celle-ci correspond en
effet au pic d’oxygene pres de la surface en SDL. Juste au-dessous, on observe une couche tres
poreuse dont les différents joints de la microstructure semblent attaqués. Sa localisation suggére
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gu’elle corresponde a la couche appauvrie en chrome. L'attaque des joints ainsi que les porosités
observées peuvent avoir plusieurs origines. La diffusion du sodium dans le fer est un phénomeéne
connu [Tomilov 1968] et pourrait constituer une explication a un tel phénomeéne. En effet, il a été
observé sur des aciers austénitiques que des porosités similaires étaient en réalité remplies de
sodium [Courouau 2013a]. Nous allons estimer la longueur de diffusion du sodium apres 250 h a 823
K en faisant I’hypothése que le T91 est un milieu semi-infini ou une concentration en sodium est
imposée a sa surface. Dans ces conditions, I’équation régissant la concentration en sodium dans le
T91 en fonction de la distance a 'interface T91 / sodium et du temps est la suivante :

x

C = Cserfc (2\/D_t)

avec C la concentration en sodium, C; la concentration en sodium maintenue a I’équilibre au contact
du T91, x la distance a l'interface sodium / T91, D le coefficient de diffusion du sodium dans le T91 et
t le temps. On retrouve dans cette équation la grandeur [ = 2+v/Dt caractéristique de la distance de
diffusion qui va donc permettre de I'estimer. Dans cette expression, D et t sont définis
précédemment. En approximation, nous allons utiliser le coefficient de diffusion du sodium dans le
fer Armco pour appliquer cette expression au T91. On obtient une longueur de diffusion d’environ
6,37 um, ce qui semble cohérent avec I'épaisseur de la couche appauvrie en chrome (= 4 um). A titre
de comparaison, une telle exposition permet une diffusion du chrome dans les joints de grains du fer
d’environ 57 um [Kaur 1989] et de 0,6 um dans le volume [Bowen 1970]. En conséquence, si seule la
diffusion du chrome contrélait I'appauvrissement constaté en chrome, celui-ci serait probablement
beaucoup moins localisé et ne se limiterait pas a la « couche appauvrie en chromée ». Il est donc
envisageable que la diffusion du sodium dans les joints de grains du T91 soit a 'origine de ces
observations. Il est également possible qu’un ou plusieurs autres phénomeénes soient impliqués dans
|"attaque des joints de grains constatée, tels que la dissolution préférentielle de certaines impuretés
comme observé avec le phosphore ségrégé aux joints de grains d’alliages base nickel [Thorley 1968]
ou dans les céramiques [Kano 1995]. D’autre part, nous avons vu lors de I'analyse de la composition
du matériau par SDL que cette couche a une teneur réduite en carbone et en chrome. La tres grande
majorité du carbone présent dans le T91 étant sous forme de carbures, principalement associé au
chrome, cela implique une diminution la fraction massique de carbures. En disparaissant, ceux-ci
sont probablement a I’origine des porosités sphériques observées aux joints de lattes et aux joints de
grains. On peut noter que leur taille est cohérente avec le diametre moyen des carbures de chrome
dans le T91 a I'état trempé - revenu (= 79 nm).

Analyses par Microsonde de Castaing
Apres ces différentes analyses de la structure et de la composition des couches affectées par

la corrosion, I’évolution de la composition n’est pas définie localement par rapport a la
microstructure de l'acier. De plus, I'effet de moyenne présent lors des analyses SDL est important a
cause de la rugosité de 'interface et de la superficie conséquente (plusieurs mm?) de la zone d’étude.
Des analyses plus locales sont donc indispensables afin de quantifier la composition des différentes
couches. En conséquence, des analyses par microsonde de Castaing® ont été effectuées sur le méme

® Les analyses par microsonde de Castaing ont été effectuées au CEA/DEN/DANS/DMN/SRMA/LA2M avec la
collaboration de Didier Hamon
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échantillon que précédemment afin de compléter la caractérisation de l'interface. Un des objectifs
de ces analyses est notamment d’obtenir un profil de quantitatif de la teneur en carbone. Pour ce
faire, les conditions opératoires ont été optimisées pour le dosage du carbone qui n’est que semi-
guantitatif par SDL :

- Fort courant (I = 100 nA), temps de comptage important (90 secondes) sur le pic (PK) de la raie
d’émission du carbone et les deux bruits de fond (BG+, BG-).

- Utilisation du piége froid, de la fuite moléculaire et d’'un temps de décontamination suffisant afin de
limiter la contamination de la surface de I’échantillon (temps d’attente avant de commencer a faire
la mesure fixé a 60 secondes).

Pour doser quantitativement le carbone, un étalon de SiC a été utilisé.

Avant d’étudier la couche carburée en détail, la zone en proche surface a été étudiée. Pour
cela, une cartographie des éléments Mn, C, Cr, Mo et Si de taille 30 x 20 um? a été réalisée en mode
faisceau avec un pas de 0,1 um (300 x 200 pixels). Les cartographies élémentaires obtenues sont
présentées en figure 73. A partir de ces cartographies, on distingue bien la couche appauvrie en
chrome, qui est également appauvrie en manganése. Cet appauvrissement, décrit dans la partie
bibliographique et d(i a la dissolution du manganeése, est bien observé. Il est cependant possible qu’il
soit également présent dans la couche d’oxyde comme observé sur la cartographie associée au
manganese, mais également sur le profil SDL (non-visible en figure 71). Le comportement du
manganese semble donc tres proche de celui du chrome. On observe également une répartition du
silicium tres hétérogene. En effet, une zone appauvrie dans la couche carburée est juxtaposée a un
liseré ou sa teneur est trés importante entre la couche carburé et la couche appauvrie en chrome.
Enfin dans cette derniere, la répartition du silicium est trés hétérogéne. La résolution de la
microsonde ne permet pas de savoir ou le silicium est présent en détail. Les étapes de polissage
peuvent notamment laisser du silicium dans les porosités de I’échantillon. Cependant, la déplétion
observée au-dela de la couche appauvrie en chrome suggéere que ces observations ne sont pas
uniquement dues a une contamination de I'échantillon, mais bien a des phénomenes de corrosion.
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Figure 73 : Cartographies de composition élémentaire en C, Cr, Mn, Mo, Si et I'image de la zone en électrons secondaires
(SE) prises au bord de I’échantillon (interface T91 / sodium indiquée en rouge)

A partir de 5 filiations, la composition moyenne de la couche appauvrie en chrome est
mesurée. Les résultats sont présentés dans le tableau 11. Par rapport au matériau a coeur, on voit
qgue le carbone a probablement compléetement disparu. La teneur en chrome passe de 9 % a 3 %
massiques et celle de manganése de 0,4 % a 0,1 % massique. Comparées aux valeurs obtenues par
SDL, on constate une différence relativement importante entre les résultats. Une grande partie du
carbone a disparu, alors que la valeur donnée par la SDL, de 0,065 % massique, est deux fois plus
élevée. La teneur en chrome a diminué jusqu’a 3 % massiques environ contre 6,4 % par SDL. Celle du
manganése est de 0,1 % massique alors que la valeur donnée par SDL est de 0,15 % (teneur non
tracée en figure 71).

C Si Y Cr Mn Fe Nb Mo Ni Total

Moyenne 0,03 0,20 0,15 2,99 0,10 9591 0,05 0,78 0,13 100,34
Ecarttype 0,05 0,03 0,03 0,34 0,01 0,68 0,03 0,04 0,02 0,58

Tableau 11 : Teneurs moyennes en % massiques de C, Si, V, Cr, Mn, Fe, Nb, Mo, Ni et total du T91 exposé au sodium liquide
pendant 250 h a 823 K dans la couche appauvrie en chrome mesurées par microsonde

Une telle diminution de la teneur en chrome (< 5 % massique) implique probablement une
transition d’un régime carburant en milieu sodium a I'état de réception vers un régime décarburant
apres 250 h d’exposition au sodium a 823 K. Cela explique que la teneur du carbone soit nulle dans la
zone appauvrie en chrome. Cela confirme la disparition totale des carbures présents initialement. On
constate également que la « couche déchromée », qui a été désignée ainsi d’apres les premiéres
observations, subit en réalité des changements beaucoup plus importants.

Ensuite, la couche carburée a également été caractérisée par microsonde. Malgré les
précautions prises, une contamination par le carbone est présente. Afin de s’en affranchir, on fait la
différence entre la teneur en carbone mesurée avec une série de mesures au centre de I'échantillon
ou la véritable teneur en carbone est connue et la teneur réelle du matériau. Les valeurs sont ainsi
corrigées de 2900 pg/g. 5 filiations ont été effectuées avec un pas d’analyse de 2 um en mode band
scan (50 x 1 um). Les profils correspondants sont donnés en figure 74.
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Figure 74 : Filiations perpendiculaires a 'interface, teneur moyenne en % massique de C (I’origine est le début de la couche
carburée)

D’aprés ces résultats, il est constaté que la teneur réelle en carbone a l'interface de la couche
carburée est nettement plus importante d’un facteur 2 environ que celle donnée en SDL,
probablement en partie a cause de I'effet de moyenne résultant de I’analyse SDL. La valeur maximale
atteinte est d’environ 0,39 % massique de carbone contre 0,19 % massique mesuré en SDL.

Afin de constater comment est réparti le gain de carbone, des cartographies ont également
été effectuées dans la couche carburée (figure 75). On voit clairement I'augmentation de la teneur en
carbone, alors que les teneurs en chrome et molybdéne sont plus homogenes en profondeur. On
remarque que le carbone est associé systématiquement a du chrome et a du molybdéne. Ceci nous
suggeére que des carbures de chrome se forment lors de la carburation. Le molybdéne étant un
élément fréquemment rencontré dans la composition des carbures M,3Cs présents dans le T91 a
|’état de réception (voir section 2.1.1), cela explique son association avec le chrome et le carbone.

15

m b |

Cartographie X de C Cartographie X de Cr Cartographie X de Mo

Figure 75 : Cartographies de composition élémentaire en C, Cr et Mo prises dans la zone carburée (interface sodium/T91
indiquée en rouge)

Temps courts (48 ha 723 K)

Les conditions d’exposition ont été modifiées au cours de notre étude, notamment lors de
I’étude de leur influence sur le mouillage par le sodium et la sensibilité du T91 a la FML. Puisque
I'analyse des couches de corrosion présentée dans le paragraphe précédent portait sur une
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exposition de relativement longue durée (250 h) pour une température élevée (823 K), il était
intéressant de la comparer a une évolution de l'interface sur une durée plus faible pour une
température moins élevée également. Dans cette optique, un profil de composition élémentaire du
matériau a été obtenu par SDL aprées une exposition de 48 h a 723 K dans du sodium a basse teneur
en oxygene. Ce profil est présenté en figure 76.
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Figure 76 : Profil de composition du matériau obtenu par SDL aprés une exposition au sodium de 48 ha 723 K

On observe sur le diagramme les mémes tendances que pour les durées moyennes. En effet,
un léger pic de chrome, associé avec un enrichissement en oxygene, en sodium et une déplétion en
chrome sont présents en surface. Ces observations sont cohérentes avec la formation de chromite de
sodium [Pillai 1995] [Courouau 2013a] [Thorley 1982a]. Il est cependant possible que la surface ne
soit pas couverte par I'oxyde étant donné la faiblesse de la taille du pic de chrome. Seul le chrome est
significatif pour donner un indice sur sa formation puisque le sodium et I'oxygéne peuvent étre
présents sous forme d’autres composés en surface (oxydes de sodium, carbonates, etc.). La présence
d’une couche d’oxyde natif potentiellement résiduelle n’a pu étre ni confirmée, ni infirmée du fait de
|’épaisseur de cette couche (quelques nanometres).

On observe également une couche appauvrie en chrome qui est juxtaposée a la couche
d’oxyde. On note que le sodium est présent jusqu’a une profondeur de 0,5 um. Cette présence
semble décorrélé du pic de I'oxygéne qui décroit fortement au niveau de la couche déchromée. Etant
donné qu’aucun composé intermétallique de sodium n’est reporté dans la littérature, cela suggere
une présence de sodium métallique dans la couche déchromée. Au cours de notre analyse, une
observation de sodium métallique est permise par I'abrasion du matériau, ce qui permet de mettre a
nu le sodium résiduel. Le sodium n’avait pas été analysé en SDL pour la durée moyenne, ce qui
empéche de faire une comparaison. Cependant, et comme suggéré lors de la description de cette
couche, il est fort probable que du sodium soit également présent, notamment dans les porosités
observées sur la coupe transverse présentée en figure 72 [Courouau 2013a].

Enfin, on constate une diminution progressive de la teneur en carbone sur environ 1,5 um.
Ceci constitue probablement les premiers stades de la formation d’une couche carburée. En
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conclusion, I'évolution de l'interface sodium / T91 est similaire quelle que soit la durée de
I’exposition et la température utilisée. Alors que ces couches sont bien formées apres 250 h a 823 K,
celles-ci sont encore a I’état d’ébauches apres 48 ha 723 K.

3.1.3. Evolution de I'interface a haute teneur en oxygeéne

Des expositions de T91 au sodium a haute teneur en oxygéne ([O,] = 200 pg/g) ont
également été effectuées. La structure de l'interface n’a pas été analysée pour des raisons de temps,
toutefois on peut faire des prévisions sur son évolution dans cette condition. Pour une telle teneur
en oxygene, les données thermodynamiques indiquent que les composés susceptibles d’étre
présents sont identiques a ceux identifiés pour une faible teneur en oxygéne. On en déduit que
I’évolution de I'interface se fera probablement de fagon similaire a celle observée lors de I’exposition
au sodium dans une condition de faible teneur en oxygene. On peut toutefois s’attendre a une
cinétique potentiellement différente, que ce soit vis-a-vis de la dissolution de la couche d’oxyde
native du T91 ou des différents phénomeénes de corrosion décrits ci-dessus.

3.1.4. Synthese

L'interface aprés exposition au sodium liquide est particulierement complexe. Dans tous les
cas étudiés ici, une couche d’oxyde est présente en surface. Dans le premier cas, la présence de la
couche d’oxyde native du T91 a été mise en évidence apres 160 h d’exposition a 823 K dans un
sodium a trés basse teneur en oxygene. Il est donc évident que I'étape de réduction des oxydes natifs
n’est pas intégralement accomplie pour cette condition d’exposition.

La situation change lorsque la teneur en oxygene dissous est plus importante, méme pour
des durées et des températures d’exposition inférieures. Cette couche d’oxyde native est
probablement réduite et les phénoménes de corrosion ont pu commencer. Une représentation
schématique des principaux phénomenes impliqués est donnée en figure 77. Ces résultats sont en
accord avec ceux de la littérature présentés en section 1.2.2. On observe également quelques
phénoménes encore peu ou pas décrits tels que la pénétration du sodium dans le matériau ou la
modification de la répartition du silicium par exemple. Ce résultat suggére également que la
cinétique de réduction des oxydes du T91 dans le sodium liquide est probablement étroitement
dépendante de la teneur du sodium en oxygéne dissous. Elle semble en effet plus rapide lorsque la
teneur du sodium en oxygéne dissous est importante, conformément aux résultats de Longson sur le
fer pur [Longson 1967].
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Figure 77 : Représentation schématique des principaux phénomeénes impliqués dans la corrosion du T91

Pour une teneur en oxygene suffisante, la chromite de sodium est thermodynamiquement
stable. Cela semble conduire a la formation d’une couche d’oxyde principalement constituée de
NaCrO; a l'interface entre le sodium et le T91. Le cas ol la teneur en oxygene est insuffisante n’a pas
pu étre étudié sur une durée suffisante pour permettre I'étude des phénomenes de corrosion.
Cependant, cela constitue probablement une condition de contact alternative sans couche d’oxyde
intermédiaire, dans ce sens similaire a celle d’'un acier dépourvu de chrome tel que I'acier XC10. Dans
ce cas, la composition des couches affectées par la corrosion est encore a étudier en détail.

Ces résultats montrent donc que I'obtention du mouillage en milieu sodium liquide est loin
d’étre facile, en particulier pour la durée des essais habituellement mis en place pour étudier la FML.
Différentes couches oxydes ont été identifiées et leur influence a la fois sur le mouillage et sur Ila
sensibilité a la FML reste a caractériser. Ce point sera détaillé en section 4.
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3.2. Influence de la corrosion sur le comportement mécanique du T91

La formation d’une couche carburée au cours de I'exposition du T91 au sodium liquide a été
mise en évidence dans le paragraphe précédent. La présence de cette couche est conforme a ce qui a
été rapporté par d’autres auteurs sur le méme type d’acier exposé au sodium. La carburation des
aciers entraine potentiellement une modification des propriétés mécaniques ainsi que du mode de
rupture. Nous avons caractérisé ce phénomeéne en détail afin de décorréler une modification des
propriétés mécaniques due a la carburation lors de la pré-exposition en sodium d’une potentielle
fragilisation par les métaux liquides. Dans un premier temps, les données de la littérature vont étre
utilisées afin de mieux connaitre les caractéristiques de la carburation (activité carburante du
sodium, distances affectées). Afin de mieux comprendre les conséquences de cette couche sur les
propriétés mécaniques, les modifications microstructurales seront étudiées (type de carbures, effet
sur la composition du T91). Enfin, des analyses par nano-indentation ont été effectuées pour
qguantifier la modification des propriétés mécaniques engendrée par la corrosion et des calculs
analytiques tenteront de confirmer les valeurs obtenues.

3.2.1. Etude du transfert de carbone

Estimation de la teneur en carbone dissous dans le sodium

Le sodium utilisé lors de notre étude contient une teneur en carbone de |'ordre de la dizaine
de pg/g lors de sa réception. Ce carbone est présent sous la forme de divers composés, cependant
seul le carbone libre est directement impliqué dans les phénomeénes de carburation. La quantité de
carbone libre dissous dans le sodium liquide au cours des expositions au sodium est donc inconnue.

Saltelli a étudié la carburation des aciers a 9 % de chrome [Saltelli 1982]. Etant donné que
I’équilibre est rapidement établi a linterface sodium / acier, il a pu établir une table de
correspondance entre la teneur en carbone a l'interface sodium / acier et I'activité carburante du
sodium a partir de milieux ou I’activité carburante est bien connue (sodium, CH,4). Ces données lui ont
permis d’établir la formule empirique suivante :

cNe = 0,16.a, “1* + 10,5. a2

avec a. l'activité du carbone dans le sodium et CN¥% |la teneur en carbone dans le sodium en %
massiques. Il est donc possible d’estimer I'activité du sodium en carbone en connaissant la teneur en
carbone a l'interface sodium / couche carburée a I’équilibre. Nous pouvons considérer que la teneur
obtenue apres 250 h a 823 K peut étre utilisée, puisqu’apres une exposition au sodium de 5000 h a la
méme température et dans des conditions similaires, une teneur d’environ 0,2 % massique a été
mesurée par SDL a I'interface (contre 0,19 % massique aprés 250 h). Toutefois, la valeur obtenue par
microsonde de Castaing est la plus fiable. C’est pourquoi une teneur a I'interface de 0,39 % massique
sera retenue pour estimer 'activité en carbone du sodium.

L'activité en carbone correspondante ainsi calculée est d’environ 0,187. Etant donné que la
concentration en carbone dans le sodium liquide est faible (coefficient d’activité proche de 1), la
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teneur en carbone dans le sodium peut étre estimée en exprimant |'activité en carbone de la facon
suivante :

CNa
c
ac = CgatNa

avec CS%Na |3 solubilité du carbone dans le sodium liquide. La valeur de la solubilité présentée dans
la partie bibliographique a partir des résultats de Thompson [Thompson 1979] est de 4,1 ug/g a 823
K. On obtient donc une teneur en carbone dans le sodium de 0,77 pg/g. Le sodium n’est donc
probablement pas saturé en carbone libre a la fin des expositions.

Diffusion du carbone dans le T91

Les longueurs de diffusion du carbone dans I'acier T91 mesurées expérimentalement sont
beaucoup plus faibles que celles prédites en utilisant les coefficients de diffusion dans la ferrite
[Homan 1964]. Dans ses travaux, Ito établit une formule empirique du coefficient de diffusion du
carbone dans les aciers 9Cr-1Mo [lto 1992]. Cette formule est donnée ci-dessous :

—146,7)

D = 0,0122.6( RT

avec D le coefficient de diffusion apparent en cm2.s™, R la constante des gaz parfaits en kJ.mol™.K™ et
T la température en K. Pour une température de 823 K, le coefficient de diffusion est
d’environ 5,96.10"* cm2s™. L’épaisseur de la couche carburée en fonction du temps peut &tre
estimée en utilisant la formule suivante dont le cadre d’utilisation a été précisé en section 3.1.2 :

| = 2Dt

avec / la longueur de diffusion du carbone dans le matériau, D le coefficient de diffusion apparent et t
le temps de diffusion.

On peut en déduire la profondeur de diffusion du carbone en fonction du temps a 823 K.
Celle-ci est représentée en figure 78.
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Figure 78 : Estimation de la profondeur de diffusion du carbone en microns en fonction du temps dans le T91 a 823 K
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Aprées 250 h a 823 K, I’épaisseur de la couche carburée, estimée grace aux données d’lto, est
d’environ 46 um contre environ 70 um d’apres les analyses par SDL. La distance obtenue est
cohérente avec notre résultat expérimental. La diffusion du carbone dans le T91 se fait tres
probablement principalement aux joints de grains, similairement a la diffusion dans le fer pur. En
effet, la diffusivité dans les joints de grains est environ quatre ordres de grandeur plus rapide que
dans les grains [Bokshtein 1961]. Cette caractéristique de la diffusion pourrait expliquer le coefficient
relativement bas de la diffusion du carbone dans le T91 par rapport a celui dans le fer (entre 4 et 5
ordres de grandeur). En effet, le piégeage du carbone par le chrome pour former des précipités aux
joints de grains est probablement responsable de cette réduction importante de la diffusivité.

3.2.2. Caractérisation de la carburation pour une durée moyenne d’exposition

Afin de mieux caractériser la carburation, une analyse microstructurale est également
nécessaire. Il est connu que la solubilité du carbone dans la ferrite est treés faible (de I'ordre de 5.107
% massique a 823 K [Merlin 2004]). Le carbone semble donc étre stocké sous la forme d’une autre
phase, probablement des carbures de chrome, comme suggéré d’apres les analyses par microsonde
de Castaing. L'observation de ces carbures a été effectuée en microscopie électronique a balayage.
Pour cela, une coupe transverse a été effectuée sur un échantillon exposé au sodium liquide a 823 K
pendant 250 h. Elle a été polie mécaniquement jusqu’a 1 um puis passée a la table vibrante dans une
solution de silice colloidale. Afin de révéler les carbures, une attaque de deux secondes au réactif de
Murakami (10 g de potassium et 10 g de ferrocyanide de potassium dans 100 mL d’eau) a été réalisée
a température ambiante. L’échantillon est ensuite observé au microscope électronique a balayage
(figure 79).
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Figure 79 : Micrographie MEB obtenue aprés une exposition au sodium de 250 h a 823 K (attaque avec le réactif de
Murakami)

On constate clairement un accroissement de la fraction surfacique de carbures en se
rapprochant de la surface en contact avec le sodium liquide, comme visible en microsonde (figure
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75). Ces carbures sont présents aux joints de lattes et aux joints de grains, tout comme les carbures
My3Ce présents dans I'alliage a I’état standard.

Type de carbure formé

Le type de carbure susceptible de se former au cours de la carburation du T91 va étre
déterminé en utilisant des données thermodynamiques. La formation de carbures de chrome a été
suggérée lors de la partie décrivant les résultats des analyses par microsonde de Castaing. En
conséquence et afin de simplifier I'étude thermodynamique, nous allons uniquement nous
restreindre au diagramme ternaire fer — chrome — carbone. Une coupe de ce diagramme pour une
température de 823 K et une pression de 1 atm a été obtenue avec le logiciel Thermocalc et est
présentée en figure 80.

THERMO-CALC (2013.10.02:15.24) :FE-C-CR at T=823.15 K
DATABASE:PTERN
T=823.15, P=1E5, N=1;

0% F PR PR I D 7 e
@ 0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50
3

10 MOLE_FRACTION C

Figure 80 : Coupe du diagramme ternaire Fe — Cr - C pour une température de 823 K et une pression de 1 atm (en 1 la
condition avant carburation, en 2 la condition aprés carburation d’apres les données obtenues en microsonde de Castaing)

Les conditions associées a la composition du matériau avant et aprés I’exposition au sodium
sont identifiées par les points 1 et 2 respectivement. On constate que les données
thermodynamiques prédisent toujours que le carbone est essentiellement sous forme de carbures
My3Ce. Le chrome étant le seul élément en solution susceptible de former des carbures et présent en
guantité suffisante, on en conclut que les carbures formés sont bien des carbures M,;Cq. Il est
toutefois probable que leur composition soit Iégérement modifiée par rapport aux données
présentées dans la partie 2.1.1, étant donné que la formation de carbures modifie la répartition des
différents éléments dans la microstructure, et donc les activités chimiques correspondantes.
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Influence de la formation des carbures sur la microstructure

Les phénomeénes de carburation/décarburation observés conduisent a une modification de la
microstructure de I'acier. Dans la « couche appauvrie en chrome », les carbures semblent avoir
complétement disparus d’aprés la teneur en carbone mesurée par microsonde de Castaing. Le
chrome résiduel (= 3 % massiques) est donc présent en solution solide dans les grains de fer a. Il est
toutefois intéressant de comparer cette valeur a la teneur en chrome présente en solution solide
pour le T91 a I’état de réception. Connaissant la composition approximative des carbures (voir partie
2.1.1), il est facile de I'estimer. Les éléments métalliques composant les carbures sont constitués de
68 % massique de chrome. Dans un matériau avec 0,1 % massique de carbone que I'on supposera
entierement stocké dans des carbures M,3Cs, environ 1,06 % massique de chrome est sous forme de
carbures. Restent donc 7,94 % de chrome en solution solide. Dans la zone déchromée, la teneur
descendant a 3 %, on constate une réduction importante de la teneur en chrome méme dans la
matrice. Ce résultat montre que les carbures et le chrome présent en solution solide sont tous les
deux affectés par la formation de NaCrO,.

Les phénomeénes de carburation observés dans la couche carburée ont également une forte
influence sur la composition de la matrice. En effet, la teneur en carbone atteint 0,39 % massique a
I'interface de la « couche carburée » et de la « couche déchromée ». En supposant la composition de
ces carbures identique a celle des carbures présents a I’état de réception et en négligeant le carbone
stocké dans les autres types de carbures et en solution, la diminution de la teneur en chrome de la
matrice peut étre estimée. Dans ces conditions, environ 4,12 % massiques sont mobilisés dans les
carbures. La teneur de la matrice n’est donc que de 4,88 % massiques contre 7,94 % massiques a
|’état de réception.

Dans la « couche carburée », comme dans la « couche déchromée », la composition de la
matrice est fortement affectée par la formation de carbures et de NaCrO,, qui conduit a un
appauvrissement important en chrome de la matrice.

3.2.3. Influence de la corrosion sur le comportement mécanique du T91

Nous avons observé que la carburation du T91 entraine la précipitation de carbures aux
joints de grains, modifiant éventuellement leur type, leur nombre, leur taille, etc. Ce phénomeéne a
généralement des répercussions sur la dureté du matériau, c’est pourquoi celle-ci est souvent
utilisée comme indicateur de la répartition du carbone. Nous allons tenter d’estimer grossierement la
variation de dureté au cours de la carburation en fonction de I’évolution de la population de carbures
et confronter ces résultats a des mesures par nano-indentation.

Mesure d’évolution de la dureté par nano-indentation

L’échantillon a été préparé de la méme fagon que pour I'observation en MEB de la répartition
des carbures. Une coupe transverse, suivie d’un polissage mécanique jusqu’a 1 um et d’un passage
sur une table vibrante, ont donc été effectués. Les mesures sont effectuées sur un NanolndenterXP
fourni par MTS et équipé d’'un module DSM. Lindenteur est une pointe de Berkovich qui est
commandée en déplacement et enfoncée dans le matériau sur une profondeur de 700 nm. La
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mesure de la dureté se fait sur la zone de 600 nm a 700 nm de profondeur. Connaissant la taille de la
couche carburée, les parametres expérimentaux de nano-indentation ont été soigneusement choisis
afin d’avoir une résolution suffisante pour décrire correctement les variations locales de propriétés
mécaniques tout au long de la couche, tout en ayant une surface de mesure assez grande pour étre
la plus représentative possible du matériau. Afin d’augmenter la résolution des mesures, les profils
de pointés seront inclinés a environ 5 ° pour un pas d’éloignement de la surface de 1 um en
moyenne. Apres l'essai, la distance a la surface est réévaluée en microscopie optique. Le profil
moyen obtenu a partir de 8 filiations est présenté en figure 81.

0 20 40 60 80 100
4 1 1 1 1 1
@ Dureté
3,8 - - 0,9
4 Dureté moyenne a coeur
36 - Couche carburée - 08
Ecart type
— 3,4 - ; - 0,7
(C (C
Q. o
R R I i o T B o o e SR
T 3- - 05 2
S L ad
[a] 218 7] B 0,4 E
(5]
2,6 - . . - 03"
\ Couche appauvrie en chrome (+ oxydes, résine et T91)
2,4 - - 0,2
2,2 - - 0,1
2 T T T T 0
0 20 40 60 80 100

Profondeur (um)
Figure 81 : Profil de dureté en fonction de la distance a I'interface

Sur le graphique, on constate une faible valeur de la dureté tres prés du bord. Cette valeur
correspond a la zone appauvrie en chrome. La diminution des propriétés mécaniques locales du
matériau peut s’expliquer par la nature poreuse de cette couche. Il est a noter que la valeur de la
dureté n’est pas représentative uniquement de la couche appauvrie en chrome étant donné la taille
de I'empreinte de I'indenteur (= 6 um). En conséquence, cette valeur est probablement légerement
affectée par les couches d’oxyde et carburée voisines. Toutefois, ces résultats montrent une
dégradation des propriétés mécaniques locales du matériau.

Des essais mécaniques ont été effectués sur des éprouvettes exposées au sodium qui a été
préalablement éliminé dans I’éthanol afin d’observer les modifications des propriétés mécaniques
liées a la corrosion. Ces essais ont été effectués sur des éprouvettes CCT exposées au sodium liquide
pendant 250 h a 823 K.
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Facies de
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20 pm Grand.= 500X EHT= 500KV Signal A=InLens Date :30 Jan 2012
Bispbragme: Dimension =00 WD = 7.2mm Phota N° = 9797 ECP

Figure 82 : Micrographie MEB de la surface de I'éprouvette CCT a l'intérieur de I'entaille apres essai mécanique (la zone
observée est localisée sur un schéma a gauche)

On observe de nombreuses fissures a l'intérieur de I'entaille des éprouvettes, dont la
direction est perpendiculaire a I'axe de traction. Ces fissures sont peu profondes (quelques microns)
et tres émoussées. Cela suggere donc qu’elles sont limitées a la couche appauvrie en chrome et que
ces fissures se sont formées trés tét dans le processus de déformation du T91. Ce dernier point est
en accord avec la porosité de la couche qui induirait une rupture précoce de I'acier. Les faciés de
rupture présentés en figure 83 montrent un facies particulier dont les marques de rupture sont rares
et difficiles a distinguer des conséquences de |'électroérosion. Certaines zones sont localement
couvertes de nano-cupules comme illustré en figure 83. Il a toutefois été vérifié que ces fissures
émoussées n’étaient pas observées sur des éprouvettes non exposées au sodium.

Zone associée a la
couche appauvrie

en chrome
1 pm Grand. = 10.00 K X EHT= 500kV  Signal A= InLens Date :30 Jan 2012
I l Diaphragme Dimension =0 Wym WD = 7.2 mm Photo N° = 9810 ECP

Figure 83 : Micrographie MEB représentative de la rupture dans la couche appauvrie en chrome

Enfin, il n’est pas observé de modification significative de la dureté du matériau dans la zone
carburée. On en conclut que I'augmentation potentielle de la dureté est inférieure a 100 MPa (ordre
de grandeur de I’écart type).

Etude analytique de I'influence de la carburation sur le comportement mécanique du T91

Dans notre cas, aucune influence significative de I’évolution de la population de carbures n’a
été observée sur la dureté du T91. Nous allons donc essayer d’estimer analytiquement I'ordre de
grandeur de I'augmentation attendue de la dureté associée a ce gain en carbone. Ainsi, la variation
de dureté au cours de la carburation peut étre estimée a partir des caractéristiques de la population
de carbures. La dureté est fréquemment décomposée de la fagon suivante [Moon 2007]:
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Hy = Hy + Hgs + Hpyro

avec H, la dureté de la matrice de ferrite, sans prendre en compte I'effet durcissant des atomes en
solution solide et des précipités, Hs la contribution des atomes en solution solide et Hg, la
contribution des précipités. On peut calculer la contribution des précipités a I'augmentation de la
dureté, en faisant I’hypothese que les dislocations ont tendance a contourner les précipités selon le
mécanisme d’Orowan. Cette hypothése semble raisonnable étant donné que la matrice du T91 et les
carbures M,3;Cs n‘ont pas la méme structure cristallographique (respectivement cubique centrée
contre cubique a face centrées) et des paramétres de maille différents (respectivement 0,2886 nm
contre 1,054 nm). En conséquence, I'augmentation de résistance par le mécanisme d’Orowan peut
s’exprimer sous la forme suivante :

Gb
Toro = 7

avec Ty, I'laugmentation de la résistance par le mécanisme d’Orowan, G le module de cisaillement du
matériau, b son vecteur de Burgers et A la distance interparticulaire. Cette derniere est définie telle
que:

1
1 (Zn)z T
=[\=—=) —=|r
3f 2
avec f la fraction volumique de particules et r le rayon moyen des particules.
En utilisant le modéle de Taylor, on peut écrire :

Ooro = MTop

avec ooy, la contrainte liée au contournement des précipités et M le facteur de Taylor, estimé a 2,75
dans le cas d’'un réseau cristallin cubique centré. Enfin, en utilisant a nouveau la relation de Tabor
H~30, on se ramene a une expression de la contribution en dureté des précipités :

3MGb
Oro =~ 2

Les valeurs des constantes utilisées pour les applications numériques effectuées a partir des
expressions précédentes sont résumées dans le tableau 12.

Constante Symbole Valeur
Vecteur de Burgers (ferrite a) b 0,254 nm
Module de cisaillement G 81 GPa
Facteur de Taylor M 2,75

Tableau 12 : Valeurs des constantes utilisées pour I’estimation de la contribution des précipités a la dureté du matériau

D’autres grandeurs, telles que le diamétre moyen d et la fraction volumique f des précipités,
sont également nécessaires aux calculs et demandent une identification propre au matériau dans la
condition carburée ou non.

La fraction volumique et le diametre moyen des précipités vont étre approximés en utilisant
des données tirées d’analyses métallographiques. L'observation des carbures va étre effectuée en
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N

utilisant le réactif de Murakami conformément a la méthode décrite dans les paragraphes
précédents. Elle est appliquée a un échantillon de T91 a I'état de réception et un échantillon ayant
séjourné 250 h dans le sodium. L'observation des carbures se fait par microscopie électronique a
balayage et de larges clichés sont pris a un grandissement de x 7500 (figure 84).

2 ym Grand. = 250K X EHT= 500KV  Signal A=SE2 Date:11 Juil 2012
Daghragme Dwensicn=6000um WD = 4.0 mm Photo N* = 5087 ECP

Figure 84 : Micrographie MEB d’une coupe transverse obtenue a coeur du T91 aprés une exposition au sodium de 250 h a
823 K et attaque de 2 s avec le réactif de Murakami

Les images obtenues sont ensuite retraitées utilisant le logiciel Image) afin de mettre les
carbures en évidence. Les différentes étapes de traitement sont :

- Soustraction du fond (sans homogénéisation et rayon de la boule de 10 pixels)
- Augmentation du contraste (0,4 % de pixels saturés)
- Seuillage avec comparaison de l'image initiale simultanément afin de limiter la perte

d’information

Un exemple d’image obtenue apres traitement est donné en figure 85.

Figure 85 : Micrographie MEB obtenue aprés une exposition au sodium de 250 h a 823 K attaqué avec le réactif de
Murakami aprés traitement avec le logiciel Image)

On mesure directement la fraction surfacique des carbures a partir de ces images, les
différents défauts du type rayure de polissage ayant été retraités préalablement. On fera I’hypothese
que la fraction surfacique est similaire a la fraction volumique de carbures en considérant que la
répartition des carbures est homogéne dans le matériau, que la zone d’étude est suffisamment
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grande pour étre représentative et que les carbures ainsi que la microstructure sont isotropes. Ces
valeurs sont toutefois légerement inférieures a celles attendues, 1,1 % au lieu de 1,6 % d’apres les
données thermodynamiques a I’équilibre. On introduit donc un indice, indicateur de I'augmentation
de la fraction volumique des précipités étudiés, qui nous permet d’estimer les fractions volumiques
des différents échantillons. Cet indice est calculé comme le ratio des fractions surfaciques des
carbures mesurées au cours de nos observations. Il est ensuite multiplié par la fraction volumique
obtenue a I'équilibre thermodynamique pour obtenir celle aprés évolution de la microstructure
(carburation ou vieillissement thermique).

Le diametre moyen est mesuré par la fonction d’analyse des particules du logiciel Imagel. Les
particules de taille égale a 1 pixel ne sont pas prises en compte afin de s’affranchir du bruit. Cela
interfére peu avec la détection d’'un carbure potentiel. En effet, si on considére qu’un précipité
sphérique de diamétre 80 nm (diamétre moyen des carbures a I'état de réception) est coupé de
facon équiprobable selon le plan de coupe de I’échantillon, ceux dont la section est équivalente a un
pixel représentent 0,4 % des carbures. Les mesures des particules sont comparées entre les
différents échantillons et permettent I’'établissement d’un indice, indicateur de I'augmentation du
diamétre moyen par rapport au T91 de référence. On utilise le diametre moyen reporté dans la
littérature des M,3Cs mesuré dans le T91 pour estimer les valeurs dans les cas présents [Cerri 1998].

T91 250h sur une bande de 4 um

™1 T91250h a coeur située a 4 um du bord
Fraction volumique (%) 1,1 1,2 =3
Diametre moyen (nm) 79%* 84,5 114,5

Tableau 13 : Valeurs de la fraction volumique et du diamétre moyen obtenues d’apreés les analyses métallographiques sur
du T91 a I’état de réception, vieilli 250h a 823K et carburé dans du sodium liquide (* valeur de référence issue de [Cerri
1998])

Les valeurs montrent une augmentation du diamétre des carbures ainsi que de la fraction
volumique dans la zone carburée. On voit également que le traitement thermique de 250 h a 823 K
entraine une légere augmentation du diametre des carbures conformément aux résultats de la
littérature traitant du vieillissement thermique de I'acier T91 (partie 2.1.1). On peut ensuite utiliser
les valeurs obtenues pour estimer la contribution de I'évolution de la population de carbures a la
dureté du matériau. Les résultats sont présentés en tableau 14.

A coeur Zone carburée
Diametre moyen des précipités (d) 84,5 nm 114,5 nm
Fraction volumique des précipités (f) 2,1% 6,3 %
Contribution au durcissement (Ho,,) 312 MPa 450 MPa
Ecart avec le coeur du matériau 0 MPa 138 MPa

Tableau 14 : Valeurs du diamétre moyen des précipités, de la fraction volumique des précipités, de la contribution des
précipités au durcissement et I’écart de contribution avec le coeur du matériau sur un échantillon ayant passé 250 h dans le
sodium
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Conclusion

L'augmentation de dureté calculée (138 MPa) a été obtenue a partir de nombreuses
hypothéses et approximations. Cette approche qualitative, malgré les hypothéses importantes
effectuées, permet d’obtenir une valeur indicative de I'ordre de grandeur de l'augmentation de
dureté a attendre dans notre cas. En comparant ces résultats avec ceux obtenus expérimentalement
par nano-indentation, on constate une bonne corrélation, puisque cette valeur est proche de I'écart
type de nos mesures. llIs sont donc en accord avec le fait qu’aucune modification des propriétés n’ait
pu étre observée, I'effet durcissant de la carburation dans ces conditions n’ayant qu’une faible
influence sur le comportement mécanique du T91. Si toutefois I'augmentation estimée est
légerement supérieure a I’écart type des mesures, le fait que les carbures soient situés aux joints de
grains ou de lattes est une limite certaine au réalisme de cette estimation puisque le contournement
de ces précipités par les dislocations est probablement fortement affecté par la présence du joint.

3.2.4. Synthese

L'influence de la corrosion sur le comportement mécanique du T91 a été étudiée et on
constate que chaque couche corrodée a un comportement mécanique différent. La résistance
mécanique de la couche appauvrie en chrome, poreuse, semble tres faible. A contrario, la
carburation du T91 tend a augmenter la résistance du matériau. Cette augmentation est toutefois
minime. De plus, la profondeur de la zone affectée peut étre aisément estimée d’apres les données
de la littérature sans avoir a répéter une analyse de composition. Il sera donc facile de décorréler un
effet de la carburation, dont la distance affectée est relativement limitée dans nos conditions
d’exposition (quelques dizaines de microns au maximum), d’un effet de FML.



130

Bibliographie

[Barlow 1969] M. Barlow, P. J. Planting. « Wetting of Metal Surfaces by Liquid Alkali Metals. » Z. Metallk., 60:
719-22 (Sept. 1969). (1 janvier 1969).

[Bokshtein 1961] Z. Bokshtein, M. A. Gubareva, I. E. Kontorovich, et L. M. Moroz. « Peculiarities of the Diffusion
of Carbon in Iron ». Metal Science and Heat Treatment of Metals 3, n° 1-2 (1 janvier 1961): 6-9.

[Bouttemy 2006] M. Bouttely. « Etude des mécanismes de formation et de croissance des films passifs formés
sur les alliages Fe-Ni et Fe-Cr ». Thése de doctorat de I'université Paris XI. (2006).

[Bowen 1970] A. W. Bowen, et G. M. Leak. « Solute Diffusion in Alpha- and Gamma-iron ». Metallurgical
Transactions 1, n° 6 (1970): 1695-1700.

[Courouau 2013a] J.-L. Courouau, V. Lorentz, M. Tabarant, S. Bosonnet, et F. Balbaud-Célérier. « Corrosion by
oxidation and carburization in liquid sodium at 550°C of austenitic steels for sodium fast reactors ».
Proceedings for the Fast Reactor 2013 conference (2013).

[Courouau 2013b] J.-L. Courouau. « Communications privées»

[Cerri 1998] E. Cerri, E. Evangelista, S. Spigarelli, et P. Bianchi. « Evolution of microstructure in a modified 9Cr—
1Mo steel during short term creep ». Materials Science and Engineering: A 245, n° 2 (1 mai 1998): 285-292.

[Homan 1964] C. G. Homan. « Diffusion of carbon in alpha iron ». Acta Metallurgica 12, n° 9 (septembre 1964):
1071-1079.

[lto 1992] T. Ito, S. Kato, M. Aoki, E. Yoshida, T. Kobayashi, et Y. Wada. « Evaluation of Carburization and
Decarburization Behavior of Fe-9Cr-Mo Ferritic Steels in Sodium Environment ». Journal of Nuclear Science and
Technology 29, n° 4 (1992): 367-377.

[Kaur 1989] I. Kaur, et W. Gust. Handbook of Grain and Interphase Boundary Diffusion Data. Ziegler Press,
1989.

[Longson 1967] B. Longson, A. W. Thorley. « THE WETTING BEHAVIOUR OF SOME ALLOYS BASED ON IRON,
NICKEL, AND CHROMIUM IN LIQUID SODIUM. », The Alkali Metals (Proc. Int. Symp. Held at Nottingham on July
199-22, 1966), Chem. Soc. Spec. Publ., no. 22, pp 153-166, 1967.

[Merlin 2004] J. Merlin, P. Merle, S. Garnier, M. Bouzekri, et M. Soler. « Experimental Determination of the
Carbon Solubility Limit in Ferritic Steels ». Metallurgical and Materials Transactions A 35, n° 6 (1 juin 2004):
1655-1661.

[Moon 2007] J. Moon, Sanghoon Kim, Jae-il Jang, Jongbong Lee, et Changhee Lee. « Orowan strengthening
effect on the nanoindentation hardness of the ferrite matrix in microalloyed steels ». Materials Science and
Engineering: A 487, n® 1-2 (25 juillet 2008): 552-557.

[Pillai 1995] S. Rajendran Pillai, H.S. Khatak, et J.B. Gnanamoorthy. « Formation of NaCrO2 in sodium systems of
fast reactors and its consequence on the carbon potential ». Journal of Nuclear Materials 224, n° 1 (juillet
1995): 17-24.

[Rademakers 1981] P. L. F. Rademakers, et B.H. Kolster. « Corrosion of various ferritic steels in an isothermal
sodium loop system ». Journal of Nuclear Materials 97, n° 3 (avril 1981): 309-318.

[Saltelli 1982] A. Saltelli, O.K. Chopra, et K. Natesan. « An assessment of carburization-decarburizatton
behaviour of Fe-9Cr-Mo steels in a sodium environment ». Journal of Nuclear Materials 110, n° 1 (septembre
1982): 1-10.



Evolution de l'interface sodium / T91 131

[Thompson 1979] R. Thompson. Carbon solubility and solute species in liquid sodium, IAEA Specialists metting —
Carbon in sodium — Harwell. (Novembre 1979).

[Tomilov 1968] A. V. Tomilov, et G. V. Shcherbedinskii. « A Study of Diffusion of Sodium and Potassium in
Iron ». Soviet Materials Science: a Transl. of Fiziko-khimicheskaya Mekhanika Materialov / Academy of Sciences
of the Ukrainian SSR 3, n° 3 (1 mai 1968): 187-189.

[Thorley 1982a] A. W. Thorley, The corrosion of iron in sodium and the influence of alloying elements on its
mass transfer behavior, in: H.U. Borgstedt (Eds.), Materials behavior and physical chemistry in liquid metal
systems, Plenum Press, New York, 1982, pp: 19-35.



132




Influence des conditions d’exposition et des impuretés sur la FML du T91 133

4. Influence des conditions d’exposition et des impuretés sur
la FML du T91

Afin de promouvoir le mouillage, condition nécessaire a I'observation de la FML, une étape
de pré-exposition des éprouvettes avant les essais mécanique a été mise en place. Il est essentiel de
connaitre I'influence des différents parameétres de cette exposition (durée, température, teneurs en
impuretés), a la fois sur le mouillage des échantillons et sur la sensibilité a la FML, afin d’optimiser les
conditions de mouillage pour I'étude de la sensibilité du T91 a la FML et ainsi de garantir des
résultats significatifs et reproductibles.

Les différents paramétres a étudier seront traités séparément. Dans un premier temps,
I'influence de la durée et de la température de I'exposition sera étudiée par le biais de différentes
conditions d’exposition aux conditions physico-chimiques similaires. D’autre part, Skeldon a montré
une influence des impuretés non-métalliques en solution (O, H) sur la FML du T91 dans le sodium
liquide [Skeldon 1994]. L'impureté impliquée n’a toutefois pu étre identifiée par la méthode
opératoire employée. En effet, I'auteur a purifié le sodium par piege froid et avec un piege de
zirconium. Ces deux méthodes ont pour conséquence de réduire a la fois la teneur du sodium en
oxygeéne et en hydrogéne. Nous allons ici étudier séparément l'influence des différentes impuretés
en utilisant des oxydes de sodium pour enrichir le sodium en oxygene des |'étape de pré-exposition.
Celle-ci permettra I’étude de I'influence de I'oxygéne sur la sensibilité du T91 a la FML dans le sodium
liquide. Enfin, une atmosphére hydrogénée sera utilisée afin d’enrichir le sodium uniquement en
hydrogene. Dans ce cas, la modification de la chimie du sodium n’est effectuée qu’une fois
I’éprouvette installée sur le montage de traction et non avant la pré-exposition au sodium.
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4.1. Influence de la durée et de la température d’exposition

Afin d’étudier spécifiqguement lI'influence de la durée et de la température de pré-exposition
sur la sensibilité du T91 a la fragilisation par le sodium liquide, un bain de sodium neuf a basse teneur
en oxygene (= 10 pg/g [0%]) a été utilisé. Toutes les expositions ont été effectuées dans ce méme
bain. L'utilisation d’'un bain unique a permis d’éviter au maximum les fluctuations des conditions
physico-chimiques liées a la préparation d’un nouveau bain. Le controle de la teneur en impuretés se
faisant par écrémage manuel des impuretés précipitées en surface avant I'essai, il est par exemple
difficile d’obtenir des concentrations parfaitement identiques dans deux bains différents. De plus, la
durée totale des expositions étant relativement courte (< 200 h), les modifications de la composition
du bain de sodium sont probablement limitées. En effet, la teneur du sodium en impuretés peut étre
influencée par la dissolution d’espéces métalliques constitutives de I’acier ou la formation d’oxydes.
Dans ces conditions, différentes durées et températures d’exposition ont été utilisées afin d’étudier
leur influence sur la sensibilité du T91 a la FML.

4.1.1. Expositions

Des expositions de 24 h et 48 h ont été mises en place a 723 K, puis de 48 h et 117 h a 823 K.
Les conditions de pré-exposition associées aux parametres d’essais mécaniques sont rappelées dans
le tableau 15. Une estimation qualitative du mouillage est effectuée a la sortie des échantillons du
bain de sodium. Les échantillons couverts d’un film adhérent de sodium seront qualifiés de
« mouillés », tandis que ceux qui ne sont pas dotés d’un tel film seront qualifiés de « non-mouillés ».
Dans le cas ou un film de sodium couvre partiellement I'éprouvette, on utilisera « partiellement
mouillés ». On notera également que les éprouvettes utilisées pour les essais de référence ont été
exposées au sodium simultanément aux éprouvettes destinées a étre testées en sodium. Le sodium
présent sur ces éprouvettes est ensuite éliminé dans I'éthanol avant I’essai mécanique. Quelque
soient les parametres d’exposition, des essais mécaniques sont ensuite effectués dans des conditions
similaires en température et en vitesse de sollicitation. Un essai est effectué a 398 K pour une vitesse
de déplacement de traverse de 0,005 mm/min et le second a 573 K pour une vitesse de déplacement
de traverse de 0,015mm/min. Les courbes obtenues lors de ces essais mécaniques sont présentées
en annexe 3. On note qu’une pellicule de paraffine a été déposée sur tous les échantillons testés en
sodium a 398 K contrairement a ceux testés a 573 K ou 398 K sans sodium.

4.1.2. Mouillage

L'état de mouillage des éprouvettes a leur sortie du sodium liquide est la premiére différence
visible entre les diverses conditions d’exposition. Il est estimé visuellement directement sur les
échantillons. Un bilan des différents états de mouillage en fonction des conditions d’exposition est
présenté en tableau 15.
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Entailles

Figure 86 : Photographies d’une éprouvette aprées exposition au sodium pendant a) 48h a 723K (non mouillée), b) 48h a
823K (mouillage partiel)

Apres 24 h ou 48 h a 723 K, les échantillons ne sont pas mouillés. Aprés 48 h a 823 K, ils le
sont presque entierement. Quelques zones montrent cependant du T91 a nu. Enfin le mouillage est
complet sur les éprouvettes exposées 117 h a 823 K. Des photographies représentatives des
échantillons sont visibles en figure 86. L’élimination rapide de ce film dans I’éthanol permet de
confirmer qu’on est bien en présence d’un film de sodium et non simplement de couches de
corrosion. En effet, le NaCrO, est résistant dans I’éthanol, comme I'ont montré les analyses en partie
3.1.2, et de couleur verdatre contrairement au film observé. Les observations aprés 48 h a 723 K et
823 K montrent une amélioration notable du mouillage avec l'utilisation d’une température plus
élevée. D’apres les deux expositions a 823 K, on constate également que plus le temps d’exposition
est long, plus le film de sodium a tendance a recouvrir intégralement I'éprouvette. On note toutefois
gu’a ces températures, on s’attend a un temps plus court pour obtenir un bon mouillage des
échantillons [Longson 1967] [Hodkin 1976] [Addison 1984].

4.1.3. Essais mécaniques

Exposition 24 ha 723 K

Les éprouvettes exposées 24 h a 723 K ont été testées a 398 K avec une vitesse de
déplacement de traverse de 0,005 mm/min. Les courbes obtenues lors des essais mécaniques dans
les deux milieux sont similaires. L'énergie nécessaire a la rupture d’'une éprouvette est supérieure de
3 % en milieu sodium par rapport a I'essai de référence. Cette modification mineure n’indique pas de
réduction des propriétés mécaniques en milieu sodium.
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Direction de propagation de la fissure

‘\

Fond de I'entaille

200 ym Grand. = 25X EHT= 500kV  Signal A =InLens Date :13 Sep 2013 2 pm Grand.= 250 KX EHT= 500kV  Signal A = InLens Date :18 Avr 2013
Diapheagme Drmersun= 30004 WD = 7.3 mm Photo N* = 407 ECP — Disphragma Bimenson=0msm WD = 3.0 mm Photo N° = 8471 ECP

Figure 87 : Micrographie MEB du facies de rupture d’une éprouvette testée a 398K en milieu sodium liquide aprés une
exposition de 24 h a 723 K

Les observations MEB du faciés de rupture confirment également la rupture ductile dont une
illustration est donnée en figure 87.

Exposition 48h a 723K

Les éprouvettes exposées 48 h a 723 K ont été testées a 398 K avec une vitesse de
déplacement de traverse de 0,005 mm/min et a 573 K avec une vitesse de déplacement de traverse
de 0,015 mm/min. Les ratios d’énergies a rupture sont représentés en figure 88.
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Figure 88 : Evolution du ratio d’énergie a rupture en sodium et en argon en fonction de la température de I'essai mécanique
effectué sur des éprouvettes exposées au sodium pendant 48 h a 723 K

A 398 K comme a 573 K, on ne constate pas de dégradation des propriétés mécaniques pour
cette condition d’exposition. Aucune influence de la température de I'essai mécanique n’est donc
visible pour cette condition d’exposition.
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2pm Grand. = 250K X EHT = 5.00 kV Signal A = InLens Date :31 Juil 2013 2pm Grand. = 250 KX EHT = 5.00kV Signal A = InLens Date :31 Juil 2013
Draprragme Dimensien = 0 00am WD = 7.7 mm Phato N> = 1012 ECP Diaphragme: Dimensien = 2000w WD= 7.7 mm Photo N* = 1014 ECP

Figure 89 : Micrographie MEB du facies de rupture d’une éprouvette testée en milieu sodium liquide aprés une exposition
de48ha723Kaa)398K,b) 573K

Les observations MEB du faciés de rupture confirment également la rupture ductile aux deux
températures d’essai (figure 89).

Exposition 48 ha 823 K

Les éprouvettes exposées au sodium 48 h a 823 K ont également été testées a 398 K avec
une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min et a 573 K avec une vitesse de
déplacement de traverse de 0,015 mm/min. Les ratios d’énergies a rupture obtenus sont présentés

en figure 90.
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Figure 90 : Evolution du ratio d’énergie a rupture en sodium et en argon en fonction de la température de I'essai mécanique
effectué sur des éprouvettes exposées au sodium pendant 48 h a 823 K

Contrairement a 398 K, on constate une réduction des propriétés mécaniques a 573 K. A
cette température, on reléve donc une différence par rapport a I'essai effectué apres une exposition
de méme durée a 723 K (décrit dans le paragraphe précédent). Ces observations sont confirmées par
les analyses MEB du facies de rupture. En effet, des cupules sont présentes sur la surface de rupture
des éprouvettes, a I'exception de celle testée en sodium a 573 K (figure 91). Cette observation est
caractéristique d’une rupture ductile. A contrario, celles-ci sont absentes du facies de rupture de
I’éprouvette rompue en sodium a 573 K sur une distance de plusieurs centaines de microns a partir
de I'entaille, ce qui traduit une rupture fragile du matériau. Les dimensions de cette zone, dont le
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mode de rupture est fragile excluent donc une modification des propriétés mécaniques uniquement
liée a la corrosion du T91. Ces faciés seront étudiés en détail en section 5.3. Avec ces parametres
d’exposition, la FML du T91 n’a lieu que pour I’essai mécanique effectué a 573 K. Une influence de la
température de I'essai mécanique est donc constatée dans cette condition.

2 pm Grand.= 250 KX EHT = 5.00 kV Signal A = InLens Date 5 Avr 2013 2 pm Grand. = 250K X EHT = 5.00 kv Signal A = InLens Date -5 Avr 2013
Ciaphragme Oimension = 3000 ym WD = 3.8 mm Photo N° = 8234 ECP Diaghragme Dimenscn=00pm WD = 3.7 mm Photo N° = B214 ECP

Figure 91 : Micrographies MEB d’une éprouvette testée a 398 K et 0,005 mm/min a gauche et a 573 K et 0,015 mm/min a
droite aprés exposition au sodium a faible teneur en oxygene pendant 48 h a 823 K

Exposition 117 ha 823 K

Les échantillons exposés au sodium pendant 117 h a 823 K ont ensuite été testés a 398 K
avec une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min. L'énergie nécessaire a la rupture de
I’éprouvette testée en sodium est réduite de 3 % par rapport a I'énergie nécessaire a la rupture de
I’éprouvette testée sous argon uniquement. Cette différence ne parait toutefois pas significative et
ne traduit donc, a priori, pas la présence de FML. Faute d'éprouvettes aprés 117 h a 823 K, I'essai
mécanique a 573 K n’a pu étre effectué.

Cependant, le faciés de rupture montre I'occurrence de FML. Les micrographies présentées
en figure 92 ont toutes été prises a proximité du bord de I’entaille. On note que le facies est fragile
en milieu sodium sur une courte distance (= 20 um). Certaines zones sont mixtes comme illustré dans
les images suivantes, alors que le mode de rupture est intégralement ductile en absence de sodium.
La courte longueur fragile explique la faible intensité de I'effet mécanique qui n’est pas observable
sur les courbes de traction.
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2pm Grand. = 250 KX EHT= 500KV  SignalA= InLens Dato 4 fwr 2013 2pm Grand. = 250 KX EHT= 500KV Signal A= InLens Date 4 Ave 2013
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Figure 92 : Micrographies MEB du faciés de rupture d’éprouvettes testées a 398 K et 0,005 mm/min aprés exposition au
sodium pendant 117 h a 823 K et prises a proximité de I’entaille : a) zone fragile d’une éprouvette testée en sodium, b)
zone fragile présentant une fraction ductile plus importante d’une éprouvette testée en sodium et c) facies ductile d’une
éprouvette testée en argon

T (K) t(h) Mouillage FML a 298 K FMLa 573 K
723 24 Non Non (-)

723 48 Non Non Non
823 48 Partiel Non Oui

823 117 Oui Oui (-)

Tableau 15 : Bilan des conditions d’exposition et des observations liées au mouillage et aux essais mécaniques effectués
((-) : essai non-effectué)

4.1.4. Discussion

Ces différentes conditions d’exposition ont permis étudier I'influence de la durée et de la
température de I'exposition au sodium sur la sensibilité du T91 a la FML. Une influence des
parameétres mécaniques de I'essai a également été observée. La présence de fragilisation a 573 K
apres 48 h d’exposition a 823 K alors qu’elle est absente a 398 K montre que le T91 est plus sensible
ala FML a 573 K qu’a 398 K. On doit tout de méme noter que la vitesse de sollicitation est
légerement différente. L'influence de ces parametres sera étudiée et discutée en détail dans la suite
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(section 5.1). Le role protecteur de la paraffine y sera également traité. On peut cependant discuter
I'influence de la durée et de la température de I'exposition au sodium.

La température de I'exposition a une influence a la fois sur le mouillage et sur la sensibilité du
T91 a la FML dans le sodium liquide. En effet, aprés 48 h a 723 K, aucun film de sodium n’est
adhérent alors qu’aprés une durée d’exposition similaire a 823 K, un film couvre partiellement
I’éprouvette. De plus, I'apparition de la FML a lieu a 573 K uniqguement apres |'exposition a 823 K.
Cela traduit a la fois une amélioration de la mouillabilité et une plus grande susceptibilité a la FML
pour des températures d’exposition plus élevées. Cette caractéristique de la mouillabilité est en
accord avec les différentes études décrivant une cinétique de mouillage par le sodium augmentant
avec la température quel que soit le matériau étudié [Longson 1967] [Hodkin 1976] [Addison 1984].

A 723 K, 'augmentation de la durée de I'exposition (de 24 h a 48 h) n’a eu de conséquence ni
sur |’état de mouillage, ni sur la sensibilité du T91 a la FML. A 823 K, apres 117 h d’exposition au
sodium, le T91 est sensible a la FML a 398 K alors qu’il ne I'est pas aprés seulement 48 h d’exposition.
Ce changement de comportement est coincident avec une amélioration du mouillage, qui se traduit
par I'observation d’un film de sodium couvrant intégralement I’éprouvette apres 117 h d’exposition
alors qu’apres seulement 48 h, le film ne couvre I'éprouvette que partiellement. Le mouillage du T91
par le sodium liquide évolue donc dans le temps et s’améliore avec I'augmentation de la durée de
I’exposition. Les expositions effectuées a 723 K ont probablement été de trop courtes durées (24 h et
48 h) pour détecter une évolution de la mouillabilité du T91 par le sodium lors de nos observations.
En effet, il a été mis en évidence dans le paragraphe précédent que I'évolution du mouillage est plus
lente a 723 K qu’a 823 K. Une exposition au sodium a 723 K d’'une durée plus importante, de I'ordre
de plusieurs centaines d’heures, permettrait de confirmer cette hypothése. Enfin, on constate que
I’augmentation de la durée de I'exposition a également tendance a augmenter la sensibilité du T91 a
la FML dans le sodium liquide.

On note que pour tous ces essais, |'occurrence de FML semble coincider avec I'observation
d’un mouillage plus ou moins accompli (partiel ou complet). Ceci est en accord avec le fait que le
mouillage est une condition nécessaire a |'observation de la FML. Cependant, les conditions
d’exposition donnant lieu au mouillage de I'éprouvette par le sodium correspondent au domaine ou
la formation de chromite de sodium a été reportée en section 3.1. Cela suggere que le sodium
mouille en réalité une couche d’oxydes et que celle-ci ne protége pas le matériau contre la FML.
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4.2.Influence de la teneur en oxygene

L’état de I'art des connaissances concernant le mouillage du fer et des aciers par le sodium
liquide, présenté en section 1.2.3, a permis de mettre en évidence une influence de la teneur en
oxygene sur les cinétiques de mouillage des métaux. Le fer et les aciers inoxydables ont toutefois une
sensibilité différente. En effet, I'oxygene accélére le mouillage du fer contrairement a celui des aciers
inoxydables. Afin de statuer sur la mouillabilité de I'acier T91 en fonction de la teneur en oxygene,
des conditions d’exposition avec trois teneurs différentes en oxygene ont été utilisées. Une
exposition a ainsi été effectuée avec une trés basse teneur en oxygene grace a I'utilisation de pieges
de zirconium. Une condition intermédiaire, dont une partie des essais ont été décrits dans le
paragraphe précédent a également été utilisée. Enfin, une derniére exposition, dans un sodium a
haute teneur en oxygéne, a été effectuée en enrichissant le sodium a 'aide d’oxydes de sodium. Les
détails de la mise en place de ces différentes teneurs en oxygéne sont décrits en détail en section
2.2.1. Les durées et les températures associées a ces conditions de pré-exposition sont résumées
dans le tableau 16. La comparaison de la mouillabilité du T91 pour ces trois teneurs en oxygene va
nous permettre de discuter l'influence de I'oxygene dissous sur le mouillage. Une estimation
qualitative du mouillage est effectuée a la sortie des échantillons du bain de sodium. De méme que
précédemment, les échantillons couverts d’un film adhérent de sodium seront qualifiés de
« mouillés », tandis que ceux qui ne sont pas dotés d’un tel film sont qualifiés de « non-mouillés ».
Dans le cas ou un film de sodium couvre partiellement I'éprouvette, on utilisera « partiellement
mouillée ».

Enfin, nous avons également cherché a établir une corrélation entre mouillabilité et
sensibilité a la FML. Des essais mécaniques ont donc été effectués sur les éprouvettes exposées au
sodium avec différentes teneurs en oxygéne. Ces essais ont été menés dans les mémes conditions
dans la mesure du possible, quel que soit la teneur en oxygene, a savoir a 398 K pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,005 mm/min et a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse
de 0,015 mm/min. Les courbes obtenues lors de ces essais mécaniques sont présentées en annexe 3.
Une pellicule de paraffine est déposée sur le sodium présent dans |'entaille des éprouvettes
destinées aux essais en sodium a 398 K.

4.2.1. Condition a tres basse teneur en oxygene

Exposition & mouillage

Pour une trés basse teneur en oxygene, les essais mécaniques sont effectués aprés une
exposition de 160 h a 823 K dans du sodium liquide. A leur sortie, les échantillons ne sont pas
couverts d’'un film adhérent de sodium. Un dép6t de sodium reste toutefois présent dans I'entaille de
I’éprouvette, permettant d’effectuer des essais mécaniques en milieu sodium. On notera que les
éprouvettes de référence ont été exposées au sodium simultanément aux éprouvettes destinées aux
essais mécaniques en sodium. Le sodium résiduel en surface de ces éprouvettes a été éliminé a
I’éthanol avant I’essai mécanique.



142 Influence de la teneur en oxygene

Résultats des essais mécaniques

Pour les deux conditions de température et de vitesse de déplacement testées, nous n’avons
constaté aucune dégradation des propriétés mécaniques. Les ratios d’énergie a rupture associés a
ces essais sont présentés en figure 93.
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Figure 93 : Ratios de I'énergie a rupture en milieu sodium aprés 160 h d’exposition a 823 K dans du sodium a trés basse
teneur en oxygene sur celle en argon en fonction de la température de I'essai

On ne constate aucune influence significative du milieu sodium sur le comportement
mécanique des éprouvettes exposés 160 h a 823 K dans du sodium a tres basse teneur en oxygéne
quelle que soit la température de I'essai.

Des observations du faciés de rupture en microscopie électronique a balayage ont été
effectuées. Tous les essais ont donné lieu a un méme type de faciés de rupture, quel que soit le
milieu (sodium ou argon) et la température de I'essai mécanique. Un exemple représentatif est
donné en figure 94. On constate la présence de cupules allongées dans la direction de la propagation

de la fissure, caractéristiques d’une rupture ductile (figure 94).

. L Citloh o K A
Grand.= 30X EHT = 5.00kV Signal A=InLens Date 8 Fév 2013 Grand. = 250K X Signal A = InLens Date :8 Fév 2013
ECP ECP

Disphragme: Dimension = B30 pm WD = 2.9 mm Photo N* = 7627 Dispheagme: Dimension =600 pm WD = 2.8 mm Photo N° = 7631

Figure 94 : Faciés de rupture d’une éprouvette testée en milieu sodium a 398 K pour une vitesse de déplacement de
traverse de 0,005 mm/min pour une trés faible teneur en oxygéne
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4.2.2. Condition a basse teneur en oxygeéne

Les observations résultant d’une partie des expositions et des essais mécaniques pour la
condition a basse teneur en oxygene ont été présentées dans le paragraphe précédent (4.1). Une
exposition de 48 h a 723 K a toutefois été répétée dans un bain différent. Les éprouvettes utilisées
pour les essais de référence ont subi un vieillissement thermique de 48 h a 723 K dans un four a vide
(P <10 mBar).

Exposition & mouillage
Aprés une exposition au sodium de 48 h a 723 K dans un bain de sodium a faible teneur en
oxygene (= 10 pg/g), un film adhérent de sodium couvre partiellement les éprouvettes.

Essais mécaniques

Des essais mécaniques ont été effectués a 398 K et 573 K. Les éprouvettes destinées aux
essais de référence étant vieillies thermiquement sous vide et non en milieu sodium, les états initiaux
sont différents pour les deux types d’éprouvettes. Cela conduit donc potentiellement a une
modification de I'amorgage des fissures et une influence, limitée, du milieu d’exposition sur les
résultats des essais mécaniques. Afin d’évaluer I'ordre de grandeur de la dégradation des propriétés
mécaniques associée a ces phénomenes, un échantillon exposé au sodium pendant 48 h a 723 K a
été nettoyé dans I'éthanol et testé a 573 K pour une vitesse de déplacement de 0,015 mm/min. Les
différents ratios d’énergie a rupture obtenus aprés ces essais sont présentés en figure 95.

La corrosion de I'éprouvette en milieu sodium affecte son énergie a rupture de I'ordre de 10
% par rapport aux échantillons vieillis thermiquement sous vide. Cette considération prise en
compte, on ne constate pas de réduction significative des propriétés mécaniques a 398 K. A
contrario, les propriétés mécaniques du T91 apparaissent significativement réduites a 573 K.
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Figure 95 : Ratios de I'énergie a rupture en milieu sodium apres une exposition de 48 h a 723 K en milieu sodium liquide a
basse teneur en oxygene sur celle en argon en fonction de la température de I'essai

Les observations du facies de rupture en microscopie électronique a balayage confirment
I'interprétation faite des résultats des essais mécaniques. A 398 K, le facies de rupture est
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caractéristique d’une rupture ductile quel que soit I'environnement (figure 96a). A 573 K, une zone
au mode de rupture fragile est présente autour de I’éprouvette testée en sodium (figure 96b).

2pm Gran: 50 KX EHT = 500 kV Signal A = InLens Date :3 Juil 2012 2pm Grand. = 250K X EHT = 5.00 kV Signal A= InLens Date :20 Juil 2012
Oiaphragme: Ovnension = 3000 pm WD = 1.6 mm Photo N° = 4685 ECP Diaphragme: Dimension = 000 pm WD = 1.8 mm Photo N° = 4777 ECP

Figure 96 : Micrographies MEB du faciés de rupture aprés 48 h d’exposition en milieu sodium liquide a 723 K et un essai
mécanique a) a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min, b) a 573 K pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,015 mm/min

4.2.3. Condition a haute teneur en oxygene

Exposition & mouillage

Des essais mécaniques ont été effectués aprés une exposition de 48 h a 723 K dans du
sodium a haute teneur en oxygéne (= 200 pg/g). A la sortie du bain de sodium, un film adhérent
recouvre intégralement les éprouvettes. L'éprouvette utilisée pour I'essai de référence n’a subi ni
vieillissement thermique, ni exposition au sodium. Toutefois, hormis une légere modification du
comportement mécanique a cause de la présence de couches corrodées liées a I'exposition au
sodium, aucune modification du mode de rupture n’est attendue.

Essais mécaniques

Dans cette condition, seul un essai a 398 K a été effectué. L'essai pris pour référence a été
effectué a une vitesse de 0,1 mm/min faute d’éprouvettes disponibles. Toutefois, nous n’attendons
pas un changement qualitatif des conclusions. On constate une légere dégradation des propriétés
mécaniques en sodium (17 %) dont l'intensité n’est probablement pas significative, puisque
I’éprouvette utilisée pour I'essai de référence n’a pas subi de phénomeénes de corrosion en sodium,
qui peuvent influencer I'amorgage des fissures par exemple. Cependant, le mode de rupture de
I’éprouvette rompue en milieu sodium est différent de celui de I'éprouvette utilisée pour |'essai de
référence sur une longueur de quelques dizaines de microns (figure 97). Le faciés de rupture est
similaire a celui déja observé sur les éprouvettes fragilisées dans les paragraphes précédents.
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Figure 97 : Micrographies MEB du faciés de rupture aprées 48 h d’exposition en milieu sodium liquide a haute teneur en
oxygeéne a 723 K et un essai mécanique a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min

Ce mode de rupture fragile montre I'occurrence de la FML lors de cet essai. Son intensité
semble comparable a celle relevée dans le sodium a faible teneur en oxygéne aprés une exposition
de 117 h a 823 K. En effet, bien que les conséquences sur le plan mécanique soient faibles, une
modification du mode de rupture est constatée sur une distance limitée.

4.2.4. Discussion

Discussion des résultats des essais

En utilisant plusieurs conditions d’exposition avec trois teneurs différentes en oxygéne,
I'influence de I'oxygene dissous sur la FML a pu étre étudiée. Les caractéristiques des expositions et
les résultats associés sont rassemblés dans le tableau 16.

[0%] (ng/g) T (K) t(h) Mouillage FML a 398 K FMLa 573 K

<3 823 160 Non Non Non
10 723 24 Non Non Non
10 723 48 Non Non Non
10 723 48 Partiel Non Oui
10 823 48 Partiel Non Oui
10 823 117 Oui Oui (-)

200 723 48 Oui Oui (-)

Tableau 16 : Bilan des différentes conditions d’exposition utilisées lors de notre étude de I'influence de la teneur en
oxygene du sodium liquide et des différents résultats associés

Un schéma de lecture des résultats est proposé en figure 98. L'effet de la température de
I’exposition au sodium y est négligé. Les différentes conditions d’exposition sont donc représentées
en fonction de leur durée et de la teneur en oxygene dissous. Les résultats ont été séparés en deux
graphiques en fonction de la température de I’essai mécanique. Sur chaque graphique, on constate la
présence d’'un domaine ou la FML est observée et un domaine ou elle ne I'est pas. Une droite a été
tracée afin de matérialiser qualitativement la frontiére entre ces deux domaines. Pour les essais
effectués a 573 K, la droite passe par la condition d’exposition de 48 h pour une basse teneur en
oxygene ([0%] = 10 pg/g) puisque celle-ci a donné lieu 3 la fois & un comportement ductile et a un
comportement fragile. On peut donc faire I'hypothese qu’elle se trouve approximativement au
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niveau de la transition du mode de rupture. Cette droite aura également tendance a étre décalée en
fonction de la température de I'exposition comme montré précédemment (voir partie 4.1). Plus la
température d’exposition est élevée, plus la sensibilité a la FML sera importante et donc plus la
transition sera décalée vers le bas. Les deux domaines observés semblent a la fois liés au mouillage
de I’éprouvette et a sa sensibilité a la FML.
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Figure 98 : a) Schéma de lecture des résultats des essais mécaniques a 398 K en fonction de la température et de la teneur
du sodium en oxygéne, b) schéma de lecture des résultats des essais mécaniques a 573 K en fonction de la température et
de la teneur du sodium en oxygéne

L'influence de la température et de la durée de I'exposition ayant été mises en évidence
précédemment, l'influence de la teneur en oxygéne dissous dans le sodium au cours de la pré-
exposition peut étre discutée. Deux différences de comportement notables peuvent étre attribuées a
la teneur en oxygene :

- Apreés une exposition de 160 h & 823 K a treés faible teneur en oxygeéne ([0°] < 3 pg/g),
aucune fragilisation ainsi qu’aucun mouillage ne sont observés. A contrario, a une faible
teneur en oxygeéne ([0¥] = 10 pg/g), un bon mouillage et une fragilisation & 398 K sont
obtenus apres seulement 117 h a la méme température.

- Aprés une exposition de 48 h & 723 K & faible teneur en oxygéne ([0%] = 10 pg/g), le
mouillage obtenu est nul ou partiel et la fragilisation n’a pas lieu a 398 K. Pour une durée et
une température d’exposition similaires avec une haute teneur en oxygéne ([0%] = 200 pg/g),

I’état de mouillage des éprouvettes est avancé et la FML est observée a 398 K.

Ces deux observations tendent a montrer qu’une augmentation de la teneur en oxygéne
améliore la mouillabilité du T91 par le sodium liquide et augmente sa sensibilité a la FML a 398 K.

Comme suggéré lors de I'étude de linfluence de la durée et de la température de
I’exposition, la sensibilité a la FML semble étroitement liée au mouillage. En examinant
attentivement le tableau 16, on observe que la fragilisation a 398 K est observée uniquement
lorsqu’un mouillage intégral de I’éprouvette est présent. De la méme facon, pour observer de la FML
du T91 a 573 K, il est nécessaire d’avoir, au minimum, un mouillage partiel de I'éprouvette.

Le mouillage se fait suite a une modification de l'interface entre I'acier et le métal liquide.
Celle-ci est plus ou moins avancée en fonction de la température, de la durée et des conditions
physico-chimiques de I’exposition. Dans le cas sodium/T91, I’évolution progressive de I'interface se
fait probablement par la désorption des atomes gazeux adsorbés en surface, suivie d‘une étape de
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dissolution des couches d’oxydes natives présentes en surface du T91 [Addison 1984]. Nous avons en
effet constaté que cette couche est thermodynamigquement instable dans nos conditions
d’exposition. Cependant sa disparition est lente et progressive, ce qui se traduit par un mouillage lent
et progressif de I’éprouvette.

Nos observations montrent que I'oxygéne dissous a un effet accélérateur du mouillage du
T91 par le sodium liquide. Cette observation est similaire a celle reportée par Longson pour le fer ou
le nickel [Longson 1967]. Le T91 semble donc se comporter comme le fer et non comme un acier
inoxydable, qui au contraire, est mouillé plus rapidement pour une faible teneur en oxygéene [Hodkin
1976]. Cette influence de I'oxygene sur le mouillage permet d’établir plus facilement les conditions
de contact nécessaires au déclenchement de la FML dans du sodium riche en oxygéne.

Cet effet de 'oxygéne permet également d’expliquer plusieurs caractéristiques des essais
effectués ici. Nous avons observé que les conditions de mouillage nécessaires a I'lamorgage de la FML
sont moins drastiques a 573 K qu’a 398 K. Cela se traduit par un décalage de la frontiere entre les
domaines de fragilité et de ductilité du matériau (figure 98). Or, a 573 K, la solubilité en oxygene est
plus importante dans le sodium qu’a 398 K (101,5 ug/g a 573 K contre 4,2 pg/g a 398 K) et celui-ci
n’est pas protégé par une pellicule de paraffine lors du montage de I’éprouvette sur les mors de la
machine de traction. L'atmosphére lors de cette phase étant la moins pure rencontrée par le sodium
tout au long des manipulations et des essais, elle contribue a la formation de NaOH et / ou Na,0 a sa
surface. Ces composés vont ensuite se dissoudre dans le sodium lors de la montée en température
précédant I'essai mécanique et augmenter la teneur du sodium en oxygene, probablement jusqu’a
atteindre la limite de solubilité. On peut donc s’attendre a ce que ceci permette au mouillage de
s’achever rapidement lors de I'essai mécanique ou du maintien en température le précédant, leur
durée cumulée étant de quelques heures. De plus, cet effet est probablement accentué par la
température de I'essai, qui permet une évolution plus rapide de l'interface a 573 K qu’a 398 K.

L’exposition de 48 h a 723 K dans un sodium a basse teneur en oxygene a été effectuée deux
fois. On a constaté que I'état de mouillage, et donc la sensibilité a la FML, étaient différents. Deux
bains distincts ayant été utilisés pour les deux expositions, cela implique une variation des conditions
physico-chimiques. En effet, la teneur en oxygéne du bain étant fixée par écrémage manuel des
impuretés en surface, celle-ci peut varier légérement d’un bain a un autre. Les deux états de
mouillage différents peuvent donc s’expliquer par le fait que I'oxygéne dissous, probablement
présent en quantité plus importante dans un bain que dans l'autre, a pu permettre une évolution de
I'interface plus rapide lors de I'une des expositions. Cela montre qu’un contréle de la teneur en
oxygéne est essentiel afin d’étudier la FML dans le sodium liquide mais également le mouillage des
métaux par le sodium liquide.

Discussion de l'effet de I'oxygéne sur la mouillabilité

Si cette influence de I'oxygéne n’a pas été expliquée par les auteurs des différentes études
sur la mouillabilité par le sodium liquide présentées ici, une explication potentielle de I'amélioration
du mouillage du fer et du nickel avec une augmentation de la teneur en oxygéne est peut-étre a
chercher du coté des résultats de Jourdan [Jourdan 1975] qui n‘ont pas été détaillés ici car portant
sur des métaux de transition peu utilisés dans les aciers (Ag, Au, Pt, Pd, Zn et Cu). Ce dernier
remarque que la mouillabilité est reliée a la propension pour le substrat a avoir une solubilité
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importante dans le sodium liquide. C’est notamment le cas du zinc, de I’argent, de I'or, du palladium
et du platine. Cependant, ce n’est pas le cas du fer et du nickel dans du sodium a tres faible teneur en
oxygene par exemple. Toutefois, les différentes données sur la solubilité du fer et du nickel dans le
sodium liquide ont été passées en revue par Awasthi [Awasthi 1983], et de nombreux auteurs ont
constaté une augmentation de la solubilité en fer et en nickel avec 'augmentation de la teneur en
oxygeéne du sodium liquide. Celle-ci pourrait donc potentiellement conduire a une amélioration de la
mouillabilité. Des études de corrosion ont également montré que la cinétique de dissolution est
proportionnelle a la différence entre la limite de solubilité et la concentration réelle dans le sodium
[Furukawa 2012]. L’augmentation de la teneur en oxygene du sodium liquide entraine une
dissolution accélérée du fer et du nickel, ce qui pourrait potentiellement affecter la cinétique de
dissolution des couches d’oxydes natives des aciers et constituer une explication possible de cette
influence sur la mouillabilité du T91. Cette dépendance de la solubilité en éléments constitutifs des
aciers a la teneur en oxygéne dissous suggere également la possibilité d’'un mécanisme de FML basé
sur des phénomenes de dissolution tels que présentés par Roberston [Robertson 1966] et Glickman
[Glickman 2000]. En effet, la solubilité en éléments constitutifs du métal solide est un parametre
important des modeles proposés. Leur adéquation avec les caractéristiques du phénomeéne de
fragilisation observé sera décrite dans la section 5.4.2.

Malgré le peu de données existantes sur la solubilité du chrome dans le sodium liquide et en
particulier en fonction de la teneur en oxygene, le comportement du chrome et des alliages riches en
chrome peut également étre discuté. La formation et la stabilité de I'oxyde NaCrO, rendent les
interactions entre le sodium, I'oxygene et chrome singulierement différentes de celles qui peuvent
exister avec le fer ou le nickel. La solubilité du chrome dans le sodium liquide ne peut notamment
pas étre augmentée puisqu’un oxyde se forme si de I'oxygene est présent en quantité suffisante dans
le sodium liquide. Cette caractéristique pourrait expliquer le comportement en mouillage du chrome
et des alliages riches en chrome décrit dans la littérature. La couche d’oxydes native du T91 étant
riche en fer, il est cohérent qu’une influence notable de la teneur en oxygene soit observée. |l reste
toutefois certains points a étudier a ce sujet, puisque I'augmentation de la solubilité en fer et en
nickel dans le sodium liquide avec la teneur en oxygene n’est pas encore bien expliquée, de méme
gu’une potentielle influence de la solubilité sur la cinétique de dissolution des oxydes natifs. Enfin,
les données sur le mouillage sont également limitées et il faudrait confirmer les résultats de la
littérature.
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4.3.Influence de la teneur en hydrogene

Parmi les impuretés non-métalliques possédant une certaine solubilité dans le sodium
liquide, I'hydrogéne est une espéce chimique bien connue comme fragilisante pour les aciers. Il est
donc susceptible d’étre responsable de I'effet fragilisant observé. Toutefois, la fragilisation par
I’hydrogéne (FPH) est connue pour avoir lieu a basse température (typiquement a température
ambiante). En effet, une étude de susceptibilité a la FPH en fonction de la température sous une
atmosphere de 1 bar d’hydrogéne gazeux a montré que I'acier HT-9 (relativement proche du T91)
n’est pas sensible a la fragilisation dés 473 K [Hyzak 1981]. Cependant, Skeldon a mis en évidence
une réduction des propriétés mécaniques dans le sodium liquide pour une température allant
jusqu’a 723 K, soit 250 K au-dela de la disparition des effets connus de I’'hydrogéne sur ce type
d’acier. Ll'influence de la teneur en hydrogene du sodium liquide sur la FML du T91 a donc été
spécifiquement étudiée.

4.3.1. Procédure expérimentale

Afin d’obtenir une dissolution de I’"hydrogéne suffisamment rapide dans le sodium liquide, les
essais mécaniques ont été effectués a 573 K et 673 K. Une estimation des cinétiques de dissolution
est donnée en section 2.2.3. Une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min a été utilisée
puisque cette valeur a permis de mettre en évidence une fragilisation significative a 573 K. Pour
chaque température, quatre essais ont été effectués : un essai de référence sous argon pur, un essai
de référence sous argon hydrogéné (Ar + 5 % H,), un essai en sodium sous argon pur et un essai en
sodium sous atmosphéere hydrogénée (Ar + 5 % H,). Lors des essais sous atmosphéere hydrogénée,
I'atmosphere d’argon pur est changée en Ar + 5 % H, lorsque la pureté de I'atmosphére dans
I’enceinte interne est suffisante. Ce balayage est conservé tout au long de I’essai. Les détails de cette
procédure expérimentale sont décrits en section 2.2.3. Les éprouvettes testées en sodium ont subi
une exposition au sodium liquide a faible teneur en oxygene de 48 h a 723 K. Ces éprouvettes ont été
exposées en méme temps que celles utilisées pour les essais déja présentés en section 4.2.2. Cette
condition d’exposition garantit donc un état de mouillage suffisant pour déclencher la FML a 573 K.
Un film de sodium est partiellement adhérent sur I’éprouvette, traduisant un mouillage incomplet.
Les éprouvettes de référence (testées sans sodium, sous argon ou argon hydrogéné) ont été vieillies
thermiquement pendant 48 h a 723 K dans un four a vide (P < 10 mBar).

4.3.2. Essais mécaniques

Les résultats des essais mécaniques dans les différents milieux sont présentés en figure 99.
Les courbes obtenues lors de ces essais mécaniques sont présentées en annexe 3.
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Figure 99 : Ratios de I'énergie a rupture en milieu sodium aprés une exposition de 48 h a 723 K en milieu sodium liquide a
basse teneur en oxygene sur celle en argon en fonction de la température de I'essai et de la teneur en hydrogéne

On note que les essais de référence sous atmosphere hydrogénée n’ont pas donné lieu a une
réduction des propriétés mécaniques par rapport aux essais effectués sous argon. On constate
gu’une légére réduction des propriétés mécaniques a lieu en sodium hydrogéné par rapport a un
milieu sodium non enrichi en hydrogene. La réduction de I'énergie a rupture par rapport a leurs
références respectives passe de 28 % en sodium non-hydrogéné a 35 % en sodium hydrogéné a
573 K. Cette différence étant limitée, I'essai en sodium hydrogéné a été répété afin de confirmer la
réduction d’énergie a rupture. A 673 K, la réduction de I’énergie a rupture passe de 47 % a 54 %
respectivement. En sodium hydrogéné et non-hydrogéné, la réduction des propriétés mécaniques
augmente a 673 K par rapport a celle constatée a 573 K. La contribution a la réduction des propriétés
mécaniques associée a la présence d’hydrogéne apporté par voie gazeuse est par contre similaire a
673 Keta 573K (7 % a 673 K contre 8 % a 573 K).

Les facies de rupture ont ensuite été observés en MEB. Les facies typiques observés sont

présentés en figure 100.

2pm Grand.= 250 KX EHT = 500kV  Signal A= InLens Date :30 Aout 2012 f§ |10 Hm Grand.= 1.00KX EHT= 500KV  Signal A=InLens Date 28 Jan 2013
Oistiagna Omenson=60c0um WD = 30mm  Photo N° = 5008 ECP Uiphanne GG 00pn WD= 30mm  Photo N° = 7338 ECP




Influence des conditions d’exposition et des impuretés sur la FML du T91 151

E S0KX EHT = 5.00kV Signal A = InLens Date :20 Juil 2012 2pm Grand.= 2,50 KX EHT = 5.00 kV Signal A = InLens Date '3 Juil 2012
Diaphragme Dimansion = 000um WD = 1.8 mm Phato N* = 4777 ECP |_| Diapfeagme: Dmersion =30 00pm WD = 1.6 mm Phato N° = 4685 ECP

Figure 100 : Micrographies MEB obtenues sur des échantillons testés a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse
de 0,015 mm/min en milieu a) sodium hydrogéné, b) argon hydrogéné, c) sodium non hydrogéné, d) argon non hydrogéné

Toutes les micrographies présentées en figure 100 sont issues des essais effectués a 573 K.
Les faciés obtenus a 673 K sont similaires. On constate que les faciés de rupture des essais de
référence sont similaires en condition hydrogénée et non hydrogénée. Ceci est en accord avec les
observations faites lors des essais mécaniques, suggérant I'absence d’influence de I'hydrogéne
gazeux sur les propriétés mécaniques du T91 en absence de sodium.

En milieu sodium, les faciés de rupture sont visiblement fragiles, conformément aux attentes
liées aux résultats des essais mécaniques. Le mode de rupture en condition hydrogénée est similaire
a celui observé en condition non-hydrogénée. La superficie de la zone fragile présente a I'extérieur
de la section utile de I'’éprouvette est similaire également. En conclusion, aucune différence entre le
sodium hydrogéné et non hydrogéné n’est observée en fractographie.

4.3.3. Discussion

Pour des durées d’exposition a I'atmosphere hydrogénée courtes (10 minutes avant essai,
puis la durée de I'essai mécanique), nous avons pu observer que I'ajout d’hydrogéne dans le sodium
liquide engendre une réduction supplémentaire des propriétés mécaniques de I'acier T91. Cet effet
est limité et similaire quelle que soit la température. En absence de sodium, aucune réduction des
propriétés mécaniques n’est relevée. Ce n’est pas le cas en présence de sodium, ou I'hydrogéne
semble avoir une influence sur les propriétés mécaniques du matériau. La différence de
comportement constatée entre les essais ol I’hydrogéne est en phase gazeuse ou dissous dans le
sodium liquide peut s’expliquer par les différentes conditions d’exposition utilisées. En effet, la
couche d’oxyde présente en surface des éprouvettes testées en milieu sodium liquide a été modifiée
au cours de la pré-exposition. La cinétique de dissociation des molécules d’hydrogéne gazeux,
précédant sa diffusion dans le T91, est donc différente dans les deux conditions [Yamakazi 2006]. En
conséquence, il est donc possible que I'absence de modification des propriétés mécaniques sous
atmosphere hydrogénée soit due a une différence de couche d’oxyde. En effet, Guérin a montré que
pour des expositions a une atmosphere He + 4 % H, d’'une durée non spécifiée, le T91 peut étre
sensible a une modification des propriétés mécaniques pour une température et une durée d’essai
mécanique similaire a celles utilisées [Guerin 2003].
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Aux deux températures d’essai utilisées ici, la dégradation des propriétés mécaniques
associée a la présence d’hydrogéne dans le sodium liquide est d’intensité similaire. Cependant,
aucune modification des caractéristiques de la fissuration fragile n’est observée (faciés de rupture,
caractéristiques de la zone fragile). La différence de comportement mécanique du T91 observée
entre les essais effectués en sodium hydrogéné et en sodium non hydrogéné suggere que le sodium
n’est pas saturé en hydrogéne en condition non hydrogénée. On peut donc faire I’hypothése que la
teneur en hydrogéne est similaire aux deux températures. La concentration en hydrogéne a
I’équilibre dans le sodium liquide sous une pression partielle d’hydrogéne de 0,05 bar est
respectivement de 15,5 pg/g a 573 K et de 30 pg/g a 673 K. Ces valeurs ont été calculées d’apres les
formules détaillées en section 1.2.1. Deux observations peuvent étre faites a partir de ces résultats.
Sous atmospheére non-hydrogénée, la teneur en hydrogene dissous est similaire pour les deux
températures d’essai. L'augmentation de I'intensité de la fragilisation avec la température de |'essai
pour une teneur similaire en hydrogene est contraire aux observations généralement faites sur la
dépendance de la FPH par rapport a la température de I’essai mécanique [Tan 1993] [Hyzak 1981].
De plus, en condition hydrogénée, la teneur en hydrogene dissous est bien plus importante a 673 K
qgu’a 573 K alors que la contribution a la fragilisation, apportée par I’hydrogéne, est similaire. Ces
observations nous suggerent que I’hydrogene n’est pas l'unique responsable du phénomene de
fragilisation observé lors de nos essais. Skeldon a déja discuté le role potentiel de I’hydrogéne dans la
FML du T91 par le sodium liquide et montré, compte tenu de ses conditions expérimentales, que
cette impureté n’est probablement pas la cause de la fragilisation observée. En effet, la pression de
vapeur saturante en hydrogene étant relativement élevée, ses conditions expérimentales lui
permettent de considérer que I'hydrogéne est présent en quantité extrémement réduite dans le
sodium car en équilibre avec I'atmosphére. La présente étude permet d’apporter un support
supplémentaire a cette hypotheése.

Enfin, I'observation d’une synergie entre les effets du métal liquide et de I'hydrogéne a été
faite dans I'eutectique plomb-bismuth [Guerin 2003]. Deux causes ont été suggérées : la modification
de la nature de la couche d’oxyde et une influence de I’hydrogéne sur le comportement mécanique
du T91. Dans notre cas, I’hydrogene ne modifie pas la nature de la couche d’oxyde, contrairement a
ce qui est potentiellement observé en milieu plomb bismuth, mais peut modifier le comportement
mécanique du T91 et notamment sa plasticité par interaction des atomes d’hydrogene avec les
dislocations présentes dans le matériau.
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4.4.Synthese

4.4.1. Discussion du role des impuretés

Les conclusions des précédents paragraphes montrent que la sensibilité du T91 a la FML
coincide avec I'amélioration des conditions de mouillage des éprouvettes. En conséquence, celle-ci
est notamment influencée par la durée et la température de I'exposition, mais aussi par la teneur du
sodium en oxygene dissous. On note également que dans le cas présent le mouillage se fait sur une
couche d’oxyde, non protectrice vis-a-vis de la FML.

Les impuretés font partie intégrante de la chimie du sodium. Leur influence sur les
phénomeénes de fragilisation a été mise en évidence par Skeldon et confirmée par notre étude. Pour
la premiére fois, le sodium a pu étre enrichi en impuretés (O, H) séparément. Cette méthodologie
nous a permis d’étudier I'influence de chacune d’entre elles. Il a d’ailleurs été montré que I'oxygene
joue un role essentiel vis-a-vis du mouillage du T91 en I'accélérant. Il n’est toutefois pas exclu que les
impuretés jouent un autre réle directement dans le processus de rupture. De plus, I'identification de
la nature de l'espece fragilisante est difficile, uniquement a partir d’un faciés de rupture ou des
résultats d’essais mécaniques. Cette caractéristique est notamment mise en évidence par I'existence
de mécanismes, principalement basés sur des observations expérimentales, qui visent a décrire a la
fois la fragilisation par I’hydrogene ou les métaux liquides et la corrosion sous contrainte. En
conséquence, le réle potentiel des différentes impuretés va étre discuté dans la suite.

Réle de I'oxygéne dans le processus de rupture

En effet, il ne peut étre exclu que 'oxygéne puisse influencer directement la rupture du T91
par oxydation interne des joints de grains en amont de la pointe de fissure par exemple. Dans
I’hypothése ol nous aurions affaire a un tel phénomene, des échantillons contenant chacun une
pointe de fissure fragile arrétée ont été prélevés par faisceau d’ions focalisés (FIB). Un FIB Strata
400S de FEI a été utilisé pour effectuer I'extraction des échantillons 1 et 2 tandis qu’un FIB Helios 650
de FEI a été utilisé pour extraire I'échantillon 3. Ces trois échantillons ont été extraits sur des
éprouvettes rompues en milieu sodium qui avaient été préalablement exposées au sodium a basse
teneur en oxygene pendant 48 h a 723 K. Deux éprouvettes ont été testées mécaniquement a une
température de 673 K (échantillons 1 et 2) pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015
mm/min et le troisieme a une température de 523 K (échantillon 3) pour la méme vitesse de
déplacement de traverse.

L'extraction de I"échantillon se fait ensuite en plusieurs étapes. Tout d’abord, une zone
d’intérét contenant une fissure fragile arrétée de longueur inférieure a 10 um et située dans une
zone dégagée (afin de permettre une manipulation aisée) est localisée sur le facies de rupture. Une
couche de platine (échantillon 3) ou de tungstene (échantillons 1 et 2) est ensuite déposée sur la
zone de I"échantillon a extraire. On creuse des deux cOtés de la bande déposée. L'échantillon ainsi
dégagé est ensuite aminci et fixé sur une grille de cuivre (échantillon 3) ou de molybdéne
(échantillons 1 et 2). Des illustrations des différentes étapes de I'extraction des échantillons sont
données en figure 101.
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IB : a) dépdt d’une couche de platine sur la zone
d’intérét, b) les cotés de I’échantillon a extraire ont été creusés, révélant le réseau de fissures sous-jacent et c) I’échantillon
déposé sur une grille de cuivre aprés amincissement

Ces échantillons sont ensuite observés en microscopie électronique en transmission.
L'objectif est d’extraire des informations sur la composition chimique de la pointe de fissure et en
particulier la présence potentielle d’oxygéne au-dela de la pointe de fissure. L’échantillon 3 est
observé avec un microscope FEI Titan équipé de la technologie ChemiSTEM et les échantillons 1 et 2
sont observés avec un microscope Tecnai G2 F20 S-TWIN de FEIl équipé d’un systeme EDAX. Les
analyses en perte d’énergie des électrons (uniguement effectuées sur les échantillons 1 et 2) ont été
effectuées avec un microscope Jeol JEM-2010 FEF équipé d’un filtre Omega.

Des analyses en spectroscopie X a dispersion d’énergie (EDX) ont été effectuées sur
I’échantillon 3 et des analyses par perte d’énergie des électrons (EELS) sur les échantillons 1 et 2. Les
cartographies en oxygéene sont présentées en figure 102. La pointe de fissure (PF) est désignée par
une fleche. Sur I’échantillon 1, le tungsténe (W) déposé pour extraire I’échantillon s’est déposé
jusque la pointe de la fissure et est visible en figure 102b. Des cartographies élémentaires ont
également été effectuées pour d’autres éléments (Na, Ga, Cu, Fe, Cr, Mo, Ga et C). Ces données sont
présentées en annexe 4 ou leur analyse est détaillée. Aucune modification de la composition en
pointe de fissure n’est toutefois constatée.

Figure 102 : Cartographies élémentaires en oxygéne obtenues sur a) I’échantillon 3 par EX, ) I’échatillon 1 ar EELS et c)
I’échantillon 2 par EELS

Sur tous les échantillons extraits, on note une surconcentration en oxygene sur les bords de
la fissure. Celle-ci est probablement due a I'‘oxydation naturelle de I’échantillon, qui est
particulierement visible sur les bords qui peuvent étre plus ou moins abrupts. Des exemples de bords
abrupts sont visibles en figure 102 a et b. Au contraire, la figure 102 ¢ montre une légere
surconcentration plus graduée, a cause du front d’arrét de fissure qui n’est pas orthogonal au plan de
I’échantillon.
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On constate donc qu’il n‘est pas détecté d’oxygéne au-dela de la pointe de fissure. Cela
n’exclut pas la présence potentielle d’oxygéne au-dela du fond de fissure mais indique qu’elle est au
moins inférieure a la sensibilité lors de I'analyse (de I'ordre du pourcent atomique d’apres les taux de
comptages). Les travaux de Kruska, par exemple, portant sur I’étude de I'oxydation des joints de
grains en MET analytique montrent que la teneur en oxygene au sein de I'oxyde est de I'ordre de 50
% atomiques [Kruska 2012]. Si ce mécanisme est impliqué, il est donc probable que I'oxygene soit
détecté dans notre cas. L’hypothése d’une fragilisation due a I'oxydation interne des joints de grains
du T91 manque donc de support expérimental.

Role de la soude caustique dans le processus de rupture

La corrosion sous contrainte des aciers a 9 pourcents de chrome par la soude caustique
pourrait également étre considérée comme un mécanisme alternatif de fragilisation. Au cours de son
étude a 573 K [Poulson 1982], Poulson montre que la vitesse de propagation de fissure dépend de la
concentration en soude caustique. A cette température, une teneur en NaOH de 8 mol/L est encore
insuffisante pour observer une vitesse de propagation de fissure similaire a celle de nos essais (= 0,03
um/s contre = 0,2 um/s a la méme température au cours de nos essais). Les conditions de pureté lors
de nos essais préviennent une contamination en NaOH de cette ampleur. De plus, d’apres les
résultats d’essais sous charge constante de Poulson, la corrosion sous contrainte peut avoir lieu pour
un niveau de contrainte inférieur a la limite élastique du matériau, chose qui n’a pas été observé par
Skeldon [Skeldon 1994] lors d’essais mécaniques sous charge constante. Ces données permettent
d’exclure un mécanisme de corrosion sous contrainte di a la présence d’une contamination
potentielle du sodium en NaOH.

Réle de I'hydrogéne dans le processus de rupture

Enfin, pour la premiére fois, le role de I’hydrogene dissous dans le sodium liquide sur le
comportement mécanique du T91 a été étudié indépendamment de celui de l'oxygéne. Nos
observations et conclusions, présentées dans la partie 4.3, ainsi que celles de Skeldon [Skeldon 1994]
suggerent que I’hydrogéne n’est pas responsable de I'effet principal de fragilisation observé.

Synthése

En conclusion, le réle des impuretés non-métalliques décrit dans la littérature a été étudié
beaucoup plus en détail qu’auparavant. Nos résultats permettent de constater que I'oxygéne facilite
le déclenchement de la FML dans le sodium liquide en améliorant significativement la mouillabilité
pour des temps d’exposition courts, et en particulier des essais mécaniques sans pré-exposition
comme fréqguemment effectués lors des études de susceptibilité a la FML. Cependant, une
modification du mode de rupture provoquée par les impuretés non-métalliques, sous forme
d’oxygene, d’hydrogéne ou de soude caustique, manque de support. En conclusion, le sodium
semble étre I'impureté fragilisante opérant ici.
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4.4.2. Retour sur la bibliographie

Ces nouveaux résultats nous permettent de discuter ceux présents dans la littérature. Dans
ce paragraphe, les résultats de Skeldon [Skeldon 1994] seront repris en détail pour expliquer la
divergence d’analyse des causes de la FML. En effet, Skeldon incrimine les impuretés non-métalliques
comme responsables du phénomeéne de fragilisation, ce qui est en contradiction avec les conclusions
de cette étude.

Skeldon a effectué deux types d’essais. Le premier type d’essai a été effectué dans du sodium
impur dont la teneur en oxygéene est importante, soit a cause de la pollution naturelle du sodium, soit
a cause d’ajouts de soude caustique. Ces essais ont montré I'occurrence de fragilisation a toutes les
températures. Le second type d’essais a été effectué dans un sodium purifié. La purification a été
obtenue de différentes manieres et a donné lieu a une méme conclusion : Que les impuretés aient
été éliminées par un piege froid ou un piege de zirconium, aucune fragilisation n’a été observée. Les
différentes conditions d’essai (exposition au sodium, teneur en oxygene) sont rappelées dans le
tableau 17. Nous allons montrer qu’en réalité I'analyse faite ici est cohérente avec les résultats
obtenus par Skeldon.

. Durées et températures d’exposition au
Teneur en oxygene

y sodium (maintien en température et essai FML

(he/e) mécanique)

>100 ou saturé 83had423-798K Oui
<10 131 ha 673K Non
<3 72ha923K+83ha673K Non

Tableau 17 : Bilan des conditions d’exposition utilisées par Skeldon sur I'acier T91

Les essais mécaniques sont effectués a une vitesse de déformation de 10°s™. Cela signifie
gu’un essai dure environ 83 heures. Cette durée est probablement suffisante pour obtenir un bon
mouillage du T91 par un sodium riche en oxygéne ([0,] > 100 pg/g™), quelle que soit la température
de l'essai. A contrario, dans le cas ou le sodium a été purifié, cette durée est probablement
insuffisante pour obtenir un bon mouillage. En effet, nous avons montré qu’aprés 160 h a 823 K, le
mouillage n’est pas accompli si la teneur du sodium en oxygéne est tres basse. Il est donc probable
gue dans les conditions des essais effectués par Skeldon, le T91 n’ait pas été mouillé par le sodium
liquide purifié, ce qui explique le caractére inerte du sodium rapporté par I'auteur.

En conclusion, la présente étude a permis de ré-interpréter les résultats de la littérature
décrivant une influence des impuretés sur la rupture du T91 dans le sodium liquide. Le phénomeéne
qui y est décrit est probablement le méme que celui observé au cours de notre étude : L'oxygene
joue en réalité un réle d’accélérateur du mouillage et permet donc de déclencher la FML du T91.
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5. Etude de la fissuration du T91 dans le sodium liquide

Dans la partie précédente, nous avons mis en évidence que l'acier T91 peut-étre fragilisé
dans le sodium liquide. Le sodium semble étre I'espéece fragilisante contrairement aux suggestions de
la littérature. Malgré le fait que I'influence des conditions de pré-exposition ait été caractérisée, la
plupart des caractéristiques de la fragilisation du T91 par le sodium, telles que l'influence de la
vitesse de sollicitation ou de la température, restent encore a confirmer ou inconnues. Une étude
paramétrique de la sensibilité a la FML de l'acier T91 va donc étre effectuée en balayant les
différents parametres d’essais mécaniques. De plus, différents types d’éprouvettes seront utilisés
afin d’étudier l'influence de la géométrie de I’éprouvette sur la sensibilité du matériau a la
fragilisation.

Ces résultats permettront également de délimiter les domaines de comportement ductile et
fragile du matériau en milieu sodium. Les caractéristiques de la transition entre ces deux
comportements permettront de discuter les différents phénomenes potentiellement impliqués dans
la fragilisation observée en regard des différents mécanismes de fragilisation proposés dans la
littérature. Cette discussion sera notamment appuyée sur une analyse préalable du chemin de
fissuration. En effet, bien qu’un faciés de rupture fragile ait été observé dans la partie précédente, le
mode de rupture n’avait pas été étudié car il est maintenant avéré que la fractographique
conventionnelle est insuffisante avec ce type d’acier.
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5.1. Influence des parametres des essais mécaniques

Les principaux parametres étudiés lors de I’étude de la susceptibilité a la FML d’un couple
métal solide / métal liquide sont la température de I’essai mécanique et la vitesse de sollicitation.
Afin de procéder a une étude a conditions égales, toutes les éprouvettes ont été exposées au sodium
a basse teneur en oxygene pendant 48 h a 723 K. Le sodium présent sur celles testées a une
température inférieure ou égale a 473 K a été protégé par une pellicule de paraffine. Les éprouvettes
destinées aux essais de référence ont été vieillies thermiquement dans un four a vide. Leur
comportement mécanique ne reflete donc pas les éventuelles modifications liées a la corrosion dans
le sodium liquide. Toutefois, il a été estimé en section 4.2.2 que le ratio d’énergie a rupture (Rg) est
réduit d’environ 10 % a cause de ces différences expérimentales. Une analyse des couches affectées
dans ces conditions est également présentée en partie 3.1.2. On évaluera la dégradation des
propriétés mécaniques grace au ratio d’énergie a rupture R introduit précédemment.

5.1.1. Température

Essais mécaniques

Dans un premier temps, l'influence de la température a été évaluée a une vitesse de
déplacement de traverse de 0,015 mm/min. Parmi les différentes vitesses de déplacement de
traverse ayant permis de mettre en évidence la FML dans la partie précédente (0,005 mm/min et
0,015 mm/min), cette valeur a été choisie afin de limiter la vaporisation du sodium pour les
températures d’essais élevées. Cette précaution n’a toutefois pas été suffisante pour permettre une
évaluation de I'effet du sodium a 773 K. En effet, une vaporisation compléte du sodium a eu lieu
avant la fin de I'essai mécanique. Pour cette condition, le comportement mécanique de I'éprouvette
ne permet donc pas d’évaluer sa sensibilité a la FML dans le sodium liquide. En conséquence, les
résultats obtenus par Skeldon lors de I'étude du recouvrement de la ductilité a haute température
n’ont pas pu étre reproduits [Skeldon 1994]. Le confinement du sodium dans un espace fermé de
faible volume au cours de I'essai mécanique lui a permis de s’affranchir des contraintes, liées a la
vaporisation rapide du sodium, imposées par notre montage expérimental.

Les ratios des énergies a rupture associés aux essais mécaniques effectués a une
température inférieure a 773 K sont résumés en figure 103. Les courbes force — déplacement
correspondantes sont présentées en annexe 3.
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Figure 103 : Ratio d’énergie a rupture du T91 en fonction de la température a une vitesse de déplacement de traverse de
0,015 mm/min

On ne constate pas de réduction significative des propriétés mécaniques pour les
températures inférieures ou égales a 523 K. La faible réduction de R; observée a 398 K (6,7 %) est
probablement due a la corrosion subie par I’échantillon pré-exposé au sodium liquide. Au-dela de
523 K, la réduction de I'énergie a rupture en sodium devient significative et augmente avec la
température. On a ainsi une réduction de 28 % et 47 % respectivement a 573 K et 673 K pour une
vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min. La fragilisation ne semble donc avoir lieu
gu’au-dela d’une certaine température, du moins avec ces conditions d’amorgage.

Fractographie

L'observation des facies de rupture en microscopie électronique a balayage est
complémentaire de [I'analyse des courbes associées aux essais mécaniques. L'analyse
fractographique effectuée sur les éprouvettes testées a 398 K et 473 K montre une rupture ductile.
Quelques fissures les différencient légerement des faciés de rupture obtenus en argon (figure 104).
Cependant, leur rareté suggére que ces fissures n‘ont aucune influence sur les propriétés
mécaniques macroscopiques de I'éprouvette. Ces observations sont en accord avec I'absence de
modification des courbes force — déplacement de traverse relevées a ces températures.

EHT= 500KV Signal A= InLens Date 27 Juin 2012 10 pym Grand.= 1.00K X EHT= 5.00kV  Signal A = InLens Date :27 Juin 2012
Oum WD = 24mm Photo N° = 4407 ECP ! Disghragma: Dimersion = 3000y WD'= 1.9 mm Photo N° = 4440 ECP

Figure 104 : Micrographies MEB obtenues aprés un essai mécanique a 398 K et une vitesse de sollicitation de 0,015
mm/min a) en sodium, b) en argon
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A 523 K, une zone fragile est clairement visible. Celle-ci est constituée d’une couronne
d’environ 100 a 150 um de profondeur dont la mesure est difficile a cause d’'une multi-fissuration de
I’éprouvette a I'amorcage (figure 105). L'observation des zones affectées permet de mettre en
évidence la présence de sollicitations de mode Il a laquelle est couplée la sollicitation principale, de
mode I. On remarque que la profondeur de la couronne fragile est grande devant la profondeur des
couches affectées par la corrosion (quelques microns pour cette condition d’exposition). Le facies de
rupture est caractéristique de ce qui est généralement décrit comme du quasi-clivage, bien que
certains auteurs aient montré que le mode de rupture est intergranulaire dans certains cas [Martin
2012]. Une étude dédiée au chemin de fissuration est présentée en section 5.3. Le centre de
I’éprouvette est, quant a lui, couvert de cupules, caractéristiques d’une rupture ductile. Cette dualité
des modes de rupture met en évidence un amorgage des fissures, fragile dans I’entaille et ductile au
cceur de I'éprouvette, la ol la triaxialité des contraintes est la plus importante. Le processus de
rupture de I'éprouvette résulte donc d’'une compétition entre la propagation de ces deux types

fissures.

100 pm Grand.= 100X EHT= 500kY  Signal A= InLens Date :11 Juil 2012 2pm Grand. = 250 KX EHT = 5.00kV  Signal A = InLens Date :11 Juil 2012
Disphragme: Dimension =600 ym WD = 3.3 mm Photo N° = 5098 ECP Diaphragme: Dimension = @0 W um WD = 3.3 mm Photo N° = 5103 ECP

Figure 105 : Micrographies MEB du facies de rupture aprés un essai en sodium a 523 K pour une vitesse de sollicitation de
traverse de 0,015 mm/min

A 573 K et 673 K, une couronne fragile plus conséquente est observée (figure 106). Sa
profondeur est de I'ordre de 200 um et 700 um a 573 K et 673 K respectivement. Le facies de rupture
est similaire a celui observé a 523 K: ductile au centre et semblable a du quasi-clivage sur la

couronne extérieure.

100 pm Grand.= 100X EHT = 500kV  Signal A= InLens Date :20 Juil 2012 100 ym Grand.= 100 X EHT= 500kV  Signal A = InLens Date :20 J
Disphragme Dimansion = DM um WD = 1.8 mm Photo N° = 4773 ECP Disphvagma: Dinension =000 4 WD = 2.6 mm Photo N° = 4745 ECP

Figure 106 : Micrographies MEB du facies de rupture aprés un essai en sodium pour une vitesse de sollicitation de traverse
de 0,015 mm/min aa) 573 K, b) 673 K
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Discussion

sodium.

Plusieurs tendances peuvent étre extraites des résultats de ces essais mécaniques en milieu

La réduction des propriétés mécaniques du T91 augmente avec la température. Elle est
quasi-nulle jusqu’a 523 K, puis augmente fortement. Bien qu’aucune réduction des
propriétés mécaniques n’ait été relevée a 523 K, une rupture fragile est observée sur une
distance significative. Cela suggere un amorgage tardif des fissures fragiles dans le processus
de déformation.

Avec I'augmentation de la température d’essai et de l'intensité de la fragilisation du T91 en
milieu sodium, on constate une augmentation de la largeur de la couronne fragile. En effet,
sa croissance semble grandement affectée par la température de I'essai mécanique. En
utilisant les courbes force — déplacement de traverse obtenues lors des essais mécaniques
ainsi que les longueurs de fissures, on peut estimer une vitesse de propagation de fissure
moyenne. On considere que le départ de fissure se fait au moment ol les courbes divergent
et que sa propagation prend fin lors la rupture finale de I'éprouvette. On obtient ainsi une
vitesse de propagation de fissure moyenne de 1,3 x 10" m/s 3573 K et de 6,6 x 10" m/s 2 673
K. Etant donné que la courbe en sodium et celle de I'éprouvette de référence sont similaires
a 523 K, il a été impossible d’estimer une vitesse de propagation de fissure moyenne pour
cette condition. Ces résultats montrent toutefois une augmentation de la vitesse de
propagation des fissures avec I'augmentation de la température de I'essai mécanique. Cela
suggere qu’un phénomene thermiquement activé est potentiellement impliqué dans le
processus de FML du couple T91 / sodium.

On constate enfin qu’au-dessous d’une certaine température, le T91 est ductile en milieu
sodium. On a toutefois montré que pour cette condition d’exposition, le mouillage n’est
probablement pas complétement accompli (section 4.2.2). Il se modifie potentiellement
durant 'essai ou le maintien en température le précédant a condition que la température et
la teneur en oxygéne soient assez élevées. Les conditions de mouillage pour une
température d’essai mécanique inférieure ou égale a 473 K ne sont donc probablement pas
suffisantes pour déclencher la FML.

Skeldon a également étudié I'évolution de la sensibilité du T91 a la FML en fonction de la
température de I'essai mécanique [Skeldon 1994]. Une augmentation de l'intensité de la
fragilisation a été observée avec |'élévation de la température. Il a également estimé la
vitesse de propagation de fissure a environ 1 um/s pour une température d’essai de 673 K.
Ces résultats et leur analyse sont donc en accord avec ceux obtenus au cours de notre étude.

5.1.2. Vitesse de sollicitation

Essais mécaniques

Le second parametre qui est étudié ici est la vitesse de sollicitation. Pour cela, nous nous

sommes placés a 673 K, température ou la fragilisation la plus importante a été observée. A cette

température, la vitesse de déplacement de traverse va étre variée sur plusieurs ordres de grandeur
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(0,015 mm/min — 1,5 mm/min). L’évolution du ratio d’énergie a rupture en fonction de la vitesse de
déplacement de traverse est présentée en figure 107. Les courbes correspondantes sont montrées
en annexe 3. On note que la valeur correspondant a une vitesse de déplacement de traverse de
0,015 mm/min est une réédition des données du paragraphe précédent.
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Vitesse de déplacement de traverse (mm/min)

Figure 107 : Ratio d’énergie a rupture du T91 en fonction de la vitesse de déplacement de traverse a 673 K

Une réduction significative de I'énergie a rupture en milieu sodium est visible pour les essais
effectués a 0,015 mm/min et 0,15 mm/min. On constate que l'intensité de la FML augmente lorsque
la vitesse de sollicitation diminue. A une vitesse de 1,5 mm/min, on n’observe pas de dégradation
des propriétés mécaniques. Ce résultat suggere un retour a la ductilité pour les vitesses de
sollicitations rapides. Les courbes correspondant aux essais mécaniques effectués en sodium sont
présentées en figure 108. On constate que I'amorcage des fissures semble se faire a une force /
déplacement similaires (= 0,3 mm et 5 kN). Cela suggére un seuil en contrainte et/ou en déformation
proche(s) pour les deux vitesses de sollicitation. Il est donc possible que la vitesse de sollicitation
n’influence I'amorcage des fissures que dans une moindre mesure. Cette hypothése est toutefois a
prendre avec précautions car la courbe force - déplacement est peu sensible aux variations locales du
niveau de contrainte et de déformation au coeur de I'entaille.
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Figure 108 : Courbes force — déplacement de traverse apreés essais a 673 K en milieu sodium en fonction de la vitesse de
déplacement de traverse

Fractographie
Des analyses fractographiques ont été effectuées sur les éprouvettes rompues pour

compléter les résultats mécaniques. Des exemples de faciés de rupture obtenus en sodium sont
donnés en figure 109.
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Figure 109 : Micrographie MEB du faciés de rupture apres un essai a 673 K a) pour une vitesse de sollicitation de 1,5
mm/min et b) pour une vitesse de sollicitation de 0,15 mm/min

Pour une vitesse de déplacement de traverse de 1,5 mm/min, on constate que le faciés de
rupture est caractéristique d’une rupture ductile. Ce résultat est conforme a ce qui était suggéré par
le ratio d’énergie a rupture associé a cet essai. A 0,15 mm/min, une couronne fragile d’'une longueur
de 'ordre de 200 um est visible tout autour de la section utile (figure 109b). Celle-ci est visiblement
plus courte que celle observée a 0,015 mm/min (200 um contre 700 um). On calcule la vitesse
moyenne de propagation de la fissure fragile a 0,15 mm/min en utilisant la méthodologie appliquée
dans le paragraphe précédent. L'estimation de la vitesse est d’environ 1 um/s. Elle est environ 50 %



166 Influence des parameétres des essais mécaniques

plus élevée (1 um/s contre 0,66 um/s) que celle pour une vitesse de déplacement de traverse 10 fois
plus lente (0,015 mm/min contre 0,15 mm/min).

Discussion

Ces résultats montrent que la vitesse de sollicitation a une influence forte sur I'intensité de la
FML du T91 dans le sodium liquide. Une transition de comportement a été observée pour une vitesse
de déplacement de traverse comprise entre 0,15 mm/min et 0,015 mm/min. Le mode de rupture est
ductile aux vitesses de sollicitation élevées, tandis qu’il est fragile aux basses vitesses de sollicitation.
L’analyse des courbes force — déplacement de traverse montre que les fissures fragiles semblent
s’amorcer sensiblement pour une méme valeur de la contrainte et / ou de la déformation quelle que
soit la vitesse de sollicitation. Cependant, les distances affectées par ce changement de mode de
rupture sont singulierement différentes. Les vitesses moyennes de propagation de fissure ont pu étre
estimées et varient légerement en fonction de la vitesse de sollicitation. Pour un facteur 10
d’augmentation de la vitesse de sollicitation, la vitesse moyenne de propagation de fissure est
multipliée par environ 1,5. On constate que ce résultat contraste avec ceux obtenus pour le T91 dans
I’eutectique plomb-bismuth ou la vitesse de propagation de fissure est directement proportionnelle a
la vitesse de sollicitation [Hamouche 2008]. Les estimations des vitesses de propagation de fissure,
en accord avec celles effectuées par Skeldon a cette température, sont de l'ordre de 1 pm/s quelle
que soit la vitesse de sollicitation. En conséquence, lors de I'essai mécanique effectué a la vitesse de
déplacement de traverse de 1,5 mm/min, la distance affectée par la rupture fragile n’aurait pu étre
gue de quelques dizaines de microns au maximum. La compétition entre la propagation de la fissure
fragile et la plasticité ayant lieu en pointe de fissure peut expliquer I'absence totale de zone se
rompant de maniére fragile. Cette analyse suggére que, dans notre cas, la transition fragile / ductile
observée soit liée a la vitesse de propagation de fissure qui est relativement limitée et peu sensible a
la vitesse de sollicitation.

5.1.3. Géométrie de I'éprouvette et champ de contrainte

Le champ de contrainte est un parametre important pour la FML comme I’ont souligné Lynch
[Lynch 1992] ou Fernandes [Fernandes 1997] par exemple. En effet, la présence d’une entaille peut
augmenter considérablement la sensibilité d’'un matériau [Fernandes 1997]. Afin d’étudier I'influence
du champ de contrainte sur la sensibilité du T91 a la FML dans le sodium liquide, des essais ont été
effectués sur plusieurs géométries d’éprouvettes différentes. Une géométrie cylindrique a été
sélectionnée afin d’étudier I'effet associé a la présence d’une entaille, mais également d’avoir une
estimation du seuil de contrainte et de déformation a I'amorcage des fissures. De plus, des essais sur
des éprouvettes CCT ont été mis en place dans le but de quantifier I'influence du sodium liquide sur
le T91, cependant ils nous fourniront surtout des informations sur I'influence de la géométrie de
I’éprouvette utilisée.
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Essais sur une géométrie cylindrique

Tout d’abord, nous allons donc utiliser une géométrie cylindrique (non-entaillée) ou le champ
de contrainte est bien connu. Les éprouvettes ont subi une étape de pré-exposition de 69 h a 823 K
dans du sodium a basse teneur en oxygéne afin de promouvoir leur mouillage. Dans cette étude,
nous négligerons les défauts de surface dus a l'usinage de I’éprouvette et ceux induits par
I’exposition au sodium. Les éprouvettes destinées aux essais de référence ont été exposées au
sodium en méme temps que les éprouvettes destinées aux essais en sodium. Le sodium présent sur
ces éprouvettes est ensuite éliminé dans I’éthanol avant I’essai mécanique.

Les essais mécaniques ont été effectués a 573 K pour une vitesse de déformation d’environ
2,2.10”s" et a 673 K pour une vitesse de déformation d’environ 6,7.10°s™. Cela correspond a des
vitesses de déplacement de traverse respectives de 0,02 mm/min et 0,06 mm/min. On convertit
ensuite les données force — déplacement de traverse en contrainte — déformation nominales avec :

_F
J—SO
d

€

o

avec o la contrainte nominale dans le matériau, F la force, Sy la section de I'éprouvette, € la
déformation nominale de I'éprouvette dans la zone utile, d le déplacement de la traverse et I, la
longueur utile de I’'éprouvette avant |'essai. L’estimation de la déformation se fait a partir du
déplacement de la traverse, le montage expérimental ne permettant pas d’utiliser un extensomeétre a
cause du volume réduit de I’enceinte interne.

Résultats des essais a 673 K
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Figure 110 : Courbe contrainte — déformation du T91 testé a 673 Ket & = 6,7.10'5 st

Tout d’abord, on constate sur la figure 110 une réduction importante des propriétés
mécaniques en milieu sodium liquide. On observe que la limite élastique est conservée (Rpg,= 491
MPa). Ce n’est pas le cas de la résistance a la traction. Le point a partir duquel les deux courbes
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divergent indique le niveau de contrainte auquel s’amorcent les fissures. Ce seuil est d’environ 542 +
10 Mpa, ce qui est inférieur a la contrainte maximale admissible en argon (= 598 MPa). En corrigeant
la déformation mesurée pendant le régime de déformation élastique du matériau, le niveau de
déformation du matériau a I'amorcage des fissures est compris entre 1 et 2 %. On voit sur les deux
courbes qu’une baisse inattendue de la contrainte a lieu pour une déformation d’environ 0,15. Celle-
ci est due au début de striction du T91. Le matériau étant chauffé par effet Joule, cette réduction de
section augmente localement la température de I'éprouvette dans une zone qui n’est probablement
pas couverte par le pyromeétre. Quand la striction devient visible, nous avons d{ focaliser le
pyrometre sur cette zone, mais I'augmentation de température a déja eu lieu localement et donc
affecté la force mesurée.

Les éprouvettes sont observées post-mortem. On voit a I'ceil nu des fissures réparties tout le
long de la zone utile (figure 111). Elles sont préférentiellement localisées sous le fil de molybdéne, ou
était stocké le sodium au cours de I'essai. On voit d’apres la déformation locale que ces fissures sont
apparues alors que la déformation plastique était encore tres limitée.

Figure 111 : Micrographie optique de I’éprouvette de T91 testée a 673 Ket €= 6,7.10° s (les fissures sont encadrées en
blanc)

Les analyses fractographiques montrent deux zones au mode de rupture distinct (figure 112).
On voit une zone d’amorgage des fissures de plusieurs centaines de microns de profondeur. Dans
cette zone, présente sur les bords de I'éprouvette, le mode de rupture est clairement fragile. Le
reste du faciés est couvert de cupules traduisant une propagation et une coalescence ductiles de
fissures amorcées en FML.
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Figure 112 : Micrographies MEB de I'éprouvette de T91 testée en sodiuma 673 Ket & = 6,7.10° s : a) un faciés fragile
proche du bord, b) un facies ductile issu du centre de I'éprouvette

Résultats des essais a 573 K

Des essais mécaniques ont également été effectués a 573 K pour une vitesse de déformation
de 2,2.10°s™. Les courbes contrainte - déformation obtenues sont présentées en figure 113.
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Figure 113 : Courbe contrainte — déformation du T91 testé a 573 Ket £ = 2,2.10'5 st

A cette température, la limite élastique est également conservée (Rpo, = 513 MPa). La
contrainte d’amorcage des fissures est d’environ 632 MPa (contre 633 MPa en argon). Cela
correspond a une déformation d’environ 6,6 % (contre environ 6,9 % en argon). Elle coincide avec la
résistance a la traction en milieu sodium. Des fissures sont visibles sur la zone utile de I'éprouvette et
leur nombre parait plus élevé qu’a 673 K. Enfin, la fractographie conduit aux mémes conclusions qu’a
673 K.

Discussion
En observant I’éprouvette, on constate que des amorces de fissure sont réparties tout le long
de la zone utile de I'éprouvette, traduisant une multi-fissuration du matériau. Etant donné la
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longueur limitée des fissures fragiles, leur propagation est sous-critique. Comme vu précédemment,
la vitesse de propagation des fissures de FML semble limitée et la rupture se termine de maniere

ductile. La valeur de I'allongement a rupture du T91 semble donc étre étroitement dépendante de la
vitesse de sollicitation, c’est pourquoi cette valeur n’est pas discutée ici.

D’apres ces résultats, on constate que le niveau de contrainte et de déformation atteint a
'amorcage semble dépendre fortement de la température. Il n’est également pas exclu que la

vitesse de déformation puisse aussi avoir une influence. Il faut toutefois noter qu’a 673 K, Ia
vaporisation du sodium est rapide et celui-ci se dépose progressivement en surface de I'enceinte
interne, qui est plus froide que I'éprouvette. Ce dépot affecte potentiellement la mesure de la
température et pourrait conduire a une sous-estimation progressive de la température de I'essai en
sodium. Des essais complémentaires seraient nécessaires afin de confirmer les seuils de contrainte et

de déformation relevés a 673 K. On note que la vaporisation du sodium est beaucoup plus lente a
573 K et ne pose pas de probleme pour la mesure de la température.

Skeldon a présenté une courbe contrainte-déformation obtenue a partir d’un essai
mécanique effectué sur une éprouvette tubulaire de T91 a une température de 673 K et une vitesse

de déformation de 10°s™ [Skeldon 1994]. Lors de cet essai, I'auteur utilise du sodium préalablement
pollué par de la soude. Cette courbe est présentée en figure 114.
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Figure 114 : Courbe contrainte-déformation obtenue par Skeldon a partir d’'un essai mécanique effectué sur une
éprouvette tubulaire de T91 en milieu sodium liquide pollué par de la soude pour une température de 673 K et une vitesse
de sollicitation de 10°s™ [Skeldon 1994]

On peut constater que cette courbe est relativement différente de celle obtenue au cours de
nos essais a 673 K. Tout d’abord, le matériau testé sous argon posséde un allongement a rupture plus
important que celui de notre éprouvette utilisée pour I'essai de référence, mais une limite
d’élasticité et une résistance a la traction similaires. Cet écart peut étre attribué a une raideur
différente du montage de traction, comme le suggere la pente du domaine élastique, mais
également au mode de chauffage différent de I'éprouvette qui va, dans notre cas, imposer une
température non uniforme quand la striction du matériau va commencer. Toutefois, la contrainte
d’amorcage en sodium est plus haute dans les résultats de Skeldon que dans notre cas (= 600 MPa
contre = 542 MPa). Cet écart peut potentiellement s’expliquer par une composition légerement
différente des deux matériaux utilisés ou encore par I'erreur de mesure de la température qui est

faite a cause du dépot de sodium dans notre montage. L'absence de pré-exposition au sodium avant
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les essais mécaniques effectués par Skeldon suggere également que le temps nécessaire a
I’obtention du mouillage puisse avoir une grande influence sur ses mesures.

Les essais effectués a 573 K ont cependant permis de montrer avec certitude que I'amorcage
des fissures fragiles peut se faire avant d’atteindre la résistance a la traction du T91. Cette
caractéristique montre que le sodium peut provoquer une modification importante des propriétés
mécaniques du matériau.

Essais sur une géométrie CCT

Afin de quantifier I'influence du sodium sur le comportement mécanique du T91, des essais
ont également été effectués sur une géométrie CCT (Center Cracked Tensile). Afin de promouvoir
leur mouillage, les éprouvettes sont exposées au sodium a basse teneur en oxygene pour une durée
comprise entre 150 h et 250 h a 823 K. Une photographie d’éprouvette apres exposition est visible
en figure 115. On constate qu’une goutte de sodium est présente dans |'entaille. Les éprouvettes
utilisées pour les essais de référence n’ont subi ni exposition au sodium, ni vieillissement thermique
équivalent a celui subi par les éprouvettes exposées au sodium liquide.

Entaille

Figure 115 : Eprouvette CCT apres exposition au sodium liquide a basse teneur en oxygene

Des essais mécaniques ont été effectués a diverses températures et diverses vitesses de
sollicitations en utilisant une procédure similaire a celle appliquée pour les éprouvettes
axisymétriques entaillées. Les conditions d’essai sont présentées dans le tableau 18. On notera qu’a
cause d’'une enceinte interne légerement plus volumineuse, la pureté du gaz a l'intérieur de cette
enceinte est [égérement moins bonne que pour les éprouvettes axisymétriques.

Température (K) Vitesse de sollicitation (mm/min) FML
403 400 Non
403 20 Non
403 1 Non
403 0,1 Non
403 0,02 Non
473 0,1 Non
523 0,5 Non
573 0,5 Non

Tableau 18 : Bilan des conditions d’essais mécaniques utilisées avec des éprouvettes CCT
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Un exemple de courbe obtenue apres un essai mécanique est présenté en figure 116. On ne
constate pas de réduction des propriétés mécaniques. La ductilité semble légérement augmentée en
milieu sodium. Cette caractéristique est probablement un effet du vieillissement thermique a 823 K.
On note qu’aucune réduction des propriétés mécaniques n’a été relevée dans les conditions d’essai

utilisées.
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Figure 116 : Courbe force-déplacement de traverse obtenue aprés un essai mécanique effectué a 403 K pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,02 mm/min

Des observations MEB du faciés de rupture ont également été effectuées. Tout d’abord, on
constate que la surface des échantillons a été soumise a des phénomeénes de corrosion. Ceux-ci ont
été décrits en détail en section 3. On observe ensuite que le facies de rupture traduit une rupture
tres majoritairement ductile du T91. Certaines zones contiennent cependant des fissures qui ne sont
pas visibles sur les éprouvettes rompues en argon, suggérant un mode de rupture mixte. Ces zones
sont toutefois rares. Leur rareté explique I'absence de modification des propriétés mécaniques
visible sur les courbes force — déplacement associées. Des exemples de zones entierement ductiles

ou mixtes sont visibles en figure 117.
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Figure 117 : Micrographies MEB du facies de rupture d’éprouvettes CCT rompues a 403 K pour une vitesse de déplacement
de traverse de 0,1 mm/min
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On constate que cette géométrie d’essai est significativement moins sensible a la FML que les
autres géomeétries utilisées au cours de cette étude.

Discussion

Cette étude a permis d’étudier la sensibilité a la FML du T91 en utilisant 3 géométries
différentes (axisymétrique, axisymétrique entaillée et CCT). On constate que seules deux géométries
sont sensibles a la FML : les géométries axisymétriques entaillées ou non.

Ce comportement montre qu’une concentration de contrainte « mécanique » (entaille), n’est
pas nécessaire a I'amorgage de fissures de FML dans le sodium liquide puisque la géométrie
axisymétrique non entaillée n’en a pas. On notera toutefois que les phénomenes de corrosion
peuvent également provoquer des concentrations de contraintes, cependant, le critere déterminant
I’occurrence ou non de FML est a chercher ailleurs.

Nous avons précédemment estimé la vitesse moyenne de propagation des fissures fragiles
dans le T91. Au cours de nos essais, celle-ci était maximale a 673 K et atteignait 1 um/s. La géométrie
CCT impose une propagation de fissure sur une distance de 20 mm. Il serait donc nécessaire que la
fissure se propage sur une durée de 5,6 h a une température similaire. A haute température, les
essais effectués ont eu une durée trés inférieure (de I'ordre de la dizaine de minutes), tandis qu’a
basse température des essais plus longs ont été effectués, mais la vitesse de propagation de fissure
maximale étant probablement plus faible, ces essais étaient simplement trop courts. En effet, lors
des essais effectués a 398 K pour une vitesse de 0,005 mm/min sur une géométrie axisymétrique
entaillée (durée totale de I'essai = 5 h), la longueur de fissure fragile observée est de I'ordre de
guelques dizaines de microns. Cela indique une vitesse de propagation des fissures entre un et deux
ordres de grandeur inférieure a celle mesurée a 673 K. L'étude des vitesses de propagation de
fissures dans le T91 fera I'objet d’un paragraphe dédié en section 5.2.

Cette analyse permet d’expliquer le caractéere ductile du T91 en géométrie CCT
contrairement aux géométries axisymétriques qui sont de dimensions bien plus réduites (2 mm de
propagation de fissure au maximum contre 20 mm pour les éprouvettes CCT). Notre montage ne
nous a malheureusement pas permis de faire des essais mécaniques a une vitesse adaptée. Deux cas
de figure se sont présentés :

- A basse température (= 400 K), I'essai mécanique requis doit durer plusieurs centaines
d’heures. Une vitesse de déplacement aussi lente n’est pas permise par la machine d’essai
utilisée.

- A haute température (= 600 K), I'essai mécanique doit durer plusieurs heures. Le montage
utilisé permet d’atteindre de telles vitesses de sollicitation, cependant la vaporisation du
sodium étant relativement rapide dans cette gamme de température, il est cette fois
impossible d’effectuer un essai mécanique au contact du sodium.

Enfin, la pertinence d’'un essai dans des conditions « limites » de fragilisation, sera discutée
en section 5.4.1 et suggere plut6t le besoin de mise en place d’'un montage dédié avec des conditions
d’étude soigneusement choisies.
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5.2. Etude de la transition fragile / ductile

Au cours du paragraphe précédent, nous avons pu constater que l'intensité de la FML est
fortement dépendante de la température et de la vitesse de sollicitation de 'essai mécanique. La
modification de chaque paramétre indépendamment a permis de mettre en évidence I'occurrence
d’une transition fragile / ductile a haute vitesse de sollicitation / basse température. L'objectif de
cette partie est de délimiter le domaine ou le comportement du T91 est fragile du domaine ou il est
ductile. Cette étude permettra ainsi de sonder un éventuel couplage entre la température et la
vitesse de sollicitation associées a la transition fragile / ductile. Les résultats obtenus permettront
également de discuter la nature des phénomeénes potentiellement impliqués dans le mécanisme de
FML du T91 par le sodium liquide.

5.2.1. Procédure expérimentale

Des essais mécaniques ont été effectués avec diverses conditions de vitesse de déplacement
de traverse et de température afin d’encadrer au plus prés la transition fragile / ductile du T91 dans
le sodium liquide. Avant les essais mécaniques, les éprouvettes ont été exposées au sodium liquide a
basse teneur en oxygeéne pendant 72 h a 723 K. Etant donné le temps nécessaire a la mise en place
d’un essai, les conditions utilisées sont soigneusement choisies a partir des résultats des essais
effectués précédemment. Par exemple, les essais décrits dans les paragraphes précédents ont
montré qu’a 673 K, la transition fragile / ductile se situe pour une vitesse de déplacement de traverse
comprise entre 0,15 et 1,5 mm/min. Les vitesses de déplacement de traverse utilisées pour localiser
la transition de comportement sont donc choisies sur cette plage de vitesses. Aux autres
températures, étant donné que l'intensité de la FML diminue lorsque la température diminue, on
part sur I’hypothése que la vitesse de déplacement de traverse a la transition fragile / ductile
diminue également. Lorsque le comportement du matériau est fragile, on augmente la vitesse pour
I’essai suivant afin de passer dans le domaine ductile et inversement.

Il a été observé lors d’essais a 398 K et 523 K qu’une éprouvette peut rompre de maniére
fragile sans que son comportement mécanique macroscopique ne soit affecté. Il est donc
indispensable de créer un critére de « fragilité » permettant de classifier les conditions d’essais
mécaniques comme donnant lieu a un comportement fragile ou ductile du matériau en milieu
sodium. Une éprouvette sera considérée comme « fragile » si une couronne fragile est présente tout
autour de sa section. Au contraire, une éprouvette sera considérée comme « ductile » si lI'intégralité
de sa couronne est ductile. Le cas intermédiaire, ol seule une partie de la couronne est ductile, sera
désigné comme « mixte ». Des schémas représentatifs de faciés caractéristiques d’éprouvettes
« fragiles » et « ductiles » ainsi définis sont donnés en figure 118. La réponse mécanique du matériau
n’est pas prise en compte dans ce critere. Il n'est donc pas nécessaire d’effectuer un essai de
référence associé a chaque condition d’essai en sodium.
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a Eprouvette « fragile » b Eprouvette « ductile »
Couronne fragile
Centre ductile

Centre ductile

Entaille Entaille

Figure 118 : Représentation schématique a) d’une éprouvette considérée comme « fragile », b) d’'une éprouvette
considérée comme « ductile »

5.2.2. Résultats expérimentaux

Les différentes conditions utilisées pour les essais mécaniques (9 au total) sont présentées
dans le tableau 19. Le mode de rupture est renseigné par une légende colorée.

Température 573 K 623 K 673 K
0,15 0,32 0,85
0,085 0,235 0,5

CRTT om0 om

Tableau 19 : Conditions en température et en vitesse de déplacement de traverse utilisées pour les essais mécaniques
nécessaires a la caractérisation de la transition fragile-ductile et mode de rupture associé (rouge = « fragile », orange =
« mixte », vert = « ductile »)

Vitesses de déplacem?nt

On constate que pour les trois températures utilisées, la transition de comportement a pu
étre encadrée assez finement. Il est observé que la vitesse de déplacement de traverse associée a la
transition fragile / ductile augmente avec la température. Cela révéle a la fois un couplage entre la
température de I'essai et la vitesse de sollicitation associée a la transition fragile / ductile et une
activation thermique du phénomeéne de FML.

L’activation thermique de la transition fragile / ductile peut étre mise sous la forme d’une loi
d’Arrhenius. Pour cela, nous allons utiliser I'expression la plus simple :
—Q
U = vyeRT
avec v la vitesse de déplacement de traverse a la transition fragile / ductile, v, une constante, Q
I’énergie d’activation associée a la transition fragile / ductile du T91 dans le sodium liquide, R la

constante des gaz parfaits et T la température. La figure 119 présente un diagramme de ce type ou
sont placés les points expérimentaux.
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Figure 119 : Diagramme des conditions expérimentales représentées en fonction du logarithme de la vitesse déplacement
de traverse et de 'inverse de la température

Une régression linéaire a été effectuée en utilisant les points « mixtes » représentant le
comportement de transition. On constate sur la figure 119 que la transition, matérialisée par ces
points dans un premier temps, suit une droite dans ce repére. La corrélation suit bien une loi
d’Arrhenius. Celle-ci apparait donc comme adaptée a la description de ce cas de transition fragile /
ductile. Afin de déterminer une valeur de I’énergie d’activation associée a cette transition et |'erreur
inhérente a la mesure, les points « fragiles » et « ductiles » sont utilisés pour connaitre les pentes
extrémes que peut prendre la droite associée a la transition. En faisant passer une droite par le point
correspondant a la condition « fragile » a 673 K et par celui correspondant a la condition « ductile » a
573 K, on peut calculer une énergie d’activation minimale. En utilisant le point correspondant a la
condition « fragile » a 573 K et celui correspondant a la condition « ductile » a 673 K, on obtient la
valeur maximale que pourrait prendre I’énergie d’activation d’aprés nos résultats. A partir de ces
deux valeurs, on en déduit une valeur médiane de I'énergie d’activation et l'intervalle d’erreur
associé. Ces résultats sont résumés dans le tableau 20. La valeur de 49 + 25 kJ/mol est retenue pour
la suite de I'étude.

Qmax 74 kJ/moI
Qmin 24 kJ/moI
Qmed 49 kJ/moI

Tableau 20 : Valeurs des extrema possibles pour I’énergie d’activation et de la valeur médiane d’apres les résultats de cette
étude surla plage 573 K- 673 K

Toutes les conditions expérimentales utilisées au cours de notre étude sur une géométrie
axisymétrique entaillée ont été placées sur un graphique de la vitesse de déplacement de traverse en
fonction de I'inverse de la température. Ce graphique est visible en Figure 120. Lorsqu’une condition
a donné lieu a un essai « fragile », celle-ci sera notée « fragile » méme si plusieurs essais ductiles ont
également été obtenus. Au cours de notre étude, ces changements de mode de rupture ont toujours
pu étre attribués a un mauvais mouillage de I'éprouvette. La transition fragile / ductile qui a été
caractérisée sur la plage de température 573 K - 673 K, a été extrapolée aux plus basses
températures et ajoutée au diagramme.
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Figure 120 : Bilan de la totalité des conditions expérimentales utilisées sur des éprouvettes axisymétriques entaillées de T91

On constate que les deux domaines sont globalement respectés. Tous les points obtenus a
partir d’essais a 673 K, 573 K et 523 K sont en accord avec la transition caractérisée précédemment.
Les points repérés par 1 et 2 semblent toutefois légérement dévier de la frontiére établie sur la plage
573 K - 673 K. Tout d’abord le point 1, représentant un comportement « ductile » est
potentiellement anormalement bas. Il faut rappeler que le mouillage de cet essai effectué a 473 K
était incomplet (exposition de 48 h a 723 K dans un sodium a basse teneur en oxygéne), ce qui
explique le comportement ductile observé. Enfin, le point 2 est relativement haut par rapport a la
transition a cette température (398 K). Tout d’abord, on peut noter que I'effet fragilisant observé sur
ces éprouvettes est tres faible (pas d’influence mécanique visible sur les courbes, longueur fragile =
20 um) et suggere que cette condition d’essai mécanique se situe « a proximité » de la transition
fragile ductile. Ensuite, a 398 K, les propriétés mécaniques du T91 sont légerement différentes de
celles sur la plage de température ou la transition fragile / ductile a été caractérisée (module de
Young, limite élastique). Son mode de déformation est également affecté par la température de
|‘essai (pas d’effet Portevin-LeChatelier a 400 K contrairement a la plage 500 K - 700 K). Ces
évolutions des propriétés du matériau peuvent expliquer le léger décalage de ce point qui reste
cependant a l'intérieur des plages d’erreur.

5.2.3. Discussion sur la vitesse de propagation de fissure

Peu de données sur les vitesses de propagation de fissures peuvent étre extraites de nos
essais. En effet, seules les éprouvettes dont le comportement mécanique en sodium est fortement
affecté permettent de donner une estimation, puisque celle-ci se fait en utilisant I'écart entre les
courbes mécaniques en sodium et celles de référence. Les essais permettant une estimation de la
vitesse de propagation de fissure sont donc ceux effectuées a 573 K pour une vitesse de déplacement
de traverse de 0,015 mm/min (2 essais) et a 673 K pour des vitesses de déplacement de traverse de
0,15 mm/min (1 essai) et 0,015 mm/min (1 essai). L'ensemble des vitesses moyennes de propagation
de fissures estimées est présenté dans le tableau 21.
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Température (K) Vitesse de sollicitation (mm/min) Vitesse de propagation de fissure (m/s)
573 0,015 2x107
573 0,015 1,3x 10”7
673 0,15 1x10°
673 0,015 6,6 x 10”7
Tableau 21 : Vitesses moyennes de propagation de fissures dans le T91 en fonction de la température et de la vitesse de
sollicitation

En faisant I’'hypothése que la vitesse de propagation de fissure est constante tout au long de
la propagation de la fissure, on peut comparer les valeurs obtenues. On constate tout d’abord une
augmentation significative des vitesses moyennes de propagation de fissures avec 'augmentation de
la température. Cela confirme l'activation thermique associée au phénoméne de FML. On observe
aussi une faible dépendance a la vitesse de déplacement de traverse. Si on suppose que I’évolution
de la vitesse moyenne de propagation de fissure peut étre décrite par une loi d’Arrhénius, on peut
estimer une valeur d’énergie d’activation associée a la propagation des fissures fragiles. Elle est
d’environ 55 kJ/mol. Cette valeur est proche de celle associée a la transition fragile / ductile. Ces
données sont clairement insuffisantes pour établir une loi générale mais suggerent a nouveau une
possible relation entre la transition fragile / ductile et la vitesse limite de propagation de fissure.
Cette méthodologie sera également appliquée a l'acier XC10 dans la partie suivante afin
d’approfondir cette étude et de caractériser en détail la vitesse de propagation des fissure fragiles.
C'est, en effet, une caractéristique importante du phénomeéne de fragilisation permettant sa
comparaison avec les mécanismes proposés dans la littérature, mais également sa modélisation. De
plus, si la relation entre I'activation thermique de la vitesse de propagation de fissure et celle de la
transition fragile / ductile se confirme, la mesure des vitesses de propagation de fissures pourrait
également constituer une méthode de mesure alternative de I'énergie d’activation associée au
phénoméne de FML, du moins dans le cas du sodium. Cette méthode serait particulierement
avantageuse car elle nécessite un nombre d’essais plus réduit.
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5.3. Etude du mode de rupture

Les facies de rupture obtenus lors de la rupture du T91 en milieu sodium sont généralement
décrits comme du quasi-clivage. Cependant, le mode de rupture des polycristaux en milieu métal
liquide est généralement identifié comme intergranulaire. Il serait donc surprenant que le chemin de
fissuration soit différent dans le cas du couple T91 / sodium. De plus, Martin a montré que le mode
de rupture d’un acier T91 rompu dans I'indium ou le plomb-bismuth, généralement qualifié de quasi-
clivage, est en réalité une rupture interlatte ou intergranulaire [Martin 2012]. La connaissance du
mode de rupture étant une caractéristique essentielle pour la compréhension ou la modélisation
d’un tel phénomeéne, une étude détaillée du chemin de fissuration a été réalisée dans le cas T91 /
sodium.

5.3.1. Observation MEB

Tout d’abord, le facies de rupture a été observé au MEB. Des micrographies de la surface de
rupture sont présentées en figure 121.

/ ~ 7
2pm Grand.= 5.00KX EHT = 5.00 kV Signal A = InLens Date :11 Juil 2012
Diaphragme: Dimension=6000pm WD = 3.5 mm Photo N° = 5124 ECP 5

Figure 121 : Micrographies MEB sous différents angles et différents grandissements du facies de rupture fragile du T91

On constate sur ces différentes micrographies que l'identification du mode de rupture est
complexe. L'observation du faciés sous un angle différent (rotation de 52°) permet de mettre en
évidence un certain relief et la présence de fissures secondaires. La longueur caractéristique visible
sur la surface de rupture est de I'ordre de 500 nm. Cela suggére que les anciens joints de grains
austénitiques ne sont pas un chemin préférentiel de fissuration. La fissure semble plut6t se propager
a travers ou entre les lattes du matériau. Cependant, I'échelle d’observation en MEB ainsi que le
manque de données sur les orientations cristallographiques ne permet pas de statuer sur un mode
de rupture plutét transgranulaire ou intergranulaire.
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5.3.2. Résultats FIB-MET

Afin de permettre une caractérisation plus détaillée du chemin de fissuration, les échantillons
prélevés par FIB afin d’étudier la composition en pointe de fissure ont été a nouveau observés en
MET. Les détails de I’extraction des échantillons ainsi que leurs caractéristiques sont détaillés en
section 4.4.1. Une micrographie en champ clair et une micrographie en champ sombre, obtenues a
partir de I’échantillon 3, sont présentées en figure 122.

Figure 122 : Micrographies de la microstructure entourant la fissure de I’échantillon 3 : a) en champ clair, b) en champ
sombre

Les défauts de la microstructure (dislocations, interfaces, etc.) sont mis en évidence sur ces
micrographies. En utilisant les contrastes, on peut distinguer les différentes lattes de la
microstructure. Un exemple est donné en figure 123.

Figure 123 : Micrographie en champ clair de la microstructure a proximité de la fissure

On peut voir sur la figure 123 que deux grains, en haut sur I'image, sont en vis-a-vis avec un
unique grain, en bas sur la méme image. La géométrie de ces grains, ainsi que les structures de
dislocations visibles, montrent que ces grains étaient déja trois cristaux distincts avant le passage de
la fissure. Cet exemple suggére une propagation interlatte ou intergranulaire de la fissure.

Afin de confirmer cette hypothese, des clichés de diffraction, caractéristiques de I'orientation
locale du cristal, ont été pris de part et d’autre de la fissure dans des zones ou la microstructure était
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en vis-a-vis avant la rupture. Ces clichés sont présentés en figure 124. L'emplacement o ils ont été
pris est indiqué sur une micrographie de la fissure en champ sombre annulaire a grand angle.

20.01/nm 20.01/nm

20.01/nm 20.01/nm

Figure 124 : Micrographie en champ sombre annulaire a grand angle ou sont identifiés des clichés de diffraction pris de part
et d’autre de la fissure, présentés sur la droite

On voit que ces clichés sont différents de part et d’autre de la fissure. Cela confirme le
caractére intergranulaire / interlatte du mode de rupture du T91 en milieu sodium liquide.

5.3.3. Résultats EBSD

Afin de compléter cette étude, des analyses par cartographies d’orientation ont été
effectuées. Pour cela, la technique EBSD a été utilisée sur un échantillon testé a 673 K pour une
vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min aprés une exposition de 48 h a 723 K dans du
sodium a basse teneur en oxygene. Une section transverse est préparée par polissage ionique en
utilisant un Jeol Cross Section Polisher. La zone analysée est présentée en figure 125.

Section
préparée par Surface de
polissage rupture
ionique fragile
Zone polie

Figure 125 : a) Vue d’ensemble du faciés de rupture de I'échantillon sur lequel a été effectuée la coupe transverse, b)
micrographie de la coupe transverse et de la zone polie

Afin d’avoir I'ensemble de la microstructure entourant la fissure, les analyses EBSD ont été
effectuées sur les zones ou étaient présentes des fissures arrétées (figure 126). On remarque que ces
zones sont relativement peu nombreuses par rapport a la taille de la zone fragile (3 zones pour une
longueur fragile de 400 a 500 um). L’acquisition se fait avec une tension de 20 kV. Une étape de
nettoyage des cartographies a lieu apres la collecte des orientations. La fonction « grain dilation » est
utilisée pour que les points rattachés a des grains de diameétre inférieur a 150 nm, soient rattachés
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aux grains de taille supérieure a 150 nm qui les entourent. Les fissures sont représentées par un
mouchetis, constitué de points dont les clichés de diffraction n’ont pas pu étre indexés correctement.

3 um
\|_

5 4 | — v

A

! e | — LT 8
Figure 126 : a), b) c) Cartographies d’orientation obtenues par EBSD sur un échantillon testé en sodium a 673 K pour une
vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min

Ces cartographies permettent une mesure de la désorientation entre des grains présents de
part et d’autre de la fissure. Trois exemples sont donnés en figure 127. Etant donné la profondeur de
ces fissures, le déplacement du matériau dii a une sollicitation en mode Il est négligeable. En effet,
une rotation importante aurait pour conséquence de ne pas aligner sur une méme section deux
grains ayant été en contact avant la rupture du matériau. Afin d’identifier le chemin de fissuration, la
désorientation entre deux grains situés de part et d’autre de la fissure est comparée avec I'ouverture
de la fissure, afin de compenser la rotation des grains imposée aprées la rupture. Si ces deux angles
sont comparables, le mode de rupture est probablement transgranulaire alors que, le cas échéant, la
fissure aurait plutét un chemin intergranulaire. Ce critére est illustré en figure 128.
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Figure 127 : Profils de désorientation relevés sur les cartographies d’orientation présentées en figure 126

AB = o =» Rupture transgranulaire AB # a =¥» Rupture intergranulaire

Figure 128 : Représentation schématique du critére utilisé pour la détermination du mode de rupture dans le sodium
liquide

D’aprés les cartographies de la figure 127, on constate une désorientation importante entre
les bords de la fissure. Celle-ci est supérieure a la désorientation due a I'ouverture de la fissure, qui
est de quelques degrés pour les fissures 1 et 2. Les couleurs vertes présentes de part et d’autre de la
fissure 3 refletent une désorientation d’environ 17 °. Cependant, I'ouverture de la fissure étant
d’environ 30°, on en conclut que les bords de la fissure étaient désorientés les uns par rapport aux
autres avant d’étre séparés par le passage de la fissure.

Conformément aux conclusions des analyses effectuées au MET, ces résultats confirment une
propagation de fissure interlatte ou intergranulaire. L'analyse faite par Skeldon dans le cas de FML
sodium / T91 est en réalité une interprétation erronée du faciés de rupture, probablement a cause
de la finesse de la microstructure et d’une déformation plastique importante.
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5.4. Discussion

5.4.1. Etudes de sensibilité des aciers a la FML dans le sodium liquide

Les résultats précédents ont montré I'existence d’une transition fragile / ductile a haute
vitesse de déplacement de traverse et relativement basse température. En réalité, cette frontiere
s’ajoute a celle caractérisée par Skeldon, présente a haute température et basse vitesse de
sollicitation [Skeldon 1994]. Celle-ci n’a pas pu étre étudiée au cours de nos essais a cause d’une
vaporisation rapide du sodium aux températures concernées (723 K — 773 K). Cependant, en utilisant
ses données, on peut donner un ordre de grandeur de I’énergie d’activation du phénomeéne en
supposant que la frontieére peut étre décrite par une loi d’Arrhenius. Cette approximation semble
d’ailleurs justifiée d’aprés les travaux de Rostoker [Rostoker 1960] ou Johnston [Johnston 1977]
effectués dans d’autres métaux liquides (couple fer / plomb par exemple). L'énergie d’activation
associée a cette transition est de I'ordre de 300 kJ/mol. Cette estimation n’est qu’un ordre de
grandeur, car issue de seulement deux points. C'est pourquoi elle ne sera pas discutée en détail. On
rappellera toutefois que cette transition de comportement a été attribuée a une diminution du
niveau de contrainte admissible par le T91 dans cette gamme de température (723 K — 773 K).
Comme souligné dans la partie bibliographie, les résultats de Hamdane sur un matériau durci
semblent confirmer cette hypothese [Hamdane 2012]. En effet, des essais mécaniques en milieu
sodium montrent que la température associée a la transition fragile / ductile se situe au-dela de
823 K pour un T91 dont le niveau de la contrainte admissible est augmenté par une température de
revenu réduite (823 K au lieu de 1023 K).

Le mode de rupture en fonction de la vitesse de déformation et de la température de I'essai
est présenté en figure 129. La frontiere mise en évidence par Skeldon est matérialisée par une droite
de couleur verte, alors que celle mise en évidence et étudiée lors de notre étude est matérialisée par
une droite de couleur rouge. On constate ainsi que seul un quart du domaine des conditions d’essai
semble permettre I'observation de la FML du T91 par le sodium liquide (pourvu que les conditions de
mouillage soient suffisantes). En effet, une faible vitesse de sollicitation, ainsi qu’une basse
température, sont nécessaires a lI'occurrence de FML. Si une de ces deux caractéristiques n’est pas
respectée, hormis les phénomenes liés a la corrosion, aucun effet du sodium liquide n’est susceptible
d’étre observé. On notera enfin qu’une troisieme dimension peut étre associée au niveau de
contrainte, étant donné que la présence d’un seuil a été mise en évidence dans notre étude et par
celle de Skeldon [Skeldon 1994]. Celle-ci mériterait d’étre étudiée en détail afin d’évaluer la
sensibilité du T91 a la FML lors d’essais de fatigue ou de fluage, ol le niveau de la contrainte reste
inférieur a la résistance a la traction du matériau. L'observation d’'un mode de rupture fragile lors de
guelques essais mécaniques effectués par Chopra suggére que certaines conditions de fatigue
oligocyclique permettent I'observation de FML [Chopra 1983].



Etude de la fissuration du T91 dans le sodium liquide 185

In €

1 _Transitions fragile/ductile

Ductile yd )
/| Ductile

Q = 50kJ/mol

Ductile

Fragile

Q = 300kJ/mol 1

[ »
1 r g

= 750K T

Figure 129 : Domaines de fragilité et de ductilité du T91 en fonction de la vitesse de sollicitation et de la température

L'étude de l'influence des parametres d’essais mécaniques a permis de constater que les
comportements fragiles et ductiles sont tous les deux possibles en milieu sodium. Celui-ci dépendra
de la vitesse de sollicitation du matériau, ainsi que de la température a laquelle est effectué I'essai. Il
est donc essentiel de prendre en compte la dualité des comportements possibles lors d’études de
susceptibilité a la FML dans le sodium liquide. Ainsi, un nombre tres limité de conditions d’essai, tel
gu’effectué par Rostoker, Tanaka ou Old, ne peut attester d’'une maniéere certaine d’une sensibilité a
la FML [Rostoker 1960] [Tanaka 1969] [Old 1973]. Les résultats peuvent étre d’autant plus
trompeurs, que contrairement a certains couples ol la sensibilité a la FML est d’autant plus
importante que la vitesse de sollicitation est importante et la température est basse, le
comportement inverse est observé pour le couple T91 / sodium. Les essais a vitesse de sollicitation
élevée sont donc a proscrire pour I’étude de la sensibilité a la FML en milieu sodium.

Il est également essentiel de tenir compte des vitesses de propagation de fissures. En effet,
celles relevées ici sont relativement faibles (< 1 um/s). De plus, elles semblent décroitre avec la
diminution de la température de I'essai mécanique. Il est donc essentiel de choisir une géométrie
adaptée a I'étude de telles vitesses et leur observation. Il est évident qu’un essai sur une géométrie
de propagation de fissure sur plusieurs centimetres va nécessiter des essais particulierement lents
(= 30 h par centimétre a 673 K).

Enfin, le caractere thermiquement activé de la FML du T91 par le sodium liquide doit étre mis
en regard des résultats de Skeldon [Skeldon 1994]. A l'intérieur du domaine de fragilité, ses essais
mécaniques décrivent une augmentation de la dégradation des propriétés mécaniques avec
I'augmentation de la température, ce qui est en accord avec nos résultats. On peut noter que la
vitesse de déformation utilisée (10° s™@) est particuliérement lente et permet probablement de
négliger le temps de propagation de fissure devant la durée des essais (plusieurs dizaines d’heures).
Cette analyse confirmerait également la diminution de la déformation critique du matériau
nécessaire a I'amorcage des fissures avec l'augmentation de la température observée sur les
éprouvettes axisymétriques non-entaillées.

En conclusion, nos résultats confirment qu’il est nécessaire d’effectuer de vastes campagnes
expérimentales afin d’évaluer la sensibilité d’'un matériau a la FML, mais également de bien choisir
les conditions a utiliser pour quantifier son effet en vue d’'un dimensionnement. Le cas échéant, il est
en effet trés probable de sous-estimer les conséquences de la FML.
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5.4.2. Discussion de I'’énergie d’activation

Le milieu sodium liquide a été largement étudié a cause de ses applications de caloporteur.
En conséquence, les interactions sodium — acier sont particulierement bien caractérisées. Ces
connaissances accumulées, dont une synthése est présentée en section 1.2.2, permettent de mettre
en relation I'énergie d’activation mesurée ici avec certains phénomenes physiques et de discuter de
leur I'implication dans la FML du T91 par le sodium liquide. On notera que I'énergie d’activation
mesurée (= 50 kl/mol) n’est pas similaire a celle observée dans le cadre de la transition fragile /
ductile a basse température pour les aciers a 9 % de chrome. Celle-ci est en effet de I'ordre de 10
kJ/mol [Tanaka 2008], ce qui suggére que cette transition fragile / ductile n’est pas associée a
I'activation thermique du glissement des dislocations comme dans la théorie classique de la rupture
fragile telle que formulée par Stroh par exemple [Stroh 1957].

Nous allons donc discuter a nouveau le réle des impuretés non-métalliques sur le processus
de fragilisation observé. Celui du sodium sera ensuite traité en regard des différents phénomeénes
potentiellement impliqués dans la FML.

Réle des impuretés non-métalliques

Certains auteurs ont attribué le phénomeéne de fragilisation des aciers dans le sodium liquide
aux impuretés non-métalliques présentes en solution [Skeldon 1994]. Bien que nous ayons suggéré
précédemment que ces espéces puissent ne pas étre responsables de ce phénomeéne, leur
implication peut tout de méme étre discutée en regard des résultats acquis sur la transition fragile /
ductile.

Réle de I'oxygéne

La fragilisation des aciers et autres alliages métalliques par I'oxygéne est une problématique
bien connue et décrite dans la littérature sous le nom de « fragilisation dynamique » par des auteurs
tels que MacMahon [MacMahon 1995]. Celle-ci est provoquée par une diffusion accélérée par la
contrainte mécanique de I'oxygéne au-dela de la pointe de fissure. Le phénomeéne limitant serait
donc la diffusion d’impuretés au-dela de la pointe de fissure. Si le caractére thermigquement
activé associée a ce phénomene de diffusion est en accord avec celle observé sur la FML du T91 dans
le sodium liquide, nous pouvons la discuter sur un plan plus quantitatif.

La diffusion de I'oxygéne dans le fer polycristallin a été étudiée par Takada [Takada 1986].
Ses mesures de la diffusivité de I'oxygéne entre 1073 K et 1173 K sur des alliages fer — silicium lui ont
permis d’extraire une énergie d’activation liée a la diffusion de I'oxygéne dans le fer de
89,5 + 7,2 kl/mol. En négligeant I'influence des éléments d’alliages du T91 (principalement Si, Cr et
Mo), la valeur de I’énergie d’activation mesurée lors de nos essais (49 + 25 kJ/mol) permet
d’effectuer une comparaison. On constate que |'énergie d’activation de la diffusion de I'oxygeéne dans
le fer est bien plus élevée que celle mesurée au cours de nos essais, méme en tenant compte des
intervalles d’erreur des deux mesures. Ceci suggere que la fragilisation du T91 ne se fait pas a cause
de I'oxygéne dissous dans le sodium liquide via un mécanisme de diffusion similaire aux cas de
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fragilisation dynamique. Cette analyse est renforcée par les analyses EELS et EDX effectuées en
pointe de fissures arrétées présentées en section 4.4.1, ou nous avons conclu a une absence
d’oxygene en fond de fissure.

Réle de I'hydrogéne

De la méme facon, la diffusion de I’hydrogéne dans le fer a été largement étudiée. Les
données disponibles permettent de discuter d’'une fragilisation potentiellement limitée par la
diffusion d’hydrogene dans le T91 au-dela de la pointe de fissure pendant I'essai mécanique. Il est
bien connu que la diffusion de I’hydrogene est tres faiblement activée par la température. Son
énergie d’activation est de I'ordre de 10 kJ/mol [Johnson 1988]. Cette valeur est bien au-dessous de
celle de I'énergie d’activation obtenue au cours de nos essais, méme en incluant les plages d’erreur.
Cela semble exclure une diffusion de I’hydrogéne comme seul mécanisme limitant la fragilisation
observée au cours de cette étude.

Il faut toutefois noter que ces comparaisons ne sont valables que si ce phénomene de
diffusion est le seul phénomeéne activé thermiquement limitant la fragilisation du T91. Si, au
contraire, la fragilisation est le résultat d’interactions complexes entre différents phénomeénes
activés thermiquement, la discussion devient plus délicate en se basant uniquement sur ces données.

Réle du sodium

Les différentes considérations du réle des impuretés non-métalliques au cours de notre
étude tendent a montrer que le sodium est responsable de la fragilisation observée. Les différents
mécanismes de FML proposés dans la littérature, et décrits en section 1.1.3, sont basés sur différents
phénomeénes physiques tels que I'adsorption, la diffusion en pointe de fissure ou la dissolution.
L'énergie d’activation est une prédiction majeure de ces différents modeles. On peut donc
sélectionner les mécanismes susceptibles d’étre impliqués dans la FML du T91 par le sodium liquide
par leur dépendance a la température. Celle qui est associée aux mécanismes basés sur I'adsorption
est liée a la désorption atomes de métal liquide. Ils sont donc incompatibles avec le comportement
rapporté au cours de notre étude. Dans la plupart des cas, la dépendance a la température des
mécanismes basés sur la dissolution en pointe de fissure est uniquement due a la diffusion des
atomes de métal solide dans le liquide. Dans le cas du sodium, la situation est légerement différente
a cause de la dépendance de la solubilité de certains éléments a la teneur en oxygene. L'éventualité
d’un mécanisme de fragilisation par dissolution en pointe de fissure sera donc discutée dans la suite.
Enfin, le phénomeéne de diffusion du sodium dans les joints de grains présente également une
énergie d’activation potentiellement en adéquation avec les mesures effectuées expérimentalement.
En effet, la diffusion intergranulaire est un phénomeéne potentiellement impliqué dans la FML d’apres
les mécanismes de Gordon [Gordon 1982] et Krishtal [Krishtal 1969] notamment.

Dissolution du fer en pointe de fissure

Les mécanismes de Roberston et Glickman, décrits en section 1.1.3, sont basés sur un
phénoméne de dissolution en pointe de fissure assisté par la contrainte mécanique. Plus prédictifs
qgue les mécanismes basés sur 'adsorption, ils permettent d’estimer la vitesse de propagation de
fissure. D’aprés le modele GALOP de Glickman [Glickman 2000], la vitesse de propagation de fissure
s'écrit :
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C 0\>
Yo = a1 (tani)

avec I, la vitesse maximale de propagation de fissure, 4L* la longueur de sillon entre deux étapes
d’émoussement de fissure. C est défini tel que :

_ D, Coys 12

C
kT

avec D, le coefficient de diffusion du métal solide dans le métal liquide, C.. la solubilité du métal
solide dans le métal liquide, ys, I’énergie interfaciale solide / liquide, Q le volume atomique, kg la
constante de Boltzmann et T la température.

La vitesse de propagation de fissure maximale dans le cas fer / sodium peut donc étre
estimée en fonction de la température. Les valeurs retenues pour les différentes constantes sont
présentées dans le tableau 22.

Parametre Valeur [Référence]
Vst 2 N/m [Eberhart 1970]
o) 1,17 x 10%° m*/atome
AL* 10”° m [Glickman 2000]
g 158 £ 5 ° [Eberhart 1970]

Tableau 22 : Valeur utilisées pour I'estimation de la vitesse de propagation de fissure selon le mécanisme de Glickman

Si ys. n'a pas été mesuré directement, sa valeur a été estimée par Eberhart [Eberhart 1970].
Le coefficient de diffusion du fer dans le sodium liquide est approximé a I'aide de la loi de Stokes-
Einstein, valable pour les liquides :

_ kgT
6

Dy

avec kg la constante de Boltzmann, T la température, r le rayon atomique du fer et n la viscosité
dynamique du sodium. Le rayon atomique du fer est d’environ 140 pm. Une revue de la dépendance
a la température de la viscosité dynamique du sodium a été donnée dans [Sobolev 2012].
L’expression retenue est la suivante :

6500
n = 0,0844e RT

avec 7 la viscosité dynamique du sodium en mPa.s, T la température en K et R la constante des gaz
parfaits en J/mol/K.

De nombreux auteurs ont étudié la solubilité du fer dans le sodium liquide et montré que
celle-ci est influencée la teneur du sodium en oxygéne [Awasthi 1983]. Etant donné que lors de nos
essais le sodium est probablement saturé en oxygene, nous allons utiliser la relation de solubilité du
fer dans le sodium liquide rapportée par Polley [Polley 1977] :

2347
log C,, = —0,89 — T + 1,451log Cp,,

avec C.. la solubilité en fer dans le sodium liquide en pg/g et C, la solubilité en oxygéne dans le
sodium liquide en pg/g. La relation de Thorley [Thorley 1989], déja présentée en section 1.2.1, sera
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utilisée afin d’estimer la solubilité en oxygene dans le sodium liquide en fonction de la température.
On fait I’hypothése qu’au cours de nos essais le sodium est saturé en oxygéne et ne contient pas de
fer dissous en début d’essai mécanique.

La vitesse de propagation de fissure maximale a donc pu étre estimée dans le fer. Les valeurs
obtenues en fonction de la température sont données dans le tableau 23.

Température (K) Vitesse de propagation de fissure (m/s)
373 432x10"
473 4.36x10™"
573 3.94x10°
673 9.33x 107

Tableau 23 : Vitesse de propagation des fissures estimées d’aprés le modeéle de Glickman

On constate que cette estimation est uniquement cohérente avec la vitesse de propagation
de fissure mesurée a 673 K. En effet, a 573 K, le modeéle GALOP prédit une vitesse de propagation de
fissure d’environ 4 x 10®m/s contre une vitesse observée d’environ 2 x 107 m/s. Cela suggere une
activation thermique importante de la propagation des fissures. D’aprés nos hypotheéses, les seuls
parametres affectés significativement par la température sont la viscosité dynamique du sodium,
ainsi que la solubilité en fer. D’aprés ces expressions, on peut calculer I'activation thermique associée
a la propagation des fissures, qui est d’environ 101,5 kJ/mol. Cette valeur est deux fois supérieure a
celle observée pour le T91 (environ 55 kJ/mol). Ces résultats nous suggérent que le mécanisme de
Robertson - Glickman n’est pas adapté pour décrire le cas de fragilisation observé ici.

Diffusion du sodium dans les joints de grains du fer

La diffusion intergranulaire du sodium dans le fer Armco et le fer pur a été étudiée par
Tomilov sur une plage de température de 773 K a 1073 K [Tomilov 1968]. L’énergie d’activation de la
diffusion du sodium dans le fer Armco est d’environ 58,2 kl/mol. Cette valeur est proche de celle
obtenue expérimentalement pour la transition fragile / ductile du T91 dans le sodium liquide et
contenue dans les erreurs de mesure (49 25 kl/mol). On peut supposer que cela traduit I'existence
d’une étape de diffusion du sodium dans les joints de grains du T91, limitante pour le phénomeéne de
fragilisation. On notera également que les résultats de Seah [Seah 1983] indiquent que le sodium est
potentiellement une impureté fragilisante dans les joints de grains du fer. Ce caractere fragilisant du
sodium ségrégé dans des joints de gains est bien connu dans les alliages aluminium — manganése par
exemple [Horikawa 2001].

Nous allons vérifier analytiquement que la vitesse de sollicitation a la transition fragile /
ductile est directement reliée au coefficient de diffusion, fonction de la température de I'essai. Pour
cela, supposons qu’un certain taux de couverture critiqgue 0. de sodium doive étre atteint sur un
joint de grain de fer pour provoquer la propagation de la fissure. Cela correspond a une

wC*

concentration critique de sodium macroscopique C*, définie telle que O, = ol O est le taux de

couverture critique, w la largeur du joint de grain et p la fraction volumique de joints de grains. Ce
critere développé au-dela de la pointe de fissure est illustré en Figure 130.
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Figure 130 : Schéma représentatif du mécanisme de diffusion du sodium dans un joint de grain au-dela de la pointe de
fissure

En conséquence, la diffusivité du sodium dans le fer impose une vitesse de propagation de
fissure fragile v. En négligeant I'effet de la contrainte sur les processus de diffusion, on peut
considérer un champ de diffusion quasi-stationnaire dans un joint de grain au-dela de la pointe de
fissure se déplagant a une vitesse v. La concentration en sodium étant nulle dans le matériau avant
I’essai mécanique, on peut exprimer la solution stationnaire pour un fond de fissure avangant a une
vitesse constante telle que [Sutton 1995] :

dc _
DE-FUC—O (1)

avec C la concentration en sodium en amont de la pointe de fissure et D le coefficient de diffusion qui
s’écrit sous la forme d’une loi d’Arrhenius:

-Q
D = Doeﬁ (2)

avec D, le facteur pré-exponentiel, Q I'énergie d’activation associée a la diffusion du sodium, R la
constante des gaz parfaites et T la température.

On peut intégrer I’équation (1) pour obtenir une expression de la concentration en sodium
en fonction de la vitesse de propagation de la fissure et de la distance a la pointe de la fissure. Dans
nos conditions, cette solution est donnée par :

¢t = Coel-p) (3)

avec Cp la concentration a I’'équilibre maintenue directement adjacente au joint de grain et d la
distance sur laquelle le taux de couverture est suffisant pour propager la fissure fragile. v est donc la
vitesse d’avance du front de concentration C*. On peut en déduire la relation de proportionnalité
liant directement la diffusivité a la vitesse de propagation de fissure.

o=n(2)- 2

En se plagant dans le cadre des hypotheses de la mécanique linéaire de la rupture,
I’ouverture de la fissure § peut étre approximée :
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5= o’ma (5)

mayE

avec o est la contrainte appliquée, o, la limite d’élasticité, m un facteur géométrique, £ le module de
Young du matériau et a la longueur de la fissure.

On peut en déduire une relation de proportionnalité entre la vitesse de déformation et la
vitesse de propagation de fissure :

o’y

.6
€= 5_0 - moyESy (6)

Cette expression est en désaccord avec nos observations en FML, qui montrent une faible sensibilité
de la vitesse de fissuration a la vitesse de sollicitation. Elle est donc uniquement valide dans le cas de
la rupture ductile. A la transition fragile / ductile, les équations (2), (4) et (6) sont valides et v = v5. On

peut en déduire que :

Q
Erpp X Doe RT (7)

Ou &rpp est la vitesse de déformation a la transition fragile / ductile, D, est le pré-facteur de la
diffusivité du sodium dans le fer, Q I’énergie d’activation associée a la diffusion du sodium dans le
fer, R la constante des gaz parfait et T la température.

Dans ces conditions, on peut considérer que I’énergie d’activation mesurée lors de nos essais
est qualitativement celle liée a la diffusion du sodium dans les joints de grains du T91. Cela justifie
également la faible sensibilité de la vitesse de fissuration a la vitesse de sollicitation et une énergie
d’activation similaire quelle que soit la méthode de mesure (essais mécaniques ou vitesse de
fissuration). On constate toutefois une limite importante a cette ébauche de modele : la faible
diffusivité du sodium dans les joints de grains du fer.

En utilisant I’équation (4), on peut estimer la vitesse de propagation de fissure. En prenant le
. C _— s f s . < (.
ratio C—O arbitrairement égal a 10 et d égal a 1 nm, conformément a I'ordre de grandeur suggéré par

Krishtal par exemple, la vitesse de propagation de fissure est de I'ordre de 3 x 10° m/s. Or, nous
avons vu qu’a 673 K, la vitesse de propagation de fissure est de I'ordre de 10° m/s. Une diffusivité
plus grande de deux a trois ordres de grandeur environ serait donc nécessaire pour justifier que la
fragilisation observée est uniquement due a la diffusion du sodium dans les joints de grains du fer. Ce
scénario, tel que considéré, ne permet donc pas de retrouver la vitesse de fissuration observée.
Cependant, la contrainte appliquée, ainsi que la plasticité importante en pointe de fissure, pourraient
accélérer grandement la diffusion du sodium, conformément au mécanisme de Krishtal [Krishtal
1969], qui est malheureusement trés qualitatif. En effet, des études récentes montrent que la
diffusivité subit une augmentation de plusieurs ordres de grandeur dans des matériaux a grains ultra
fins, obtenus par le biais d’'une déformation plastique importante [Sauvage 2012] [Wang 2003]. Cette
accélération semble liée a la structure « hors-équilibre » des joints de grains. En FML, la localisation
de la déformation en pointe de fissure pourrait éventuellement conduire a une structure similaire du
matériau. Cette possibilité est cependant a vérifier, d’autant plus qu’on ne peut pas exclure qu’une
modification de I'énergie d’activation associée a la diffusion puisse étre induite dans ces conditions.
Une quantification de I'accélération de la diffusion dans une microstructure déformée serait donc
indispensable pour valider cette théorie.
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Syntheése

L'étude de la transition fragile/ductile a permis de mettre en évidence le caractére
thermiquement activé de la FML du T91 dans le sodium liquide. L'estimation d’une énergie
d’activation associée au phénomene de fragilisation nous a permis de discuter différentes causes
éventuelles de la réduction des propriétés mécaniques rapportée. Compte tenu des hypothéses
effectuées, les impuretés non-métalliques (oxygeéne, hydrogéne) ne semblent pas étre impliquées
dans le processus de fissuration conformément a nos précédentes conclusions. Parmi les différents
modeles de FML, seuls ceux basés sur une diffusion du sodium en pointe de fissure semblent étre a
méme de pouvoir expliquer les caractéristiques observées. Cependant, tout au long de ces
discussions, le T91 a été assimilé a du fer pur. Il est donc intéressant de comparer le comportement
du T91 dans le sodium a celui d’'un matériau « modele », dépourvu d’éléments d’addition majeurs et
dont la microstructure est plus simple. Si les comportements observés sont similaires, alors cela
permettra de conforter les conclusions tirées de la discussion des mécanismes potentiellement
impliqués. Enfin, des essais mécaniques sur une nuance d’acier trés différente nous permettraient
également de confronter les résultats avec ceux acquis sur le T91 et de les discuter en regard des
conclusions de cette partie. A cette fin, nous allons utiliser un acier austénitique, dont la teneur en
éléments d’alliage est plus importante et la structure cristalline différente. Ce choix permettra
également de sonder la sensibilité de ce type d’aciers, particulierement important sur le plan
technologique.
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6. Influence des parametres matériaux sur la FML dans le
sodium liquide

Dans les chapitres précédents, la FML du T91 par le sodium liquide a été étudiée et
caractérisée. Bien qu’une part importante des travaux portant sur la fragilisation des aciers par le
sodium soit focalisée sur ce matériau [Skeldon 1994] [Hamdane 2012], Hilditch a brievement étudié
le comportement mécanique de plusieurs nuances d’aciers ferritiques dans le sodium avec le méme
protocole expérimental que celui utilisé par Skeldon sur le T91 [Hilditch 1995]. Ce dernier a ainsi pu
montrer que dans un sodium pollué, les aciers testés sont sensibles a la FML dans une méme mesure
que le T91. La méthodologie utilisée et les résultats associés sont détaillés en section 1.1.4.

En plus de permettre I'évaluation de la sensibilité d’un matériau différent a la FML, I'étude de
ce type d’acier permet de se rapprocher d’'un matériau modele (peu d’éléments d’alliages,
microstructure simple) afin de simplifier I'analyse des différents phénomeénes impliqués. C'est
pourquoi nous allons étudier la sensibilité d’un acier bas carbone (XC10) a la FML dans le sodium
liqguide. Cela va ainsi nous permettre de discuter la phénoménologie observée en regard avec celle du
T91, mais également I'influence des paramétres matériaux.

Les aciers austénitiques sont une autre grande famille d’aciers utilisés industriellement. Peu
d’études de sensibilité a la FML dans le sodium liquide avec des conditions d’essai adaptées sont
rapportées dans la littérature sur ce type d’acier (bon mouillage, essais mécanique lent, géométrie
d’éprouvette compacte). Cependant, de nombreux essais en fluage décrivent une modification du
mode de rupture des aciers de type 304 en milieu sodium. En effet, le chemin de fissuration en
milieu sodium est rapporté comme intergranulaire. Ce changement de comportement reste
inexpliqué car les auteurs des études a ce sujet n‘ont pas trouvé d’accord sur le phénomene a
incriminer. Les différents résultats de ces travaux sont exposés en section 1.1.4. C’'est pourquoi, il est
particulierement intéressant d’effectuer une étude de sensibilité a la FML de I'acier 304L dans le
sodium liquide. Les rares travaux focalisés sur la fragilisation des aciers austénitiques par le sodium
liguide indiquent généralement une insensibilité a la FML de ce type d’acier. Les résultats des essais
mécaniques et des analyses associées permettront donc éventuellement de confirmer cette
conclusion. Dans le cas contraire, les caractéristiques de la fragilisation permettront de vérifier si la
phénoménologie de la FML dans le sodium est la méme que pour les aciers a structure cristalline
cubique centrée.
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6.1. Acier ferritique : cas de I'acier XC10

6.1.1. Corrosion et mouillage de I'’XC10

Les données sur la corrosion d’aciers a basse teneur en carbone dans le sodium sont rares. Le
comportement des différents éléments constitutifs de ces matériaux, bien connu dans le sodium,
permet toutefois de prévoir I'évolution de leur interface. D’apres le diagramme d’Elligham présenté
en partie 1.2.2, aucun oxyde de fer n’est stable dans nos conditions. En effet, les teneurs en oxygéne
utilisées au cours des pré-expositions sont insuffisantes pour étre dans le domaine de stabilité du
composé NayFeOs. La surface de I'acier, aprés réduction des oxydes natifs, devrait donc étre a nu et
garantir un contact direct entre le sodium et I’XC10. Cette analyse est supportée par I'aspect brillant
d’échantillons nettoyés dans I’éthanol apres leur extraction du sodium. On peut par contre prédire
que la présence de 0,1 % massique de carbone va entrainer une décarburation du matériau. Les
examens de Thorley sur la surface d’une boucle de sodium anisotherme, construite en acier doux,
montrent en effet une décarburation du matériau [Thorley 1982a]. Ses analyses suggerent
également une dissolution du fer accélérée par la présence d’oxygeéne dissous, toutefois aucun
composé permettant d’expliquer ce phénomene n’a été observé.

Le comportement en mouillage de I'acier XC10 par le sodium liquide peut étre approximé par
celui du fer pur, qui a été étudié par plusieurs auteurs [Addison 1984] [Hodkin 1976] [Longson 1967].
Aucun oxyde n’étant stable, le mouillage se fait directement sur les grains de ferrite. La dépendance
a la teneur en oxygéne est probablement également similaire a celle du fer. En conséquence, le
mouillage de l'acier XC10 peut étre grandement accéléré en augmentant la teneur en oxygéene
dissous dans le sodium.

6.1.2. Sensibilité a la FML

Conditions d’exposition

Afin d’étudier le comportement mécanique de I'acier XC10 dans le sodium liquide, le méme
protocole expérimental que celui utilisé pour le T91 a été appliqué. Les éprouvettes ont été
préalablement exposées au sodium pour une durée de 117 h et 250 h a 823 K avec une teneur en
oxygeéne respectivement de 10 pg/g et 200 pg/g. A leur sortie du sodium, les éprouvettes sont
intégralement couvertes d’un film de sodium adhérent, ce qui traduit un état de mouillage avancé.
Les éprouvettes destinées aux essais de référence ont été exposées en méme temps que celles
destinées aux essais en sodium. Le sodium résiduel présent sur ces éprouvettes est ensuite éliminé
dans I’éthanol. Deux lots d’éprouvettes ont été utilisés. Les entailles ont un rayon identique mais une
profondeur légérement différente (50 um de différence environ). Néanmoins, aucune différence
qualitative n’est attendue dans les résultats des essais mécaniques.



Influence des parametres matériaux sur la FML dans le sodium liquide 197

Conditions d’essais mécaniques

Une méthodologie similaire a celle utilisée pour le T91 a été appliquée pour diverses
conditions d’essais mécaniques. Les températures et les vitesses de déplacement de traverse
utilisées sont présentées dans le tableau 24. Des essais de référence ont uniquement été effectués
pour les vitesses de déplacement lentes (< 0,1 mm/min) afin de quantifier la dégradation des
propriétés mécaniques.

, Vitesse de déplacement de traverse Caractére « Fragile » /
Température (K) . .
(mm/min) « Ductile »
0,015 Fragile
523 0,05 Fragile
0,15 * Ductile
0,015 Fragile
0,05 Fragile
>73 0,15 * Fragile
0,6* Fragile
0,04 Fragile
623 0,3* Fragile
1,2 * Ductile

Tableau 24 : Conditions d’essai mécaniques utilisées sur le matériau XC10 en milieu sodium (* essai en sodium sans test de
référence en argon)

Un exemple de courbe force — déplacement, obtenu lors d’un essai mécanique a 573 K pour
une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min, est donné en figure 131. On constate une
réduction importante des propriétés mécaniques de I'acier XC10 en milieu sodium par rapport a
I’essai de référence. Celle-ci est associée a une modification du mode de rupture sur une distance
importante, dont une illustration est donnée en figure 132.
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Figure 131 : Courbes force — déplacement de traverse obtenues aprés des essais mécaniques a 573 K pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,015 mm/min sur I’acier XC10
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Figure 132 : Micrographies du facies de rupture obtenu aprés un essai mécanique en sodium a 573 K pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,015 mm/min sur I’acier XC10

La comparaison des facies de rupture des aciers T91 et XC10 montre une couronne fragile
nettement plus importante dans le cas de I'acier XC10 pour les mémes conditions d’essai mécanique
(environ 500 um contre 200 um). La surface de rupture n’est caractéristique ni d’une rupture
intergranulaire ni d’une rupture transgranulaire. Une étude dédiée au mode de rupture est
présentée en section 6.1.3.

Influence de la température et de la vitesse de déplacement de traverse

Des essais ont été effectués a 573 K et 523 K pour une vitesse de déplacement de traverse de
0,015 mm/min. Un essai mécanique a une vitesse de déplacement de traverse similaire a été réalisé
a 623 K mais la vaporisation rapide du sodium a cette température a conduit a sa disparition
compléte de I’entaille au cours de l'essai. Cet essai ne sera donc pas présenté dans la suite.
L’évolution du ratio d’énergie a rupture en fonction de la température est présentée en figure 133.
On constate que la réduction de I’énergie a rupture de I’XC10 en milieu sodium est légerement plus
importante lorsque la température de I'essai mécanique augmente. Ce comportement est similaire a
celui observé pour I'acier T91. Afin d’étudier I'influence de la vitesse de sollicitation, des vitesses de
déplacement de traverse de 0,05 mm/min et 0,015 mm/min ont été utilisées a une température de
573 K. Le ratio d’énergie a rupture en fonction de la vitesse de déplacement de traverse est présenté
en figure 134. On constate une intensité de fragilisation |égerement plus importante en diminuant la
vitesse de déplacement de traverse. L'influence de la vitesse de sollicitation serait donc également
similaire a celle observée pour le T91. Plus de données seraient toutefois nécessaires pour une étude
compléte.
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Figure 133 : Evolution du ratio d’énergie a rupture de I'acier XC10 en fonction de la température pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,015 mm/min
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Figure 134 : Evolution du ratio d’énergie a rupture de I'acier XC10 en fonction de la vitesse de déplacement de traverse
pour une température d’essai de 573 K

Transition fragile / ductile

Les différentes conditions d’essai utilisées permettent également d’étudier la transition

fragile / ductile de la méme fagon que pour I'acier T91. La méthodologie utilisée est identique a celle

présentée en partie 5.2.1. Un comportement est établi comme « fragile » lorsqu’une couronne ou le

mode de rupture est fragile entoure toute la zone utile de I'éprouvette. Le cas échéant, le

comportement sera établi comme « ductile ». Le caractere « fragile » ou « ductile » du matériau lors

de I'essai mécanique est établi grace a des observations MEB. Les résultats des essais sont présentés

dans le tableau 24. Une représentation graphique est également visible en figure 135.
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Figure 135 : Caractere fragile ou ductile de la rupture du I’acier XC10 en fonction de la température et de la vitesse de
déplacement de traverse utilisés lors de I’essai mécanique

En premier lieu, on constate que seulement deux points sont « ductiles », alors que trois
températures ont été testées. Par manque d’éprouvettes, nous n’avons pu tester une vitesse de
sollicitation plus élevée a 573 K. Dans ces conditions, il est difficile de procéder de la méme fagon que
pour le T91 et de mesurer la pente de la droite associée a la transition fragile / ductile afin d’estimer
une énergie d’activation. On remarque cependant que la « fragilité » de I'essai mécanique effectué a
0,6 mm/min et 573 K est limitée (peu d’influence du sodium sur le comportement mécanique,
longueur fragile réduite). Cela suggére que ce point se trouve dans une plage de conditions
coincidente avec la transition fragile / ductile. Cette plage est représentée qualitativement sur la
figure 135. Si aucune énergie d’activation ne peut en étre extraite avec précision, on constate qu’elle
serait potentiellement compatible avec celle mesurée sur le T91.

On observe également sur la figure 135 que, malgré une pente similaire, la transition fragile /
ductile de I’XC10 est située plus haut que son homologue pour le T91. La plage de vitesses de
déplacement de traverse pour une température similaire est d’environ un facteur 2 a 10 plus grand
qgue pour le T91. Si on prend en compte les résultats obtenus lors de I'étude de I'influence de la
vitesse de déplacement de traverse et de la température, on constate que plus les conditions
utilisées lors de I'essai mécanique sont distantes de la transition fragile / ductile sur le diagramme de
la figure 135, plus la réduction des propriétés mécaniques est importante.

6.1.3. Mode de rupture

Les essais mécaniques effectués sur I'acier XC10 ont permis de mettre en évidence une
fragilisation importante du matériau, associée a une modification du mode de rupture. La
caractérisation du chemin de fissuration est essentielle pour la compréhension du phénomene de
FML. Cependant, et comme mentionné précédemment, I'analyse du mode de rupture n’est pas
simple dans le cas de I’XC10. En conséquence, plusieurs techniques d’analyse ont été utilisées. Des
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analyses préliminaires au MEB ont permis d’avoir une vue d’ensemble du faciés de rupture et ainsi
distinguer les différentes phases de la fissuration (amorgage, propagation). Ensuite, des analyses

EBSD vont permettre de connaitre les orientations cristallines a proximité de la fissure afin de
déterminer avec certitude le mode de rupture pour les cas les plus complexes.

Analyses MEB
Amorcage

Dans un premier temps, la zone d’amorgage des fissures a été observée au MEB. Des
micrographies sont présentées en figure 136. Le faciés de rupture est singulierement différent de la
zone de propagation décrite plus loin et déja présentée en figure 132.

2pm Grand. = 250K X EHT = 5.00kV Signal A = InLens Date 17 Avr 2013 | Grand. = 250K X EHT = 5.00 kv Signal A=SE2 Date :17 Avr 2013
Diaphragme: Dimension=3000um WD = 3.7 mm Photo N° = 8428 ECP Diaphragme: Oimension = 3000ym WD = 3.7 mm Photo N° = 8429 ECP

Figure 136 : Micrographies MEB de la zone d’amorgage d’une éprouvette d’XC10 rompue dans le sodium a une température
de 573 K a 0,015 mm/min apres une exposition de 117 h a 823 K

On distingue clairement des grains visiblement trés peu déformés au niveau de |I'amorcage
de la fissure. Leur taille est croissante de la surface vers le centre de I'éprouvette. On constate qu’en
surface ces grains ont un diameétre de I'ordre du micron. C’est tres inférieur a la taille moyenne des
grains de I’XC10 lors de sa réception (= 20 um). Nous expliquerons cela par le fait que les grains a
proximité de la surface ont accumulé de la déformation plastique lors de I'usinage des éprouvettes.
Ce gradient dans la taille de grains est donc probablement d{ a une recristallisation statique des
grains prés de la surface au cours de I'étape de pré-exposition au sodium de plusieurs centaines
d’heures a 823 K.

Ces grains, déchaussés sur une distance de quelques microns, sont peu déformés. Cette
observation suggere une décohésion précoce dans le processus de déformation du matériau. Ce
phénoméne, également présent sur les éprouvettes ayant servi pour les essais de référence, ne
semble donc pas influencé par la présence de sodium lors de I'essai mécanique. La diffusion du
sodium dans le fer au cours de |'étape de pré-exposition pourrait potentiellement expliquer ce
phénoméne. Les éprouvettes observées ayant été exposées au sodium pendant environ 117 h a 823
K, on peut estimer la longueur de diffusion du sodium dans I’acier XC10. Celui-ci sera assimilé a du fer
Armco, les matériaux étant tres proches en termes de composition et de microstructure. En calculant
la longueur de diffusion caractéristique de diffusion [ = 2+/Dt du sodium dans I’XC10 avec t la durée
de I'exposition et D la diffusivité du sodium dans le fer (= 8,4 x 10" m?2/s & 823 K), on obtient une
longueur de diffusion d’environ 3,8 um. Cette distance est cohérente avec celle mesurée sur les



202 Acier ferritique : cas de I'acier XC10

faciés de rupture (de I'ordre de 5 um). La décarburation du matériau pourrait potentiellement étre
une explication alternative de cette modification du mode de rupture. Cependant, avec ces
conditions d’exposition, on s’attendrait a une longueur affectée beaucoup plus importante que celle
observée ici. En effet, les longueurs caractéristiques de diffusion dans le fer pur sont de l'ordre du
millimétre dans les joints de grains et de I'ordre de la centaine de microns dans le volume [Bokshtein
1961].

Des échantillons de fer Armco ont été exposés dans le méme bain de sodium a basse teneur
en oxygeéne ([0*] < 10 ug/g) a 823 K pour des durées de 250 h et 1000 h, afin d’estimer si la cinétique
de pénétration du sodium dans le fer est parabolique. Aprés nettoyage a I’éthanol, des analyses SDL
ont été effectuées sur ces échantillons. Les profils de concentration en sodium sont présentés en
figure 137.
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Figure 137 : Profil de concentration en sodium dans le fer Armco apres des expositions de 250 h et 1000 h a 823 K

La concentration en sodium a l'interface est similaire dans les deux cas et d’environ 44 %
atomiques. A partir de ce résultat, on peut faire une premiére estimation de la longueur de diffusion
aprés une exposition de 250 h et de 1000 h. En effet, I'abscisse associée a une concentration en
sodium de 0,16 x Cy correspond approximativement a la longueur de diffusion (erfc (1) = 0,157).
Connaissant la durée de I'exposition et la longueur de diffusion, on peut également estimer le
coefficient de diffusion. Les valeurs obtenues sont présentées dans le tableau 25.

Durée de I'exposition au Longueur de diffusion du Coefficient de diffusion du
sodium (h) sodium (m) sodium dans le fer (m?/s)
250 1,29x10° 4,69x 10"
1000 3,10x 10° 6,67 x 10™
Tableau 25 : Longueur de diffusion du sodium dans le fer Armco et coefficient de diffusion associé d’aprés des mesures par
SDL

Les valeurs du coefficient de diffusion sont légérement plus basses que celles prédites avec
I’expression de Tomilov (8,35 x 108 m?/s) [Tomilov 1968]. On constate également que la longueur
effective de diffusion est multipliée par 2,4 alors que la durée d’exposition est quadruplée. L’écart
par rapport a une loi parabolique peut s’expliquer par le temps nécessaire au mouillage des
échantillons. A partir des longueurs de diffusion (/;; I,) et des coefficients de diffusion (D; ; D,), on
peut estimer le temps d’incubation (t,), nécessaire pour que |'étape de diffusion commence, par la
formule suivante :
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'
l 2
O

Ce temps est d’environ 90 h. Cette durée parait raisonnable, étant donné que le mouillage de
T91 semble s’achever entre 48 h et 120 h a la méme température. Avec la prise en compte de cette

t0:

durée, le coefficient de diffusion associé est approximativement de 2,93 x 108 m?/s. Cette valeur est
légérement inférieure a celle prédite par Tomilov, mais reste dans le méme ordre de grandeur. Ces
résultats sont tout a fait cohérents avec la diffusion du sodium dans les joints de grains du fer Armco
et confirment également que la décohésion observée en surface de I’XC10 est associée a la diffusion
intergranulaire du sodium. On en conclut que la diffusion du sodium dans les joints de grains de
I’XC10 est responsable de la décohésion intergranulaire en surface du matériau.

Par ailleurs, le gravage aux joints de grains décrit dans la littérature [Eberhart 1970] est
illustré en figure 138. Cette micrographie permet également de montrer que le diametre des grains
en surface de I’entaille est d’environ 500 nm. On constate aussi la présence de canaux a certaines
lignes triples. Ceux-ci sont probablement provoqués par I'action conjointe du gravage aux joints de
grains et de la diffusion du sodium dans les joints de grain de I’acier XC10.

Sillons aux Canaux aux

joints de grains ; \ @ lignes triples

200 hm Grand. = 2500 K X EHT = 500KV  Signal A=SE2 Date 117 Aw 2013
Daphragrn Dirancion = D0 e WD'= 3.8 mm Photo N’ = 8433 ECP

Figure 138 : Micrographie MEB de la surface de I’entaille d’une éprouvette d’XC10 rompue dans le sodium a une
température de 573 K a 0,015 mm/min aprés une exposition de 117 h a 823 K

Propagation

Au-dela de la zone d’amorcage, le faciés de rupture change singulierement. Un exemple de
faciés observé lors de la propagation de la fissure est visible en figure 139.
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Figure 139 : Micrographies MEB du facies de rupture de I’XC10 dans la zone de propagation fragile de la fissure aprées un
essai mécanique a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min (faible grandissement)

2pm Grand. = 250 KX EHT = 500KV Signal A= InLens Date :17 Avr 2013 2pm Grand. = 250KX EHT = 5.00kV  Signal A=SE2 Date 117 Avr2013

nson = DWam WD = 3.6 mm Photo N° = 8449 ECP Disphragme: Dimension = 0 0w WD'= 3.6 mm Photo N° = 8450 ECP s

Figure 140 : Micrographies MEB du facies de rupture de I’XC10 dans la zone de propagation fragile de la fissure aprés un
essai mécanique a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min (grand grandissement)

Diaphragme

Contrairement a la zone d’amorcage des fissures, le facies de rupture ne refléte pas une
rupture intergranulaire intégrale du matériau. Dans certaines zones, la fissure a suivi un chemin
intergranulaire, comme visible en figure 140 ou des lignes triples sont apparentes. Des traces de
déformation plastique sont visibles a la surface des grains sous la forme de bandes de glissement. |
est également difficile de comprendre le reste du faciés de rupture, hors des zones ou la rupture est
intergranulaire. En effet, comme visible en figure 140, la fissure ne semble pas suivre les joints de
grains en permanence, mais plutét traverser les grains ol semblent s’étre formé des sous-structures.
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Figure 141 : Micrographie d’un flot de perlite traversée par la fissure fragile

L’acier XC10 contient également de la perlite au sein de sa microstructure. Elle est aisément
reconnaissable lors d’une analyse détaillée du facies de rupture. La structure lamellaire associée a la
présence de ferrite et de cémentite permet en effet de la différencier des grains de ferrite pure. Un
exemple est donné en figure 141. La rupture semble également fragile et la fissure parait traverser
indifféremment la ferrite et la perlite.

Analyses EBSD

Nous avons constaté précédemment que la fissure semble étre alternativement
intergranulaire et transgranulaire. Alors qu’un chemin de fissuration intergranulaire est
traditionnellement observé en FML, il est plus rare d’observer une rupture transgranulaire sur un
matériau polycristallin. Afin d’étudier la partie apparemment transgranulaire du chemin de
fissuration, pour identifier les plans de clivage par exemple, des analyses par cartographies
d’orientation ont été entreprises. En effet, le clivage se fait préférentiellement selon les plans denses
{001} pour les matériaux a structure cristalline cubique centrée tels que le fer a [Frangois 1995].

Préparation de I’échantillon

Des échantillons testés mécaniquement a 573 K et 623 K pour des vitesses de déplacement
de traverse de 0,015 mm/min et 0,04 mm/min respectivement ont été préparés pour étre analysés
par EBSD. Afin de s’affranchir de probléemes de chargement électronique, sous le faisceau, de la
résine a proximité de la surface des échantillons, un dépét de nickel d’'une vingtaine de microns
d’épaisseur a été effectué. Afin de garantir I'adhérence du nickel en surface de I’échantillon oxydé,
une couche d’or d’environ 10 nm d’épaisseur est déposée préalablement sur la surface de
I’échantillon a I'aide d’un métalliseur. Les échantillons sont ensuite polis mécaniquement jusqu’a une
granulométrie de 1 um. Enfin, les échantillons sont passés sur une table vibrante (VibroMet Buehler)
pour éliminer la couche écrouie résiduelle.

Résultats

Un premier exemple de cartographie d’orientations est présenté en figure 142. L'indice
qualité, en nuance de gris, est superposé aux figures de poles inverses (IPF). Les zones d’ombre
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permettent donc d’identifier les fissures. Le mouchetis visible a l'intérieur de ces fissures est di a
I'indexation automatique aléatoire de clichés de diffraction dans la zone du nickel déposé.

Grainl <

Grain2 <

Figure 142 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD sous le faciés de rupture d’un échantillon testé
mécaniquement a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min (IPF superposé a I'indice qualité)

On voit sur cette cartographie que la structure en grains de ferrite d’une taille
moyenne de 20 um est toujours présente. La fissure se propage clairement a I'intérieur de ces deux
grains. Toutefois, ils sont divisés en de nombreux sous-grains dont le diametre de I'ordre du
micromeétre et a lintérieur desquels [I'orientation semble relativement uniforme. Cette
caractéristique suggere que le matériau a subi une restauration en sous-grains.

Afin de définir si le chemin de fissuration est intergranulaire ou transgranulaire, une mesure
des désorientations cristallines de part et d’autre de la fissure sera effectuée. Cette mesure sera
ensuite comparée avec I'angle d’ouverture de la fissure afin de prendre en compte un éventuel effet
de rotation des surfaces de rupture apreés la déchirure. Quelques exemples sont donnés dans la suite.

Exemple 1:

Tout d’abord, la désorientation entre les deux lévres de la fissure est mesurée. Sur la figure
143a, on voit qu’elle est d’environ 7 °. Afin d’identifier des zones qui étaient en contact avant la
rupture, on repére les aspérités en surface de la fissure ainsi que leur complément géométrique. A
I"aide du logiciel OIM Analysis 6.2, le profil de désorientation est tracé entre ces deux zones (figure
143b et c). Ce profil indique une désorientation de 21 + 1 ° entre les deux bords de la fissure. Cela
montre que malgré une ouverture de fissure d’environ 7 °, ces deux grains étaient déja désorientés
d’au moins 13 ° avant la rupture du matériau.
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-Figure 143 : a) Mesure de I'ouverture de la fissure, b) Tracé du profil de désorientation et c) Valeur de la désorientation par
rapport a I'origine sur ce profil (origine en bas a gauche)

Exemple 2 :

Pour le deuxieme exemple, nous allons rester sur le méme segment de la fissure. La
désorientation est donc similaire (7 °). En procédant de la méme facon, on trace un profil de
désorientation. Son tracé, ainsi que la valeur de la désorientation, sont présentés en figure 144. Une
désorientation de 22 + 2 ° environ est mesurée entre les deux bords de la fissure. Cette valeur
indique également une fissuration intergranulaire.
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Figure 144 : a) Tracé du profil de désorientation et b) Valeur de la désorientation par rapport a I'origine sur ce profil (origine
en bas a gauche)

Exemple 3:

Pour le troisieme exemple nous allons prendre une autre zone de la fissure. Cette zone est
présentée en figure 145a. On mesure |'ouverture de la fissure qui est cette fois de 14 °. La
désorientation entre les deux bords de la fissure est d’environ 30 + 3 °. Cet écart entre les valeurs
montre une nouvelle fois le caractére intergranulaire de la fissure.
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Figure 145 : a) Mesure de I'ouverture de la fissure, b) Tracé du profil de désorientation et c) Valeur de la désorientation par
rapport a I'origine sur ce profil (origine en bas a gauche)

Une autre zone fissurée est présentée en figure 146. Cette cartographie montre également
un mode de rupture intergranulaire. Une taille de grains réduite (< 1 um) est visible au bord de la
fissure. La microstructure semble donc avoir recristallisé localement. On remarque que la taille de
grains est décroissante lorsqu’on s’écarte de la fissure : seule une zone de quelques microns a subi
une recristallisation. La température, ainsi que la durée de I'essai, suggérent une recristallisation
dynamique, plutét que statique. Il est possible que le volume restreint affecté par ce phénomene soit
associé a la zone de déformation plastique présente en amont de la pointe de fissure lors de sa
propagation. Le nombre important de grains traversés par la fissure, ainsi que la géométrie de la
fissure a permis de mesurer avec précision de nombreuses désorientations entre les grains de part et
d’autre de la fissure conformément a la méthodologie décrite précédemment. La répartition en
fréquence des angles mesurés est donnée en figure 147. Sur un total de 16 valeurs, la moyenne est
de 43 ° et I’écart type d’environ 9,2 °. On constate donc que la fissure passe préférentiellement par
des joints de grains généraux. Au-dela de la zone recristallisée, on observe des désorientations plus
faibles a l'intérieur de grains dont les dimensions générales sont peu modifiées. Ces constatations
suggerent qu’ils ont seulement subi une restauration ol des sous-joints ont été formés par
polygonisation.

Ces observations contrastent avec celles effectuées sur la zone présentée en figure 142. La
différence de comportement traduit probablement des champs de contrainte relativement différents
dans les zones présentées en figure 142 et figure 146. Dans le premier cas, une valeur de la
contrainte relativement homogene dans la zone observée permettrait une restauration sur plusieurs
dizaines de microns de distance, alors que dans le deuxiéme cas, une recristallisation semble avoir
lieu a une distance limitée, la ol la déformation est la plus importante. On constate également que le
diameétre des sous-grains a proximité des fissures est de I'ordre de 500 nm. Cette valeur est proche
de celle observée pour les grains en surface de I'entaille (figure 138), qui ont, quant a eux, subi une
recristallisation statique lors de la pré-exposition au sodium a cause de la déformation plastique
accumulée lors de I'usinage de I'éprouvette.
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Figure 146 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD sous le faciés de rupture d’un échantillon testé
mécaniquement a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min (IPF superposé a I'indice qualité)
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Figure 147 : Histogramme de fréquence de la désorientation entre deux grains situés de part et d’autre de la fissure

Une analyse EBSD a également été effectuée sur un échantillon rompu a 623 K pour une
vitesse de déplacement de 0,04 mm/min. La cartographie correspondante est présentée en figure
148. Dans ce cas, le chemin de fissuration est aussi visiblement intergranulaire.

Figure 148 : Cartographie d’orientation obtenue par EBSD sous le facies de rupture d’un échantillon testé mécaniquement
a 623 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,04 mm/min (figure de péle inverse superposée a 'indice qualité)

Grace a ces analyses, on peut conclure de ces analyses que le mode de rupture de I'acier
XC10 dans le sodium liquide est intergranulaire. Si parfois la fissure passe par les joints de grains de la
microstructure a I'état de réception, la plupart de la propagation de la fissure se fait de maniére
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intergranulaire dans une microstructure recristallisée ou restaurée au cours de I'essai ou de la pré-
exposition.

6.1.4. Etude de la propagation des fissures fragiles

Nous avons brievement discuté les vitesses de propagation de fissures observées dans le T91
au cours de la partie 5.2.3. Au cours de ce paragraphe, nous allons mener une étude similaire avec
I'acier XC10. De plus, des essais arrétés vont nous permettre d’étudier I’évolution de la vitesse de
propagation des fissures au cours d’'un essai mécanique. Enfin, nous allons comparer le
comportement de ces fissures dans les aciers XC10 et T91.

Essais « arrétés »

Afin d’étudier la propagation des fissures dans la géométrie axisymétrique entaillée, des
essais « arrétés » ont mis en place. L'utilisation de plusieurs durées de propagation de la fissure
fragile va permettre d’estimer la vitesse moyenne de propagation de fissure sur des zones différentes
de I’éprouvette. Cela va notamment permettre de déterminer si la vitesse de propagation de ces
fissures est constante tout au long de l'essai mécanique. En effet, cette caractéristique est
primordiale afin de comparer les valeurs obtenues lors d’essais effectués dans des conditions
différentes.

Trois essais « arrétés » ont été effectués a une température de 573 K pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,015 mm/min. Les déplacements de traverse associés sont d’environ
0,9 mm (EA 1), 1,4 mm (EA 2) et 1,5 mm* (EA 3). Afin de pouvoir mesurer la longueur de fissure
fragile aisément, I"échantillon est rompu a grande vitesse (100 mm/min) aprés avoir atteint le
déplacement souhaité. A cette vitesse de déplacement de traverse, il a été montré que le
comportement ductile de I’acier XC10 est recouvré. Les courbes obtenues lors des essais mécaniques
sont présentées en figure 149.

* U'essai EA3 a été repris apres une bréve interruption de I’essai mécanique due a une microcoupure de courant. C'est
pourquoi le début de la courbe n’apparait pas en figure 149. La position de la traverse de début de I'essai était toutefois
connue et a permis de replacer la courbe avec précision.
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Figure 149 : Courbes force — déplacement obtenues lors des essais mécaniques arrétés de I’XC10 a une température de 573
K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min

Afin de mesurer les vitesses de propagation de fissures, la longueur de la fissure fragile est
mesurée en MEB et le temps de propagation de la fissure est obtenu grace aux courbes mécaniques.
A partir de ces données, on peut calculer une vitesse moyenne de propagation de fissure en faisant le
ratio de la longueur de fissure fragile sur le temps de propagation de la fissure.

AL

Y

avec v la vitesse moyenne de propagation de fissure, AL la longueur moyenne de la fissure fragile,
mesurée au cours d’observations au MEB et At la durée de propagation de la fissure. Cette durée est
estimée a I'aide des courbes mécaniques d’apres I'expression suivante.

At:tf—ti

avec At le temps de propagation de la fissure, t; le temps correspondant a I'amorcage de la fissure,
matérialisé par la divergence entre la courbe mécanique obtenue en sodium et celle de référence, et
trle temps correspondant a la rupture finale de I’éprouvette.

Cette estimation est donc effectuée en faisant I’hypothése que la propagation fragile de la
fissure ne s’arréte qu’a la rupture finale de I’éprouvette. Les résultats sont présentés dans le tableau
26. On note que I'essai arrété aprés un déplacement de 0,9 mm est intégralement ductile et n’a donc
pas donné lieu a une mesure de vitesse de propagation de fissure. Cette observation confirme les
résultats obtenus sur le T91 en géométrie cylindrique, qui ont permis de mettre en évidence
I’existence d’un seuil en contrainte et / ou déformation pour 'amorcage des fissures fragiles.

, . Temps de propagation Vitesse moyenne de Erreur sur la mesure
Nom de I'essai . . )
approximatif (s) fissure (m/s) (m/s)
EA2 1200 1,96 x 107 +0,753 x 10”7
EA3 1600 1,97 x 107 +0,368 x 10~

Na 2400 1,88 x 107 +0,642 x 10~
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Tableau 26 : Vitesses de propagation de fissures calculées a partir d’essais arrétés (EA 2 et EA 3) et de 'essai en sodium (Na)
effectués a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min

On remarque d’apreés ces résultats que la vitesse de propagation de fissure semble constante
au cours de I'essai mécanique. Cela montre que les hypothéses effectuées ne semblent pas avoir de
conséquences significatives sur les valeurs mesurées. En particulier, considérer la rupture finale de
I’éprouvette comme fin de propagation de la fissure fragile semble étre une hypothese raisonnable.
Ce résultat montre également que la notion de vitesse moyenne utilisée lors de cette étude est une
bonne approximation de la vitesse réelle de propagation de fissure. Cette caractéristique traduit le
fait que la vitesse de propagation de fissure est constante en fonction du facteur d’intensité de
contrainte dans nos conditions d’essai, ce dernier évoluant avec I’'avance du front de fissure. Ce
comportement est couramment observé en FML au-dela d’une valeur seuil du facteur d’intensité de
contrainte, comme le montre une compilation des données de la littérature (figure 150 [Glickman
2003]).
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Figure 150 : Représentation de la vitesse de fissure sous-critique V en fonction du facteur d’intensité de contrainte K dans
des conditions de FML, compilé par Glickman a partir des données de la littérature [Glickman 2003]. Métal solide: 1-Cuivre;
2-5-Laiton; 6-Zinc, monocristal; 7-Alliage de titane 8Al-1Mo-1V; 8-Alliage d’aluminium 1100-0; 9-Alliage d’aluminium 6061-

T651; 10- Alliage d’aluminium 7075-T651; 11-Aluminium, bicristal; 12- Alliage de titane -1Mo-1V, testé dans une solution

aqueuse contenant 10 M d’HCl; 13- Alliage d’aluminium 7075; 14- Alliage d’aluminium 7075-T651. Métal liquide: 1: Bi; 2-

10,13: Hg; 11:Hg + 2 % Ga.

Vitesses de propagation de fissures

Les vitesses de propagation de fissures ont été mesurées sur les différents essais ol la
fragilisation est suffisamment importante pour affecter la courbe mécanique et permet ainsi de
définir une durée de propagation de fissure. Les essais effectués a basse vitesse sont donc les seuls a
permettre ces mesures. Les résultats sont présentés dans le tableau 27.
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Vitesse de déplacement Vitesse de propagation

Température (K) Note

de traverse (mm/min) de fissure (m/s)
523 0,015 7,15x 10°®
573 0,015 1,94 x 107 Moyenne incluant les
essais arreteés
573 0,05 3,26 x 10”7
623 0,04 4,50 x 107

Tableau 27 : Vitesses de propagation de fissures calculées lors des essais mécaniques de I’XC10

On remarque une augmentation de la vitesse de propagation des fissures avec la
température. La propagation des fissures est donc activée thermiquement. Cette observation est en
accord avec les résultats obtenus sur le T91. On constate également que ces vitesses sont proches
pour des conditions d’essai similaires : 1,7 x 107 m/s pour le T91 et 1,9 x 107 m/s pour I’XC10 a une
température de 573 K et une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min.

L'influence de la vitesse de sollicitation est plus complexe a analyser. A 573 K, deux vitesses
de déplacement de traverse différentes (0,015 et 0,05 mm/min) ont permis une mesure de la vitesse
de propagation de fissure. On remarque une augmentation de la vitesse d’environ 66 % en
multipliant la vitesse de déplacement de traverse par un facteur trois. Conformément aux
observations faites sur le T91, la vitesse de propagation de fissure n‘est pas proportionnelle a la
vitesse de déplacement de traverse. Cependant cette augmentation est plus importante que celle
relevée sur le T91 pour une augmentation de la vitesse de sollicitation d’un facteur 10 (66 % contre
50 %). Il serait nécessaire d’approfondir I'étude de cette sensibilité, cependant elle est compliquée
par plusieurs contraintes résultant de nos conditions expérimentales. En effet, elles imposent une
plage limitée de conditions pour lesquelles la réduction des propriétés mécaniques est suffisante et
une mesure des vitesses basée sur une longueur de propagation des fissures relativement faible. De
plus, les interactions entre la fissure et la microstructure influencent probablement également la
propagation dans I’XC10 notamment, ou des processus de restauration et de recristallisation ont été
observés. |l serait donc intéressant d’estimer ces vitesses dans des conditions métallurgiques
précises et sur des éprouvettes aux géométries appropriées a I'’étude de la propagation de fissures
(CT, flexion).

Cependant, on ajoutera que, qualitativement parlant, I'énergie d’activation estimée a partir
de I'étude de la transition fragile / ductile de I’XC10 est compatible avec I'activation thermique de la
propagation des fissures en négligeant I'influence de la vitesse de déformation. Cette conclusion est
similaire a celle faite pour le T91 en section 5.2.3. Toutes les vitesses de fissures mesurées au cours
de notre étude ont été représentées sur la figure 151. On constate une tendance des points a suivre
une droite, dont la pente correspond a une énergie d’activation de 43,7 kl/mol avec un intervalle de
confiance a 95 % de * 5kJ/mol. Il serait toutefois nécessaire d’obtenir plus de données afin de
confirmer ce comportement, établi sur un nombre limité de points situés « a proximité » de la
transition fragile / ductile et a partir d’hypothéses importantes (influence de la vitesse de
déformation négligée).
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Figure 151 : Bilan des vitesses de propagation de fissures pour les aciers XC10 et T91 en fonction de la température d’essai
mécanique

6.1.5. Discussion

L’étude de la sensibilité de I'acier XC10 a la FML dans le sodium liquide a permis de mettre en
évidence une fragilisation pour des expositions garantissant des conditions de mouillage appropriées.
Une sensibilité similaire, sinon plus importante que celle de I'acier T91, a été observée. L'influence
des différents parametres expérimentaux est toutefois semblable a celle constatée pour le T91.
L'effet de la température est également en accord avec les conclusions de Hilditch. De plus, I'étude
de la vitesse de transition fragile / ductile et celle de la vitesse de propagation de fissure fragile ont
montré des résultats similaires, comme pour le T91, suggérant que les deux méthodes sont
équivalentes. L'énergie d’activation associée au phénomene de FML de |'acier XC10 est également
proche de celle du T91. Cela renforce I'idée d’une pré-étape de diffusion dans la FML de I’XC10 par le
sodium liquide. De plus, le chemin de fissuration, bien que complexe, a été identifié comme étant
intergranulaire. Les joints de grains étant un chemin privilégié de diffusion, cette conclusion conforte
le r6le hypothétique de la diffusion.

On constate également que le domaine ou l'acier XC10 est fragilisé est Iégérement plus
important que celui de I'acier T91. On peut en déduire une susceptibilité légérement plus importante
de I’XC10 a la FML par le sodium. Ceci est confirmé par un ratio d’énergie a rupture plus élevé, pour
le T91 que pour I'acier XC10 dans les mémes conditions de sollicitations (523 K et 573 K a 0,015
mm/min de déplacement de traverse), ce qui traduit un degré de fragilisation moindre. Il a aussi été
montré que plus les conditions d’essais sont éloignées de celles de la transition fragile / ductile, plus
I'intensité de la fragilisation est importante. Au cours de nos essais, cet effet peut, au moins
partiellement, étre attribué a la propagation lente des fissures, qui n’est pas négligeable devant le
temps de I'essai. Il est donc suggéré que I'effet maximal de fragilisation du sodium liquide sur ces
aciers n’a pas été observé au cours de cette étude car les limites expérimentales (vaporisation du
sodium, vitesse limite de la machine de traction, etc.) imposent une vitesse de déplacement de
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traverse minimale pour effectuer I'essai mécanique en milieu sodium. A cela peut potentiellement
s’ajouter une modification du seuil en contrainte et en déformation en fonction de la vitesse de
sollicitation. Il est donc nécessaire, pour quantifier I'effet du sodium sur le comportement mécanique
d’aciers tels que le T91 ou I’XC10, de choisir des conditions d’essai particulierement lentes et
adaptées a la géométrie d’éprouvette utilisée. Ces conditions sont typiques des essais SSRT (Slow
Strain Rate Tests) ou d’études de propagation de fissures de fluage (Creep crack growth), et
indiquent une voie future d’étude de la FML.

L'étude de la sensibilité de I’'acier XC10 confirme que la présence de chrome n’est pas
essentielle a I'apparition de FML dans le sodium liqguide comme I'avait déja souligné Hilditch [Hilditch
1995]. Cela suggere que la présence d’une couche d’oxyde a l'interface ne semble pas influencer la
sensibilité d’'un matériau pourvu que le mouillage soit accompli.

Hamdane a montré une forte influence de la dureté sur la sensibilité a la FML dans le sodium
liquide [Hamdane 2012]. Celle du T91 étant plus importante que celle de I’XC10, on constate que
d’autres parametres entrent en jeu et peuvent masquer cet effet. En effet, la vitesse de propagation
de fissure est identique pour I’XC10 et le T91 alors que les niveaux de contrainte sont visiblement
différents. On peut donc s’interroger sur leur influence de la contrainte sur la FML, qui semble
compliquée. Si la diffusion est impliquée dans le phénomene de fragilisation, la présence de carbures
ou de ségrégations aux joints de grains peut notamment constituer un obstacle a la diffusion du
sodium dans le T91 et expliquer une fragilisation plus importante de I'acier XC10 ou les précipités
sont peu nombreux. En effet, bien que ce phénomeéne n’ait pas été observé au cours de la présente
étude, Martin a observé des arréts de fissures de FML en milieu indium et plomb - bismuth sur des
carbures du T91 [Martin 2012], ce qui tendrait a conforter cette hypothese.

Enfin, les différentes observations effectuées sur les échantillons d’XC10 montrent qu’il est
essentiel de prendre en compte toutes les interactions qui peuvent avoir lieu entre le métal solide et
le métal liquide. L'utilisation de ce matériau a permis de s’affranchir d’'une partie des modifications
microstructurales liées a la corrosion (oxydation du chrome par exemple). Il a été possible de mettre
en évidence l'occurrence de gravage aux joints de grains. Si la profondeur affectée est relativement
faible dans notre cas, des concentrations de contrainte sont générées en surface. De plus, la diffusion
du sodium dans les joints de grains de I’XC10 a été mise en évidence, conformément aux données de
la littérature. Elle se traduit par une décohésion des grains a proximité de la surface. Il est donc
important de prendre en compte ce phénomene, par exemple en vue d’'un dimensionnement. Cette
pénétration du sodium influence fortement I'amorcage des fissures et génere, pour des durées
d’exposition importantes, une couche en surface dont la résistance mécanique semble quasi-nulle.
Par exemple, apres 40 ans a 823 K, cette épaisseur peut étre estimée a environ 200 um [Tomilov
1968]. Ces considérations restent toutefois a confirmer par des études de corrosion afin de
décorréler la diffusion du sodium dans le fer d’éventuelles interactions entre les impuretés ségrégées
aux joints de grains et le sodium liquide.
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6.2. Acier austénitique : cas de I’acier 304L

6.2.1. Corrosion des aciers de type 304L

La procédure expérimentale appliquée pour I'étude de la sensibilité des aciers austénitiques
a la FML dans le sodium liquide est similaire a celle utilisée pour les aciers XC10 et T91. Les
éprouvettes axisymétriques entaillées ont donc subi une étape de pré-exposition au sodium afin de
promouvoir leur mouillage par le sodium liquide. Un coupon issu d’une tble différente a été exposé
simultanément afin de permettre une caractérisation de la structure de l'interface acier / sodium par
SDL. Cette exposition, d’'une durée de 250 h, a été effectuée a 823 K dans du sodium a haute teneur
en oxygene (200 pg/g). Le profil semi-quantitatif de composition des couches affectées par la
corrosion est présenté en figure 152.
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Figure 152 : Profil de composition élémentaire obtenu par SDL aprés 250 h d’exposition au sodium liquide a 823 K dans du
sodium avec environ 200 ug/g d’oxygeéne dissous

Sur ce profil de composition, on observe la présence d’'une pénétration de sodium dans le
matériau, du méme ordre de grandeur que celle dans les aciers cubiques centrés pour une durée
similaire. Dans ces conditions, le seul composé stable d’apres les données thermodynamiques sur les
principaux constituants des aciers est la chromite de sodium. Le pic de chrome associé n’est pas
clairement visible, toutefois, on peut distinguer une légére surélévation du profil entre 1 et 2 um de
profondeur. La présence de chromite de sodium est également corrélée a la présence d’un pic de
manganese. En effet, nous avons constaté sur le T91 pour une durée similaire que la couche d’oxyde,
principalement composée de NaCrO, est également riche en manganése, qui a le méme
comportement que le chrome.
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Figure 153 : Micrographie MEB des couches affectées par la corrosion apres 250 h d’exposition a 823 K dans du sodium
liquide avec environ 200 pg/g d’oxygéne dissous

Cette analyse est supportée par une observation de la couche corrodée au MEB. On y voit la
présence d’une couche corrodée trés irréguliere, probablement constituée d’oxydes. Cependant, la
présence d’une couche d’oxyde recouvrant I’échantillon ne peut étre ni confirmée, ni infirmée. Il est
toutefois observé que I'épaisseur des couches affectées par la corrosion est de I'ordre de quelques
microns.

Le mouillage des aciers inoxydables a été relativement bien caractérisé par Longson [Longson
1967] et Hodkin [Hodkin 1976]. Des aciers de type 316, dont les spécifications de composition sont
proches de celles des aciers 304, ont été utilisés pour ces études. Ces résultats peuvent donc étre
extrapolés pour connaitre le comportement en mouillage de I'acier 304L utilisé ici. En conséquence,
nous avons choisi une température et une durée d’exposition élevées afin de garantir un bon
mouillage (250 h a 823 K). On peut également supposer que I'oxygene n’a pas d’influence marquée
sur les cinétiques de mouillage. A la sortie des échantillons, un film de sodium adhérent est présent a
leur surface. Ce film traduit un état de mouillage avancé par le sodium liquide. D’apres les analyses
SDL présentées précédemment, et conformément aux données de la littérature, il est possible que le
mouillage se fasse sur une couche d’oxydes comme dans certaines conditions pour le T91.

6.2.2. Sensibilité a la FML

Apres pré-exposition, les éprouvettes ont ensuite été testées mécaniquement. Les
éprouvettes destinées aux essais de référence ont été exposées au sodium en méme temps que
celles destinées aux essais en sodium. Le sodium résiduel sur ces éprouvettes a ensuite été éliminé
dans I’éthanol. Un exemple de courbe force - déplacement obtenue lors d’un essai mécanique a 673
K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,06 mm/min est présenté en figure 154.
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Figure 154 : Courbe force — déplacement de traverse obtenue aprés un essai mécanique a 673 K pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,06 mm/min effectué sur une éprouvette d’acier 304L

On constate une réduction des propriétés mécaniques en sodium pour cette condition
d’essai. Apres observation du faciés de rupture au MEB, on constate qu’elle est associée a une
modification du mode de rupture a I'extérieur de la zone utile. Une comparaison des faciés obtenus
en sodium et en argon est présentée en figure 155.

Grand. = 100X EHT = 500kV  Signal A = InLens Date :26 Juin 2013 100 pm Grand. = 100X EHT = 500KV Signal A = InLens Date :26 Juin 2013 |8
Disphragme: Dimansion= DMy WD = 6.1 mm Photo N° = 245 ECP Disphvagme: Dimansion = 0Mym WD = 5.9 mm Photo N° = 247 ECP

Figure 155 : Micrographies MEB du facies de rupture obtenu aprés un essai mécanique effectué a 573 K pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,025 mm/min sur une éprouvette d’acier 304L: a) en argon, b) en sodium

Les différentes conditions d’essai mécaniques utilisées sont résumées dans le tableau 28. Les
résultats obtenus apres les analyses des courbes mécaniques et les observations des faciés de
rupture y sont également ajoutés. On note qu’aucune pellicule de paraffine n’a été déposée sur les
éprouvettes, méme a 473 K, ou elle aurait pu étre utilisée.
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Température Vitesse de déplacement Facies R Note
(K) de traverse (mm/min) fragile £
473 0,012 Non () Pas d’essai de référence
correspondant
593 0,015 Non 1,04 Lc?calement, amorg:?lge
fragile sur quelques microns
573 0,025 Oui 0,76 - 0,81 Essai répété deux fois
623 0,045 Oui 0,95
673 0,06 Oui 0,81

Tableau 28 : Bilan des différentes conditions expérimentales utilisées pour les essais mécaniques de I'acier 304L

A 473 K, le facies de rupture est caractéristique d’une rupture ductile. On note que le ratio
des énergies a rupture n’a pas été mesuré a 473 K, faute d’essai de référence. Cependant, le mode
de rupture observé montre que le matériau n’a pas subi de FML pour cette condition. On ne s’attend
donc pas a une réduction significative des propriétés mécaniques. A 523 K, aucune réduction des
propriétés mécaniques n’est observée en milieu sodium. Toutefois, localement, certaines zones
d’amorce de fissure sont caractéristiques d’une rupture fragile. Une fragilisation de I’acier 304L n’est
visible qu’aux températures supérieures a 523 K. Aucune tendance particuliere n’est relevée sur les
ratios d’énergie a rupture. La réduction d’énergie a rupture a 573 K est légérement surestimée a
cause de la dissolution progressive des composés formés au contact des impuretés (O, H,0) lors du
montage des éprouvettes. En effet, la dissolution de ces composés provoque une modification de
I’émissivité du sodium en cours d’essai mécanique et donc indirectement de la température de
I’éprouvette via la régulation. Malgré la légére modification des vitesses de déplacement de traverse,
la tendance est similaire a celle relevée sur le T91 et I’XC10 : I'acier 304L semble plus sensible a la
FML par le sodium liquide a haute température. Une étude paramétrique compléte en vitesse de
sollicitation et en température serait toutefois nécessaire pour caractériser intégralement la
sensibilité de I'acier 304L a la FML dans le sodium liquide.

6.2.3. Mode de rupture

Fractographie
Dans un premier temps, |'observation des faciés de rupture en MEB a été effectuée.
Quelques exemples de micrographies sont présentés en figure 156.
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Figure 156 : Micrographies du facies de rupture de I'acier 304L dans le sodium liquide a) a une température de 573 K et une
vitesse de sollicitation de 0,025 mm/min, b) a une température de 623 K et une vitesse de sollicitation de 0,045 mm/min

Comme pour I’XC10 et le T91, les faciés de rupture en sodium sont complexes a interpréter.
La longueur caractéristique visible sur les différentes micrographies est trés inférieure a la taille des
grains avant la déformation. Cela suggere une forte évolution de la microstructure au cours de la
déformation et un mode de rupture complexe. En effet, I'acier 304L se déforme par le biais de
plusieurs processus de déformation (dislocations, macles de déformation, changements de phase)
[Shen 2012]. Plusieurs types d’interfaces avec une sensibilité variable a la FML, peuvent notamment
résulter de cette évolution de la microstructure, comme par exemple les macles de déformation,
I'interface martensite / austénite, etc.

Sur le facieés de rupture, on remarque de nombreuses stries qui sont en général orientées
perpendiculairement a la direction de propagation de la fissure. Un exemple est donné en figure 157.
Ces stries peuvent avoir plusieurs origines : arréts de fissures, bandes de glissement, macles de
déformation, etc.

Propagation de la fissure

) y
1pm Grand. = 1000 KX EHT = 5.00kV Signal A = InLens Date :27 Juin 2013
Diaphragme: Dimansion = MW ym WD = 4.6 mm Photo N° = 255 ECP

Figure 157 : Micrographies de stries présentes sur le faciés de rupture de I'acier 304L dans le sodium liquide a une
température de 573 K et une vitesse de sollicitation de 0,025 mm/min (la direction de propagation de la fissure est indiquée
par une fleche)
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Analyses EBSD

Afin d’approfondir la caractérisation du mode de rupture de I'acier 304L dans le sodium
liquide, des analyses EBSD ont été effectuées sur un échantillon rompu a une température de 673 K
pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,06 mm/min. L’échantillon a été préalablement
préparé suivant la méme méthodologie que celle utilisée pour I'analyse du chemin de fissuration
dans I'acier XC10 (section 6.1.3). Un exemple de cartographie d’orientation est présenté en figure
158.

Plans paralléles a la fissure

Grand = 200KX EHT=2000KY  Signal A=SE2 Date:10 Jui 2013
Digmrgns Dersim=bit0in WD =1T5mm  PhotoN' =644 ECP
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Figure 158 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD sur une coupe transverse d’éprouvette rompue en milieu
sodium liquide a une température de 573K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,025mm/min

Plusieurs observations peuvent étre faites grace a ces analyses. Tout d’abord, on observe la
présence de phase o, identifiée par EBSD (encadrée en blanc). Celle-ci ne semble toutefois pas
former un chemin préférentiel de propagation de la fissure dans nos essais. Le gradient de
désorientation présent a l'intérieur des grains traduit une déformation importante du matériau avant
sa rupture. Cette déformation détériore la qualité des clichés et leur indexation. Il est donc plus
difficile d’identifier le chemin de fissuration que pour I'acier T91 ou XC10. Contrairement au cas de
FML de I'acier XC10, la restauration et la recristallisation du matériau ne sont pas observés ici. Sur
cette cartographie, on peut également distinguer une fissure fragile traversant un grain, jusqu’a
atteindre une macle. La direction de cette fissure est parallele a des plans identifiés sur les
cartographies par leur mauvais indice qualité. Ces plans ne correspondent pas a la famille des plans
{111}. Ce résultat exclut donc qu’une latte de martensite € ou une macle de déformation ait guidé
cette fissure a travers le grain.

Dans certaines zones, le chemin de fissuration est toutefois visiblement intergranulaire. Des
cartographies d’orientations illustrant cette caractéristique, ainsi que les profils de désorientation
associés, sont présentés en figure 159a, b et c. La désorientation locale est mesurée par rapport a
I'orientation cristalline a I'origine du profil. Le joint de grain dans lequel passe la fissure en figure
159a semble étre un joint de grain X3 (ou macle) d’apreés le critere de Brandon. Ce critére spécifie
que les plans cristallins du joint doivent étre des plans de la famille {111} et sa désorientation de 60 °
+ 15 52 (ou 5 = 3). Les interfaces satisfaisant ce critére sont présentées en rouge sur 'image en
nuances de gris de la figure 159a. L'intersection des plans {111} paralléles a la surface de rupture
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avec le plan de coupe est présentée en bleu. Elle suit la courbure de la surface de part et d’autre de
la fissure, ce qui suggere que ce type de joint de grain était également présent dans la zone fissurée
et qu’il permet donc la propagation de fissures de FML par le sodium liquide.

Sur la cartographie de la figure 159c, on distingue également des macles a l'intérieur d’un
grain. Celles-ci sont probablement des macles de déformation étant donné leur géométrie. Cette
observation montre que les mécanismes de déformation observés a température ambiante
(maclage, transition de phase, dislocations) sont également présents dans nos conditions d’essais
mécaniques (673 K et vitesse de déplacement de traverse de 0,06 mm/min).

Malgré ces observations, une partie du chemin de fissuration reste encore a clarifier. Compte
tenu de la déformation du matériau et de la complexité de la microstructure, des analyses
complémentaires a une échelle plus fine sont nécessaires afin d’avoir une meilleure compréhension
du mode de rupture.
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Figure 159 : Cartographies d’orientation et profils de désorientation associés a différentes fissures arrétées observées sur
une éprouvette d’acier 304L testé mécaniquement dans le sodium a 673 K pour une vitesse de déplacement de traverse de
0,06 mm/min (le profil de désorientation est tracé en noir)

6.2.4. Etude de la propagation des fissures fragiles

Une réduction des propriétés mécaniques associée a une modification du mode de rupture
du matériau a été constatée pour trois conditions d’essai différentes (tableau 28). En utilisant une
méthodologie similaire a celle appliquée au T91 et a I’XC10, les vitesses de propagation de fissure ont
été estimées. Les valeurs associées sont présentées dans le tableau 29.

, Vitesse de déplacement de Vitesse de propagation de
Température (K) . .
traverse (mm/min) fissure (m/s)
573 0,025 3,35x 107
573 0,025 3,28 x 107
623 0,045 4,6x107
673 0,06 7x107

Tableau 29 : Vitesses de propagation de fissures estimées dans I’acier 304L en fonction des conditions d’essai mécanique

En négligeant l'influence de la vitesse de sollicitation, on constate que la vitesse de
propagation de fissure augmente avec la température. La propagation des fissures de FML dans
I'acier 304L semble donc thermiquement activée. Il a été montré précédemment qu’une premiere
estimation de I’énergie d’activation pouvait étre extraite de ces valeurs. Pour cela, les
caractéristiques des essais ont été représentées dans un repére In(v) — 1/T. L’alighement des points
traduit que I'évolution de la vitesse de propagation de fissure en fonction de la température peut
étre décrite par une loi d’Arrhenius. L'énergie d’activation associée est d’environ 23 kJ/mol avec un
intervalle de confiance a 5 % de + 2,5 kJ/mol.
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Figure 160 : Bilan des vitesses de propagation de fissures pour I'acier 304L en fonction de la température d’essai mécanique

6.2.5. Discussion

Les essais mécaniques effectués sur I'acier 304L montrent, pour la premiere fois, que les
aciers austénitiques sont également sensibles a la FML dans le sodium liquide. Comme dans le cas du
T91, le mouillage se fait sur une couche d’oxyde (NaCrO, principalement). Cette couche d’oxyde,
formée au cours de la pré-exposition au sodium, n’est pas protectrice contre la FML. La fragilisation
de l'acier 304L semble thermiquement activée, au méme titre que celle de I'acier XC10 ou T91.
D’aprés ces résultats préliminaires, I'énergie d’activation associée est d’environ 23 kJ/mol. Cette
valeur est plus faible que celle mesurée pour I’XC10 et le T91 (= 50 kJ/mol). Cette différence de
comportement peut avoir plusieurs sources :

- Les aciers XC10 et 304L ont des structures cristallines différentes. En conséquence,
I’énergie d’activation liée a la diffusion du sodium dans ces deux matériaux est
potentiellement différente. Nous avons suggéré précédemment que la diffusion est
potentiellement impliquée dans le phénomeéne de FML, il est donc naturel de s’attendre
a une énergie d’activation différente. Cette caractéristique permet également d’exclure
les mécanismes de FML par dissolution en pointe de fissure, puisque ces mécanismes ne
prédisent pas de différence de sensibilité en température pour des matériaux aux
structures cristallines différentes, mais de compositions proches comme ici.

- Le mode de déformation de l'acier 304L est plus complexe que celui des aciers
ferritiques. De plus, I'importance relative des différents mécanismes impliqués dans la
déformation du matériau est notamment dépendante de la température de I'essai
mécanique. Etant donné qu’il est probable que des interactions entre la FML et les
structures formées au cours de la déformation aient lieu, il est également probable que
I’énergie d’activation mesurée soit affectée par les différents mécanismes de
déformation opérant au cours de l'essai. Une meilleure connaissance du chemin de
fissuration permettrait notamment d’apporter les premiers éléments nécessaires a la
compréhension de ces éventuelles interactions.
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En effet, le mode de rupture n’a pas pu étre identifié avec certitude bien qu’il semble au
moins partiellement intergranulaire. Les processus complexes régissant la déformation de l'acier
304L rendent I'analyse du chemin de fissuration difficile. Il est donc indispensable de procéder a des
analyses a une échelle plus fine, par exemple en MET. L'observation d’'une macle fissurée suggéere
gue ce type de joints de grains n’est pas insensible a la FML dans le sodium. En effet, Kane a montré
que ces joints particuliers ne sont pas complétement immunisés contre une fragilisation due a la
diffusion d’impuretés (oxygene) [Kane 2009]. Ils sont cependant probablement plus résistants que
des joints de grains généraux comme montré dans d’autres cas de fissuration assistée par
I’environnement [Krupp 2003] [Gupta 2006]. Il serait toutefois intéressant de confirmer cette
hypothése par des études plus statistiques, qui permettraient également d’ouvrir des perspectives
d’application de procédés tels que I'ingénierie des joints de grains afin de limiter I'effet de la FML par
le sodium liquide.

Enfin, I'intensité de la fragilisation de I’XC10 et de I’acier 304L peut étre qualitativement
comparée a 573 K. Les valeurs du ratio d’énergie a rupture de I'acier XC10 en sodium et en argon
sont d’environ 0,72 et 0,8 pour des vitesses de déplacement de traverse de 0,015 mm/min et 0,05
mm/min respectivement. Dans le cas de I’acier 304L, le ratio est de I'ordre de 0,8 pour une vitesse de
déplacement de traverse de 0,025 mm/min. On constate donc que ce dernier est sensible de
maniére similaire.
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6.3. Retour sur les résultats de la littérature

Lors de la partie 5.4.1, nous avons mis en évidence la nécessité d’effectuer des essais
mécaniques lents sur des géométries adaptées a la propagation lente de fissures dans le cas du T91.
Les faibles vitesses de propagation de fissure mesurées sur les aciers XC10 et 304L permettent de
confirmer cette conclusion. Cela implique donc de prendre des précautions similaires pour les études
portant sur ces matériaux afin d’éviter une conclusion erronée quant a la sensibilité d’'un matériau a
la FML dans le sodium liquide.

Il est probable que ces caractéristiques aient conduit Old a une conclusion erronée sur la
sensibilité d’un acier bas carbone a la FML dans le sodium liquide [Old 1973]. En effet, des vitesses de
déformation relativement rapides ont été utilisées (¢ = 1,1 x 10°s™) sur une géométrie similaire a la
noétre (axisymétrique entaillée). Or, il a été montré dans cette partie, mais aussi par Hilditch [Hilditch
1995] que les aciers faiblement alliés sont également sensibles a la FML dans le sodium liquide.

En regard des nouveaux résultats acquis, nous allons pouvoir réinterpréter ces essais. Des
températures de 473 K, 673 K et 873 K ont été utilisées pour les essais mécaniques. A 873 K, le
comportement ductile observé s’explique par le fait que la température de retour a la ductilité est
certainement dépassée (= 750 K pour le T91 [Skeldon 1994]). L'essai a 673 K est le plus intéressant
car cela constitue probablement la condition ou la sensibilité a la FML par le sodium liquide est la
plus importante d’aprés les résultats de notre étude. Old a effectué une pré-exposition de 30
minutes a 923 K pour promouvoir le mouillage. Méme si aucune vérification n’est mentionnée, il est
probable que le mouillage y ait été accompli étant donné que la teneur en oxygene était de 20 pg/g.
La vitesse de déformation citée par I'auteur est toutefois ambigué et correspond probablement a
celle utilisée pour des éprouvettes non-entaillées. Une vitesse de déplacement de traverse de 1
mm/min a donc certainement été utilisée pour les essais sur une géométrie axisymétrique entaillée.
La géométrie est relativement similaire a celle utilisée dans notre étude (longueur utile 15 mm dans
les deux cas, diameétre de 3 mm contre 4 mm ici) et les possibles différences de géométrie d’entaille
n’affectent probablement pas significativement les résultats des essais mécaniques. On peut donc
comparer directement les résultats pour des vitesses de déplacement de traverse similaires. En
extrapolant les résultats obtenus pour I'acier XC10 (figure 135), on constate que pour une vitesse de
déplacement de traverse de 1 mm/min, |'essai se fait autour de la zone de transition fragile / ductile,
du c6té du domaine fragile. Ceci peut expliquer I'absence de fragilisation observée par Old a cette
température, puisqu’aucune dégradation des propriétés mécaniques n’est probablement visible sur
la courbe force - déplacement de traverse. Il est toutefois possible que des fissures fragiles se soient
amorcées et propagées sur une courte distance. Ce phénomene expliquerait la difficulté
d’interprétation des essais mécaniques mentionnée par I'auteur. Aucune observation MEB des facies
de rupture n’est mentionnée et ces fissures potentielles auraient pu passer inapercues. Enfin, I'essai
effectué a 473 K dans les mémes conditions de vitesse de sollicitation se place, quant a lui, dans le
domaine de comportement ductile du matériau.

Une discussion similaire peut étre tenue sur I’étude de susceptibilité a la FML dans le sodium
liquide effectuée sur I'Incoloy 800. Le mouillage du matériau a été promu par un maintien en sodium
a 673 K [Cordwell 1975]. Cordwell a montré une dégradation des propriétés mécaniques de I'Incoloy
800 a haute température uniquement (873 K — 973 K) pour une vitesse de sollicitation rapide (durée
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de I’essai comprise entre 3 et 5 minutes). L'auteur conclut qu’un phénomeéne thermiquement activé
est impliqué dans le phénomene de fragilisation et exclut en conséquence la FML des phénomeénes
potentiellement impliqués. Or depuis cette époque, de nombreuses études ont suggéré qu’une
activation thermique n’est pas a exclure en FML [Krishtal 1969] [Gordon 1982] [Wolski 2008]. Hormis
cette conclusion, les résultats de Cordwell sont en accord avec ceux de la présente étude et
confirment a la fois que les aciers austénitiques ne sont pas insensibles a la FML par le sodium liquide
et que ce phénomene de fragilisation est thermiquement activé.

Enfin, Borgstedt, notamment, a mis en évidence un phénomeéne de fragilisation des aciers de
type 304 en fluage [Borgstedt 1991]. Celui-ci se traduit par la présence d’une réduction du fluage
tertiaire, ainsi qu’'un mode de rupture intergranulaire plus fréquemment observé. La mise en
évidence d’une sensibilité de I'acier 304L a la FML par le sodium liquide, permet de soulever la
guestion d’une fragilisation liée a la FML. En effet, le mode de rupture est, au moins partiellement,
partagé. Les observations de Borgstedt suggérent également une formation et une propagation des
fissures facilitées en milieu sodium. Ces caractéristiques sont conformes a ce qui a été observé au
cours de nos essais mécaniques, ou la rupture s’amorce plus tot en milieu sodium que sous argon. Il
est donc possible que l'accélération du fluage tertiaire de l'acier 304L, observée en boucle
anisotherme a basse teneur en oxygéne, soit associée a l'occurrence de FML. Cette analyse
suggererait également que la température de retour a la ductilité puisse étre potentiellement haute
pour les aciers austénitiques (> 823 K). Toutefois, des interactions de la fissure avec les phénomeénes
de corrosion ne sont pas a exclure et pourraient constituer une autre explication a ces observations.
Des études supplémentaires, afin de caractériser en détail la fragilisation des aciers austénitiques par
le sodium et la sensibilité d’autres nuances susceptibles d’étre utilisées en milieu sodium, seraient
donc intéressantes.
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Conclusion

Résultats

Le couple sodium / acier est un cas particulier de la fragilisation par les métaux liquides. En
effet, les aciers sont considérés comme insensibles a la FML par le sodium liquide dans la littérature,
alors qu’aucun critere connu ne permet d’expliquer cette spécificité. Cette caractéristique a motivé
une réévaluation de l'influence du sodium liquide sur le comportement mécanique des aciers au
cours des travaux de these. L’acier T91, matériau candidat a de nombreuses applications dans le
domaine de I'énergie nucléaire notamment, a été montré comme sensible a la FML dans plusieurs
autres métaux liquides. C’est pourquoi I'objectif était principalement d’étudier sa sensibilité a la
fragilisation par le sodium liquide.

L'état de I'art des connaissances au sujet de la FML, en particulier concernant le couple
sodium / acier, a été effectué a travers une bibliographie étendue, qui s’est naturellement orientée
vers la physico-chimie du sodium. L'accumulation de ces données a permis la mise en place d’un
protocole expérimental et d’'un montage d’essais mécaniques dédiés a I’'étude de la sensibilité de
I'acier T91 a la fragilisation par le sodium liquide. Parmi les particularités du couple sodium / acier,
une influence des impuretés non-métalliques présentes en solution était indiquée sur la rupture du
T91. Cela a donc impliqué de définir chaque étape du protocole expérimental autour de I'exigence
d’une pureté maximale accessible du sodium liquide. Ce point souligne également I'importance
cruciale de la physico-chimie dans le cas présent. De plus, avant tout essai mécanique, il est essentiel
de s’assurer que le mouillage entre I'acier et le sodium s’est bien établi. Afin de le promouvoir, une
étape de pré-exposition dans le sodium liquide avec des conditions de physico-chimie précises a été
effectuée dans les pots a sodium de I'installation CORRONa du CEA Saclay.

Des analyses ont permis de caractériser l'interface entre le sodium et le T91 a posteriori de
cette exposition, dans le but de connaitre les conditions dans lesquelles sont effectués les essais
mécaniques et d’obtenir des essais répétables. Cette pré-exposition consiste en réalité en une étape
de corrosion a part entiere mettant en jeu des interactions complexes entre de nombreux
phénomeénes (réduction d’oxydes, oxydation, dissolution, carburation, diffusion, etc.). Un des
résultats principaux de ces analyses est qu’une couche d’oxyde (principalement NaCrO,) se forme a
I'interface sodium / T91, contrairement a ce qui serait attendu dans un milieu réputé réducteur
comme le sodium. Le contact est donc indirect et le mouillage se fait sur cette couche d’oxyde. Il a
également été remarqué que l'influence de la carburation, subie au cours de I’'exposition au sodium,
sur le comportement mécanique du T91 était limitée. Cela, ajouté a une bonne connaissance des
ordres de grandeur des distances affectées par la corrosion, a permis de décorréler un effet de FML
d’un effet mécanique lié a des phénomeénes de corrosion opérant lors de la pré-exposition.

L'utilisation d’un montage spécifiqguement concu pour I'étude de la corrosion a permis de
balayer différentes valeurs des parameétres de pré-exposition. L'influence de sa durée, de sa
température et de la teneur en oxygene dissous dans le sodium ont pu étre étudiées a la fois sur le
mouillage et la sensibilité du T91 a la FML. Si I'augmentation de la durée et de la température
d’exposition permet d’améliorer les conditions de mouillage, conformément a la littérature. Il a été
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mis en évidence que l'augmentation de la teneur en oxygene dissous a un effet similaire. En
confirmant le lien étroit existant entre les conditions de mouillage et la sensibilité a la FML, nos essais
ont également montré que ces parameétres ont une influence directe sur la sensibilité du T91 a la FML
dans le sodium liquide. Ce résultat a permis de suggérer que le réle des impuretés non-métalliques
décrit par Skeldon conduit en réalité a une amélioration de la mouillabilité en sodium oxygéné
[Skeldon 1994]. De plus, des essais en atmosphere hydrogénée et des analyses chimiques en pointe
de fissure n’ont pas permis d’apporter de preuve d’un processus de fragilisation par I’'hydrogéne ou
lié a la diffusion de I'oxygéne en pointe de fissure selon un mécanisme de fragilisation dynamique.
Cela indique que le phénomene de fragilisation par le sodium liquide doive étre pris en compte au

méme titre que celui observé dans les autres métaux liquides.

Ce résultat établi, les caractéristiques de la FML par le sodium liquide ont pu étre étudiées
sur l'acier T91 dans un premier temps. L'étude de l'influence des différents parametres d’essais
mécaniques a permis de confirmer les résultats de Skeldon obtenus dans du sodium riche en
impuretés non-métalliques. En effet, la diminution de la vitesse de sollicitation et / ou
l'augmentation de la température conduit a une augmentation de la sensibilité a la FML.
L'occurrence d’une transition fragile / ductile, fonction de ces deux parameétres a été constatée. En
effet, la vitesse de sollicitation associée a la transition fragile / ductile est étroitement dépendante de
la température, et montre qu’il y a une activation thermique du phénomene de FML. En outre, plus
les parametres des essais mécaniques (¢, T) ont des valeurs différentes de celles associées a cette
transition, plus la dégradation des propriétés mécaniques est importante. Ce point est essentiel en
vue d’une quantification de ces effets de fragilisation sur le comportement mécanique des aciers. De
plus, il a été montré que la vitesse de propagation des fissures est également thermiquement
activée. L’énergie d’activation impliquée dans la transition fragile / ductile est similaire. Enfin, une
analyse poussée des faciés de rupture, a I'aide de plusieurs techniques d’analyse adaptées a I'échelle
étudiée (EBSD, MET), a permis de montrer que le chemin de fissuration est interlatte ou
intergranulaire, contrairement aux conclusions présentes dans la littérature (quasi-clivage).

La compréhension d’un phénomeéne passant souvent par une multiplication des conditions et
une étude sur des matériaux modeles, la sensibilité de I’acier bas carbone XC10 a la FML dans le
sodium a également été étudiée. Les nombreuses conditions d’essai associées a I'étude du
comportement mécanique de cet acier ont montré un comportement a la FML similaire en tous
points a celui de I'acier T91. Cela a permis de confirmer les conclusions précédemment établies sur le
T91. Les caractéristiques de la fragilisation (mode de rupture intergranulaire, énergie d’activation
associée a la transition fragile / ductile d’environ 50 kJ/mol) suggérent un mécanisme commun et
semblent compatibles avec la présence d’une étape de diffusion du sodium dans les joints de grains
du fer comme déja énoncé dans les mécanismes de Krishtal et Gordon.

Enfin, il a également été montré que les aciers austénitiques ne sont pas insensibles a la FML
dans le sodium liquide, par le biais d’une étude de sensibilité portant sur I'acier 304L. Si le nombre
d’essais n’a pas permis de discuter d’'un mécanisme potentiel, c’est la premiére fois qu’un cas de FML
d’un acier austénitique dans le sodium liquide est identifié.

Ces nouveaux résultats ont été confrontés avec ceux issus de la littérature. Une nouvelle
interprétation est permise en regard des données accumulées lors de notre étude. Celle-ci met en
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évidence deux points sur lesquels il est nécessaire d’étre extrémement vigilant lors des études de
sensibilité a la FML dans le sodium :

By

- Le mouillage est absolument nécessaire a I'observation de la FML. Celui-ci est toutefois
largement influencé par les conditions physico-chimiques des essais dans le sodium. Celles-ci
nécessitent donc d’étre caractérisées et prises en compte lors de I'analyse des résultats.

- La fragilisation par le sodium liquide a lieu pour des vitesses de sollicitation lente, la vitesse
de propagation des fissures étant limitée. Cela implique une adéquation de la vitesse de
sollicitation a imposer lors des essais mécaniques avec la géométrie de I'éprouvette. A cela
doit également étre ajoutée la prise en compte de l'influence de la température de I'essai
mécanique, autre parametre déterminant pour le mode de rupture.

En conclusion, pourvu que toutes ces conditions soient réunies, le sodium est un milieu
fragilisant pour les aciers au méme titre que I'indium, le plomb, le mercure, le gallium ou le bismuth
par exemple. Il reste a quantifier la réduction des propriétés mécaniques dans des expériences de
mécanique de la rupture adaptées au sodium, afin de la prendre en compte dans le
dimensionnement des structures.

Perspectives

Une amélioration de la mouillabilité du T91 avec I'augmentation de la teneur en oxygene a
été mise en évidence. Cette propriété avait déja été découverte par Longson sur le fer et le nickel
purs [Longson 1967]. Bien que le réle de I'oxygéne semble avoir un lien fort avec les mécanismes de
corrosion, le fait qu’il soit encore inexpliqué suggere que les différentes étapes liées au mouillage des
métaux par le sodium sont encore mal connues. Ceci est notamment illustré par un mauvais accord
guantitatif entre les études existantes. Ce sujet mériterait donc une étude dédiée afin d’améliorer sa

compréhension.

Les résultats de cette étude suggerent que le role des impuretés non-métalliques est
essentiellement limité a une amélioration de la mouillabilité. Une confirmation de ces conclusions
pourrait étre obtenue par la mise au point d’essais mécaniques in-situ dans une boucle anisotherme
ou dans le montage CORRONa, afin d’améliorer encore le controle de la teneur en impuretés lors de
I’essai mécanique. Dans ces conditions, il serait toutefois indispensable d’effectuer une étape de pré-
exposition dans le sodium pour garantir le mouillage des éprouvettes.

Les différents résultats obtenus ont également permis d’avancer sur le plan de la
compréhension de la FML. La phénoménologie similaire observée lors de la FML du T91 et de I'acier
XC10, indique qu’'un mécanisme commun semble régir la FML des aciers a structure cristalline
cubique centrée. L'ensemble des données suggére que la diffusion du sodium dans les joints de
grains est potentiellement impliquée et pourrait constituer I'étape limitante de la FML dans le
sodium. Comme précisé en partie 1.2.2, la diffusivité du sodium dans les joints de grains du fer est
relativement lente, et la diffusion hors contrainte mécanique ne permet pas d’expliquer les vitesses
de propagation de fissures observées. Il est de plus constaté que la fissuration ne se déclenche
gu’apres une certaine déformation plastique, comme mis en évidence par Hancock sur d’autres
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couples métal liquide / métal solide [Hancock 1971]. Celle-ci influence donc probablement la
diffusivité du sodium dans le fer. Cependant, les données de diffusion sous contrainte et en présence
de déformation plastique sont malheureusement trop limitées a notre connaissance et mériteraient
également une étude dédiée.

Il a également été montré que, dans des conditions propices a I'observation de la FML, les
aciers austénitiques sont eux aussi sensibles au phénomeéne de fragilisation par le sodium. La
caractérisation faite du phénomene a leur sujet au cours de cette étude est toutefois succincte et
mérite d’étre approfondie. En effet, le mode de rupture n’a pas pu étre formellement identifié,
notamment a cause d’interactions complexes entre la fissure et la microstructure, dues a des
mécanismes de déformation également plus complexes. Ensuite, il serait intéressant pour la
compréhension des mécanismes régissant la FML dans le sodium de confronter une étude détaillée
sur les aciers austénitiques aux conclusions tirées de ces travaux, portant essentiellement sur les
aciers ferritiques. Enfin, ces aciers ont un large champ d’applications, et notamment dans le domaine

de I'énergie nucléaire et les RNR-Na. Bien que lI'influence du sodium sur le comportement mécanique
semble limitée dans les conditions d’essai utilisées, il est essentiel de caractériser en détail la

sensibilité des nuances potentiellement au contact du sodium liquide.

Tout au long de leur histoire, les aciers vont subir des changements microstructuraux a cause
du vieillissement, de l'irradiation ou des méthodes d’assemblage telles que la soudure par exemple
(ségrégation aux joints de grains, changement de la taille des grains, grossissement des carbures,
etc.). Lors de leur mise en forme, les matériaux peuvent également subir un pré-écrouissage. Toutes
ces modifications ont un effet encore inconnu sur la sensibilité de aciers a la FML dans le sodium
liquide. Celui-ci reste donc a étudier. Cependant, une compréhension des phénomenes impliqués
dans la FML a I’échelle atomique serait tres utile pour prévoir, au moins qualitativement, la nature de
I'influence de ces modifications microstructurales.
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1. Introduction

The use of liquid sodium is currently considered as coolant for
fast nuclear reactors. Because of the potential impact of such envi-
ronment on the components, there is interest in revisiting the
interactions of sodium with structural materials. Its influence on
steels has been reviewed recently in [1-3]. Steels, exposed to a li-
quid metal, experience corrosion phenomena and potentially li-
quid metal embrittlement (LME). LME is defined here as a change
in the fracture mode from ductile to brittle. The martensitic T91
steel is one of the materials selected for fast reactors due to its high
strength at elevated temperature, its low thermal expansion, its
good corrosion and irradiation resistance. The standard metallurgi-
cal state of this material is a tempered martensite obtained after a
normalization heat treatment (1 h austenitization at 1323 K fol-
lowed by tempering at 1023 K). In this metallurgical state, T91
has been found sensitive to LME with liquid indium [4], mercury
[5] or lead-bismuth eutectic [6-9]. Screening tests with sodium
were carried out early in the history of LME phenomenology. A
quenched and tempered steel was tested by Rostoker [10] at a sin-
gle temperature (398 K) without the protection of an inert gas. A
mild low alloy steel was later tested at 423 K and 523 K by Tanaka
[11]. Low carbon steel and 316 stainless steel were subsequently
tested in high purity sodium at 473 K and 573 K by Old [12]. While
the Fe/Na system belongs to the same thermodynamical class than
the Fe/In-Hg-Pb-Bi systems (i.e. low mutual solubilities and no
intermetallic phases), no embrittlement was reported and the so-
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The liquid sodium embrittlement susceptibility of the T91 steel in a standard metallurgical state has been
studied with varying dissolved oxygen levels. The experimental procedure consists of a pre-exposure
wetting step in static sodium before mechanical testing in liquid sodium. The oxygen impurity plays
the role of a wetting promoter that facilitates LME of the T91 steel rather than taking part in the fracture
process. Brittle grain boundary decohesion is observed using transmission electron microscopy on
focused ion beam prepared foils. This settles the issue about the susceptibility of steels to liquid metal
embrittlement in liquid sodium.

© 2013 Elsevier Ltd. All rights reserved.

dium medium was then accordingly reported as an inert environ-
ment. Tensile, creep and fatigue testing in a well controlled
sodium chemistry (sodium loop purified by cold trapping) were la-
ter performed by Chopra [13] on austenitic and martensitic steels
at working temperatures of a sodium cooled reactor (over 800 K).
Recently, low cycle fatigue [14] and creep fatigue [15] testing were
performed in high purity sodium at the temperatures of 823 K and
873 K. These mechanical tests in sodium at high temperature did
not show any embrittlement issue, strengthening the generally
held opinion that sodium is not an embrittling medium for iron
based materials. Phenomenological criteria for LME are low mutual
solubilities, no intermetallic phases and good wetting [16]. This ap-
plies to the Fe/Na couple therefore it could potentially be prone to
LME. Consequently, one has to be careful about the mechanical
tests parameters (stress concentration, temperature and strain
rate) and about the specific chemistry of sodium (dissolved impu-
rities and the nature of the liquid metal/solid metal interface). An
extended survey of the test parameters is required to fully assess
the LME susceptibility. These preliminary studies, being limited
to a small window of parameters, may have missed the range
where LME can happen. It could also be an incomplete or absence
of wetting as Old was already warning about in his LME review
[17]. Indeed, it was shown with sodium that the wetting behavior
on pure metals (including iron) is totally changed from non-wet-
ting to total wetting when removing the native oxide by ion bom-
bardment [18]. Good wetting is therefore far from warranted,
simply with exposure in a reductive medium such as sodium. Nev-
ertheless it might occur after long term evolution.

The first signs of embrittlement in a sodium media were estab-
lished in tensile tests, precisely on the T91 steel in its standard
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metallurgical state [19]. The triggering factor was the presence of
intentionally added impurities in sodium. In these experiments,
addition of NaOH was used to saturate sodium in both oxygen
and hydrogen (soda decomposes into sodium at temperatures low-
er than 685 K). The authors extended their investigations to vari-
ous iron based materials, showing an equally detrimental
influence of polluted liquid sodium [20]. Upon purification of so-
dium by cold trapping (a standard purification process) the LME
behavior of these materials could be mitigated. The authors, then,
suggested that the non-metallic impurities, hydrogen and/or oxy-
gen, are responsible for the ductile to brittle transition observed
at temperatures between 423 K and 748 K. With respect to these
impurities, sodium itself was therefore still viewed as an inert
environment. In such conditions (sodium saturated with soda),
the embrittlement phenomenon is temperature and strain rate
sensitive. It was notably found that increasing the strain rate, as
well as lowering the temperature, leads to a reduction of the inten-
sity of the embrittlement. It is to be noted that strain rate has the
same influence on T91 embrittlement than reported in other liquid
metals like mercury [5] or lead bismuth eutectic [21], where
decreasing the testing strain rate also leads to a higher reduction
of the mechanical properties. The LME susceptibility of metallurgi-
cally modified T91 has been recently investigated in sodium [22].
The authors found LME manifestations at slow strain rate between
573 K and 823 K with clear intergranular cracking but only in a
metallurgically hardened state, obtained by performing an incom-
plete tempering at a lower temperature than the one recom-
mended. Its intensity increases with temperature in a similar
manner than in the work of Skeldon [19]. While in the standard
T91/Na case, a ductility recovery temperature is reported beyond
748 K, no ductility recovery is observed with hardened T91. This
is coherent with the generally observed detrimental influence of
the stress level on LME susceptibility [19]. Indeed, the recovery
in the standard state has been attributed to the onset of stress
relaxation at high temperature whereas the stress levels are signif-
icantly higher in the hardened tempering condition.

The review of the known experimental results suggests that the
sensitivity of standard T91 to LME by nominal Na is not yet settled.
Considering each impurity separately, only hydrogen is known to
have a detrimental effect on T91 but it is essentially observed at
low temperature close to room temperature [23]. For example,
the hydrogen embrittlement of a similar steel (HT9) is known as
a function of temperature in a gaseous hydrogen environment
[24]. No hydrogen embrittlement occurs beyond 473 K on HT9.
However one can find embrittlement for T91 in polluted sodium
up to 748 K, almost 300 K above any known hydrogen embrittle-
ment at short term exposure. While it cannot be completely ex-
cluded, it is therefore unlikely that hydrogen is the root cause for
this embrittlement case as also noted by Skeldon [19]. This moti-
vates the study presented here that revisits the embrittlement case
of T91 steel in a standard metallurgical state by liquid sodium. As a
check for the hydrogen immunity of T91, the influence of high
hydrogen contents in sodium was nevertheless investigated. Since
a good wetting is necessary to assess the potential LME effect, pre-
exposure steps were introduced to promote wetting prior to
mechanical testing. Oxygen being an important factor in wetting
[25], the oxygen content was varied (three conditions) using chem-
ical processes to qualitatively assess the potential influence of dis-
solved oxygen on T91 wettability. Since the wettability depends on
the kinetics of interfacial reactions, various temperatures and
durations of exposures were then applied in order to look for the
right wetting conditions. We could perform mechanical tests in
different wettability states and therefore test the link between
LME and wettability.

Knowing the crack path is essential in any environmental frac-
ture problem. It leads to a better understanding of the fracture

mechanism and a better analysis of fracture surfaces. It is also a
fundamental input for modeling. The T91 steel microstructure is
a fine and complex martensitic microstructure potentially highly
deformed before fracture. These types of investigations require
the use of nanoscale resolution tools for a correct assessment.
The crack path has therefore been characterized by TEM observa-
tion of FIB machined TEM foils from the fracture surface of speci-
mens tested following the approach pioneered in [4]. Chemical
analysis (EDX and EELS) enables us to discuss the residual chemis-
try of the crack tip with nanoscale resolution at arrested cracks. It
is used to assess a potential grain boundary oxidation mechanism
that would be an alternative degradation mechanism to LME.

2. Materials and experiments
2.1. Materials

The composition of the steel, provided by Industeel, is given in
Table 1.

In the as-received state, the material was normalized for 1 h at
1323 K and tempered for 1 h at 1023 K. The resulting microstruc-
ture is a tempered martensitic microstructure with prior austenitic
grains of 20 pm mean size and martensite tempered laths of
0.5 um mean width. M;3Cs carbides decorate prior austenitic
grains and lath boundaries and finer MX precipitates are present
within the lath and at the boundaries [26]. The average Vickers
hardness of the steel is 220 HV. Plane strain condition is more
prone to LME than plane stress condition [27]. Therefore, a cylin-
drical notched geometry is used to assess the influence of liquid so-
dium on the mechanical behavior of T91 steel. This enables testing
in higher triaxiality conditions than in most of the previous studies
in liquid sodium. The tensile specimens have a gauge diameter of
4 mm and a gauge length of 15 mm. A notch of 500 pum depth with
an opening angle of 60° was mechanically machined. Due to differ-
ent machining times, samples have a tip radius between 25 um
and 60 pm. It leads to a slight change in triaxiality between the dif-
ferent samples batches. It is not expected to affect the results and
the conclusion of this study. The notch is used to hold liquid so-
dium in place providing a convenient test geometry. High purity
sodium was provided by Métaux Speciaux. The chemical analysis
provided by the manufacturer is given in Table 2.

2.2. Experimental procedure

The notched tensile specimens have been pre-exposed in static
sodium with varying oxygen levels. This step is performed to
promote sodium wetting on T91 when possible. The pre-exposure
setup consists of a glove box system for static corrosion testing
under pure inert cover gas condition [28]. The sodium is contained
in a molybdenum crucible that is disposed within an alcove at the
bottom of a high purity argon glove box. The oven is located
outside the box around the alcove for safety. The temperature

Table 1
T91 martensitic steel composition.

Element Cr Mo V Mn  Si Ni C Nb Fe

Weight ¥ 890 089 020 040 024 0.12 0.10 0.08 Balance
Table 2
Sodium chemical analysis.
Element Ca cl Fe K Na
ngg! <2 4 1 4 >99.95%
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can be set up to 923 K. The alcove is sealed during exposure with
99.9999% pure argon. The glove box has a closed loop argon cover
gas system which is constantly purified by molecular sieves. The
oxygen and moisture contents of the atmosphere of the glove
box never exceed 10~* atomic%. This enables specimen handling
without concern for oxygen and water gaseous reaction. For each
test, a new lot of high purity sodium is used (after use, the sodium
is disposed off). A purification procedure, similar to the one used
for lead-bismuth eutectic [29], is first applied to ensure the lowest
achievable pollution of the liquid sodium. It consists of a mechan-
ical scratch of the sodium ingots surfaces before melting into the
inert crucible inside the glove box. The sodium is then held liquid
at a temperature of 383 K for 48 h. This is performed to provide en-
ough time for crystallization of impurities at the surface (NayO,
NaH) which are then removed by carefully skimming the free sur-
face. This preparatory procedure was used as a basis for all the
exposure conditions.

The first sodium conditioning, a sodium batch with a very low
content in oxygen, was prepared by the following procedure. The
oxygen content of the sodium bath is first lowered close to the sol-
ubility limit at 383 K using the preparatory steps described previ-
ously. After insertion of a zirconium foil, the sodium batch was
maintained at 873 K for 70 h prior to the specimen exposures.
The oxygen content of sodium is then lowered to at least
4.3 x 10~* atomic%. Tests carried out with this condition will be la-
beled “very low oxygen sodium”. The sodium bath is then brought
to 383 K and the crucible is opened to introduce the specimens.
Observation of the sodium free surface revealed a highly reflective
metallic like aspect. This indicated a very low level of dissolved

(@)

Handling temperature

oxygen because the saturation at 383 K is 4 x 10~# atomic% (see
the graph a in Fig. 1 [30]). Re-opening the crucible to insert speci-
mens can only change the content of oxygen and hydrogen impu-
rities in a very limited extent due to the short time and the high
purity of the cover gas. After then the zirconium foil was kept in
the sodium bath and specimens were exposed 160 h at 823 K.
The sodium batch is disposed off at the end of the exposure.

The second sodium conditioning is thus obtained after prepar-
ing a new sodium bath in similar manner than described in the
preparatory procedure. Although the oxygen content is not contin-
uously monitored, measurements of the oxygen content at 823 K
were carried out occasionally during similar corrosion tests with
a sodium oxygen probe (an In/In,03/Mo reference electrode). The
oxygen content was measured at 1 x 10> atomic% after 900 h
[28] in accordance with the Thorley oxygen solubility relation
[30] (graph a in Fig. 1). Tests carried out with this condition will
be labeled “low oxygen sodium”. The exposure was performed in
this condition for 48 h at 723 K. In addition to the tensile speci-
mens, a corrosion specimen, mechanically abraded up to 1200
SiC paper, was added in this pre-exposure condition to characterize
the evolution of the interface by glow discharge optical emission
spectroscopy (GD-OES). Some specimens were extracted after
24 h to investigate the influence of the duration of the exposure.
The same sodium bath was then heated to 823 K for 117 h to inves-
tigate the influence of the temperature of the exposure. Some spec-
imens were extracted after 48 h.

To assess a potential influence of dissolved metallic species,
some LME pre-exposures were done at the end of long term so-
dium corrosion tests (unrelated with this study) with similar oxy-

Oxygen and hydrogen solubilities in liquid sodium

Pre-exposure

temperatures
{
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= Oxygen level during corrosion
= testing and pre-exposure in
© 1000 oxygenated sodium 71000
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Fig. 1. Some pictures during the corrosion step: (a) Graph of the oxygen solubility in liquid sodium as a function of temperature [30,32], (b) Picture of the reflective low
oxygen sodium bath after 1200 h of corrosion testing, (¢) Picture of the oxides covered oxygenated sodium bath after 2500 h of corrosion testing (For interpretation to colours

in this figure, the reader is referred to the web version of this paper).

dx.doi.org/10.1016/j.corsci.2013.07.018

Please cite this article in press as: S. Hémery et al., Effect of oxygen on liquid sodium embrittlement of T91 martensitic steel, Corros. Sci. (2013), http://




240

4 S. Hémery et al./Corrosion Science xxx (2013) xxx-Xxx

gen content. Corrosion testing was performed from 4200 to 5000 h
at 823 K. This brings the iron concentration close to saturation
(~0.21 % 10~* atomic% at 823 K [31]). The saturation level for
other metalloids at such temperature is near 10~* atomic% but
none could be detected conclusively by inductively coupled plasma
atomic emission spectroscopy (ICP-AES). After the corrosion tests,
no change was noticed on the reflectivity of the sodium surface
at 383 K which still have a highly reflective metallic like aspect
(Fig. 1b). The resulting sodium bath was then re-used for our
pre-exposure step and LME test. No difference in LME susceptibil-
ity was noted therefore we disregard the level of metalloids dis-
solved in sodium in our analysis.

The sodium exposure condition with the highest oxygen con-
tent was set up by adding analytical grade Na,O compound cor-
responding to 2.88 x 1072 atomic%. Unlike the addition of soda
that releases hydrogen, the dissolution of Na,O enables direct
assessment on the potential role of oxygen without interference
from hydrogen. Na,0 was added to a new batch of sodium pre-
pared as the previous ones. Corrosion specimens were then
introduced and tested during 4200 h at 823 K. Here again, we
disregard the change in the level of metalloids due to this long
time exposure. The pre-exposure wetting step was performed
thereafter. Tests carried out with this condition will be labeled
“oxygenated sodium"”. It is to be noted that after cooling down
to 383K, the surface no longer looked shiny and bright but pre-
cipitated Na,O was clearly visible on the surface confirming the
presence of excess oxygen (Fig. 1c). It is clear that during han-
dling, oxygen was oversaturated and that during the pre-expo-
sure of 48h at 723K, it is expected that oxygen is fully
dissolved in sodium providing the dissolved oxygen condition
we are looking for.

After exposure of the tensile notched specimens, the specimens
are removed from the crucible. The excess of sodium is mechani-
cally removed under the protection of the cover gas in the glove
box and only the sodium filling the notch is kept. This procedure
enables an easy handling of the specimens by limiting the amount
of sodium to be dealt with. Traces of oxygen and water that are
present in the mechanical test mounting glove box atmosphere
potentially react with solid sodium during the time exposure re-
quired for handling and lead to the formation of traces of Na,O
and NaOH. The film formed will dissolve then in the liquid sodium
|32], slightly increasing the content of dissolved oxygen and hydro-
gen. The sodium filling the notch of these specimens was therefore
covered with a thin film of paraffin to prevent contamination dur-
ing mechanical test mounting where the purity of the cover gas is

not as good as in the pre-exposure setup. This proved to be an effi-
cient method at low temperature, as paraffin is not reactive with
sodium and the potential dissolution of carbon or hydrogen in so-
dium has not shown any consequence on the behavior of the mate-
rial during tests in high purity sodium. However, this method was
not applied to specimens tested above 473 K due to the vaporiza-
tion and redeposition of paraffin above that temperature. The sam-
ples were then enclosed in two argon filled polyamide air-tight
boxes put inside one another to protect them from oxygen and
humidity during the transfer to the tensile testing setup. The
mechanical testing setup is presented in Fig. 2. It consists of an
electromechanical universal testing machine MTS 20/M 100 kN
equipped with a glove box under flowing argon. The oxygen con-
tent and the moisture of the cover gas atmosphere are continu-
ously monitored in order to start the transfer when the oxygen
and water vapor partial pressures reach the lowest achievable lev-
els in the current setup (oxygen content <2.5 x 10~% atomic%,
moisture content <5 x 10 2 atomic%). The specimens are first
mounted on the tensile testing machine while staying inside the
transfer glove box. The transfer time was usually less than a quar-
ter of an hour. A secondary enclosure is then mounted to properly
isolate the specimen during testing. It is swept by a high purity ar-
gon flow (alphagaz 2 from AirLiquide quality with certified oxygen
and moisture content <5 x 10> atomic%) that purifies the atmo-
sphere. The oxygen content and the moisture inside the secondary
enclosure are monitored during testing using a zircone oxygen sen-
sor (Zirox© probe) and a moisture analyzer (Shaw®© probe) respec-
tively. The tensile tests are started when the oxygen content is less
than 5 x 10~ atomic%. The residual moisture content is less than
5 % 10~ atomic% in these conditions. When the atmosphere has
been purified by flowing argon, the assembly is heated by Joule
effect and the temperature is monitored by a pyrometer (Impac©
IP140, spectral range 4.3 um wavelength) with a precision of
+5K. Due to the high purity of the cover gas of the secondary
enclosure, there is minute amount of contamination by non-metal-
lic impurities of sodium during tensile testing. In the very low and
low oxygen sodium conditions, the surface was highly reflective
after melting, indicating no absorption of impurities. In the oxy-
genated sodium condition, a surface film could be seen during
mechanical testing attesting clearly the presence of NayO. The
specimens have been tested either with varying cross-head dis-
placement rates (between 83x 10 *ms 'and25x 10 ° ms ')
and within a temperature range from 398 K up to 673 K.

Tests performed under hydrogenated atmosphere were per-
formed on specimens exposed to the low oxygen condition.

1

Argon outlet Argon inlet 1
towardsanalysis
Specimen
>
L Inner Sodium Heatingby
02 enclosure Joule effect

4

Fig. 2. Presentation of the tensile testing setup.
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Hydrogenated sodium was obtained by supplying hydrogenated
argon (Ar + 5%H;) before rising the temperature of the specimen.
The notched tensile specimen is held at the test temperature for
10 min before the tensile test begins to ensure dissolution of
hydrogen into liquid sodium. The kinetics of hydrogen dissolu-
tion into liquid sodium is fast enough to guarantee equilibrium
hydrogen content in liquid sodium at 573 K and 673 K [32]. Such
partial pressure of hydrogen ensures hydrogen saturation of
liquid sodium at 573 K (the saturation concentration of hydrogen
is 3.6 atomic% at 573 K in oxygen free sodium and 6.9 atomic%
at 673 K) [33]. With such cover gas condition, the surface quickly
becomes grey indicating that NaH is formed. Tests carried out
with this condition will be labeled “hydrogenated sodium”.

Due to the limited availability of specimens, only two
mechanical testing conditions (398 K for a crosshead displace-
ment rate of 8.3x10°% m s ! and 573K for a crosshead
displacement rate of 2.5 x 10~ m s~') were tested for all oxy-
gen condition (very low oxygen, low oxygen and oxygenated
conditions). Most of the specimens were used to carry out a
complete scan as a function of strain rate and temperature in
the low oxygen condition. A scan for LME susceptibility as a
function of strain rate in the oxygenated sodium condition and
as a function of temperature was performed in the hydrogenated
sodium condition. After testing, the specimens were washed
with pure ethanol. For each tensile test in sodium, a reference
test has been performed in high purity argon. Reference speci-
mens were thermally aged prior testing either in a furnace under
secondary vacuum (<1 mPa) or in static sodium for comparable
durations. This enables to compare samples with the same ther-
mal history and to rule out any unexpected aging induced by the
pre-exposure. The corresponding reference tests after furnace
aging were performed in hydrogenated atmosphere using the
same gas as in hydrogenated sodium tests.

Fracture surfaces have been characterized by scanning electron
microscopy (SEM) using a LEO 1530 FEG-SEM. The composition
profile of the low oxygen sodium corrosion layers have been as-
sessed by GD-OES using the Horiba Jobin-Yvon GD-Profiler 2 in
the radio-frequency mode (30 W and 800 Pa). The Focused lon
Beam (FIB) lift-out has been carried out using a FEI Helios 650 Dual
beam FIB on samples tested in sodium at 523 K and 673 K. The
transmission electron microscope (TEM ) observations to character-
ize the crack path and the chemical composition at the crack tip
were carried out with a FEI Titan Chemistem microscope for energy
dispersive X-ray spectroscopy (EDX) and a Jeol JEM-2010 FEF for
the electron energy loss spectroscopy (EELS) analysis.

3. Results
3.1. Characterization of the sodium-steel interface

The native oxide of T91 is a nanometer thick iron-chromium
oxide at room temperature. Sodium is seen as a reducing agent
and dissolution of native oxide scales on steels is taken for granted.
However corrosion by liquid metals can also lead to the formation
of new phases and modified layers. GD-OES depth profile for differ-
ent elements was performed on corrosion specimen exposed in
low oxygen sodium. The 2 pm profile after the 48 h of pre-expo-
sure at 723 K (low oxygen sodium) is shown in Fig. 3. Enrichment
in sodium and oxygen on a thickness of approximately 400 nm is
observed at the interface. The major element, iron, continuously
decreases close to the surface. The formation of NaCrO, oxide in
the sodium/steel systems is expected in our pre-exposure condi-
tions based on past thermodynamical studies [34]. Because the
exposure time of our preparation is short, there may be some
remaining native oxide scale too thin to be detected. The varying
profiles of iron, chromium, sodium and oxygen suggest an irregular
sodium chromite steel interface. One can notice slight chromium
depletion within an adjacent layer of approximately 200 nm that
would be naturally explained by the selective Cr oxidation occur-
ring during the sodium chromite oxide formation [34,35]. At longer
time exposure, one indeed observes the formation of a thicker NaC-
r0Q, oxide scale. The extent of sodium penetration in T91 is not
clear as there seems to be a notably high concentration of sodium
up to the T91 matrix zone. The nanoscale characterization of the
interface is left for future work. The measurement of the carbon
content is qualitative by GD-OES, but it indicates a slight increase
in concentration that hints at the formation of a carburized layer
up to a depth of about 1.3 pm. The formation of this layer is indeed
well known for 9Cr steels in liquid sodium with carbon impurity
[36,37]. No significant mechanical changes are expected to be in-
duced by such tiny carburized layer. Samples exposed for longer
duration (250 h) were observed by SEM after etching using Mura-
kami's reagent (1 g KsFe(CN)s and 1g KOH for 10 mL H,0) and
tested by nanoindentation. An increase of the number of carbides,
a coarsening of the existing ones and a slight increase of the hard-
ness were observed.

3.2. Wettability in sodium as a function of the oxygen content and LME
at 398 K and 573 K

As mentioned in the motivation of this study, the wettability
when one starts from the native substrate oxide depends on the

1 1.5 2

: 1
1 Fe 3
i <
—_ 08 £
£ i g
t Carburized layer 1 3
@ 1 06 «w
o °
5 1 -
c
a I ]
g h e 04 ©
E ! g
8 I (2]
< 1 02 g
Cr | H
=
] o b

= 0

1 15 2

Depth (um)

Fig. 3. GDOES profile of 2 pm depth from the surface of a corrosion specimen after 48 h at 723 K in low oxygen sodium (For interpretation to colours in this figure, the reader

is referred to the web version of this paper).
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kinetics of interfacial reactions (dissolution, phase change). Various
temperatures and durations of exposures were thus applied for the
pre-exposure conditions. The analysis of qualitative visual estima-
tion of wetting, mechanical tests results and SEM observations of
the fracture surface are reported in Table 3.

After extraction of the specimens from the very low oxygen so-
dium bath, there was no sodium film adherent on the specimens
gauge length (some sodium remained in the notch). This hints that
no wetting was achieved in this exposure condition while the pres-
ence of a remaining sodium drop still enabled to carry out a
mechanical test in a meaningful way. The samples were mechani-
cally tested (in sodium and reference sample) at a temperature of
398 K with a crosshead displacement rate of 8.3 x 10 ®* m s ' and
at a temperature of 573 K with a crosshead displacement rate of
2.5 % 1077 m s~ ! (slightly higher there to avoid sodium vaporiza-
tion before the end of the test). No difference could be seen for
the mechanical behavior and the fracture surface between the
reference test in argon and the test performed in sodium.

For the specimens exposed in low oxygen sodium at 723K for
24 h, the results are the same than the very low oxygen sodium
condition. No adherent sodium film is present on the specimens
and no embrittlement was observed. The results started to vary
while increasing the temperature of the pre-exposure or the tem-
perature of the mechanical test. At an exposure duration of 48 h at
723 K, one could observe one case showing partial wetting (a so-
dium film was partially covering the specimen) and LME was ob-
served at 573 K but not at 398 K. At an exposure temperature of
823 K, the wettability started to be qualitatively different from
the previous conditions. After 48 h of exposure, an adherent so-
dium film covers part of the specimen. The coverage was integral
after 117 h exposure. This shows that a full wetting of the speci-
men occurred between 48 h and 117 h exposure at 823 K. There-
fore, an increase of the exposure duration enhances the

Table 3

Analysis of qualitative visual estimation of wetting, results of mechanical tests performed at 398 K for a crosshead displacement rate of 8.3 x 10 *m

wettability of T91. Since we found an oxide layer in that condition,
wetting takes place on the in situ built oxide. LME at 398 K is only
observed after an exposure time of 117 h while it can be observed
after only 48 h of exposure if the test is performed at 573 K. Other
exposure conditions in sodium led to a similar mechanical behav-
ior than reference tests performed in argon and ductile cracking
mode. This suggests that LME is coincident with a good wetting
of the specimen. Typical force-cross head displacement curves ob-
tained at constant cross head displacement rates of 2.5x 1077 m
s~! and at a temperature of 573 K are shown in Fig. 4.

In the oxygenated sodium condition, specimens extracted from
the sodium bath were fully covered by liquid sodium after 48 h
exposure at 723 K. The sets of specimens tested in very low oxygen
and low oxygen sodium did not show any LME at 398 K after a sim-
ilar duration and temperature of exposure. This therefore consti-
tutes an interesting test condition for any possible role of
oxygen. The specimens exposed to oxygenated sodium were tested
at 398 K at a crosshead displacement rate of 8.3 x 10 ®* ms '. A
change in the fracture mode is observed in this condition, particu-
larly on the fracture surface that will be described later. Due to the
notched geometry, the mechanical data are analyzed by computing
the fracture energy J obtained by integrating the load - cross head
displacement raw curves . The relative fracture energy(Rg) is calcu-
lated using the ratio of the fracture energy in sodium and the ref-
erence fracture energy in argon. The results for all oxygen levels
are presented in Fig. 5 to compare directly all sodium conditions.

Tests at temperatures of 473 K, 523 K and 673 K for a crosshead
displacement rate of 2.5 x 107 m s ' were also performed. At
523K and below, the difference between tests conducted in low
oxygen sodium and in argon is not significant. The load-displace-
ment curves do not show any evidence of embrittlement at these
temperatures either. However, at temperature over 523 K, one
can notice a significant reduction of Rg suggesting an occurrence

s~'and 573 K for a crosshead

displacement rate of 2.5 x 10°” ms~' and SEM observations of the fracture surface as a function of the duration, the temperature and the oxygen content of the exposure.

[0%7] (x 10 * atomic%) Exposure duration (h) Exposure temperature (K) Wetting LME at 398 K
<43 160 No No
10 24 No No
10 48 No No
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10 48 Partial No
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Fig. 4. Comparison of the force versus cross-head displacement of tensile tests of T91 steel at 573 Kand 2.5 x 10" m s ' in sodium. “T91 Na" stands for test in low saturated
sodium, and “T91 Ar” stands for test in argon of vacuum aged specimen (48 h at 723 K).
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Fig. 5. Relative fracture energy as a function of temperature at 2.5 x 10 7m s ' for temperatures from 473 K to 673 K and 8.3 x 10 ®*ms ! for a temperature of 398 K as a

function of the sodium condition.

of LME. The degree of embrittlement is increasing with tempera-
ture as Rg decrease. Ductility recovery reported in [19] over
748 K could not be observed. The test was performed but fast so-
dium vaporization (due to its high vapor pressure) rules out the
measurement given the limited amount of sodium available in
our setup.

3.3. Influence of the strain rate in the embrittlement regime

The influence of strain rate has been first investigated at 673 K,
the temperature at which the LME effect is maximum (Fig. 5). The
cross-head displacement rate was tested from 2.5 x 1077 m s~ up
to 2.5 x 107> m s~ . The corresponding load-displacement curves
show a degradation of the mechanical properties in sodium as the
strain rate is decreased. The relative fracture energy R is plotted in
Fig. 6. It decreases with decreasing strain rate. At the cross head
displacement rate of 2.5 x 107> m s', T91 in sodium behaves,
from a mechanical point of view, like the reference test in argon.
Therefore, there exists a recovery of a ductile behavior at high
strain rate possibly indicative of a rate limiting process for the
LME mechanism. The maximum embrittlement was observed at
673 K and a displacement rate of 2.5 x 10~ m s~ with a reduction
of 51% of R In the strain rate regime where brittle cracking occurs,
the embrittlement is strain rate sensitive with a maximum inten-
sity at low strain rate. A similar investigation was performed at
398K for crosshead displacement rates of 8.3 x 10~® m s' and
2.5 x 10" ms . No embrittlement has been noticed at both cross-

head displacement rates, but such conditions enable a comparison
with the oxygenated sodium condition. The specimens exposed to
oxygenated sodium were thus similarly tested at 398 K at several
displacement rates (8.3 x10®* m s7', 33 x107 m s, 1.7
x10%m s 'and 83 x 10 ®m s '). A similar effect of strain rate
is observed with a ductility recovery at high strain rate as observed
in the low oxygen sodium condition at 673 K. The width of the
brittle area on the fracture surface increases while reducing
displacement rate.

3.4. Results of tests in hydrogenated sodium

Tests in hydrogenated sodium were performed at 573 K and
673 K and at a cross-head displacement rate of 2.5 x 107’ ms™ .
The reduction in fracture energy of the specimens is presented in
Fig. 5 to compare directly with the results obtained in the low oxy-
gen sodium condition. Both tests consistently resulted in a slightly
higher embrittlement than in the low oxygen sodium condition.
The large increase in dissolved hydrogen did not affect significantly
the embrittlement. One can also notice that reference specimens
tested in hydrogenated atmosphere did not show any mechanical
properties reduction. SEM observations showed a similar fracture
surface to the one observed in low oxygen sodium, suggesting a
similar operating cracking mode. The crack length is not modified
between hydrogenated and non-hydrogenated condition. One
would expect that increasing the level of hydrogen would dramat-
ically affect the brittle fracture. Instead we found a limited effect.

10 107 10 10° 104
12 1.2
L ® - 1
A, * ] )
A * A Relative fracture energy at
0.8 * ™ Jos 398 K (low oxygen sodium)
z\u 0.6 10.6 # Relative fracture energy at
™ 398 K (oxygenated sodium)
04 0.4
W Relative fracture energy at
02 0.2 673 K (low oxygen sodium)
0 " " " 0
10°® 107 10° 10 104

Cross head displacement rate (m/s)

Fig. 6. Relative fracture energy as a function of cross head displacement rate at 673 K and 398 K after a 48 h exposure at 723 K in low oxygen sodium and at 398 K in

oxygenated sodium.
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3.5. Fracture mode: fractography and TEM analysis

Fractographic observations of reference specimens tested in ar-
gon (Fig. 7) show the expected ductile fracture mode with void
dimples covering the fracture surface. The thermal aging treatment
carried out on reference samples did not modify either the micro-
structural features or the fracture behavior of T91. For the speci-
mens that fractured mechanically in an identical manner than
reference specimens (specimens tested at 398 K, 473 K and one
at 573 K after a 48 h exposure at 723 K in low oxygen sodium con-
dition), the fracture surface presents a ductile aspect. However,
some shallow cracks, which are not observed for the reference tests
in argon, are scattered on the fracture surface. For the specimens
that fractured in a brittle manner, the fracture surface morphology,
usually coined quasi cleavage, is similar to the one reported by
Skeldon [19]. A flat ring of several hundred microns width originat-
ing from the surface of the notch indicates a change in the failure
mode in the area in contact with the liquid metal (Fig. 7a and b). Its
width is large compared to the width of the corrosion affected lay-
ers. Consequently, the corroded layer cannot be the cause for the
modification of the mechanical behavior. Crack branching is rarely
observed, except at the end of the brittle cracked area when the
crack reaches the central part of the specimen. The width of the
brittle zone increases with temperature revealing faster crack
propagation rates with higher temperature. Decreasing the strain
rate leads to a greater width of the brittle area in accordance with
the reduction in fracture energy. Using the SEM crack depths
observations, load-displacement curves and tests durations, the
average crack propagation rate can be estimated. At a cross-head
displacement rate of 2.5x10°® m s' and a temperature of
673 K, the apparent crack propagation rate is of the order of 10°¢
m s~ . This is the fastest sub-critical crack propagation rate ob-
served. For every specimen tested, the facture surface at the center
of the specimen is covered with dimples coming from the final
ductile fracture. Indeed, for such geometry with high stress triaxi-
ality at its center, cracking is known to initiate both at the surface
and at the center of the specimen. There is clearly a competition
between two propagating cracks of the two competing fracture

modes. The first one initiating at the notch in contact with liquid
sodium propagates in a brittle fracture mode. The fracture at the
center of the specimen proceeds by standard ductile void growth
followed by void linkage.

Based on mechanical properties analysis the difference between
the tests in low oxygen and oxygenated sodium seems limited
(Fig. 5). Nevertheless, the SEM observation of the fracture surface
reveals that brittle cracking occurs also at low temperature
(398 K) but only in oxygenated sodium. The fracture surface is sim-
ilar to the brittle one found in low oxygen sodium at higher test
temperature. Some typical brittle fracture surfaces are presented
in Fig. 8. The fracture pattern is therefore similar to the one ob-
served at higher temperature in our tests and in Skeldon’s work
when soda was added to sodium [19], but only oxygen was added
to sodium in this case.

In order to clarify the fracture mode at the microstructural le-
vel in our experimental conditions, three electron transparent
samples for TEM were prepared by focused ion beam (FIB). They
were extracted from the brittle zone of two specimens tested in
low oxygen sodium at 523 K (TEM 1) and 673 K (TEM 2 and 3)
at a crosshead displacement rate of 2.5x 107 m s '. The
embrittling effect, as measured by Rg, is large with the sample
tested at 673 K, while it is not measurable for the one tested
at 523 K. In order to keep an entire crack with its surrounding
microstructure into the FIB machined sample, an isolated crack
branching area was selected on a flat area. To avoid any effect
that could come from machining the notch, the extraction area
was located at distances from 20 pm to 300 um from the notch
tip. A platinum or tungsten strip (both were used) was deposited
on the fracture surface (Fig. 9a) to extract a sample containing
the underlying crack, perpendicularly to the fracture surface.
Both sides were ion milled to unveil the crack network
(Fig. 9b). Before the final ion thinning step for electron transpar-
ency, the samples were transferred on a copper grid for the first
lift out and a molybdenum grid for the two other lift out
(Fig. 9c). Since the sodium inside the crack had been eliminated
during the ethanol washing, the cracks are free of remaining
metallic sodium and are exposed to air oxidation.

b Brittle crack
propagation

—

Ductile crack
propagation

Fig. 7. SEM micrographs of the fracture surface of T91 tested at 573 K and 2.5 x 10 ” ms ': (a and b) Brittle fracture near the surface for a specimen tested after a 48 h
exposure at 723 K in low oxygen sodium and its position on the fracture surface, (c and d) ductile fracture near the surface of a specimen tested in argon and its position on

the fracture surface.
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6. um

Fig. 8. SEM micrographs of the fracture surface of T91 tested at 398 K and 8.3 x 10 ®* m s ': (a) Brittle fracture near the surface for a specimen tested after a 48 h exposure at
723 K in oxygenated sodium and (b) ductile fracture near the surface of a specimen tested after a 48 h exposure at 723 K in low oxygen sodium.

10 pm

Fig. 9. Subsequent steps of sample 1 preparation using FIB: (a) platinum strip deposition at the estimated position of the underlying crack tip, (b) sides milling of the sample
revealing the subjacent crack network, (c) electron transparent sample placed on the copper grid.

The transversal cut obtained during sample preparation reveals
the existence of a subjacent crack network (Fig. 9b). The fracture
process is therefore more complex than one would deduce from
SEM investigation. A dark field TEM image of the transverse cut
is presented in Fig. 10a. It clearly shows that the crack path is
either interlath or intergranular. Diffraction patterns (Fig. 10b)
from each side of the crack confirmed this interpretation. The local
level of deformation was not estimated but well formed disloca-
tions cells are clearly seen on the dark field image. The T91 steel
was plastically deformed before the crack finds its way in the
microstructure following an intergranular path. It is therefore clear
that two processes concurrently occurs namely standard plastic
deformation and the sodium induced cracking process. The condi-
tions for further crack propagation must have ceased at the sam-
pled area and the crack stopped in place. These typical
observations are true of the three FIB lift out that were performed
which all contained at least one crack. The same conclusion has

been made in cases of LME of T91 in contact with indium or
lead-bismuth eutectic [4]. With a thorough look at the fracture
surface by SEM (not shown here), the occurrence of these crack
branching events is not rare. We then deduce that intergranular
or interlath decohesion is the main cracking mode with low oxygen
sodium.

The EDX analysis performed at high magnification on the sam-
ple tested in low oxygen sodium at 523 K (Fig. 11) has been used to
characterize the chemical composition at the crack tip. The cartog-
raphy of oxygen reveals a higher concentration as a thin layer on
the crack lips. It is most likely due to the native oxide built on
the surface of the sample during air exposure. As EDX measures
the oxygen along the thickness of the TEM lift out, in 2D projection,
this appears as a surconcentration. Areas away from the edge of the
crack tip were analyzed. There is not any detectable oxygen along
boundaries in the prolongation of the crack tip. One complication
was that when a copper grid was used (TEM 1) the potential

Fig. 10. (a) Dark field image of the crack path for T91 tested in low oxygen sodium at 523 K (sample 1) taken on a FIB lay-out, (b) diffraction patterns at various locations
along a crack branch revealing interlath or intergranular crack path through crystalline disorientation (sample 1).
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100nm

Fig. 11. EDX map of the crack tip of the FIB sample 1 extracted from the fracture surface of a specimen tested in low oxygen sodium at 523 K and 2.5 x 10 " ms ' (For
interpretation to colours in this figure, the reader is referred to the web version of this paper).

presence of sodium cannot be assessed using EDX as the X-ray
peaks of copper (copper atoms on the TEM sample scattered during
the final thinning to obtain electron transparency) and gallium
(implanted by the FIB) unfortunately overlap with the EDX sodium
peak. The multiple analyses that were performed on the two other
samples (where a molybdenum grid was used instead) did not de-
tect any sodium beyond the crack tips. In order to check the pres-
ence of oxygen, an EELS elemental map was performed for the TEM
2 and 3 tested at 673 K (Fig. 12). The oxygen was detected using
the 532 eV Ko ray. No oxygen was found beyond of the crack tip
by this complementary analytical means. The level of sensitivity
of EDX or EELS analysis is of the order of 0.1%. This does not pre-
clude a thin layer of oxygen diffusion at the grain boundary. This
would require however an extremely high grain boundary oxygen
diffusion coefficient.

4. Discussion

In very low oxygen sodium, no embrittlement is reported at
398 K after 160 h exposure at 823 K. The results in low oxygen so-
dium for similar mechanical tests conditions also showed a ductile
behavior except after 117 h exposure time at 823 K. This illustrates
the influence of the exposure duration on the LME susceptibility in
that condition. The oxygenated sodium exposure condition in-
duced a change in the fracture mode at 398 K after 48 h exposure

at 723 K. At the same time, exposure in low oxygen sodium at
the same temperature led to a ductile fracture case. This suggests
an influence of the oxygen content of the liquid sodium on LME
susceptibility. As a matter of fact, a further lowering of the oxygen
content resulted in a normal ductile fracture even when the expo-
sure temperature has been increased (823 K in very low oxygen so-
dium). The interface analysis by GDOES (performed for the low
oxygen condition) showed that there exists a complex layered
structure between liquid sodium and T91. The presence of an oxide
scale (sodium chromite and potentially some native oxides) is a
byproduct of our pre-exposure wetting step. Oxygen dissolved in
sodium (even in a low amount such as in the low oxygen sodium
condition) leads to the built-up of an oxide layer preventing inti-
mate metallic contact between the steel and sodium. Intimate con-
tact between liquid and solid metal is usually thought to be an
essential condition to observe LME, while complex dependence
of the oxide nature have been shown to have an influence on the
occurrence of LME [38,39]. Several studies have been carried out
on wetting of iron, nickel, chromium and stainless steels by liquid
sodium [40,41]. On iron and nickel, the native oxides are reduced
by sodium. Increasing the oxygen content dissolved in liquid so-
dium enhances the dissolution kinetics. Therefore dissolved oxy-
gen acts as a strong wetting promoter on iron and nickel [40].
The wetting behavior of liquid sodium on chromium is different.
The native chromium oxide is reduced and the ternary sodium

Fig. 12. EELS map of the crack tip of the FIB sample 2 extracted from the fracture surface of a specimen tested in low oxygen sodium at 673K and 2.5 x 10 “ms .
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chromite compound forms. This is also found in the exposure of
stainless steel to sodium where an outer layer of NaCrO; is formed.
The native oxide layer present on the surface of T91 steel (iron
chromium spinel) is not stable in sodium at the temperature of
pre-exposure but, as in stainless steels, NaCrO, oxide is formed
at the surface. In these conditions, one should not attribute the
good observed wetting by sodium of the T91 steel to come from
intimate contact. Instead, it can result from wettability on a com-
plex oxide layer. It is known in this case that the oxygen partial
pressure influences the wettability [25]. It is startling that embrit-
tlement is coincident in our results with the onset of wetting of the
specimens by sodium., Whenever an incomplete wetting is ob-
tained, a ductile behavior of T91 in liquid sodium is observed. This
is a key element in understanding the LME susceptibility observed
here which, we believe, is triggered by a change in wettability with
the change in oxygen concentration. The high initial content of
oxygen of sodium then changes the contact conditions such that
it opens the way for LME.

Faster reactions kinetics involved in oxides reduction, influ-
enced by oxygen content, could be responsible for the evolution
of the interface, leading to wetting depending on physico-chemical
conditions. In addition, this would be well supported by the influ-
ence of the duration and the temperature of the applied exposure
conditions. Such behavior shows that oxygen is highly influencing
the wettability of T91 in a similar way to iron, rather than stainless
steel [40]. This is probably due to the different native oxide scales,
which have to be dissolved in sodium enabling wetting to occur.
Further detailed investigations of the wettability as a function of
the oxygen content, the oxide composition and its evolution in
temperature would be of interest for this system.

The detailed TEM observations on FIB lift outs from arrested
cracks next to the fracture surface reveal an interlath or intergran-
ular crack path. Unlike the often used quasi-cleavage fracture
mode [19], it is an interface embrittlement case (at least at the
scale investigated here). The correct interpretation of fractography
is complicated by the very complex fine martensitic microstructure
and the relatively high level of plastic deformation reached before
final cracking. The observation of arrested cracks by TEM lead to
similar results to the one obtained in [4]. High plastic deformation,
as well as fine microstructure, leads to ubiquitous fracture surface.
Only TEM investigations on FIB lift out lead to the correct fracture
mode assessment. This clarifies the fracture mode of T91 in so-
dium, suggesting that diffusion of sodium at grain boundaries
could be a driving force for LME. This is indeed already known to
occur for iron between 773 K and 1073 K [46].

A question arise from these results: is there a possible influence
of impurities on the fracture process itself taking place at grain
boundaries? The sole influence of impurities in the fracture process
in sodium would imply that the contact with metallic sodium is
fundamentally different from the contact with other liquid metals
(Hg, In, Pb Bi) which is doubtful. Let us consider each of the impu-
rities separately.

Tests performed under hydrogenated atmosphere showed that
hydrogen slightly increases embrittlement. Hydrogen contributes
to the embrittlement when dissolved in sodium while it has no ef-
fect during short gaseous exposures for the reference tests. As a
consequence, the low oxygen sodium used at 573 K was certainly
not saturated in hydrogen. Otherwise there would be no difference
between low oxygen and hydrogenated sodium. Given the fact that
the preparatory steps are similar at 573 K and 673 K, one can ex-
pect similar hydrogen content at the two temperatures. However,
the degree of embrittlement increases with temperature. This indi-
cates that hydrogen is not the specie involved in the embrittle-
ment. Furthermore, the main features of fracture remain
unmodified compared to the low oxygen condition (crack length
and fracture mode). It has already been observed that hydrogen

at such a temperature has an effect on the T91 plasticity which
probably also occurs in this case [42]. Considering the low oxygen
tests, the possible sources of hydrogen in our experiment are an
uptake during pre-exposure at 723 K in sodium or a source coming
from contamination during handling. The first possibility is ex-
cluded by the tests of specimens performed in low oxygen sodium
at 398 K and 473 K. The tensile tests do not show any brittle crack-
ing occurrence. An effect of hydrogen uptake during pre-exposure
on fracture would also imply that the tests performed in high pur-
ity sodium at low temperature should display embrittlement but
this is not observed. Moreover, oxygen additions in sodium in pres-
ence of dissolved hydrogen lead to the formation of hydroxide ions
[31,43]. One important consequence is that it reduces the hydro-
gen content of the liquid sodium. As the susceptibility of the
embrittlement increases in oxygenated sodium, we conclude that
hydrogen cannot be the embrittling specie involved in this study.

One alternative explanation from the observation of brittle
cracking in sodium is a stress corrosion cracking (SCC) by soda
which has been reported on 9Cr steel [44]. According to this work,
the crack propagation rates are dependent on NaOH content. In or-
der to reproduce the crack rates observed in the present study at
573 K, an equivalent of 8 x 10° mol m ? NaOH concentration
would be required. We are confident that large amounts of NaOH
are excluded by our experimental procedure. The fracture case re-
ported here bears no resemblance to such SCC phenomenon. More-
over, the EDX and EELS maps performed on the FIB samples do not
show any oxygen ahead of the captured crack tips, which is com-
monly observed in case of SCC of steels [45]. This excludes the po-
tential occurrence of internal oxidation at the scale investigated
and at a level above the sensitivity of these techniques. Therefore
the hypothesis that dissolved oxygen could be responsible for
cracking in sodium presently lacks experimental support.

The potential role of oxygen on wetting leads us to reconsider
the role of NaOH addition in the results reported in [19]. Soda
decomposition in sodium also provides dissolved oxygen in so-
dium. As the temperature is raised, large amount of oxygen can
be dissolved by this reaction path, thereby leading to a similar
interface evolution. We suggest that the embrittlement case in
[19] is due to sodium while the added NaOH compound would en-
hance the wettability by increasing the amount of dissolved oxy-
gen. These results are then strictly compatible with the tests
reported here. However, they differ by the contamination source
to get oxygenated sodium, either Na O addition or NaOH addition.

The preliminary tests of steels in sodium failed to detect LME
[10-13]. The tests parameters (strain rate, temperature and chem-
istry) were presumably not adequate. The mechanical testing was
either carried out in a high temperature range where ductility
recovery occurs [13] or carried out using tensile geometries and
strain rates leading to high deformation rates incompatible with
the observation of any effect [10-12].

5. Conclusion

The present work enabled us to reassess liquid sodium embrit-
tlement of T91 steel. The experimental procedure used here con-
sists of a pre-exposure wetting step in sodium followed by a
mechanical test on a cylindrical notched geometry. The results
show that T91 in its standard metallurgical state can be embrittled
by sodium and that the dissolved oxygen influences the wettabil-
ity, a necessary requirement for LME. Although it was not investi-
gated in previous searches for LME, the interface between liquid
sodium and T91 is greatly modified during sodium exposure even
for short time (48 h at 723 K). An oxide layer, as well as corrosion
affected layers, results from pre-exposure in our conditions. Influ-
ences of dissolved hydrogen and oxygen have been studied
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separately for the first time (oxygenated and hydrogenated sodium
conditions). The addition of hydrogen did not change fundamen-
tally LME and it is unlikely to be the embrittling specie operating
here. An oxygen role into the cracking mechanism is not supported
by TEM analysis of crack tip chemistry. TEM observations of FIB
lift-outs extracted from the fracture surface enabled to identify
the crack path as interlath and intergranular. Quasi-cleavage is
not the cracking mode operating in this case. The lath and grain
boundary diffusion of sodium or the grain boundary sodium pene-
tration as a wetting film could be an essential ingredient of the
LME mechanism in steels.

The results are in agreement with prior Skeldon's work, pro-
vided one understand the role of impurities on the sodium wetta-
bility [19]. He recalled that the lack of awareness of LME for steels
in liquid sodium applications may be explained, to a certain extent,
by the design and fabrication procedures that ensure low stress on
components. It is to be noticed that in the case of the T91 steel in
contact with liquid metals, all the known cases lead to an inter-
granular or interlath fracture mode. This cracking mode seems to
be generic whatever the liquid metal which leads us to assume that
they should all share the same atomic scale mechanism. The de-
tails of triggering LME depend upon the specific physico-chemistry
of each system.
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Annexe 2 : Composition des alliages mentionnés au cours de

I’étude

Le tableau suivant présente différentes spécifications de composition pour les alliages

mentionnés au cours de cette étude. Seuls les éléments d’alliages les plus fréquemment rencontrés

sont présentés. On note notamment que I'Incoloy 800 posséde également une spécification en
aluminium et en titane (Al : 0,15-0,60 % massiques, Ti: 0,15-0,60 % massiques et la somme des
teneurs en aluminium et en titane doit étre comprise entre 0,30 et 1,20 % massique) et que les

teneurs en azote pour les aciers de type 304 et 316 doivent étre inférieures a 0,1 % massique. L’acier

HT-9 contient également environ 0,5 % massique de tungstéene. L'acier 15-15Ti, également désigné

AIM1, contient, en plus des éléments présentés ci-dessous, 0,4 % massique de titane et 0,005 % de

bore.
Désignation Spécifications en pourcents massiques
de 'acier C Cr Ni Mo Mn Si P S Nb \Y
0,07- 8,0- 0,85- 0,30- 0,20- 0,06- 0,18-
T91 <0,40 <0,02 <0,01
0,14 9,5 1,05 0,60 0,50 0,10 0,25
EM10° 0,1 9,0 0,20 1,0 0,50 0,30 <0,008 - - -
0,05- 1,90- 0,87- 0,30-
2 % Cr-1Mo - <0,50 <0,025 <0,025 - -
0,15 2,60 1,13 0,60
0,40- 0,45-
A508lI11 <0,25 0,25 <1,5 <0,40 <0,025 <0,025 - 0,05
1,00 0,60
0,25- 0,45- 0,10-
15Mo3 <0,20 <0,30 - <0,035 <0,035 - <0,04
0,40 0,85 0,35
316SS <0,08 16-18 10-14 2-3 <2 <0,75 <0,045 <0,03 - -
316L <0,03 16-18 10-14 2-3 <2 <0,75 <0,045 <0,03 - -
304SS <0,08 18-20 8-10,5 - <2 <0,75 <0,045 <0,03 - -
304L <0,03 18-20 8-10,5 - <2 <0,75 <0,045 <0,03 - -
Incoloy 800 <0,10 19-23 30-35 - <0,5 <1 - <0,015 - -
15-15Ti /
0,1 15 15 1,2 1,5 0,6 0,007 - - -
AIM1°
HT-9° 0,2 12 0,5 1 0,6 0,4 - - - 0,25

> Composition typique
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Annexe 3 : Courbes mécaniques associées aux mesures
d’énergie a rupture sur le T91

1. Influence des conditions d’exposition et des impuretés sur la FML du T91
1.1. Influence de la durée et de la température d’exposition

Exposition de 24 h a 723 K dans du sodium a basse teneur en oxygéne

Essais mécaniques a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
8000 e 8000
] ——Nal
6000 - —Ar L 6000
2 ] E
8 4000 - - 4000
5 ]
('8 +
2000 - - 2000
0 1 T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T - 0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse {mm)

Exposition de 48 h a 723 K dans du sodium a basse teneur en oxygene

Essais mécaniques a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
8000 4 8000
] ——Na
6000 - —A" 6000
z | i
g 4000 - - 4000
5 ]
[V 4 =
2000 - - 2000
0 1 T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T - 0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse {mm)
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Essais mécaniques a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
8000 bttt 8000
] ——Na |
: | :
6000 - —Ar - 6000
z ] i
$ 4000 - 4000
5 ] i
('8 - +
2000 - - 2000
0 1 T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T i 0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse {mm)

Exposition de 48 h a 823 K dans du sodium a basse teneur en oxygene

Essais mécaniques a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
8000 4—— -t 1t e+ 8000
] —Ar |
6000 - ——Nal 6000
z ] :
$ 4000 | - 4000
5 ] _
('8 - +
2000 - - 2000
0 i 1 1 1. [ 1 1 1 1 [ 1 T T T [ T T T T [ T T T T [ T T T T i 0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse {mm)

Essais mécaniques a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
8000 4 8000
] ——Nal
6000 - —Ar L 6000
2 i
8 4000 - - 4000
5 ] I
('8 4 +
2000 - - 2000
0 | — T T T [ T T T T [ T T T T 1 T T 1T T 1 T T T T T T T 11 I 0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse {mm)
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Exposition de 117 h a 823 K dans du sodium a basse teneur en oxygéne

Essais mécaniques a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min :

Force (N)

8000

6000

4000

2000

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.2
T R T T | T N S Y N T M I T T TR TN N N T T 8000

] —Ar |

] ——Nat 6000

] - 4000

1 - 2000

| T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T i 0

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.2

Déplacement de traverse {mm)

1.2. Influence de la teneur en oxygene

Exposition de 160 h a 823 K dans du sodium a trés basse teneur en oxygene

Essais mécaniques a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min :

Force (N)

8000

6000

4000

2000

0 02 04 06 08 1 1.2 1.4
1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 8000

] —Ar|

] ——Na

] - 6000

] - 4000

| - 2000

1 T T 1T [ T T T T [ T T T T [ T T T T [ T T T T [ T T T T [ T T T1T I 0

0 02 04 06 08 1 1.2 1.4

Déplacement de traverse {mm)
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Essai mécanique a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
8000 e 8000

] —Nar

] —Ar [
6000 - - 6000

z ] :
$ 4000 - - 4000

5 ] _

('8 - +
2000 - 2000

0 i — T T T 1 T T T T [ T T T T 1T T T 1T T [ T T T T | T T 11 i 0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse {mm)

Exposition de 48 h a 723 K dans du sodium a basse teneur en oxygeéne

Essais mécaniques a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min :

0 02 04 06 08 1 1.2 1.4
8000 bt 8000

] ——Naf

: —Ar |
6000 - - 6000

z ] i
$ 4000 - - 4000

5 i

('8 . +
2000 - - 2000

0 ] T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T i 0
0 02 04 06 08 1 1.2 1.4

Déplacement de traverse

Essais mécaniques a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min :
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_. 4000 ~ 4000

= ] n
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. — Ay r

0 ] T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T L 0
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Déplacement de traverse {mm)
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Exposition de 48 h a 723 K dans du sodium a haute teneur en oxygene

Essais mécaniques a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,005 mm/min (sauf

référence):
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2000

o

—Ar 0.1mm/min

= Na0,005mm/min

0.5 1 1.5

Déplacement de traverse {mm)

1.3. Essais sous atmosphére hydrogénée
Exposition de 48 h a 723 K dans du sodium a basse teneur en oxygene

Essais mécaniques a 573 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min :
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Essais mécaniques a 673 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
6000 |ty 6000
5000 - ~ 5000
_. 4000 - ~ 4000
= 3 E
g 3000 - Na - 3000
o - .
<2000 | —— Ar+5%H2 - 2000
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0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
Déplacement de traverse {mm)

2. Etude du la fissuration du T91 dans le sodium liquide

2.1. Influence de la température
Exposition de 48 h a 723 K dans du sodium a basse teneur en oxygene

Essais mécaniques a 398 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min :

0 02 04 06 08 1 1.2 1.4
7010 S S S S R MR SRR 74 9 ¢
] —Na b
6000 - ar [ 6000
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1] 7 C
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0 ] T T T T T T T T T [ T T T T [ T T T T [ T T T T [ T T T T [ T T T T 11T |: 0
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Essais mécaniques a 473 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
7070 S S S N S SRS 0010

] —Na
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5000 - - 5000
~%4000 - 4000
£ 3000 - - 3000
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0 : T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T : 0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse

Essais mécaniques a 523 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
7070 S SR SR RS 19100

] —Na |
6000 - - 6000

] —Ar |
5000 - - 5000
Z 4000 - - 4000

@ ] [
£ 3000 - - 3000

[T ] E
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1000 - - 1000

0_ T T T T T T T T T [ T T T T 1 T T T T T T T T T [ T T T 1T _0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse

Les essais mécaniques a 573 K et 673 K pour une vitesse de déplacement de traverse de
0,015 mm/min ont été présentés lors des essais en atmosphére hydrogénée.
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2.2. Influence de la vitesse de sollicitation
Exposition de 48 h a 723 K dans du sodium a basse teneur en oxygene

Essais mécaniques a 673 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 1,5 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
6000 b L G000

] — N
5000 - - 5000

] —Ar -
. 4000 - - 4000

= . n
© 3000 - - 3000

o ] C
Y- 2000 1 - 2000
1000 - ~ 1000

0 T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T - 0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse {mm)

Essais mécaniques a 673 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,15 mm/min :

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
6000 |ttt 6000

] — Ar T
5000 - ~ 5000

1 =—Na |
4000 - ~ 4000

= . n
$ 3000 - - 3000

s ] g
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0 ] T T T T T T T T [ T T T T [ T T T M T T T 1 [ T T T T : 0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déplacement de traverse {mm)

L’essai mécanique effectué a 673 K pour une vitesse de déplacement de traverse de 0,015
mm/min a été présenté lors des essais en atmosphére hydrogénée.
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Annexe 4 : Analyses de composition en pointe de fissure en
MET

L’extraction d’échantillons pour observation en microscopie électronique en transmission a
été effectuée en pointe de fissures arrétées. La méthodologie et les outils utilisés sont décrits en
détail en partie 4.4.1. Dans cette partie, seule la détection d’une potentielle présence d’oxygéne au-
dela de la pointe de fissure nous intéressait et a, en conséquence, été décrite. Cependant, des
analyses élémentaires complémentaires ont également été effectuées. Deux échantillons ont ainsi
été analysés par perte d’énergie des électrons et analyse dispersive en énergie des rayons X
(échantillons 1 et 2) et un troisiéme par analyse dispersive en énergie des rayons X (échantillon 3).

1. Analyses par perte d’énergie des électrons (EELS)

La composition chimique en pointe de fissure de deux échantillons a donc été étudiée en
spectroscopie par perte d’énergie des électrons en utilisant un MET Jeol 2010. Des analyses en
oxygeéne, carbone, gallium, chrome et en fer ont été effectuées. Les raies utilisées ainsi que les
niveaux d’énergie associés sont présentés dans le tableau 30.

Elément Raie Niveau d’énergie (eV)
Oxygene K 532
Carbone K 284
Gallium M 103
Chrome Ly 573

Fer Las 708

Tableau 30 : Raies utilisées et niveaux d’énergie associés pour |’analyse EELS de différents éléments

Les cartographies en O, C, Ga, Cr et Fe sur les échantillons 1 et 2 sont présentées en figure
161 et figure 162 respectivement.
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Imagerie MET Oxygene _ Carbone

100 nm
—

I'indication PF)

Imagerie MET Oxygene

100 nm
—

I'indication PF)
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Les deux échantillons ne montrent pas de singularités de composition en pointe de fissure.
Les répartitions en carbone et en oxygene sont relativement homogénes. Aucune présence
d’oxydation ailleurs que sur les lévres de la fissure ou du dépdbt de tungsténe, due a une oxydation
naturelle du matériau n’est observée. De méme, aucune structure de carbures particuliére ou de
diffusion de carbone n’est visible. On note par contre que la répartition du fer et du chrome ne sont
pas homogenes dans le matériau. Cependant, aucune tendance particuliére ne semble justifier I'arrét
de la fissure. Des analyses en gallium ont également été effectuées afin d’observer la répartition
d’ions gallium déposés lors de la découpe de I’échantillon par FIB.

2. Analyses dispersives en énergie des rayons X (EDX)

La composition de la pointe de fissure de I’échantillon 3 a tout d’abord été analysée par EDX
en utilisant un FEI Titan Chemistem. Les cartographies en Na, O, Cr, Fe, Cu et Mo sont présentées
Erreur ! Argument de commutateur inconnu..

HAADF PF

Figure 163 : Cartographies en Na, O, Mo, Fe, Cr et Cu obtenue par EDX sur I’échantillon 3 (la pointe de fissure est localisée
par I'indication PF)

Les cartographies obtenues en EDX sur I’échantillon 3 confirment les observations
précédentes (pas de conditions de composition caractéristique au niveau de la zone d’arrét de la
fissure, pas de diffusion d’oxygene au-dela de la pointe de la fissure). L'EDX a permis d’effectuer des
analyses complémentaires en molybdéne, grace a I'utilisation d’une grille de cuivre pour déposer
I’échantillon. En effet, I'utilisation d’une grille de molybdene entraine une pollution des mesures a
causes des atomes de la grille qui se trouvent déposés sur I’échantillon lors de I'amincissement final
de I’échantillon. On constate toutefois une répartition homogéne du molybdéne, ce qui ne suggére
pas d’influence particuliére sur la rupture du T91. Contrairement a la méthode de perte d’énergie des
électrons, 'EDX permet de détecter la présence de sodium (le niveau d’énergie du sodium est
masqué par les plasmons en EELS). On observe la présence d’un signal en pointe de fissure, toutefois
la raie du sodium est tres proche de celles du cuivre et du gallium. Les signaux dus a la présence de
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ces éléments sont donc superposés et il est difficile de distinguer si cette surconcentration est
réellement due au sodium ou au cuivre déposé sur I’échantillon lors de I'amincissement final de
I’échantillon ou encore au gallium déposé lors de la découpe. Ces mesures ne permettent donc
malheureusement pas de statuer sur la présence de sodium en amont de la pointe de fissure.

Des mesures complémentaires ont été effectuées avec un FEI Tecnai G2 sur les échantillons 1
et 2 dont la grille est faite de molybdéne, évitant donc la présence de cuivre dans le signal détecté.
Certaines sont présentées en figure 164 et figure 165 .On constate que les raies du gallium et du
sodium sont toujours superposées, cependant il est plus aisé de décorréler le sodium des différents
pics. Sur I’échantillon 2, on ne constate pas de présence de sodium en pointe de fissure, alors que
des traces sont visibles sur I’échantillon 1. Ces traces diminuent au fur et a mesure qu’on s’éloigne de
la pointe de fissure. Il est cependant possible que ce sodium soit associé par exemple a de I'oxygéne
et de I’hydrogene et soit un résidu du lavage de I’échantillon ou de son passage a I'air libre. En effet,
le front d’arrét de la fissure n’est pas orthogonal au plan de I’échantillon dans ce cas et cela peut
conduire a I'analyse d’un composé présent en surface de la fissure et non au-dela de sa pointe. Il est
donc difficile de conclure sur la présence de sodium au-dela de la pointe de fissure.

w Ga ww Mo Ho Mo

0 15 20
nergy (keV)

Detector
Element Weight % Atomic % Uncert. % Correction k-Factor
Na(K) 1.31 3.20 0.08 0.81 1.171
Cr(K) 6.96 7.49 0.15 0.99 1.304
Fe(K) 79.14 79.22 0.54 0.99 1.403
Ga(K) 12.56 10.07 0.23 0.99 1.934
Detector
Element Weight % Atomic % Uncert. % Correction k-Factor

Na(K) 002 005 001 0.8 1.171
Cr(K) 748 807 008 099  1.304
Fe(K) 8727 8767 027 099  1.403
Ga(K) 522 420 007 099  1.934

Figure 164 : Analyses ponctuelle par EDX au-dela de la pointe de fissure de I’échantillon 1 (la pointe de fissure est localisée
par I'indication PF)
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Figure 165 : Analyses linéique par EDX au-dela de la pointe de fissure de I’échantillon 2 (la pointe de fissure est localisée par
I'indication PF)



Etude de l'influence du sodium liquide sur le comportement mécanique de I’acier T91

Nous avons étudié la sensibilité du T91 a la fragilisation par le sodium liquide. Une procédure
expérimentale a été mise en place afin de procéder a des essais mécaniques en sodium sous atmosphéere
inerte. Grace a l'introduction d’une étape préliminaire d’exposition au sodium, la mouillabilité du T91 par le
sodium liquide et la structure de l'interface sodium/acier ont pu étre étudiés en fonction des différents
parametres d’exposition. Une réduction significative des propriétés mécaniques est observée quand le
mouillage de I'acier par le sodium est bon. L’utilisation de différentes teneurs en oxygene et en hydrogene
suggere que I'oxygene joue un rdle primordial dans I'amélioration de la mouillabilité du T91.

La sensibilité du phénomeéne de fragilisation a la vitesse de sollicitation et a la température a été
caractérisée. A partir de ces résultats, I'existence d’une transition fragile/ductile, fonction de ces deux
parametres a été mis en évidence. L’étude de cette transition suggére qu’une étape de diffusion du sodium
dans les joints de grains du T91 est limitante pour la fragilisation. Des analyses en microscopie électronique en
transmission et par cartographies d’orientation de fissures arrétées ont également permis de constater que le
mode de rupture est interlatte ou intergranulaire, fournissant ainsi une image cohérente du processus de
fragilisation.

La méme méthodologie a été appliquée a I'acier non allié XC10. Les résultats montrent un
comportement en tous points similaire a celui de I'acier T91 et suggérent donc un mécanisme commun pour les
aciers cubiques centrés. De plus, ils confirment que la transition fragile ductile observée semble la conséquence
d’une vitesse de propagation de fissure fragile relativement limitée. Cette propagation est activée
thermiquement avec une énergie d’activation d’environ 50 kJ/mol. Enfin, il a été montré que I'acier
austénitique 304L est également sensible a la fragilisation par le sodium liquide. Certaines surfaces de rupture
témoignent clairement d’une rupture intergranulaire, cependant des interrogations persistent a propos du
chemin de fissuration.

Mots clés : Fragilisation par les métaux liquides, sodium, acier, transition fragile/ductile, rupture intergranulaire

Study of the influence of liquid sodium on the mechanical behavior of T91 steel in liquid sodium

We studied the sensitivity of T91 steel to embrittlement by liquid sodium. An experimental procedure
was set up to proceed to mechanical testing in sodium under an inert atmosphere. The introduction of a liquid
sodium pre-exposure step prior to mechanical testing enabled the study of both the wettability of T91 by
sodium and the structure of the sodium steel/interface as a function of the exposure parameters. The
mechanical properties of T91 steel are significantly reduced in liquid sodium provided the wetting conditions
are good. The use of varying oxygen and hydrogen concentrations suggests that oxygen plays a major role in
enhancing the wettability of T91.

The sensitivity of the embrittlement to strain rate and temperature was characterized. These results
showed the existence of a ductile to brittle transition depending on both parameters. Its characterization
suggests that a diffusion step is the limiting rate phenomenon of this embrittlement case. TEM and EBSD
analysis of arrested cracks enabled us to establish that the fracture mode is interlath or intergranular. This
characteristic is coherent with the crack path commonly reported in liquid metal embrittlement.

A similar procedure was applied to the unalloyed XC10 steel. The results show a behavior which is
similar to the one of T91 steel and suggest a common mechanism for liquid sodium embrittlement of body
centered cubic steels. Moreover, they confirm that the ductile to brittle transition seems associated with a
limited crack propagation rate. The propagation is thermally activated with activation energy of about
50 kJ/mol. Finally, it was shown that 304L austenitic steel is sensitive to liquid sodium embrittlement as well.
Some fracture surfaces testify of an intergranular fracture mode, but some questions still remain about the
crack path.

Key words : Liquid metal embrittlement, sodium, steel, ductile to brittle transition, intergranular fracture



