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Résumé

Dans une perspective de stockage géologique des coques, il est nécessaire de
comprendre les mécanismes mis en jeux dans le relachement d'activité lors du contact entre
les coques et I'eau infiltrée dans les structures bétonnées. Ce relachement d'activité peut avoir
différentes origines dont la dissolution partielle de la couche d'oxyde. Afin de simuler I'eau
infiltrée dans les matrices bétonnées lors du stockage, les échantillons sont mis en contact
avec une solution basique dans un autoclave en nickel. Les études de corrosion sont
effectuées 4 des températures comprises entre 250°C et 300°C. L'expérience dure 12 semaines
avec un prélévement d'échantillons toutes les deux semaines.

Les mesures de la dissolution partielle de la couche d'oxyde ont été effectuées sur des
échantillons implantés en europium en surface (Rp=42 nm). Ce marqueur, de faible réactivité
chimique, a été choisi aprés s’étre assuré que sa diffusion thermique dans la zircone a 300°C
était négligeable. La perte d’europium analysée par RBS nous a permis d’estimer une
épaisseur moyenne de zircone dissoute et une cinétique de corrosion de I’ordre de 1 nm par
jour a 300°C.

Parallélement 2 I’étude de la dissolution de la zircone, nous avons mené une étude sur
le relachement d’iode, dont I’isotope 129 a une longue période et une forte toxicité. Son
comportement est caractérisé par deux phases. Tout d’abord un relichement trés rapide
indépendant de toute dissolution, puis une phase stationnaire comme si I’iode restante  faible
concentration était piégée sur la surface corrodée.

Nous avons tenté d’identifier le mécanisme mis en jeu dans ce relachement spécifique
de ’iode. Nous avons observé une corrélation entre la présence d'iode et la présence d'ions
OH (déduite des profils d'hydrogeéne) sur les 100 premiers nanometres de la surface. Ces
phénomeénes peuvent étre expliquees par la complexation de 1’iode.



Abstract

Before nuclear spent fuel reprocessing, the cladding tubes are sectioned into pieces
called hulls in order to release the UO; pellets. The hulls are collected as solid wastes and
were embedded inside a concrete structure until 1995. In the perspective of geological
storage, a great interest is given to jodine release during contact between hulls and basic water
infiltrated inside the concrete structure. Experiments were performed on zircaloy or zirconium
oxidised samples representative of oxidised hulls surfaces. Corrosion tests were performed in
autoclave. The specimens were exposed to a basic solution at 250°C, 275°C and 300°C. The
corrosion tests were conducted during 12 weeks with regular sampling every two weeks.

The partial dissolution of the oxide coating was studied using the rare earth europium
clement as a surface marker of zirconia. Such a choice is based on experimental results
ensuring that this marker will not diffuse in the 250-300°C temperature range. Europium was
introduced by ion implantation (Rp=42nm). The evolutions of europium concentration
profiles measured at each corrosion step show that a non homogeneous dissolution of zirconia
oceurs in this alkaline medium. The mean dissolution rate is equal to 1nm/day at 300°C.

In order to analyse the mechanism involved in iodine migration, iodine atoms were
introduced in samples by ion implantation. The iodine profile evolution allows to identify two
steps in iodine release. A rapid desorption which could not be related to zirconia dissolution
and then a stabilisation as far as low the iodine concentration (0.3 at.%) were reached. We
demonstrated that hydrogen (representative of hydroxyl) migration in zirconia is clearly
enhanced by the presence of iodine in the sample and that the iodine release is correlated to
that of hydroxyl ions. The correlation. of the behaviour between iodine and hydroxyl ions
could be explained by the creation of complexes.
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INTRODUCTION

Avant de présenter la structure de ce mémoire intitulé “Etude de I'influence de la
corrosion en milieu basique sur le relachement par la zircone ” nous expliciterons briévement
la genése des coques, leur classification en tant que déchets nucléaires de catégorie B et le
role de ’eau comme vecteur de migration dans 1’éventualité de leur stockage en site

géologique

Depuis 1980 une stratégie de retraitement du combustible us€ a été adoptée en France
Elle a pour objectif de recycler sous forme de combustible mixte (MOX) le plutonium issu du
retraitement et de réduire le volume des déchets de haute activité en extrayant les produits de
fission et actinides mineurs du combustible usé. Ces déchets de haute activité sont vitrifiés et
de nombreuses études concernant leur stockage 4 long terme sont en cours. Cependant le
retraitement génére aussi des déchets suffisamment contaminés en isotopes a longue période
et en émetteurs alpha pour justifier leur stockage en profondeur. C’est le cas des trongons de
gaine de combustible appelés coques. Aprés démantélement et cisaillage en petits morceaux
des aiguilles de combustible, I’oxyde d’uranium est dissout dans 1’acide nitrique concentré.
Les troncons de gaine de combustible n’étant pas solubles dans I’acide nitrique, ils sont
récupérés. Les coques sont des matériaux beaucoup plus complexes que le Zircaloy-4
constitutif des gaines de combustible. En effet lors du fonctionnement des réacteurs a eau sous
pression, les gaines de combustibles en Zircaloy-4 sont oxydées, hydrurées et contaminees en
produits de fission et actinides. En particulier en réacteur la face interne de la gaine subit une
oxydation en atmosphére séche par contact avec 1’oxyde d’uranium et les produits de fission
libérés avec une énergie de I’ordre du MeV par nucléon s’implantent par recul dans les
premiers microns oxydés de la face interne de la gaine. Jusqu’en 1994 les coques et embouts
(extrémités des assemblages de combustible) ont été bloqués dans des liants hydrauliques.
Depuis 1994 les coques et embouts sont entreposés & sec avant que ne soit trouvée une
solution optimale pour leur conditionnement.

L’ ANDRA (Agence Nationale pour la Gestion des Déchets Radioactifs ) a établi un
classement des déchets radioactifs en trois catégories :
Les déchets de catégorie A pour lesquels un mode de stockage en surface est adopté. Ils
contiennent des émetteurs B et y dont la période T< & 30 ans. La présence d’émetteurs alpha
est limitée afin que la radioactivité o soit strictement inférieur & 0,01 Ci / tonne.
Les déchets de catégorie B de moyenne activité pour lesquels le dép6t d’énergie lié a la
radioactivité n’induit pas d’élévation de température notoire mais qui renferment des
émetteurs de longue période et peuvent correspondre a une radioactivité alpha supérieure a
0,01 Ci/ tonne.
Les déchets de catégorie C de haute activité et / ou de longue période Ils contiennent des
émetteurs o, B,y. dont la radioactivité génére un dégagement de chaleur important surtout au
début du stockage. Il s’agit essentiellement des déchets vitrifiés issus du retraitement du
combustible usé.
Pour des déchets de catégorie B et C la gestion & long terme prévoit
e Une phase préliminaire d’entreposage dont la durée envisagée est de quelques dizaines
d’années mais qui peut dans, 1’éventualité d’un entreposage a long terme, durer
quelques centaines d’années. Pendant la phase d’entreposage, le scénario de référence
ne prévoit pas, sauf situation accidentelle, la présence d’eau liquide au contact du

colis.

Int.1




e La mise en stockage géologique profond pour laquelle on considére une phase
transitoire (quelques centaines d’années) qui correspond a la dégradation du conteneur
et la restauration éventuelle du site en eau et la phase de stockage de longue durée( de
’ordre de milliers d’années) pendant laquelle le colis est en contact avec I’eau.
Lorsque I’eau arrive au contact du colis elle pourra étre le vecteur de solubilisation
d’espéces minérales, le moyen de transfert d’especes chimiques vers le milieu

environnant.

Cette étude a pour objectif I’obtention de données permettant de comprendre les processus
responsables d’un éventuel risque de reldchement de ’iode lorsque les coques sont, dans la
phase de stockage, en contact avec ’eau. Elle a été effectuée en liaison étroite avec
PANDRA. Elle s’inscrit dans I’axe “Etude des possibilités de stockage réversible ou
irréversible dans des formations géologiques profondes notamment grice a la réalisation de
laboratoires souterrains. ” de la loi Bataille (Loi n°91-1381 du 30 décembre 1991 relative aux
recherches sur la gestion des déchets radioactifs) Il faut noter que I’eau en contact avec les
coques aura une composition en équilibre avec les matériaux constitutifs de la barri€re
ouvragée et éventuellement de la matrice de conditionnement. Ces deux derniéres sont
constituées de liants hydrauliques. Il s’agira donc d’une eau basique dite eau de béton. L’iode
a &té choisi car I’iode 129, de période 16 millions d’années, est "un des produits de fission
radioactifs & vie longue qui contaminent les premiers microns de la surface oxydée des coques
et dont & long terme I’impact radiologique pourrait étre important.

Nous avons structuré la présentation de ce travail en 2 parties
La premiére partie qui comprend les chapitres 1 et 2 a pour objectif le présenter le

contexte de ’étude, les données bibliographiques indispensables & 1’élaboration de notre

projet et les méthodes expérimentales mises en ceuvre
La deuxiéme partie comprend trois chapitres dans lesquels sont présentés les résultats
concernant  respectivement : I’évolution du matériau zircone au cours des différents

traitements, la dissolution en extréme surface de la zircone et le relachement en iode.
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Chapitre I
Analyse des données bibliographiques

Nous présenterons tout d’abord le contexte de 1’étude en rappelant le principe du
fonctionnement d’un réacteur & eau pressurisée et le devenir des gaines de combustible depuis
leur insertion dans le coeur du réacteur jusqu’a leur stockage géologique en tant que déchets
nucléaires. Dans une seconde partie, 1’évolution physico-chimique de la gaine est exposée en
tenant compte de sa contamination en radioéléments lors du fonctionnement en réacteur. Une
troisiéme partie est consacrée aux lois générales régissant la cinétique d’oxydation du

zirconium et de ses alliages.

I. Contexte de I’étude

I.1. Les réacteurs a eau sous pression

Les réacteurs & eau sous pression (REP) exploités en 2000 par EDF sont au nombre de 58
et répartis sur 19 sites. La distribution des réacteurs selon leur puissance est la suivante :
- 34 réacteurs de 900 MW¢ dont 19 fonctionnent avec du combustible MOX (oxyde
mixte d’uranium et de plutonium),
- 20 réacteurs de 1300 MW¢,
- 4 réacteurs de 1450 MWé.

La production d’énergie dans les centrales nucléaires est basée sur la libération de chaleur
lors de réactions de fission induites sur les noyaux d’uranium 235 (ou 239py). Par capture d’un
neutron thermique par le noyau 23U, on obtient la réaction de fission neutronique suivante :

DU+n—> A+B+Tin+y =245

De cette réaction résulte deux produits de fission (A et B), des neutrons qui entretiennent la
réaction et des photons gamma. Ces produits de fission, excédentaires en neutrons, ont une
masse atomique comprise entre 72 et 160 uma. L’énergie moyenne libérée lors de la fission
est de 'ordre de 200 MeV. Cette énergie est transmise sous forme de chaleur au fluide
caloporteur, ’eau, qui sert également de modérateur. Ce fluide est pressurisé & 155 bars & une
température de fonctionnement de 300°C. _

Cette eau qui récupere la chaleur dégagée par la fission de I’uranium, constitue ’eau du
circuit primaire. Un générateur de vapeur permet 1’échange de chaleur entre ’eau du circuit
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primaire et I’eau du circuit secondaire qui est vaporisée et entraine alors la turbine. Le circuit
de refroidissement fait circuler de I’eau froide pour condenser & nouveau la vapeur du circuit
secondaire. Les trois circuits restent indépendants ce qui minimise la probabilité de toute
éventuelle dispersion de substances radioactives & I’extérieur de la centrale.

Le coeur du réacteur est constitué par une cuve en acier contenant les assemblages
combustibles et 1’eau du circuit primaire. Des barres de contrdles, en bore ou en cadmium,
introduites par le couvercle de la cuve dans le cceur du réacteur permettent de régler la
puissance de la réaction en chaine ou de ’arréter. En effet, ces éléments ont la proprieté

d’absorber fortement les neutrons.

L’assemblage combustible est formé (figure 1) :
- des crayons combustibles contenant la matiére fissile ot se génére 1’énergie nucléaire,

- une structure porteuse composée de tubes-guides, d’embouts inférieurs et supérieurs,
et de grilles soudées sur les tubes-guides.

Le crayon combustible est I’élément de base du réacteur a eau sous pression. Plus de 40000
sont présents en permanence dans le coeur d’un réacteur de 900 MW¢ et y séjournent en
moyenne 4 & 5 ans. Le crayon, d’une longueur de 4 métres environ, est constitué de :

- un tube de gainage en alliage de zirconium, le Zircaloy-4, de diamétre extérieur 9,5
mm et d’épaisseur 0,6 mm,

- un empilement de pastilles d’oxyde d’uranium UO, ou d’oxyde mixte (U,Pu)O; appele
MOX. Lorsque le combustible est sous forme d’oxyde d’uranium, I’enrichissement en
matiere fissile est compris entre 3,25 et 4,5%,

- un ressort en Inconel qui occupe un volume libre permettant ’expansion des gaz de
fission dégagés hors du combustible,

- deux bouchons d’extrémité en Zircaloy-4 soudés a la gaine.

Une pression a froid de 25 bars d’hélium est introduite dans les gaines de manicre a

retarder la fermeture du jeu pastille-gaine en compensant la compression externe imposeée par
le caloporteur.

1.2. Evolution du combustible en réacteur

En France, environ 21 tonnes de combustible enrichi & 3,5% en 235U sont chargés chaque
année dans chaque réacteur. C’est dans le combustible usagé que 1’on trouve la quasi-totalite
de la radioactivité. Deux catégories de corps radioactifs, formés lors de I’irradiation, sont
présentes dans le combustible usé au déchargement :

- la fission des nucléides fissiles (*°U, *°Pu, **'Pu) donne naissance & des
radionucléides dont certains sont de longue période comme le zirconium 93
(T=l,5xlO6 ans) et I’iode 129 (T=16x106 ans). Ces éléments constituent les produits de
fission (PF),

- la transmutation des isotopes 235 et 238 de ’uranium par captures successives de
neutrons conduit 2 la formation de radionucléides de masse atomique supérieure a
celle de 1’uranium. Is font partie de la famille des actinides qui sont classés en deux
catégories :

e les actinides majeurs : uranium et plutonium,

e les actinides mineurs : neptunium, américium et curium.
Cette distinction se justifie par les quantités produites bien plus importantes pour les actinides
majeurs qui grice au caractére fissile de certains de leurs isotopes peuvent étre recyclés, alors
que les actinides mineurs sont toujours considérés comme des déchets.
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900 MW-—1300 MW

nombre de crayons 264 264
nombre de grilles 8 10
longuear 4,00 m 480 m
section 214x 214 cm
poids total 670 kg 765 kg
poids de I'uranium 461 kg 538 kg
pombre d’assemblages 157 193

Figure 1: Schéma d’un assemblage combustible REP de 900 MWEe. [Bailly-96].
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La composition du combustible est donc fortement modifiée suite 4 I’irradiation en réacteur.
La figure 2 représente la composition du combustible aprés trois ans d’irradiation.

21 tonnes de
combustible irradié
et déchargé chaque
année
!
20 tonnes v v v
UG (09%U) 200 kg Pu 21 kg 760 kg de Produits
d'actinides de Fission dont PF
mineurs a vie longue :
b s
35kg ' Cs
10,4 kg Np 18kg ~ -Tc
9,8 kg Am 16kg > Zr
0,8 kg Cm 5kg Pd

Figure 2 : Composition du combustible irradié 3 ans et déchargé d’un REP de 1000 MWé
[Salvatores-97]. '

1.3. Retraitement du combustible usé

Apreés 4 4 5 ans de fonctionnement en réacteur, les crayons combustibles irradiés dégagent
une forte chaleur en raison d’une émission intense de rayonnements B et . Ils sont entreposés
temporairement en piscine de désactivation pour que la radioactivité décroisse. Ensuite, deux
voies de stockage sont possibles : :

- le cycle ouvert : ’ensemble des crayons combustibles
C’est la voie adoptée par des pays tels que les Etats-Unis ou la Suéde,

- e cycle fermé : le combustible est retrait¢ afin de récupérer les matiéres énergétiques

(U, Pu) contenues dans les combustibles irradiés pour fabriquer du combustible MOX.

est stocké sans retraitement.

La France a opté pour une politique de retraitement du combustible usé afin de récupérer
P’uranium et le plutonium. La figure 3 présente le schéma simplific de ce retraitement. Le
retraitement du combustible s’effectue & ’usine de la Hague selon le procédé PUREX. Les
crayons combustibles sont trongonnés pour permettre une mise & nu du combustible. Puis le
combustible est dissous & chaud dans une solution d’acide nitrique concentrée. Cette
dissolution ne concerne pas les éléments de gainage car le Zircaloy-4 n’est pas soluble dans
I’acide nitrique. Les trongons de gaines, appelés alors coques, sont récupérés en tant que
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déchets solides. Jusqu’en 1995, les coques ont été conditionnées dans du béton. Maintenant, il
est prévu de compacter les trongons de gaines et les embouts et de les placer dans des
conteneurs en acier inoxydable. Ces déchets sont des déchets de catégorie B.

Cisaillage

Crayons

=
Coques ct 1\

pastilles de UO , = =

u ':'i-.""‘h,= COliS
Acide nitriqgue ™"
TTTETR A e
ard Coques et embouts

enrobés dans du béton

...... LN
MOX : combustible recyclé
U, Pu H v Déchet de catégorie B

Solution de dissolution

v

Extraction liquide - liquide

Vitrification

Déchet de catégovie C

Produits de fission et actinides mineurs

Figure 3 : Schéma simplifié du retraitement des crayons de combustible.

Les opérations d’extraction de 1’uranium et du plutonium de la solution d’acide nitrique par
le phosphate tributylique (TBP) constituent le cceur du procédé PUREX. La solution aqueuse
contient a la fois les produits de fission et les actinides mineurs. Aprés dessiccation dans un
four a 500°C, la poudre d’oxydes ainsi obtenue est incorporée dans une matrice de verre. Ce
verre nucléaire est coulé sous forme de bloc dans des conteneurs étanches en acier inoxydable
qui sont entreposés dans des puits ventilés sur le centre de la Hague, en attente d’un stockage.

Ils constituent les déchets de catégorie C.
I.4. Classification des déchets

Les déchets nucléaires selon I’Agence de 1’énergie nucléaire de ’OCDE (Organisation de
Coopération et de Développement Economique) ont pour définition :
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Toute matiére contenant des radionucléides en concentration supérieure aux valeurs que les
autorités compétentes considérent comme admissibles dans les matériaux propres a une

utilisation sans contréle et pour laquelle aucun usage n’est prévu.

95% des déchets nucléaires sont liés a la production d’électricité (centrales nucléaires,
usines du cycle du combustible), 2,5% sont issus du domaine de la santé et 2.5% des activités
agro-alimentaires et industrielles et de la recherche universitaire. Ces déchets sont classés
selon leur niveau d’activité et leur période radioactive. On obtient ainsi trois catégories
définies par PANDRA (Agence Nationale pour la gestion des Déchets RAdioactifs)

présentées dans le tableau 1.

Tableau 1 : Classification des déchets radioactifs selon ’ANDRA.

Catégorie A | — activité faible ou moyenne

— émetteur de rayonnements 3 ety

- vie courte, période (T) inférieure a 30 ans

origine : objets contaminés comme les gants, les filtres, les résines
utilisées en médecine nucléaire, en industrie et en usines
nucléaires

Cette catégorie de déchets représente 90% du volume de déchets

produits.

Catégorie B | — activité faible ou moyenne -

- émetteur de rayonnements 3, y et o

- période supérieure a 30 ans

origine : ce sont, par exemple, les gaines et les embouts

Cette catégorie de déchets représente 8% du volume de déchets

produits.

Catégorie C | — déchets de haute activité

- émetteur de rayonnements 3, y et o

— période trés longue (parfois plusieurs dizaines de milliers d’années)

origine : retraitement du combustible usé issu des centrales nucléaires
(produits de fission et actinides)

Les déchets de catégorie A, c’est & dire les déchets de faible ou moyenne radioactivité et a
vie courte, sont stockés en surface, sous la responsabilité de I’ANDRA, dans des sites
spécialisés. Ces sites de stockage sont congus pour n’accepter que des déchets dont la
radioactivité atteindra aprés 300 ans un niveau voisin de celui de la radioactivite naturelle. Le
concept de stockage de surface a été élaboré progressivement au cours de I’exploitation du
centre de stockage de la Manche ouvert en 1969 et dont 1’exploitation s’est arrété en 1994
avec un peu plus de 525 000 m°> de déchets réceptionnés. Actuellement, le centre de stockage
de 1’ Aube est en service, sa capacité de stockage prévue est de 1 000 000 m’. Ces déchets de
catégories A sont produits & raison de 20 000 m’ par an. Les colis sont rangés dans des
structures en béton. Les espaces entre eux sont remplis soit de mortier soit de gravier. Ces
structures sont ensuite recouvertes par une dalle de béton. Au bout de 300 ans, les
radionucléides contenus dans ces colis auront totalement disparu par décroissance radioactive
et le site devra pouvoir étre remis dans le domaine public sans aucune contrainte d’utilisation.
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Jusqu’en aofit 1995, les déchets de catégorie B ont été coulés dans une matrice bétonnée ou
bitumée et placés dans des fiits en acier inoxydable. Les déchets de catégorie C sont
incorporés dans des verres borosilicatés. Ces déchets sont pour I’instant entreposes sous
surveillance. Les quantités prévues pour ces deux catégories de déchets a I’horizon 2030 sont :
- déchets B : de 80 4 90 000 m’,
- déchets C : environ 4 500 m”.

Pour ces deux types de déchets a forte activité et/ou a vie longue (B et C), la loi Bataille du
30 décembre 1991 a fixé une période de quinze ans pour mettre au point un mode de gestion a
long terme le plus sir pour I’homme et son environnement. Cette loi fixe trois axes de
recherche :

— la recherche de solutions permettant la séparation et la transmutation des éléments
radioactifs & vie longue présents dans ces déchets,

- I’étude des possibilités de stockage réversible ou irréversible dans des formations
géologiques profondes, notamment grice a la réalisation de laboratoires souterrains,

- I’étude de procédés de conditionnement et d’entreposage de longue durée en surface

de ces déchets.

L’ANDRA est chargée des opérations de gestion & long terme des déchets radioactifs et
d’assurer la gestion des centres de stockage. De plus, ’ANDRA participe a la définition et
contribue aux programmes de recherche concernant la gestion a long terme des déchets
radioactifs. Aprés 1’étude d’une trentaine de sites, quatre possibilités ont été retenues pour la
construction de laboratoires en site géologique : le Gard (argile), la Haute-Marne (argile), la
Meuse (argile) et la Vienne (granite). L’ANDRA a été autorisée & entamer les travaux pour la
réalisation de laboratoires souterrains dans le site de la Meuse. Les organismes nationaux de
recherche (CEA, CNRS) ont mis en ceuvre dés programmes spécifiques relatifs aux trois axes
de recherche inscrits dans cette loi. Le groupement de recherche PRACTIS (Physico-chimie
des actinides et autres radioéléments en solution et aux interfaces), dans lequel est intégre
notre groupe de recherche, s’inscrit dans le premier et le second axe de recherche prévus par la

loi Bataille. :

Ce travail se situe dans le cadre du second axe de recherche de cette loi. Dans une
perspective de stockage géologique, il est nécessaire de comprendre les mécanismes mis en
jeu dans le reldichement d’activité lors du contact entre les coques et les eaux souterraines
infiltrées dans les matrices bétonnées. Pour cela, il est indispensable de connaitre 1’évolution

de la gaine en réacteur.
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IT. Evolution de la gaine en réacteur

Dans le réacteur, le matériau de gainage subit de nombreuses modifications
physicochimiques. Le crayon combustible est en contact direct avec le fluide caloporteur qui
est porté 4 une température de 300°C et sous une pression de 155 bars. Dans ces conditions, la
face externe de la gaine s’oxyde. Lors de ce processus d’oxydation, la réduction de I’eau
libére de ’hydrogéne dont une partie est incorporée dans la gaine. La face interne de la gaine
subit elle-aussi une oxydation due au combustible nucléaire et une contamination en éléments
radioactifs. La figure 4 représente une coupe schématique d’un crayon dans le réacteur.

Gaine de combustible Face Face
en Zircaloy Interne  Externe

Pastille UQ,

n

Produits
de _ﬁssion

Produits
- de fission

sy R

Implantation =
de produits de fission

Y ZrOQ Zr02

n

Figure 4 : Coupe schématique d’un crayon (gaine+pastille) dans le réacteur.

Les principales modifications physicochimiques de la gaine en réacteur sont donc
1’oxydation, I’hydruration et la contamination en €léments radioactifs. Nous allons maintenant
décrire les caractéristiques du matériau de gainage utilisé dans les réacteurs a eau sous
pression ainsi que les principales modifications de la gaine lors du fonctionnement.
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II.1. Le matériau de gainage

Les fonctions de la gaine sont multiples [Bailly-96] :

- elle doit empécher la contamination du fluide caloporteur par les produits de fission.
Le concept de “réacteur propre ” retenu en général impose d’éviter la dispersion de
ces éléments. La gaine constitue la premiére barriére de confinement des matieres

radioactives,
- la gaine doit confiner & I’intérieur d’une barriére étanche le combustible pour le

protéger du fluide caloporteur contre son action corrosive,
- de plus, la gaine est chargée d’assurer le transfert de 1’énergie thermique produite par

fission vers le fluide caloporteur.

Le zirconium et ses alliages ont été choisis pour la conjonction de propriétés particulieres :

- une trés faible section efficace de capture des neutrons thermiques (¢ = 0,18 barn, a
condition de bien séparer I’hafnium qui a une forte section efficace de capture
neutronique), :

- une forte résistance a la corrosion dans I’eau a haute température,

- une résistance mécanique suffisante aux températures de fonctionnement du réacteur,

- une résistance suffisante aux effets de I’irradiation (fragilisation, gonflement...),
- une compatibilité chimique suffisante avec le fluide caloporteur,
- une bonne conductivité thermique. '

Les matériaux de gainage des réacteurs nucléaires sont des alliages a base de

zirconium.

Obtention du zirconium :

Le zirconium est connu des chimistes depuis 1789. Mais il ne fut obtenu & 1’état métallique
quen 1925 par Van Arkel et De Boer. En effet, le zirconium et I’hafnium présentent de
grandes similitudes dans leurs propriétés physiques et chimiques, et ils coexistent toujours a

1’état naturel. Par contre alors que les probabilités de captures des neutrons par les isotopes -
stables du zirconium sont trés faibles, la section efficace de capture neutronique sur I’isotope
1801 est de 14 barns. Il est alors nécessaire pour la fabrication des gaines de combustible
d’utiliser du zirconium pur. Le procédé Van Arkel permet d’obtenir un haut degré de pureté
par décomposition thermique de I’iodure de zirconium sur un fil métallique chauffé a haute

température et a I’abri de 1’air.
Les formes allotropiques du zirconium :

Le zirconium pur est présent, & pression atmosphérique, sous deux formes allotropiques :

La forme « stable jusqu’a 862°C posséde une structure hexagonale compacte dont les
paramétres sont les suivants : a = 0,3232 nmet ¢ = 0,5147 nm a température ordinaire.

La forme [ de structure cubique centrée avec a = 0,3609 nm est stable au-dessus de 862°C

jusqu’au point de fusion situé a 1855°C.
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La recherche d’une optimisation des propriétés d’emploi a conduit & une étude
systématique des additifs qui permettent d’améliorer les propriétés mécaniques et la résistance
a la corrosion du métal pur. La composition exacte des alliages utilisés est présentée dans le

tableau 2.

Tableau 2: Principaux alliages de zirconium utilisés dans les réacteurs nucléaires
[Lemaignan-94].

d’alliage Zircaloy=2 - - Zircaloy-4 } ZrNb
Sn 1,2-1,7 1,2-1,7 -
Fe 0,07-0,2 0,18-0,24 -
Cr 0,05-0,15 0,07-0,13 -
Ni 0,03-0,08 - -
Nb - - 2,4-2.8
0) 0,08-0,15 0,08-0,15 0,09-0,13
Utilisation REB ou CANDU REP ~ VVER

REB : Réacteur a Eau ordinaire Bouillante,
CANDU : CANadian Deuterium Uranium,
REP : Réacteur a Eau Pressurisée,
VVER : Equivalent soviétique du REP.

L’tain est ’élément d’addition le plus important pour la famille des Zircaloy. Sa
concentration dans le Zircaloy-4 se situe entre 1,2 et 1,7% massique. L’étain a été initialement
introduit dans I’alliage afin de réduire I’effet néfaste de 1’azote sur la corrosion. Aujourd’hui,
grice 4 un meilleur controle des procédés de fabrication permettant de limiter la presence
- d’azote, la quantité d’étain dans 1’alliage tend & diminuer. Cependant, 1’étain exerce également
une influence favorable sur les propriétés mécaniques de I’alliage, c’est pourquoi sa

concentration ne doit pas étre excessivement réduite.

Le fer, le chrome et le nickel améliorent la tenue 2 la corrosion du matériau. Dans le Zircaloy-
4, le nickel a été éliminé, ce qui se traduit par une réduction de la prise d’hydrogene lors de
I’oxydation. Le fer et le chrome ont une trés faible solubilité dans la matrice. Ils sont donc
présents dans 1’alliage sous forme de précipités Zr(Fe,Cr), (phases de laves) ou plus rarement

ZrsFe. Ces précipités améliorent la résistance a la corrosion.

L’oxygéne est un élément d’addition & part entiere et non une impureté. Il est employ€ pour
améliorer les propriétés mécaniques de 1’alliage.

Le niobium est ’élément principal de la deuxiéme grande classe d’alliages. Soluble a toute
concentration en phase B, cet élément permet une métallurgie développée autour du contréle

de la transformation -
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La structure métallurgique :

Les assemblages actuels utilisent des gaines de Zircaloy-4 détendu. Lors du dernier traitement
thermique, 1’alliage est recuit & une température inférieure & 550°C. Les grains sont alors
allongés selon la direction du dernier laminage. Cet alliage est caractérisé par une forte densité
de dislocations. Il présente une résistance mécanique élevée (limite d’élasticité et charge a la
rupture). Cependant des études ont montré qu’il est moins résistant au fluage que le matérian
recristallisé. Malgré cette faiblesse, le matériau détendu est utilisé car sa cinétique d’oxydation
est plus lente. Le Zircaloy-4 recristallisé est obtenu par recuit & une température supérieure a
550°C, les grains ont alors une orientation équiaxe.

I1.2. Oxydation de la gaine

I1.2.a. Interface eau/gaine

La corrosion aqueuse a haute température des alliages 4 base de zirconium est caractérisee
par la croissance d’une couche d’oxyde; appelée zircone, aux dépens du métal. Il y a
oxydation du métal a I’interface métal/oxyde suivant la réaction :

2H,0 + Zr — ZrO, +2H,

Dans le réacteur, la face externe de la gaine est en contact avec le fluide caloporteur qui est
de I’eau pressurisée. Dans ces conditions 1’alliage de Zircaloy-4 s’oxyde. Tout d’abord
I’oxyde croit selon une loi parabolique ou cubique correspondant a la formation d’une couche
de zircone compacte. Puis aprés un point de transition, le processus d’oxydation s’accelére
suivant une loi linéaire. La couche d’oxyde est alors poreuse. Sous I’effet de I’irradiation en
réacteur, la cinétique d’oxydation est encore plus rapide comme cela est représenté sur la

figure 5 [Bailly-96].

80 T T T T T T T T Y
. Zircaloy standard détendn A
64 - .
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~ .
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6L ¥3) - .
354 °C
- 346 °C
0 —— . (1) autgclave
i} 150 300 . 450 600 750

temps JOUTS
Figure 5 : Cinétique de corrosion du Zircaloy : mise en évidence des conditions thermiques

[Bailly-96].
(1)  conditions isothermes en autoclave (2 346°C et 354°C),

(2) en boucle expérimentale a 346°C,
(3)  en réacteur & eau pressurisée & 346°C (effet cumulé des conditions thermiques et du

flux neutronique).
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Aprés 4 ou 5 cycles en REP, I’épaisseur d’oxyde atteint 80 pm. La couche de zircone est
dense et adhérente a ’interface métal/oxyde alors qu’elle présente de nombreuses porosités a
I’interface oxyde/eau. Les crayons combustibles sont alors retirés, car il y a un risque de

desquamation de la couche de zircone.

I1.2.b. Interface gaine/combustible

Le jeu initialement ménagé entre les pastilles et la gaine se comble partiellement lors du
passage en réacteur. En effet, une évolution géométrique de la gaine et des pastilles est
observée en réacteur. La face interne est alors en contact avec le combustible dont la
température de surface atteint 600°C. La formation de zircone interne est possible par réaction
directe entre le Zircaloy-4 et UO,, par diffusion de I’anion O”. La thermodynamique confirme
que Zr réduit UO, au-dessus de 500°C (diagramme d’Ellingham). De plus, la fission de
I’uranium est oxydante. En effet, la valence moyenne des produits de fission formés est
inférieure 4 la valence 4 de I’uranium dans UO, [Kleykamp-85]. Une partie de ’oxygene
contenu dans UO; est donc libérée et est susceptible d’oxyder la face interne de la gaine.

Dans les zones ot le jeu pastille-gaine est ouvert, I’oxyde n’existe pas. Par contre, si les
contraintes sont suffisamment importantes, la zircone de la face interne de la gaine évolue
jusqu’a des épaisseurs de 7 um [Lemaignan-94] et peut atteindre une épaisseur de 10 pm
aprés 5 cycles annuels d’irradiation [Bailly-96]. Dans des conditions normales d’irradiation, la
présence de cette couche n’a pas de conséquences néfastes sur I’évolution du crayon.

Restani a effectué des mesures d’épaisseur de la couche interne de 1’oxyde par microscopie
électronique 2 balayage sur des gaines ayant subi une irradiation en réacteur REP de 5 ans, &
un taux de combustion (Burn-Up = BU) de 30 GWj/tU et un traitement & I’acide nitrique aprés
cisaillement [Restani-92]. Comme nous le montre la figure 6, I’épaisseur de la couche
d’oxyde de la face interne de ces coques varie de 1 & 5 pm.

Figure 6 : Images MEB sur la tranche de la surface interne d’une coque. a) zirconium, b)
zircone, ¢) matrice de maintien d’une coque pour I’analyse. La photo de gauche correspond a
un grossissement de la zone encerclée de la photo de droite [Restani-92].
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I1.3. Hydruration de la gaine dans le réacteur

Dans un réacteur & eau sous pression, la présence d’hydrogéne est due 2 trois origines

[Zhang-92] :
- P’hydrogéne dissous sous forme moléculaire (Hy) dans 'eau du réfrigerant
primaire,
— I’hydrogéne produit par la radiolyse de I’eau,
- ’hydrogéne résultant de I’oxydation de la gaine par ’eau :
2H,0+Zr — ZrO, +4H"

D’aprés la littérature [Cox-61], I’hydrogéne responsable de I’hydruration des gaines
provient essentiellement de la décomposition de 1’eau, consécutive 4 I’oxydation du Zircaloy.
. L’hydrogéne radicalaire est libéré au fond des pores de la zircone. Environ 20% de
I’hydrogéne est incorporé dans la gaine [Frégonese-97].

Le phénoméne d’absorption de I’hydrogéne est li¢ & I’évolution de la couche d’oxyde. La
figure 7 [Cox-61] représente la corrélation du taux d’hydrogéne au taux d’oxygene.
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Figure 7 : Gain d’hydrogéne absorbé dans le Zircaloy-4 en fonction du gain d’oxygene dans
le cas d’une oxydation & la vapeur d’eau & 500°C (courbe en trait plein). L’échelle de droite
permet de mesurer la pente de la courbe qui correspond 4 un pourcentage d’hydrogéne absorbé
par rapport & la réaction avec I’eau. En effet si tout I’hydrogéne de ’eau est absorbé, le
pourcentage d’hydrogene absorbé est de 100% (Traits pointillés) [Cox-61].

Durant la phase d’oxydation pré-transitoire, c’est-a-dire pour une quantité de 40 mg/dm2
d’oxygéne, I’hydrogéne est peu absorbé. Alors que pendant la phase post-transitoire, la couche
d’oxyde créée est poreuse, l'absorption de I’hydrogéne est alors proportionnelle au taux
d’oxydation. Lorsque la quantité d’hydrogéne absorbée est supérieure a la limite de solubilite,
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I’hydrogéne excédentaire précipite sous forme d’hydrure. La présence d’hydrure dans le
zirconium le rend fragile, surtout dans les essais de résistance au choc. Ces hydrures affectent
les propriétés mécaniques des gaines, principalement la ductilité.

Dans le zirconium pur, le précipité susceptible de se former a la température de 300°C est
Z1H, ¢s.[Pascal-63]. Dans le Zircaloy, la solubilité est de 1’ordre de 100 ppm a 350°C
[Lemaignan-96]. En raison de la fragilisation du matériau, la teneur maximale en hydrogene
dans les gaines fonctionnant 4 une température comprise entre 300°C et 350°C est limitée a
600 ppm pour les réacteurs frangais. L hydruration a lieu dans la masse de la gaine, du cbte du
fluide caloporteur. La précipitation de I’hydrure se fait préférentiellement 13 ot les contraintes
sont présentes. Les précipités sont paralléles & la surface extérieure du tube. Ceci est illustré

figure 8 [Bailly-96].

Face externe de la gaine

Face interne de la gaine

Figure 8 : Les hydrures sont les traces noires sur les photos. a) Gaine faiblement hydrurée. b)
Gaine fortement hydrurée : les hydrures se sont concentrés a la périphérie froide de la gaine

[Bailly-96].
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I1.4. Contamination

Aprés trois ans de fonctionnement en réacteur nucléaire, les assemblages combustibles
sont refroidis en piscine de désactivation. Les gaines sont cisaillées puis le combustible est
dissous par I’acide nitrique. Les éléments radioactifs contaminant les trongons de gaine sont :

— les produits d’activation,

— les actinides,

— les produits de fission.
Afin de comprendre les risques liés au stockage géologique des coques, il est nécessaire de

connaitre les radionucléides contaminant les gaines et leur concentration.

II.4.a. Les produits d’activation

L’activation neutronique des éléments d’alliage du Zircaloy-4 et de ses impuretés telles que
’uranium conduit 2 une contamination massique de la gaine [Lemaignan-96]. Le tableau 3
présente les différents radioéléments formés en réacteur ainsi que leur concentration.

Tableau 3 : Concentration en produits d’activation dans la gaine aprés irradiation (BU =
40000 MWij/tU) exprimée en Bq par centimétre de gaine pour diverses durées de

refroidissement [Lemaignan-96].

Tsotopes | ~ 10ams | 1000ans | 10000 ans
>Mn 2,42x10° 0 0
SFe 3,57x10° 0 0
SNi 1,15x10° 1,14x10° 1,05x10°
FCo 1,13x10* 426x10°° 0
3Ni 1,45x10° 1,52x10° 0
Sr 22,05 0 0
My 22,06 0 0
Bzr 8,70x10° 8,70x10° 8,66x10°
SNb 3,34x10° 8,70x10° 8,66x10°
**Mo 29,24 24,03 4,04
PTe 2,35 2,35 2,28
®cd 6,21 0 0
119Gn 1,20x10° 0 0
121gn 2,02x10* 0 0
21gn 1,57x10* 0 0
1256h 1,96x10* 0 0
125Te 4,80x10° 0 0

I1.4.b. Les actinides

Ce sont des éléments lourds, souvent des émetteurs o. Ils proviennent de la transmutation
des isotopes 235 et 238 de I’'uranium. Hirabayashi ef al. ont mesuré I’activité en émetteur o
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sur les faces interne et externe de la gaine des réacteurs nucléaires, aprés dissolution de UO;
par 1’acide nitrique [Hirabayashi-96]. Les résultats présentés sur la figure 9 montrent que pour
un taux de combustion compris entre 7000 et 40000 MWij/t, I’activité o de la face interne
augmente plus rapidement que celle de la face externe. Ceci indique que 1’accumulation des
émetteurs o sur la face interne est liée au taux de combustion.

1.E+04 y

-2

Activité des émetteurs o (Bq.cm”)

Surface 7
interne I
I Surface [T]
/ externe
n

1.LE+03

1.E+02

e

1.E+01

1.E+03 1.E+04 1.5+05
Taux de combustion (MWj/t)

Figure 9 : Activité des émetteurs o, exprimée en Bq.cm™ sur les faces interne et externe de la
gaine en fonction du taux de combustion (Bumn-Up) [Hirabayashi-96].

Lors de la dissolution du combustible, les actinides sont libérés de I’oxyde de Zircaloy-4, et
les troncons de gaine baignent dans Ia solution de dissolution plus ou moins radioactive selon
le taux de combustion. C’est pour cette raison que les activités de chaque émetteur o, par unité
de surface (Bq.cm'z)‘ de la gaine sont comparées & I’activité de la solution (Bq.cm'3 ) de
dissolution. Les valeurs de ce rapport sont présentées dans le tableau 4 pour les surfaces

interne et externe.

Tableau 4 : Valeurs du rapport d’activité de la gaine (Bg/cm?/107) & celle du combustible
dissous (Bq/cm3 ) en fonction du taux de combustion. [Hirabayashi-96].

surface | surface - surface |

, | interne externe interne | externe
18] 0,1 - 1,2 0,2
Pu 3,4 5,8 31 3,4
Am 2,5 0,5 36 1,7
Cm 1,3 0,7 41 1,9
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Dans le cas de la face externe de la gaine, ’activité o, est attribuée principalement au dépot
d’actinides lors du processus de dissolution. Le plutonium semble s’absorber
préférentiellement par rapport aux autres actinides.

En ce qui concerne la face interne de la gaine, ”activité o, est directement liée au taux de
combustion. Ceci indique que la présence d’actinides sur la face interne est due a un contact
direct entre la gaine et le combustible durant le fonctionnement en REP.

I1.4.c. Les produits de fission

Les masses atomiques les plus probables des produits de fission sont voisines de 90 et
140 u (figure 10). L énergie cinétique des produits de fission est de 1’ordre de 0,7 MeV par
nucléon. La fission du combustible confére donc & ces derniers une énergie, appelée énergie
de recul, de 60 4 100 MeV qui va leur permettre de s’implanter plus ou moins profondément
dans la gaine. Une évaluation quantitative des radioéléments présents dans la gaine est
importante pour ’entreposage final des déchets et le respect de I’environnement.
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Figure 10 : Distribution en nombre de masse des fragments de fission induits par des
neutrons thermiques pour les noyaux 2332337 et 2°pu.

La distribution des produits de fission sur la surface interne de la gaine dépend de la masse
des radioéléments pour une énergie donnée. Un radioélément s’implante plus profondément
dans la matrice lorsque sa masse est faible. Pour de fortes masses, les radioéléments sont plus
proches de la surface. Nous voyons effectivement avec la formule de Bethe relative au

pouvoir d’arrét dE/dx d’une substance pour un ion :

dE 1 et  ZIM,
— =5 XNZy X ——X———
dx 8meg m, E

que celui-ci est proportionnel a2 Z>xZ, avec Z; et Z, nombres de charges de la particule

incidente et de la cible.
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Les distributions dans la gaine des produits de fission sont représentées sur le tableau 5
[Hirabayashi-90]. Ce tableau montre que 98% des produits de fission présents dans la gaine

sont distribués sur les 10 premiers microns.

Tableau 5 : Distribution des radioéléments en Bq.g" en fonction de 1’épaisseur de la gaine &
un taux de combustion de 29400 MWj/t [Hirabayashi-90].

0-3,7 | 8,90x10% | 8,30x10° | 2,93x10” | 3,30x10° | 1,20x10
3,754 | 7,20x10° | 4,07x10° | 1,33x10° | 1,60x10° | 4,10x10
54-6,8 | 3,30x10% | 9,50x107 | 4,43x10° - 6,70x10°
6,8-10 | 5,00x107 | 7,10x10° | 2,22x10’ - 9,00x10°
10-20 | 4,90x10° | 4,80x10° | 1,75x10’ - 7,00x10°
20-80 | 1,11x10° | 8,80x10° | 3,39x10° - 1,46x10°
80-135 | 6,50x10° | 1,54x10° | 5,60x10° -
135-189 | 1,03x10° | 5,30x10* | 1,90x10° -
189-241 | 4,00x10° | 4,70x10* | 1,59x10° -
241-385 | 2,90x10° | 2,50x10* | 1,11x10° -
386-524 | 2,90x10° - 3,40x10* -
524-617 | 1,70x10° - 3,00x10* -
617-620 | 6,30x107 - 1,58x10° - 2,50x10°

L’activité de I’jode 129 n’a pas pu étre mesurée expérimentalement en raison de sa trop
longue période (T = 16 millions d’années). M. Frégonése a déterminé par simulation
numérique le profil d’implantation de 1’iode dans la gaine de combustible [Frégonése-97].
Elle a estimé une dose d’implantation d’iode de 9,8x10"* at.cm™ aprés 2 cycles REP. Pour un
élément tel que I’iode, le profil de distribution (Figure 11) des ions implantes par recul dans la
gaine a une épaisseur maximale de 7,5 jum, mais une majorite des atomes d’iode se situe dans

les deux premiers microns de la gaine.
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Figure 11 : Profil d’implantation de I’iode dans la gaine obtenu par simulation [Frégoneése-
971. .
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I11. Oxydation du zirconium et de ses alliages

IIL1. Les différentes formes allotropiques de la zircone

Le diagramme d’équilibre zirconium-oxygéne révéle I’existence d’un grand domaine de
solution solide de ’oxygéne dans le zirconium o (Figure 12). La solubilité maximale de
’oxygéne dans cette phase o est de I’ordre de 29% atomique soit 7% massique. L’oxygene
éléve a la fois la température de fusion et la température de transformation du zirconium. Le

seul oxyde stable est la zircone de formule ZrOs.
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Figure 12 : Diagramme d’équilibre zirconium-oxygéne [Deydier-88]

Le diagramme pression - température de la zircone est représenté sur la figure 13. Dans des
conditions normales de pression, les différentes variétés allotropiques de la zircone sont

stables dans les domaines de température suivants :

o-ZrO;monoclinique

1200°C 3

B-ZrO,quadratique

5 2372°C s

vV-ZrOscubiqu

2680°C

e&——>

ZrO,liquide

1.19




i T i

2800} LIQUIDE -~
2680 215~ — 7

2372°K

1600 -

1200x -

800~ \ m=3°/kbor

400

 MONO-
CLINIQUE

1
0] 20 40 60

PRESSION (kbars)

Figure 13 : Diagramme pression-température de la zircone. [Deydier-88]

On remarque qu’une forme orthorhombique est présente vers 600°C & une pression de 23 kbar
et que la forme quadratique est plus stable quand la température augmente.

La figure 14 présente les trois structures cristallographiques de la zircone (cubique,
quadratique et monoclinique). La phase cubique est une structure cristallographique de type
fluorine ou CFC (Cubique Face Centrée). Les structures quadratiques et monocliniques ne
sont que des déformations de la structure CFC, I’espéce monoclinique présentant la plus forte
déformation. On peut signaler que le changement de structure de la phase monoclinique a la
phase quadratique s’accompagne d’une augmentation de volume de la maille de I’ordre de

3,25%.
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Figure 14 : Représentation des phases cubique, quadratique et monoclinique de la zircone.
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Les principales caractéristiques de ces systémes sont rassemblées dans la figure 15 :

Forme géométrique Nom du systéme Aretes Angles Fichier
de la maille eristallin ASTM
s a = 051477 am a =9y = 90°
monoclinique b = 0.52030 nmn 13 - 307
b a ¢ = 053156 nm p = 99°23
1 c a = 0.33280 nm
-} orthorhombique b = 055650 am a=f8=y=9° 33 - 1483
e ¢ = 0.65030 nm
c a=15%=0512nm
o—1 QUADRATIQUE a=f=1q=9° 17 - 923
a 2 ¢ = 0.525 nm
1 a
y = cubique a=2b=c= 0509 nm a=f=v=9%° 27 ~ 997
a
a

Figure 15: Principales caractéristiques des différentes structures cristallographiques du
systéme zirconium-oxygene.

II1.2. Cinétique d’oxydation et interprétation classique

La cinétique d’oxydation est constituée de deux étapes comme nous pouvons le voir sur la
figure 16 :

Post-transition

Cinétique linéaire

Epaisseur de la Zircone

durée de I'oxydation

Figure 16 : Représentation schématique de la cinétique d’oxydation du zirconium.
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Lors de la premiére étape, une couche mince d’oxyde se développe. Cet oxyde est dense et
protecteur. La cinétique suit théoriquement une loi parabolique. Au point de transition, le
processus d’oxydation s’accélére ce que I’on associe & une dégradation du caractere protecteur
de 1a couche d’oxyde. Lors de la phase post-transitoire, I’oxydation suit une cinétique linéaire.
La couche de zircone est alors poreuse. Il faut noter que cette transition dans la cinétique
d’oxydation est observée dans les deux cas : oxydation 4 ’air ou en milieu aqueux. Revenons
maintenant plus en détails sur ces différentes étapes.

 Etape pré-transitoire :

Cette premiére étape est associée a un régime de diffusion de I’espece oxydante (02' ou
OH)) 4 travers la couche d’oxyde dense de ZrO, en formation [Grandjean-99]. Cette diffusion
s’effectue principalement aux joints de grains [Cox-68, Godlewsky-91]. Différents auteurs
donnent I’expression de la cinétique d’oxydation suivante :

[%} =Kt ou (e) =Kt

Am représente le gain de masse, S la surface de I’échantillon, K la constante cinétique et t
le temps d’oxydation. Dans la seconde équation, € est directement I’épaisseur de ’oxyde
formée. Dans le cas d’un processus de diffusion pure, la cinétique d’oxydation suit alors une
loi parabolique (n=2). L’exploitation des épaisseurs d’oxyde ou du gain de masse lors de
1’oxydation conduit 4 des lois cinétiques ot ’exposant n est supérieur a 2. En effet on se
rapproche plutét d’une loi cubique [Kass-69, Suzuki-86] décrivant bien les résultats

expérimentaux, mais qui posséde peu de sens physique.

Différents mécanismes ont été proposés pour expliquer cet écart & la loi parabolique :

- soit I’augmentation des contraintes de compression lors de la croissance de
I’oxyde : la formation de 1’oxyde entraine une expansion volumique significative. En effet le
rapport Pilling-Bedworth, qui correspond au volume d’oxyde formé pour un volume de métal
donné est de 1,56 pour le zirconium. De fortes contraintes de compression apparaissent alors
dans I’oxyde. Globalement les contraintes augmentent avec 1’épaisseur d’oxyde formée
jusqu'a la transition cinétique ou elles sont maximales [Roy-70, Bradhurst-70]. La présence
d’un champ de contraintes dans I’oxyde influencerait la vitesse de transport des lacunes en
"contractant” les chemins de diffusion. La diffusion de I’espéce oxydante étant de type
lacunaire cela limiterait la diffusion de I’oxygéne [Evans-78].

- soit la raréfaction des chemins de diffusion : ce second mécanisme envisagé justifie
la diminution du coefficient de diffusion de 1’oxygéne par une diminution de la fraction de
joints de grains. Lors de I’oxydation, sous I’effet des contraintes de compression
précédemment évoqué, la taille des grains augmente lorsque ’on se rapproche de 'interface
métal/ oxyde [Sabol-75]. L’évolution de la taille des grains et la recristallisation de ceux-ci
durant I’oxydation entrainent une diminution de la fraction de joints de grains dans la zircone.
La diffusion de ’oxygéne s’effectuant préférentiellement aux joints de grains, il s’ensuit une
diminution du coefficient de diffusion apparent de ’oxygeéne [Garcia-94].

Toutes ces approches permettant d’expliquer 1’écart & la loi parabolique considerent la
diffusion de I’oxygéne comme le phénomeéne limitant unique de cette premicre €tape.
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« Transition cinétique :

Apiés la formation d’une couche de zircone protectrice, dont 1’épaisseur est de I’ordre de 3
pum a 300°C, la cinétique d’oxydation s’accélére. Cette transition est associée a une
dégradation du caractére protecteur de la couche d’oxyde formée durant la période pré-

transitoire.

Différentes hypothéses sont proposées pour expliquer la dégradation de la zircone pré-
transitoire :
- l’augmentation des contraintes de compression est correlée a la croissance de
’oxyde. A la transition cinétique, I’accumulation des contraintes de compression est telle que
’oxyde se rompt mécaniquement formant des fissures prés de I’interface métal/oxyde ou les
contraintes de compression sont les plus importantes. Ces fissures sont paralléles a la surface
corrodée et sont connectées a la surface par un réseau de fissures transversales. La couche
d’oxyde perd sa cohésion permettant une diffusion rapide des espéces oxydantes vers le métal
[Griggs-62].
- la seconde hypothése est la  transformation polymorphique
quadratique/monoclinique. La zircone présente trois structures cristallines. En dessous de
1240°C, seule la phase monoclinique est stable. Comme les expériences portant sur I’étude de
la cinétique d’oxydation sont effectuées & des températures bien plus faibles, la zircone
monoclinique devrait étre l'unique structure cristalline observée. Lors de !’étape pre-
transitoire, la couche d’oxyde est formée majoritairement de grains de zircone monoclinique
mais également de zircone quadratique. Certains auteurs [Godlewiski-91, Brossard-99] ont
mis en évidence une relation entre la phase quadratique et la cinétique d’oxydation. A la
transition cinétique, la zircone quadratique se transforme en zircone monoclinique car le taux
de contraintes i I’interface externe n’est plus suffisant pour la stabiliser [Godlewski-94]. Cette
transformation se produit & partir de I'interface externe et le front se déplace vers ’interface
interne. La différence de volume entre les zircones quadratique et monoclinique conduit 2 la
formation de microfissures provoquant ainsi une augmentation du coefficient de diffusion de
I’espéce oxydante.

- la naissance d’un réseau de petits pores (10 a 50 A) pourrait étre a 1’origine de la
transition cinétique [Cox-68]. Ces pores sont supposés étre engendrés par un processus de
recristallisation de I’oxyde. La transformation polymorphique quadratique-monoclinique
pourrait générer la formation de ces pores [TAEA-98]. De plus ce processus de recristallisation
favoriserait la formation d’une structure colonnaire facilitant la diffusion de I’espéce oxydante

dans la couche d’oxyde [Roy-70].

Quel que soit le mécanisme adopté pour interpréter la transition cinétique, ce phénomeéne
est lié 2 une perte de cohésion de la zircone formée au cours de la phase pré-transitoire.

+ Etape post-transitoire :

Plusieurs mécanismes sont également proposés pour expliquer le régime post-transitoire.
Ces hypothéses sont étroitement liées & I’interprétation de la transition cinétique :

- Le premier mécanisme est 1ié & une transition cinétique due a la rupture mécanique
de la couche d’oxyde a I’interface métal-oxyde. Cette hypothése découle de I’observation
fréquente de plusieurs transitions cinétiques successives associées a la formation de sous-
couches d’oxyde d’épaisseurs comparables. L’oxyde croit par diffusion de ’oxygene par les
joints de grains. Les contraintes de compression augmentent en "contractant” les joints de
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grains. Lorsque ces contraintes sont trop importantes, il y a formation de fissures. La
relaxation des contraintes dans la couche de zircone produit une "réouverture” des joints de
grains donc une réaugmentation de la vitesse d’oxydation. Le processus se répete alors de
maniére cyclique [Bryner-79]. La cinétique d’oxydation peut étre alors considérée comme une
succession de lois paraboliques qui s’estompent quand le temps d’oxydation est trés grand. Le
déphasage progressif des régimes pré-transitoires conduit ainsi 4 un aspect linéaire moyen de
la cinétique. Dans cette hypothése, la connaissance de la cinétique de croissance du stade pré-
transitoire suffirait & déterminer la cinétique d’oxydation globale [Parise-96].

- Le deuxiéme mécanisme est 1ié & une transition cinétique due & la transformation
polymorphique quadratique-monoclinique de la zircone ou & la formation de pores. Un
équilibre se crée entre la formation d’un oxyde protecteur 3 ’interface métal-oxyde et sa
dégradation par transformation polymorphique et/ou par percolation des porosités [Dollins-
83]. Dans ce cas, I’oxyde peut étre divisé en deux sous-couches distinctes. A I’interface métal-
oxyde, la zircone est dense et contrdle la diffusion de I’espéce oxydante. A I’interface externe,
I’oxyde est poreux laissant pénétrer facilement I’oxydant.

IT1.3. Stabilisation de la phase quadratique

Expérimentalement, la zircone est présente dans la couche d’oxyde sous deux formes
allotropiques : la forme monoclinique (a-ZrO>) et la forme quadratique (-ZrO2). D’aprés le
diagramme Dbinaire Zr-O [Abriata-86], seule Ila phase monoclinique stable
thermodynamiquement en-dessous de 1200°C devrait étre présente dans ’oxyde car la phase
quadratique n’est stable qu’a partir de 1200°C. Différents phénomenes permettent de stabiliser

la phase quadratique & des températures plus basses :

- La taille des grains :

La zircone quadratique posséde une énergie libre de surface plus faible que la zircone
monoclinique, ¢c’est pourquoi des grains de taille faible favorisent la stabilisation de la zircone
quadratique [Garvie-78]. Des études effectuées par diffraction de rayons X ont abouti a des
tailles critiques de cristallites de zircone quadratique de ’ordre de 10 & 30 nm [Barberis-93,
Parise-96]. La valeur exacte dépend de la température et de la pression durant les tests.
L’augmentation du temps d’oxydation ou de la température entraine une diminution du
pourcentage de la phase quadratique dans la zircone sous forme de poudre. De plus, une
diminution du pourcentage de la phase quadratique avec 1’augmentation de la taille des
cristallites (figure 17) a également été constatée [Barberis-95].
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Figure 17 : Corrélation entre la taille des grains quadratiques et la proportion de phase
quadratique [Barberis-95].

- La création de défauts ponctuels dans la structure :

La phase quadratique peut étre stabilisée & température ambiante par des ions trivalents (Y,
Ca, Mg, ...). L’introduction d’éléments ayant une valence inférieure & celle du zirconium
modifie la structure de la zircone par un apport de lacunes qui favorisent la formation de
zircone quadratique. Ce type de lacunes ponctuelles peut étre aussi induit par des lacunes
d’oxygene et par irradiation [Sickafus-99, Zhang-98].

- Les contraintes de compression :

Il est connu que de fortes contraintes de compression se développent durant I’oxydation
(rapport de Pilling -Bedworth de 1,56 pour le zirconium). D’aprés le diagramme pression-
température [Abriata-86, Arashi-82], une augmentation de la pression induit une diminution
significative de la température de transformation 0-ZrO, / B- ZrO,. L’ordre de grandeur des
pressions de stabilisation de la phase quadratique pour des températures comprises entre
450°C et 600°C est de 2 a 3 GPa. Différents auteurs [Roy-70, Bradhurst-70] ont mesuré les
valeurs de contraintes de compression dans la zircone. Ces expériences ont été effectuées pour
des températures comprises entre 400°C et 700°C : les valeurs de contraintes de compression
sont de 'ordre de 1 GPa. Ces résultats expérimentaux sont inférieurs & la pression de
transition a-ZrO, / 3- ZrO, que I’on observe sur le diagramme pression-température. Mais il
est & noter que ces valeurs expérimentales sont des valeurs moyennes et qu’il doit régner prés
de I’interface métal-oxyde des contraintes de compression plus élevées. La présence de ces
contraintes de compression dans I’oxyde peut expliquer la présence de la phase quadratique.
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IT1.4. Facteurs affectant la cinétique d’oxydation

III.4.a. Influence du milieu oxydant

Différentes études ont montré que le milieu oxydant a une influence directe sur la cinétique
d’oxydation. Lors d’oxydation sous oxygeéne, la présence d’impuretés dans le gaz telles que la
vapeur d’eau induit une accélération de la cinétique d’oxydation (figure 18). La transition
cinétique a lieu plus rapidement que lors de I’oxydation sous oxygene pur [Wallwork-65].
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Figure 18 : Oxydation du zirconium & 950°C. Courbe (1) : Oxydation sous.oxygene, Courbe
(2) : Oxydation sous oxygéne contaminé en eau a une pression de 23,8 mmHg [Wallwork-65].

L’examen de la coupe transverse de la couche d’oxyde met en évidence la présence de fissures
perpendiculaires & 'interface métal-oxyde pénétrant dans le metal ce qui entraine un
accroissement localisé de I’oxydation. Ces fissures seraient dues aux tensions présentes dans
I’oxyde et dans la solution solide métal-oxyde. Le processus d’oxydation se propagerait tres

rapidement dans ces fissures grace a la présence de vapeur d’eau.

En ce qui concerne I’oxydation en milieu aqueux, la dégradation de la résistance a la
corrosion du Zircaloy-4 dans des solutions de LiOH est bien connue du fait de ’ajout de
lithine dans le fluide caloporteur des réacteurs & eau pressurisée afin d’¢élever le pH de P’eau.
En présence de lithine, la cinétique d’oxydation est accélérée et il se forme un film d’oxyde
poreux aprés une courte période d’oxydation. Pour des concentrations importantes
d’hydroxyde de lithium, par exemple 0,5 mol/L [IAEA-98], la phase pré-transitoire de la
cinétique d’oxydation disparait et une cinétique linéaire se met en place dés le début de

’oxydation avec formation d’un oxyde poreux.
Des mécanismes ont été proposés pour expliquer I’augmentation de la cinétique d’oxydation

sous 1’effet de 1a lithine et ils sont les suivants : v
- Pincorporation de Li" dans les sites vacants de 7Zr** engendre une forte

augmentation de la concentration de défauts anioniques ce qui augmente la
diffusion de I’oxygeéne [IAEA-98],

- le lithium augmente le nombre de pores par dissolution préférentielle de zircone
quadratique. La formation de nouveaux pores augmente le taux de corrosion en
permettant un transfert rapide de I’oxygéne a I’interface métal/oxyde. La zircone
est recristallisée sous forme monoclinique [Cox-93-95].
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Coriou et al. [Coriou-62] ont mis en évidence la présence d’un seuil critique, ¢’est a dire la
concentration de lithine & partir de laquelle le Zircaloy subit une accélération de la corrosion.
Ces expériences ont été reproduites pour des solutions de soude, de potasse et d’ammoniaque.
A 360°C, le seuil critique de la lithine est de 1 g1” et pour NaOH, le seuil critique est de 12
gl!. La corrosion est légérement plus importante dans une solution de KOH 4 28 gl que
dans I’eau pure. Dans le cas de solution ammoniacale, aucune accélération de la corrosion n’a
été observée. La valeur de la concentration critique n’est donc pas directement liée au pH de la
solution. Le seuil critique dépend du cation présent dans la solution alcaline. De plus,
I’accélération de la corrosion est d’autant plus importante que 1’élément alcalin est de faible

masse.
L’augmenfation de la corrosion semble étre liée & un effet de taille du cation alcalin. En effet,

la corrosion du Zircaloy-4 dans différentes solutions alcalines équimolaires [Jeong-99] met en
évidence une augmentation du gain de masse trés sensible pour LiOH (figure 19).
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Figure 19 : Gain de masse en fonction du rayon ionique du cation de I’hydroxyalcalin [Jeong-
99].

Des analyses par microscopie électronique a transmission permettent d’observer la formation
de microstructures différentes selon la solution alcaline utilisée. Dans une solution de lithine,
’oxyde croit sous une forme équiaxe en régime pré et post-transitoire. Dans une solution de
soude, on observe des grains colonnaires durant la phase pré-transitoire et des grains équiaxes
en régime post-transitoire, alors que, dans une solution de KOH, des grains colonnaires sont
formés.

Les différentes cinétiques de corrosion dans des solutions alcalines et les différentes
microstructures des oxydes semblent étre dues a I’incorporation de cations dans I’oxyde de
zirconjum. On peut supposer que le cation contrdle la microstructure de 'oxyde, son

mécanisme de croissance et donc la cinétique d’oxydation.

Pour des épaisseurs identiques d’oxyde, la profondeur de pénétration du cation alcalin
dépend de son rayon ionique [Jeong-99b] et décroit selon I’ordre Li*, Na* et K (figure 20).
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Figure 20 : a) Répartition en profondeur obtenue par SIMS de Li", Na™ et K* dans des oxydes
d’épaisseurs identiques formés dans différentes solutions alcalines a 32,5 mmol.l1" . b)
Fraction de cation ayant pénétré dans la couche d’oxyde formée dans une solution alcaline a

32,5 mmol.I! [Jeong-99b].

Ce phénoméne serait di 4 la différence de rayon ionique entre les cations alcalins et Zr*". Les
rayons ioniques de Li* et Zr** étant voisins (Li'=76 pm et Zr**=72 pm), la substitution du
zirconium par le lithium est facilitée, alors que les rayons ioniques de Na' (102 pm) et K™ (138
pm) sont beaucoup plus importants ce qui rend la substitution plus difficile.

L’incorporation de Li* dans I’oxyde génére une augmentation du nombre de lacunes
anioniques ce qui entraine une élévation de la vitesse de diffusion de ’oxygéne. Pour des
solutions de lithine fortement concentrées, la présence de Li’ dans ’oxyde induit une
modification de la morphologie de I'oxyde. La transformation d’une structure colonnaire a
une structure équiaxiale serait 4 1’origine d’une forte accélération de la corrosion.

Kim et al. [Kim-99] ont mené des expériences sur de la zircone quadratique stabilisée par
de l’oxyde d’yttrium. La dégradation de la zircone par transformation quadratique-
monoclinique n’est accélérée qu’en présence d’une solution de LiOH a 350 ppm de Li, mais
pas pour des solutions de NaOH, KOH et LiNO; avec les mémes concentrations de cation

(figure 21).
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Figure 21 : Dégradation de la zircone quadratique stabilisée &4 3 % mol Y203 par la
transformation quadratique-monoclinique dans différentes solutions. Les différentes solutions

alcalines ont une concentration de 350 ppm de cation alcalin [Kim-99].
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Dans une solution de lithine a 3,5 ppm, cette transformation n’est pas plus rapide que dans
une solution d’eau. D’apreés les auteurs, la dégradation de la zircone quadratique est liée & des
contraintes dues aux interactions des ions OH" et des lacunes d’oxygéne. L’augmentation de la
concentration des lacunes d’oxygéne par substitution de Li dans la matrice de zircone
contribue a I’augmentation de I’interaction des ions OH™ avec les lacunes d’oxygéne, et -

accélére ainsi la transformation quadratique-monoclinique.

De nombreux auteurs ont donc observé cette accélération de la cinétique d’oxydation du
zirconium et de ses alliages dans des solutions alcalines. De plus certains auteurs ont mis en
évidence en plus de I’augmentation de la vitesse d’oxydation, un phénomeéne de dissolution de

la zircone.

Coriou [Coriou-62] a observé des crevasses a la surface de ces échantillons d’oxyde de
zirconium. La vitesse de dissolution d’échantillons stabilisés par de ’oxyde d’yttrium est de
’ordre de 4 pg.dm=h"' dans de I’eau pure a 288°C et cette valeur est doublée pour des
expériences effectuées a4 pH 9,6 dans une solution de NaOH dans les mémes conditions de

température [Nishino-97].

Les solutions alcalines ont une influence trés marquée sur la cinétique d’oxydation du
zirconium et de ses alliages. Le mécanisme d’oxydation n’est pas clairement établi mais un
certain nombre d’observations révéle un lien entre les cations alcalins et le taux d’oxydation.

En résumé, les principales caractéristiques de 1’oxydation du zirconium et du Zircaloy-4 en

milieu alcalin sont les suivantes :
- augmentation de la cinétique d’oxydation en milieu basique,
- a pH équivalent, accélération de la cinétique d’oxydation avec 1’augmentation du rayon

de I’ion alcalin,
- différence de morphologie de ’oxyde en fonction de 1’ion alcalin utilisé,
- accélération de la transformation quadratique-monoclinique dans une solution de lithine,

- dissolution importante de la zircone.

I11.4.b. Influence des éléments d’addition dans P’alliage

En comparant 1’oxydation du zirconium Van Arkel a celle du Zircaloy-4, on observe que la
vitesse d’oxydation du métal pur est plus importante que celle de I’alliage & 400°C en vapeur.
Apres 24 heures, la vitesse d’oxydation s’accélére pour le zirconium Van Arkel alors qu’elle
est toujours parabolique pour le Zircaloy-4. De plus, contrairement 2 1’alliage, on ne détecte
plus de zircone quadratique dans la couche d’oxyde formée sur le zirconium. Cette différence
de comportement entre le zirconium et le Zircaloy-4 peut s’expliquer par la présence des
éléments d’addition dans ce dernier.

Le Zircaloy-4 renferme de faibles quantités d’étain, de fer, de chrome et d’oxygene afin
d’améliorer ses caractéristiques. Il est donc important de comprendre le mécanisme
d’interaction des éléments d’alliage avec I’oxydation du matériau. Chacun des éléments

d’alliage a son importance que nous allons détailler.

L’étain stabilise la phase o-Zr, c’est & dire qu’il augmente la température de la
transformation o-f. Dans la gamme de température usuelle de fabrication du Zircaloy-4,
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1’étain est soluble dans la phase o-Zr et forme alors une solution solide de substitution
[Abriata-83]. Cependant, aux températures d’utilisation en réacteur (350°C), la solubilité de
1’étain dans o-Zr est plus faible. D’aprés le diagramme binaire, les précipités sont de type
Zr:Sn. L’oxygene stabilise aussi la phase a-Zr. En solution solide dans o-Zr jusqu’a environ
29 % at., les atomes d’oxygéne sont situés dans les sites octaédriques de la maille hexagonale.
L’oxygéne et P’étain améliorent tous deux les propriétés mécaniques de I’alliage mais
n’améliorent pas la résistance a la corrosion.

Le fer et le chrome ont une trés faible solubilité dans la matrice a-Zr. Ils sont donc présents
dans Palliage sous forme de précipités Zr(Fe,Cr), (phase de Laves) ou plus rarement ZrsFe.
Les quantités respectives de fer et de chrome dans les précipités sont comparables aux
quantités nominales introduites dans 1’élaboration de 1’alliage (généralement Fe/Cr ~ 1,7-2).
Le fer abaisse sensiblement les vitesses d’oxydation pour des teneurs supérieures & 0,1% en

poids pour un ratio Fe/Cr ~ 0,5 (figure 22).
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Figure 22 : Influence sur le gain de masse du pourcentage de (Fe+Cr) dans la matrice et du
ratio Fe/Cr dans une matrice de Zr — 1,4 % Sn [Charquet-88].

Le chrome ne semble pas avoir d’effet direct sur ’oxydation, par contre il joue un role
important dans les précipités. En effet, la vitesse d’oxydation du Zircaloy-4 est minimale pour
un rapport Fe/Cr compris entre 1,5 et 5.

L’évolution des précipités pendant I’oxydation peut étre décrite en 4 points :

- Tout d’abord, dans la couche interne compacte, 1’oxydation ne concerne que la matrice de
zirconium. Les précipités conservent leur structure et leur composition, ils sont
incorporés dans la couche d’oxyde a 1’état métallique.

- A une distance de 0,5 2 1 pm de I’interface métal-oxyde, les précipités s’oxydent a leur
tour. L’oxydation est sélective. Dans un premier temps, le zirconium s’oxyde, puis le
chrome et enfin le fer. Cette oxydation successive peut étre envisagée d’un point de vue
thermodynamique. En effet, le tracé du diagramme d’Ellingham des enthalpies de
formation des oxydes purs indique le méme ordre de stabilité relative des oxydes formés.
De plus on observe une augmentation du volume des précipités due a 1’oxydation.
Initialement monocristallins, les précipités sont maintenant nanocristallises et riches en

zircone cubique.
- Aprés oxydation, leur composition chimique change. Les précipités relachent une partie

du fer dans la matrice oxydée.
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- Dans la couche externe poreuse, les précipités ne subissent plus de modification de
composition chimique ni de structure.

La figure suivante récapitule les évolutions de structure et de composition chimique des
précipités au cours de leur incorporation dans la couche d'oxyde.

Précipités monocristaliing 1,6<Fe/Cred,B

Précipités nanccristaliisés ~
avec Zr02 cutique, Fe (et Cr) l.3<Fe/Crel.8
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Figure 23 : Schéma résumant les évolutions de structure et de composition chimique subies
par les précipités Zr(Fe,Cr), lors de leur incorporation dans une couche d’oxyde formée sur du

Zy-4 [Pecheur-93].

La prolongation du stade pré-transitoire et la stabilisation de la zircone quadratique dans le
Zircaloy-4 apres les premiers stades d’oxydation pourraient s’expliquer par la présence de ces
précipités qui peuvent agir sur le processus d’oxydation de deux maniéres différentes :

- Effet chimique :

Le fer est un dopant chimique, il permet de stabiliser la zircone quadratique. Le rejet de fer
dans la matrice oxydée pourrait prolonger la stabilisation de la zircone quadratique et ainsi

augmenter la durée du stade pré-transitoire.
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- Effet mécanique :

A quelques centaines de nanométres de I’interface métal-oxyde, les précipités commencent a
s’oxyder a leur tour. Leur oxydation s’accompagne d*une augmentation de volume comprise
entre 20 et 75%. Ceci induit des contraintes de compression qui permettent de prolonger la

stabilisation de la zircone quadratique.

Ces deux phénomeénes permettent de retarder la transition et d’augmenter I’épaisseur de la
couche de zircone dense. Comme la vitesse d’oxydation post-transitoire est limitée par la
diffusion de I’0xygéne & travers cette couche dense, I’augmentation de son épaisseur pourrait
expliquer la bonne résistance 4 I’oxydation du Zircaloy-4 et le ralentissement de la cinétique

d’oxydation post-transitoire.

L’ensemble de ces données nous servira de base pour notre étude dont nous présenterons la
méthodologie dans le chapitre suivant.
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Chapitre 11
Méthodes expérimentales

Nous avons élaboré une méthodologie qui a eu pour objectif :
1) de préparer des échantillons qui offrent, en premiére approche, une représentativité de
’oxyde de la face interne de la gaine,
2) d’introduire par implantation ionique dans la couche oxydée les espéces étudiées,
3) de soumettre ces échantillons a la corrosion en eau basique durant différentes durées et
~_atrois températures, :
4) de procéder a chaque étape aux analyses permettant de caractériser 1’évolution du
matériau et des profils des espéces implantées.
La figure suivante récapitule les différentes phases du mode opératoire.

ZrO,
- pré-transitoire
Zr - post-transitoire Traitement en
! autoclave
Oxydation . . .
Implantation ) Milieu basique
alair ionique 250°C
275°C
Zy Zy0, 300°C

- pré-transitoire

- post-transitoire

[

Caractérisation de I’évolution du matériau :
- analyse par faisceaux d’ions
- détection gamma
- diffraction par rayons X rasants

Figure 1 : Récapitulatif du mode opératoire.
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1. Préparation des échantillons

Nous avons choisi de mener en paralléle des expérimentations sur des échantillons de
zirconium (notation utilisée : Zr) d’une part et de Zircaloy-4 (notation utilisée: Zy) afin
d’observer éventuellement le réle des éléments d’alliage. Dans le but de réaliser notre étude
sur une gamme la plus large possible d’oxydes représentatifs nous avons réalisé ’oxyde de
surface par une oxydation & sec et choisi les conditions d’oxydation de maniére & former des
oxydes avant et aprés le point de transition entre la cinétique d’oxydation parabolique et la
cinétique d’oxydation linéaire. Nous avons adopté les notations suivantes : les oxydes formés
4 partir des échantillons de zirconium seront notés respectivement ZrO, pré-transitoire et
ZrO, post-transitoire alors que les oxydes formés & partir des échantillons de Zircaloy-4 seront

notés ZyO, pré-transitoire et ZyO, post-transitoire.

Nous allons maintenant détailler chaque étape de la préparation des échantillons.

I.1. Polissage

Le polissage des échantillons est 1’étape indispensable & toute étude de caractérisation de
surface. L’obtention de maniére reproductible d’une surface plane et de faible rugosité est
destinée a définir de maniére précise la surface de 1’échantillon et & éliminer I’influence de la

rugosité.

Des échantillons de 1 cm x 1 cm sont découpés avec une scie diamantée. Le polissage est
effectué en plusieurs étapes. Tout d’abord, les échantillons sont dégauchis grossi€rement avec
des papiers abrasifs de granulométrie décroissante : 800, 1000 et 1200 (Presi). Ensuite, des
feutres utilisés avec des pates abrasives diamantées (9 um, 6 pum, et 3 um) permettent
d’affiner le polissage. On obtient alors un poli miroir. Entre chaque étape du polissage, les
échantillons sont nettoyés avec de 1’alcool propylique dans un bain a ultrasons.

LI.2. Oxydation a I'air

Afin d'étudier I'oxyde dans les deux phases de la cinétique, les échantillons sont préparés de
maniéres différentes: - les oxydes pré-transitoires sont obtenus a I’air aprés 5 h a 450°C.
- les oxydes post-transitoires sont obtenus a I’air aprés 40 h a 600°C.

L’oxyde pré-transitoire doit étre préparé a une température inférieure a 500°C pour ne pas
modifier I’état métallurgique de la matrice.

Placés dans un four tubulaire, les échantillons sont oxydés & différentes températures. La
température est contrélée par un thermocouple de type K. Les échantillons sont maintenus
dans une nacelle en alumine. Une circulation d’air 4 flux constant est induite 4 un débit de 60

ml/min pour assurer une bonne reproductibilité. La figure 2 présente un schéma du montage
d’oxydation.
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Figure 2 : Schéma du montage pour l'oxydation des échantillons.

II. Implantation ionique

Pour caractériser la dissolution de la surface oxydée des échantillons soumis aux traitements
de corrosion en autoclave nous avons utilisé un marqueur, I’europium, introduit par
implantation ionique dans I’oxyde. D’autre part nous avons effectué 1’étude du reldchement
en iode d’échantillons oxydés. Nous avons fixé les conditions d’implantation de sorte que le
profil d’implantation du marqueur europium utilisé pour signer la dissolution de la zircone
soit identique a celui de ’iode. Soulignons toutefois qu’a aucun moment les échantillons n’ont
subi d’implantations cumulées en europium et en iode, les études de dissolution et de

relachement étant indépendantes.

I1.1. Principe

L'implantation ionique est un procédé qui permet d'introduire un élément en quantité
connue dans une matrice & une profondeur choisie. Cette technique permet d’accélérer tous
types d’ions produits & partir d’un gaz ou d’un métal sous une différence de potentiel allant du
keV a la centaine de keV. Ce traitement répartit selon une distribution proche d’une
gaussienne l'ion implanté ce qui évite une interface abrupte entre le substrat et 1’élément
étudié. Les composés chimiques créés par cette technique ne répondent pas aux lois de la
thermodynamique, du fait de la vitesse de refroidissement : les limites de solubilité peuvent
donc étre dépassées. Les principales limitations de ce traitement sont les suivantes :

— I'épaisseur traitée reste généralement inférieure 4 0,5 um,
— l'implantation doit étre effectuée sous vide (risque de pollution, taille de

I'échantillon...),
— la température d'implantation n'est pas toujours aisée a maftriser.

La pénétration des ions dans la matiére entraine un ensemble de phénomeénes qui surviennent
au cours des pertes d'énergie subies par les particules. Le développement dans I'espace et dans
le temps d'une cascade de collisions induite par la pénétration d'un ion dans la matiére est

schématisé sur la figure 3.
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Figure 3 : Représentation schématique du développement dans 1’espace et le temps de la
cascade de collisions induite par la pénétration d’un ion dans une matrice.

Le processus de perte d'énergie des particules incidentes pénétrant dans le solide met en jeu

deux phénomeénes principaux :

— Les collisions directes entre les ions et les atomes de la cible, qui conduisent a la perte
d'énergie dite nucléaire (dE dx) : il en résulte une distribution de dommages créés par
n

les nombreux déplacements d'atomes le long de la trajectoire de la particule incidente.

— Les interactions avec les électrons provoquent l'excitation et 1'onisation des atomes du

solide, conduisant a la perte d'énergie dite électronique (d%x)

e

La figure 4 illustre la prédominance des ces types d’interaction en fonction de I’énergie dans

le cas de I’europium pénétrant dans la zircone.
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Figure 4 : Dépendance en énergie des pouvoirs d’arréts nucléaires et électroniques de la

zircone pour 1’europium.
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Dans le domaine énergétique de 1'implantation ionique, typiquement entre 50 et 800 keV, la
perte d'énergie est due principalement a l'interaction élastique entre la particule chargée et un
atome du milieu, provoquant des déplacements en chaines des atomes voisins. Ces cascades
de collisions sont responsables de dommages tels que la formation de lacunes et de défauts
interstitiels. De plus, pour les atomes-cibles proches de la surface, il existe un phénomeéne de
pulvérisation qui donne lieu a une abrasion de la surface de I'échantillon.

Afin de simuler ces différents événements suivant les conditions d'implantation, I'emploi
d'un code de calcul est nécessaire. Le code SRIM-96 (The Stopping and Range of Ions in
Matter) permet de connaitre différentes distributions, telles que la distribution des ions, des
lacunes, des ionisations et calcule les rendements de pulvérisation [Ziegler-85]. Le principe de
SRIM-96 consiste & simuler chaque événement survenant au cours d'une cascade de collisions
par la méthode de Monte-Carlo. Le traitement d'un événement que constitue le choc entre
deux particules, l'une en mouvement, l'autre au repos, s'effectue en calculant le transfert
d'énergie au cours du choc. La distribution résultant de la simulation, que l'on peut estimer
gaussienne en premiére approximation, est caractérisée par deux parametres :

— Rp : parcours moyen projeté des ions incidents,
— ARp : écart-type de la distribution.

La structure cristalline ainsi que la texture du matériau ne sont pas prises en compte par le
code de simulation et peuvent avoir une influence sur le pouvoir d'arrét du matériau. Ceci
explique en partie qu’'une légére disparité peut €tre observée entre les valeurs des parcours

moyens calculées et les valeurs expérimentales.

II.2. Dispositifs expérimentaux

Les implantations ioniques ont été réalisées sur les deux implanteurs-séparateurs d'isotopes
de I'Institut de Physique Nucléaire de Lyon. L'implanteur dit de basse énergie a une tension
d'accélération de 10 a 100 kV, mais un dispositif de post-accélération permet de porter cette
tension a 200 kV. L'implanteur de haute énergie a une tension d'accélération de 100 kV a 400
kV. Pour des fluences peu élevées, il est possible de travailler avec des ions deux fois chargés
et d’atteindre ainsi 800 keV.

Les implanteurs-séparateurs d'isotopes sont classiquement composés de trois parties : la
source d'ions, I'électroaimant d’analyse et la chambre de collection. L'implanteur de haute

énergie est schématisé sur la figure 5.
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Figure 5 : Schéma de I'implanteur-séparateur de haute énergie de I'TPNL.

La source d'ions est constituée d'une chambre en graphite et d'une cathode chaude en
tungsténe émettant des électrons qui ionisent le gaz injecté ou le composé chimique vaporisé
en général & I'état de chlorure. Le détail de la source d’ions de I’implanteur-séparateur haute
énergie est présenté figure 6. Dans le cas de liode stable, I'élément est apporté par de
I’iodoéthane entrainé par un gaz neutre. En ce qui concerne I'implantation d'europium, celui-ci
provient du trichlorure d'europium. Pour des éléments trés réfractaires, les composes sont
chlorurés in situ par injection de tétrachlorure de carbone dans le four qui peut étre chauffé

jusqu'a une température de 1400°C.
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Figure 6 : Schéma de la source d’ions.

Les ions ainsi créés sont ensuite accélérés par la différence de potentiel existant entre la
source (portée a la haute tension de 30 kV) et I’électrode accélératrice (portée au potentiel de
— 400V). L’électroaimant d’analyse effectue ensuite une séparation des ions suivant le
rapport g/m ou q représente la charge de I'ion et m la masse de I'ion.

Dans la chambre de collection, un diaphragme permet de délimiter le faisceau d'ions a
implanter sur la cible qui est au potentiel de la terre. Une grille & laquelle on applique une
tension de -500 volts, permet de rapatrier les électrons éjectés lors de l'implantation sur le
porte-cible afin d'obtenir une mesure correcte du nombre de charges regues par la cible.
L'intégration de ce courant indique la dose d'éléments implantés. L'homogénéité de
I'implantation est assurée sur l'implanteur de basse énergie par un mouvement mécanique de
va-et-vient de I'échantillon dans un plan perpendiculaire au faisceau. Dans le cas de
l'implanteur 400 kV, 'homogénéité est assurée par un balayage électrostatique en X et en 'Y du

faisceau.

Les implanteurs-séparateurs d'isotopes fonctionnent avec un vide de I’ordre de 10 Pa dans
la chambre d'implantation, obtenu par des pompes a diffusion équipées de piege a azote
liquide (pour I'implanteur basse énergie) ou par l'association de pompes turbomoléculaires et
cryogéniques (pour I'implanteur haute énergie).

I1.3. Implantation ionique d’éléments stables

Pour notre étude, les implantations ioniques d’éléments stables ont été effectuées a
I’aide de I’implanteur-séparateur d’isotopes de haute énergie. Nous avons implanté deux

éléments : I’europium et ’iode,
D’une part, nous avons implanté I’europium 153 en tant que marqueur de la couche

d’oxyde afin de déterminer la cinétique de dissolution de la zircone. La validité de ce

marqueur sera démontrée dans le chapitre I'V.
D’autre part, nous avons choisi d’étudier la migration d’un produit de fission

particulier, I’iode.
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La méthodologie consiste & étudier chacun de ces deux phénomeénes (dissolution et diffusion)
de maniére indépendante en menant en parall¢le des études sur de la zircone pré-transitoire et
sur de la zircone post-transitoire. Dans tous les cas, la RBS est utilisée pour déterminer
I’évolution des profils des éléments implantés. Nous avons adopté des doses d’implantation
de 1x10'® at.cm?, valeur qui est imposée par la limite de sensibilité de la RBS. Nous avons
choisi les énergies d’implantations des différents ions afin d’obtenir des parcours moyens
identiques pour chacun des éléments étudiés. Le recouvrement entre les profils d’implantation
de I’iode et de I’europium présentés sur la figure 7 facilitera par la suite la comparaison entre
les deux mécanismes responsables du reldchement : la dissolution de la zircone et la diffusion -

de I’iode.

Le tableau 1 récapitule les énergies d’implantation choisies ainsi que les valeurs de
parcours moyen et de dispersion des différents ions implantés dans la zircone, d'apres le calcul

SRIM-96.
Tableau 1 : Conditions d’implantation de I’europium et de I’iode dans la zircone.

Energie 200 180
d’implantation (keV)
Dose d’implantation 1x10% 1x10'®
(at.cm‘z)
Rp (nm) 42 43
ARp (nm) 15 16
4 —_
L35 T —— Europium 200 keV
< —— Jode 180 keV
= 25—
‘2
® 2T
E
§ 15
(2]
E 1
@
0.5 +
0+ l + f i i
0 20 40 60 80 100

Profondeur (nm)

Figure 7 : Profils de distribution de I'iode et de I'europium simulés par SRIM-96 avec une
dose de 10'® at.cm™.
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I1.4. Implantation d'iode radioactif

Ces implantations ont également été effectuées a I’Institut de Physique Nucléaire de
Lyon, sur I'implanteur de 100 kV & partir d’ions monochargés. Elles permettent d’étudier la
migration de I’iode & 1’état de trace et de déterminer I’influence de la concentration. L’iode
131 provient d’une solution aqueuse d’iodure de sodium commercialisée par CIS Bio
international du groupe ORIS, dépendant du CEA. Telle quelle, cette solution ne peut pas
alimenter la source d’ions de I’implanteur car la présence d’eau retarde la vaporisation de
I’iode. Pour I'implantation, il est nécessaire de mettre I’iode sous forme d’un produit
organique volatil. Nous procédons alors & un échange isotopique entre la solution aqueuse
active de Nal (notée Nal*) et I’iodoéthane stable, peu soluble dans 1’eau. Environ 1,5 ml de la
solution de Nal* sont mis en contact avec 0,5 ml d’iodoéthane dans un tube eppendorf. Aprés
cinq minutes d’agitation, le mélange repose une nuit 3 température ambiante, afin d’atteindre
I’équilibre d’échange. Ensuite, nous prélevons la phase organique a présent radioactive avec
une seringue et nous I’injectons dans la source de I'implanteur. La phase aqueuse contient
encore de ’iode 131, il est donc possible de procéder 4 un nouvel échange isotopique. Toutes
ces manipulations ont été effectuées dans un laboratoire "chaud" avec un contréle de la
radioactivité ambiante.

Afin de régler en masse I’implanteur, il est nécessaire d’utiliser un faisceau de xénon
131. Bien qu’il soit utilisé en début d’expérience et en faible quantité, le xénon résiduel
s’implante dans nos échantillons & une dose moyenne de 1x10'* at.cm™ Pour réduire la
proportion de xénon implanté, nous devons utiliser des solutions d’iodoéthane ayant la plus
forte activité spécifique possible.

Les doses d’iode 131 implantées sont de I’ordre de 1x10'° at. em™, correspondant a
une activité pour chaque échantillon de I’ordre de 10 000 Bq. Cette activité est mesurée par
spectrométrie gamma aprés implantation. Dans ces conditions d’implantation, les ions I* sont
accélérés a une énergie de 100 keV. Le tableau 2 récapitule les caractéristiques

d’implantations de I’iode 131.

Tableau 2 : Conditions d’implantation de I’iode 131.

100 1x10'° 27 10

II. Dispositif de corrosion

II1.1. Description du milieu utilisé

Apres le procédé PUREX, les résidus solides, dont les coques, sont conditionnés dans du
béton. Dans le cas du stockage souterrain, la connaissance des mécanismes mis en jeu dans le
reldchement d'activité lors du contact entre les coques et l'eau est nécessaire pour évaluer la
rétention des radioéléments dans le conteneur. Les eaux souterraines, aprés avoir corrodé les
conteneurs en acier inoxydable, vont s'infiltrer dans le colis. L'eau va ainsi lixivier les
éléments présents dans la matrice bétonnée. Par ce processus, I'eau infiltrée se charge des ions
du ciment et devient basique. Cette solution est couramment appelée "eau cimentaire” ou "eau
de béton". La préparation de cette eau cimentaire est indiquée en figure 8. Cette solution est
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composée de nombreux éléments pouvant subir des altérations 4 hautes températures et géner

les analyses de surface.
Clest pourquoi, nous avons reproduit le pH de la solution, sans faire intervenir tous les ions

présents dans I'eau cimentaire. Le milieu utilisé pour les tests en autoclave est de I'eau distillce
additionnée de 16,830 g de KOH et de 2,867 g de NaOH pour un litre de solution. Le pH de la

solution a 25°C est alors de 13,5.
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PREPARATION D'UNE EAU CIMENTAIRE CPA

Une composition d'une eau cimentaire peut étre simulée 2 l'aide du code de calcul MINEOL
(Westall et al, 1976, Schweingruber 1982). Dans une composition d'eau cimentaire a pH=
13,2, 99,8 % du magnésium (II) et 45,4% du fer (III) se trouvent précipités sous formes

d'hydroxydes, respectivement Mg(OH); et Fe(OH)s.
Le protocole expérimental permettant d'obtenir des eaux interstitielles de béton CPA est le

suivant. Pour un litre de solution il faut:

Aly(SO4)s,18 Hy0 58,64 mg
Fey(SO4)3, 9 Hy0 4,86 mg

K2SOy4 953,7 mg
MgS04, 7 Hz0 | 2,45 mg

NaOH, (pastilles) 2867 mg

KOH (pastilles) 16830 mg
Na,Si0; solution & 2,58x 10°M ' 78 e’

La CERILH (Centre d'Etude et de Recherche Industriel sur les Liants Hydrauliques)

(COURTAULT 1984) donne la procédure a suivre.
Il est nécessaire d'introduire les produits en solution sous forme de sels trés solubles

(principalement des sulfates) en respectant I'ordre suivant :

— 11 convient d'introduire d'abord les sulfates d'aluminium , de fer et de potassium,

— rajouter le sulfate de magnésium,
— introduire les bases de plus en plus fortes,
— enfin rajouter le silicate de sodium afin d'éviter la précipitation d'acide silicique (H2S104)

dont la dissolution est extrémement lente.

Cet ordre d'addition permet de conserver sous forme soluble l'ensemble des composés utilisés
au cours de la préparation des solutions. La solution précédente est ensuite saturée en
Ca(OH),. Avant utilisation, il est nécessaire de filtrer ou laisser decanter.

Le pH, la conductivité 4 20°C de l'eau reconstituée de méme que la teneur de certains ions ont
été mesurés et comparés 4 ceux de I'eau interstitielle réelle de certains bétons. Les résultats

sont les suivants :

pH Eh Ca* Na* K SO

(m/cm) ppm ppm | ppm ppm

eau réelle 13,47 64 54 1690 11460 554
eau de synthése 13,35 67,2 55 1715 10650 553

Réf : PREPARATION DES EAUX INTERSTITIELLES DE BETON
CEA/SESD/85.241 (30 septembre 1985)

Figure 8 : Composition d’une eau cimentaire.
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I11.2. Dispositif de 1'étude

Afin d’accélérer le processus de corrosion, nous devons travailler & des temperatures de
I’ordre de 300°C ce qui implique I'utilisation de réacteurs pouvant supporter de hautes
pressions tout en résistant  1'eau de béton de pH élevé. C'est pourquoi le corps de l'autoclave

est enti¢rement en nickel.

I11.2.a.Autoclave en nickel

Le dispositif expérimental est présenté figure 9. Il comprend :

un autoclave fabriqué par la Société de Précision Générale (SPG),
trois couronnes de résistance permettant un chauffage homogene,
un thermocouple de type K controlant la température de chauffage,

un thermocouple de type K de régulation thermique et de sécurite,
un circuit haute pression comportant un manomeétre, isolé par un diaphragme en
nickel et un disque de rupture. De plus ce circuit donne la possibilité de travailler en

atmosphére controlée.

Les caractéristiques techniques de 1'autoclave sont les suivantes :

corps en nickel,

volume interne de 150 cm3,
pression maximale de 300 bars,
température maximale 350°C,

vannes en monel,
joint "S" (technique de joint développé par SPG) en inox ou en monel,

toutes les tubulures sont en nickel.

II1.2.b. Procédure expérimentale

Aprés le repérage et la pesée des échantillons, ceux-ci sont placés sur le porte-échantillon
en zirconium. Un essai se déroule de la maniére suivante :

12

introduction des échantillons dans 'autoclave,

remplissage de l'autoclave avec 100 ml d'eau de beton,

balayage par de l'argon afin d'éliminer 'air présent au-dessus de la solution dont

les espéces réactives CO;, et O, risqueraient de modifier les conditions opératoires,

introduction de 20 bars d'argon : cette surpression permet la détection d'une fuite
éventuelle,

la température de I'autoclave est contrélée a 'aide de deux thermocouples de type

K. Le premier, placé entre I'autoclave et les couronnes de résistances électriques

controle la température de chauffage. Le second sert d’indicateur thermique et est
placé au milieu de I'autoclave. Il a aussi pour fonction d’arréter le chauffage en cas
de défaillance du premier thermocouple. Le gradient thermique entre I’intérieur et

’extérieur de 1’autoclave est de l'ordre de 3°C.

aprés la durée voulue, les couronnes de résistances électriques sont arrétées et

lautoclave est refroidi a I'air comprimé. Le retour & la température ambiante

s'effectue en 1 heure.




Notons que les études ont été effectuées par palier de 14 jours en changeant ’eau de béton
entre chaque expérience. Ceci permet quel que soit le nombre de paliers effectués d’avoir des

conditions expérimentales reproductibles.
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Figure 9 : Représentation schématique du dispositif de corrosion en autoclave.

IV. Méthodes d’analyse par faisceaux d’ions

La caractérisation €lémentaire des échantillons a été effectuée grice a des méthodes
nucléaires d’analyse. Ces méthodes d’analyse sont non destructives et permettent de
déterminer de fagon quantitative le profil de concentration des éléments de 1’échantillon

jusqu'a quelques micrométres de profondeur.
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IV.1. La rétrodiffusion élastique coulombienne : ’analyse RBS

La technique de rétrodiffusion élastique d'ions, aussi appelée RBS (Rutherford
Backscattering Spectroscopy) permet de déterminer des profils de répartition d'éléments sur
des profondeurs allant d'une dizaine de nanométres & quelques micrométres suivant le
matériau et 'énergie du faisceau d'ions. Un accélérateur de type Van de Graaff produit des
particules o, & des énergies de I’ordre du MeV. Ces particules peuvent rétrodiffuser sur les
atomes du matériau a analyser. La méthode RBS est basée sur deux principes physiques :

- la diffusion coulombienne,
- la perte d’énergie dans les solides.

IV.1.a.Principe de la diffusion

Lorsqu’un ion de masse M;, de charge Z; et d’énergie Eo, interagit avec un noyau de masse
M; et de charge Z, il diffuse élastiquement dans la direction 6 (figure 10) avec I’énergie E;
inférieure a son énergie initiale Ey puisque le noyau diffuseur de masse M, recule avec une

énergie E,, appelée énergie de recul.

M; (alpha)
Eo (MeV)

Figure 10 : Représentation schématique de la diffusion élastique d’un alpha (M1, Eo) sur un
atome de la cible (My).

La conservation de ’énergie et de la quantité de mouvement permet d’écrire la relation
cinématique de ce choc élastique [Chu-79]:

E = KMZEO

ot K, estappelé facteur cinematique de rétrodiffusion,
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2
(M? ~ M sin? 0)1/2 + M, cos@
avec K, = Y Y;
1 2

Eo, M; et 0 sont définis par les conditions expérimentales et sont donc connus. La mesure de
I’énergie E; permet donc I’identification du noyau diffuseur par la détermination de sa masse.

IV.1.b.Localisation des atomes cibles en profondeur

® Perte d’énergie

Sous un flux de particules o, d’énergie Eo, une faible partie est rétrodiffusée en surface de la
cible avec une énergie E, =K, E,. La majorité des particules pénéire dans la cible et est
ralentie par interactions avec les électrons du milieu en pénétrant dans la cible. Les particules
sont alors rétrodiffusées a une profondeur X dans la cible a I’énergie E et ressortent de la cible
avec une énergie Ex inférieure a E;, ce qu’illustre la figure 11.

Figure 11: Rétrodiffusion d’une particule incidente & une profondeur X d’une cible
monoisotopique.

La perte d’énergie due au ralentissement des particules avant et apres la rétrodiffusion dans la
cible a la profondeur X par rapport a celles qui diffusent en surface s’écrit :

AE=E1 -EX=[S]X
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ou [S] est le facteur de perte d’énergie. 1l est caractéristique du matériau analysé et des
conditions expérimentales. On le définit en premiére approximation par :

K (dE 1 (dE
NE —| + —
cos®, { dx fp  cosB,| dx )

dE . . . .
ou (——) est le pouvoir d’arrét du matériau pour des alphas a 1’énergie considérée.

La relation n’est valable que si on admet que les pouvoirs d’arréts sont constants sur
1’épaisseur étudiée. Dans ce cas, la mesure de la perte d’énergie AE et le calcul du facteur de
perte d’énergie [S] donnent accés  la profondeur analysee.

e Aspect quantitatif

La détermination quantitative des profils de concentration est basée sur :
— la détection et le comptage des particules rétrodiffusées,

— la mesure de I’énergie de ces particules,
~ la connaissance des sections efficaces différentielles de diffusion €lastique.

Pour chaque particule ayant rétrodiffusé, le détecteur délivre une impulsion électrique. Les
impulsions sont classées dans les canaux de largeur énergétique C. On peut alors déterminer la

hauteur H; du spectre 4 une énergie donnée.

N C (dB/dx )y do(Ei)
H, = AQ
cos®, ~S(E,) (dE/dx); dQ

avec N :nombre d’atomes diffuseurs par cm?,

Q : nombre de particules incidentes,

C : largeur en énergie d’un canal sur le spectre,

S(E;) : facteur de perte d’énergie pour I’énergie E;

E; : énergie des particules juste avant rétrodiffusion,
KE; : énergie des particules juste aprés la rétrodiffusion,

dQ
AL : angle solide de détection (sr).

: section efficace différentielle moyenne (cmz.sr'l) al’énergie E,,

On peut ainsi déterminer le nombre de particules retrodiffusées pour chaque énergie
des alphas, c’est a dire 4 toute profondeur. Un programme de simulation permet de reproduire
les spectres expérimentaux en ajustant les concentrations des différents éléments de la cible en
fonction de la profondeur découpée en tranches d’épaisseurs connues [Somatri-96]. Il permet
de passer donc du spectre expérimental “ distribution du nombre de particules rétrodiffusées
en fonction de leur énergie > au profil de répartition “ pourcentage atomique en fonction de la

profondeur ”. ‘

Les analyses RBS ont été effectuées sur ’accélérateur Van de Graaff 4 MV de
I’Institut de Physique Nucléaire de Lyon. Les espéces implantées ayant une masse supérieure a
celles des éléments constituant la zircone, les variations du profil d’implantation en fonction

des conditions de corrosion seront facilement observables. A titre d’illustration, la figure 12
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représente un spectre expérimental de zircone implantée en europium & une énergie de 200
keV, ce qui correspond & une profondeur de 42 nm, I’énergie d’analyse est de 3,05 MeV.
Aprés traitement des spectres bruts, nous obtenons les profils de distribution de 1’europium,
c’est & dire leurs concentrations atomiques en fonction de la profondeur. Ceci est présenté sur

la figure 13.

Oxygéne
Interface

r/7r0O,

/

6000 -
4000 - '/ Eu
Epaisseur
2000 de Zircone
0 T T T T
800 1300 1800 2300 2800
Energie (KeV)

Figure 12 : Spectre RBS expérimental (Eq= 3,05 MeV) d’un échantillon de zirconium oxydé
a I’air pendant 3 heures 4 500°C puis implanté en europium (dose=1 0'® at.cm™).
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Figure 13 : Profil de distribution de I’europium implanté obtenu aprés traitement du spectre
RBS expérimental présenté figure 12.
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IV.1.c.Résolution en profondeur

La résolution en profondeur 8x est reliée & la dispersion totale en énergie OE; par la

relation :
OE
ox = —=
(s]
ou : — [S] est le facteur de perte d'énergie,
— OFE; : la dispersion totale en énergie.

Cette dispersion énergétique OF; a deux causes distinctes : les conditions
expérimentales (détecteur, géométrie, ...) et les phénomeénes liés au ralentissement des

particules (straggling). Elle s'exprime par :
SE, = /8E2 +8E% +8E%¢ +8E2

Avec -~ 8Ep est la résolution en énergie du systéme de détection. Dans nos conditions
expérimentales, pour une détection de particules alphas de 3 MeV, elle est de I’ordre
de 12 keV,

— 8Ems est la contribution de la diffusion multiple. Celle-ci n'intervenant qu'a basse
énergie (E<1 MeV), elle sera considérée dans notre cas comme négligeable,

~8Eg est la contribution du facteur géométrique qui correspond a l'élargissement
provoqué par l'ouverture angulaire du détecteur,

— 8Eg est la contribution due & la dispersion en énergic du faisceau a la suite d'une
traversée d'épaisseur X dans le matériau.

Les trois premiéres grandeurs sont fixes et connues car liées au poste expérimental. Par
contre, la dispersion due au straggling varie a la fois avec la profondeur sondée et avec la
masse de 'atome rétrodiffuseur. Elle est donnée par la relation suivante :

2 2
Z,N.Ax Z,.N.Ax
S8E, =.|| K.Z,12107° [72—— | +|Z,12107 |7 —
,cos@ll ’cosezl

Ou : - Z; et Z, sont les numéros atomiques de la particule incidente et de I’atome cible,
- N : le nombre d'atomes cibles par gramme,
- Ax : I'épaisseur de la cible en g.cm?,
- K : le facteur cinématique.

La dispersion totale en énergie 8E; peut étre obtenue expérimentalement de maniére
plus simple. La dispersion mesurée 2 la surface d’une cible monoisotopique par rétrodiffusion
est équivalente a la dispersion totale lors de fluctuation de perte d’énergie (straggling).

Pour des particules alphas incidentes de 3 MeV qui rétrodiffusent sur le zirconium de
la zircone, le facteur de perte d’énergie est de 1,38 keV.ugl.cm? Ainsi, la résolution en
surface pour des particules alphas d’énergie 3 MeV est de I’ordre de 13 nm dans la zircone.
Mais cette valeur va se détériorer avec la profondeur sondée en raison de la fluctuation de la

perte d’énergie.
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IV.2. Détection par ions de recul : analyse ERDA

L’analyse par détection des atomes de recul (ERDA : Elastic Recoil Detection Analysis) est
utilisée principalement pour le dosage de I’hydrogeéne. Elle a été initialement mise au point
avec un faisceau d’ions lourds incidents (*°Cl de 30 MeV) [L’Ecuyer-76], et par la suite a été
optimisée afin de doser 1’hydrogéne principalement & 1’aide de faisceaux d’hélium de un a

quelques MeV [Doyle-79].
Son principe de base est la diffusion élastique mais contrairement a la RBS, on s’intéresse

aux atomes de recul émis aux angles avant.

Lors de la collision élastique entre une particule incidente de masse M; d’énergie Eg et un
atome de la cible de masse M,<M; initialement au repos, I’atome cible acquiert 1’énergie :

E,=K,E,ou K, = MM, 05?6

i T (M, +M,)

O correspond & I’angle entre la direction de recul et la direction initiale de la particule
incidente. En choisissant une direction incidente suffisamment éloignée de la normale a la
surface de 1’échantillon, on peut détecter vers I’avant les atomes de recul éjectés de la cible
par les particules incidentes. L’optimisation des conditions expérimentales, c’est a dire
I’épaisseur analysée, la résolution en profondeur et la sensibilité, favorise la géométrie pour
laquelle I’angle d’incidence o est égal a 75° par rapport 4 la normale a la cible et I’angle de
détection est de 30° [Nagata-85, Paszti-91].

Dans le cas du dosage de I’hydrogéne, le faisceau incident en heurtant la cible induit des
protons de recul mais surtout un nombre important de particules incidentes diffusées vers
P’avant. 11 faut séparer ces contributions qui se superposent sur le plan énergétique. Plusieurs

méthodes existent :
La premiére consiste & interposer devant le détecteur une feuille mince et homogéne

(par exemple du Téflon ou du mylar) qui permet d’arréter les particules incidentes
diffusées €lastiquement tout en laissant passer les protons. Cette méthode d’analyse
est sensible, elle permet la détermination de concentration inférieure & 0,1%
atomique . Par contre sa résolution en profondeur est moyenne du fait de la
dispersion en énergie créée par 1’absorbant. La figure 14 présente un schéma de la

détection des atomes de recul a 1’aide d’un absorbant.
La seconde consiste & utiliser un champ électrostatique et un champ magnétique

orienté pour créer deux forces antagonistes. Une équipe du Québec [Ross-86] a mis
au point une méthode de tri basée sur la technique des filtres électromagnétiques
ExB dont la résolution en profondeur est excellente du fait de 1’absence de perte

d’énergie dans I’absorbant.
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détecteur

cible

Figure 14 : Représentation schématique de la détection des atomes de recul.

Bien que disposant d’un tel filtre, celui-ci n’a pas été choisi pour cette étude car du fait des
analyses électrostatiques et magnétiques, les fentes de définition sont trés fines et 1’angle
solide de détection qui en résulte ne dépasse pas 10™ stéradian. Ce faible angle solide limite la
sensibilité & une quantité d’hydrogéne de 1’ordre du pourcentage massique.

En raison de sa sensibilité, nous avons choisi la méthode classique de I’absorbant. Un
premier essai sur des cibles traitées en autoclave et implantées en iode ne s’étant pas révele
concluant par manque de sensibilité avec des héliums de 2,5 MeV, nous avons cherché a
augmenter les performances de 1’analyse pour ce paramétre. L’expression de la section
efficace de diffusion élastique pour un noyau de recul dans le systéme du laboratoire
s’exprime par la formule de Rutherford [Tirira-96] :

2 2 2 3
do _ 1 Z,Z,¢ M, +1 1
dQ | 8, E, M, cos’ 8

11 est visible sur cette expression que la section efficace de diffusion croit avec le carré de la
charge de la particule incidente et avec le cube de sa masse. L’intérét des ions plus lourds que
1’hélium est donc évident pour obtenir une augmentation de la sensibilité. De plus dés que
1’énergie des particules incidentes avoisine la barriére coulombienne (3 MeV pour 5N sur 'H)
des résonances dans la section efficace élastique peuvent apparaitre et accroitre tres
sensiblement cette derniére. Les expériences réalisées ont montré que la section efficace de
diffusion des “°N sur I’hydrogéne croit lorsque I’énergie des particules incidentes présente un
plateau de résonance au dessus de 6 MeV. Nous avons donc choisi d’utiliser des N de 6,2
MeV pour doser I’hydrogéne dans nos échantillons traités en autoclave.

Dans de telles conditions opératoires, un écran de mylar de quelques microns, (le Rp des
15N de 6,2 MeV dans le mylar est de 6,02 pm) permet d’arréter les 5N tout en laissant passer
les protons d’énergie de recul de 1090 keV. Pour des raisons de disponibilité commerciale,
une feuille de mylar de 6,5 pm a été choisie (Goodfellow). Afin de s’affranchir d’une mesure
compléte des sections efficaces & 30°, nous avons opté pour une normalisation utilisant un
étalon de mica de formule KAlSi;AlOo(OH), dont la teneur en hydrogéne est de 10 %
atomique. Cette méthode nous permet d’extraire immédiatement la teneur en hydrogéne de
nos échantillons. Dans les conditions utilisées, la résolution en profondeur est de40nmala
surface et les spectres d’échantillons contenant seulement 1 % atomique d’hydrogéne sont
obtenus avec une statistique convenable pour une charge collectée de 45 pC.
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V. Analyse par spectrométrie gamma de la perte d’iode
radioactif

Nous avons implanté de I’iode 131, isotope radioactif, qui a pour caractéristique d’étre
émetteur y. Nous avons utilisé cette propriété afin de suivre le relachement de ce radioélément
dans la zircone au cours des séjours en autoclave. Nous ne pouvons pas suivre 1’évolution des
profils de distribution de I’iode 131 par RBS, car la dose implantée est trop faible (1x10"°
at.cm™). Nous avons utilisé un détecteur de germanium intrinséque dont 1’efficacité € pour la
géométrie de détection considérée a été mesurée & partir d’une source étalon d’europium 152.
Les caractéristiques du y considéré sont recensées dans le tableau suivant :

Tableau 3 : Caractéristiques de la raie y de I’iode 131 utilisé pour la spectrométrie Y.

“Tode 131 | 8,02 jours

Un spectre de raies Yy d’un échantillon implanté en iode 131 est présenté figure 15.
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Figure 15 : Spectre gamma d’un échantillon de zircone implanté en iode 131 radioactif.

L’activité (Bq) de 1’iode radioactif est donnée par :

N 1

ely

A=
t

comptage

avec : N : Intensité sous le pic ¥ du spectre (Nb de cps),
teomptage | 1€mps de comptage (s),
e=0,02 : Efficacité de détection dans la géométrie donnée,
Iv=0,81 : Intensité relative de la raie 4 364 keV.

Le taux de désorption est défini de la facon suivante :
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Nombred'atomes d'iode désorbé
Nombre d'atomes d'iodeinitial

T xDe.s‘v =

Le nombre d’atomes d’iode 131 dans 1’échantillon est proportionnel a 1’activité et
donc au nombre de coups détectés N sous le pic de 364 keV. Aprés chaque oxydation, pour un
~ temps de comptage donné, nous mesurons 1’aire sous le pic correspondant au gamma étudié.
En soustrayant le bruit de fond dans le domaine considéré, nous obtenons la mesure de N. Le
calcul du taux de désorption se fait ensuite en tenant compte de la décroissance radioactive de
I’isotope, en prenant pour référence le premier comptage Ny effectué avant tout recuit :

N,-N At
Tx,,, = 0 NeXP( )
0

avec Ny : Nombre de coups initiaux détectés avant recuit,
N : Nombre de coups détectés aprés recuit pour un méme temps de comptage que No,

A : Constante radioactive de I’iode 131. A=1,0003x10% 5™,
t : temps de recuit (en seconde)

A partir du logarithme de ’expression du taux de désorption que I’on différencie, nous en
déduisons ’erreur statistique, elle est donnée par :

ATxp, _ Nexp(At) (AN, AN
TXpe, No—Nexpt)] N, N

avec : Ny et N sont les nombres de coups, initiaux et aprés recuit, pour un méme temps de

comptage.
ANy et AN sont les erreurs statistiques des comptages qui sont définies par la somme
de la racine du nombre de coups total détectés sous le pic d’iode et de la racine du fond

détecté sous ce pic :

AN2='\/ Nfond “+ Nitotal

Dans nos conditions d’expériences, AN/N est de I’ordre de 0,2%. L’analyse par détection Y
permet une mesure de la perte d’iode avec une trés faible erreur statistique. Le point faible de
cette technique est 1ié & la reproductibilité des conditions géométriques de comptage qui ont

une trés forte influence sur la mesure.

V1. Diffraction X en incidence rasante.

La diffraction X en incidence rasante permet de caractériser la zircone de 1’échantillon,
de connaitre les phases cristallines présentes, de mesurer leur pourcentage volumique et de
mesurer la taille des grains. L’avantage de la diffraction X en incidence rasante par rapport a
la diffraction X classique est que I’analyse permet de sonder la surface de ’échantillon (de 40

nm & un micron).
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VIL.1. Description du diffractométre et principe

Ces expériences ont été réalisées a I’Ecole Centrale de Lyon. Nous avons représenté un
schéma du diffractomeétre sur la figure 16. Il est composé de plusieurs éléments. La source de
rayons X est un tube cathodique accélérant des électrons & une énergie de 30 keV avec une
intensité de 15 mA. L’anticathode qui est en cuivre permet d’émettre la raie Ko du cuivre

(0,154 nm).

Détecteur Sil.i

Fentes de Soller

longues ————

|4 Fentes
‘=
Source X

Echantillon

Figure 16 : Schéma du montage expérimental du spectrométre X.

Les fentes de Soller longues permettent de réduire la divergence du faisceau.
L’échantillon est placé sur un socle aimanté et dans un plan de référence. L’angle d’incidence
o est contr6lé par un rayon laser qui se réfléchit sur la cible. Le détecteur SiLi permet de
sélectionner la raie Ko du cuivre qui a été réfléchi sur les plans de Bragg. La loi de diffraction

de Bragg est donnée par :

2dsin() = nA

avec :
0 : angle de diffraction,
d : distance entre ces plans (nm),
A : longueur d’onde des rayons X (0,154 nm),
n : nombre entier, pour ’ordre 1 n=1.

On observe sur la figure 16 que les plans de diffraction dépendent de I’angle d’analyse
et sont orientés en 6—a. par rapport a la surface.
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VI1.2. Choix de I’angle d’incidence

L’intérét principal de la diffraction X en incidence rasante est qu’elle permet une
analyse structurale de surface des couches d’oxyde. Afin de comparer la structure en surface et
en profondeur, nous faisons varier 1’angle d’incidence o. A partir des données de M. Brunel,
nous avons déterminé 1’angle critique, angle pour lequel il y a une forte réflexion des rayons X
sur le matériau et par conséquent une trés faible pénétration des rayons X dans le matériau
[Brunel-96]. La figure 17 représente la profondeur d’analyse en fonction de I’angle
d’incidence o dans le cas de la zircone. L’angle critique est de 0,33° pour la longueur d’onde
de la raie Ko. du cuivre (A=0,154 nm). Nous avons donc choisi d’effectuer des mesures avec

des angles d’incidence supérieurs a 0,3°.
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Figure 17 : Correspondance théorique entre 1’angle d’incidence d’analyse et la profondeur
d’analyse dans la zircone.

V1.3. Analyse qualitative et identification des différents pics

Afin d’identifier les plans réticulaires (hkl) correspondant aux pics de diffraction nous
avons utilisé les fiches JC-PDS de composés connus. Elles sont répertoriées sous les numéros
36-0420 pour ZrO, monoclinique, 17-0923 pour ZrO, quadratique et 05-0665 pour Zr. La
figure 18 présente les raies de diffraction X de ces trois fiches. Il est a noter que la phase
quadratique ne posséde qu’une seule raie de diffraction qui ne soit pas superposce a des raies
de diffraction de la phase monoclinique. Pour calculer le pourcentage volumique de la phase

quadratique, seule cette raie (111) correspondant & I’angle 26=30° pourra étre utilisée.
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Figure 18 : Raies de diffraction X de ZrO, monoclinique, ZrO, quadratique et du zirconium
(fiches JC-PDS)

VL4. Analyse quantitative des phases quadratique et monoclinique

Le calcul de la fraction volumique de la phase quadratique différe selon les auteurs.
L’ensemble des calculs est basé sur la formule de Garvie et Nicholson utilisée dans le cas
d’un mélange de zircone monoclinique et quadratique ot C est la fraction volumique de la

zircone quadratique [Garvie-72].

5 Io(111)
Tg(111)+Hn(111)+In(111)

avee |

1,(111), I’intensité de la raie de diffraction des plans (111) de la zircone quadratique (26=30°),
I.(111), Pintensité de la raie des plans (111) de la zircone monoclinique (26=31,5°),
I.(111), I’intensité de la raie des plans (111) de la zircone monoclinique (26=28°).

Maroto et Godlewski ont déterminé la fraction volumique de la zircone quadratique
par diffraction X [Maroto-96, Godleweski-90] en utilisant la formule de Garvie et Nicholson
sur des échantillons oxydés en autoclave. De plus Goldlewski a confronté les quantifications
de la zircone quadratique obtenues respectivement par diffraction X et par technique
RAMAN laser. L’accord obtenu est satisfaisant. Différentes simplifications du calcul de la

fraction volumique ont été proposées.

Evans er al. ont proposé une formule similaire ne tenant pas compte de 'intensité
Im(Tl 1). Comme a pu le montrer C. Valot dans sa thése [Valot-95], I’expression donnée par
Evans surestime la fraction volumique de la zircone quadratique par rapport a I’expression de

Garvie et Nicholson.
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L’expression de la fraction volumique de la phase quadratique peut étre établie a partir
des intensités diffractées par les familles de plan (111)q et (T11)m. Cette démarche a été

adoptée par Cullity [Cullity-78] et M. Parise [Parise-96]. Il s’agit de la relation suivante que
nous utiliserons dans notre étude car la raie de diffraction (111)y, est éteinte étant donnée la

texture de la zircone monoclinique dans les couches d’oxydes.

1,(11)

I,(111)+2,0421,, (T 11)

VL.5. Aspect textural

Les plans de Bragg sur lesquels sont diffractés les rayons X ne sont pas parall€les a la
surface comme dans le cas de la diffraction X classique, mais sont orientés en 6—0t par rapport
3 la surface de ’échantillon. Si I’échantillon n’est pas texturé, les rapports d’intensité des pics
seront les mémes que dans le cas de la diffraction classique car la distribution des plans est
homogeéne dans tout 1’échantillon. Par contre s’il est texturé les intensités des raies seront
différéntes. Parise constate par I’analyse de figures de pdles, que la zircone monoclinique est
texturée [Parise-96]. L’axe de fibre est normal aux plans (4112), la surface étant paralléle a
ces plans. Les plans (002)m et (020)m étant inclinés majoritairement de 20° et 85°
respectivement par rapport  la surface de 1’échantillon, il est normal de ne voir que les plans

(002)m par diffraction X en indice rasante.
Ainsi ’évolution des rapports d’intensité refléte une évolution de la texture du

matérian. Cette méthode a été utilisée pour mettre en évidence la différence de texture par
rapport 4 un matériau non texturé dans le cadre de la formation d’un nitrure par implantation

ionique [Moncoffre-86].
V1.6. Evaluation de la taille des grains

L’élargissement d’une raie de diffraction dépend de deux facteurs :
- une faible taille des cristallites (domaine ot les atomes sont arrangés de fagons

réguliéres) contribution notée J3,
- des microdéformations, contribution notée B.
L’élargissement global du pic est alors :

p=Bc+Pa

La taille des cristallites est déterminée a partir des deux élargissements reliés par les
expressions suivantes [Kealble-67] :

KA
" D.cos(6)
B, = e.tan(0)

ol : 2A=0,154 nm : longueur d’onde d’analyse
0 : angle d’analyse (rad)
D : taille des grains (nm)
K=0,9 dans le cas de la largeur & mi-hauteur.

€ : microdéformation
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B : élargissement du pic (26) -
En remplacant ces expressions dans la somme des contributions, on obtient :

B.cos(6) K  esin(0)
Lt Sl A ey Rt e
A D A

En tragant les courbes de Wiliamson-Hall, B.cos(8)/A en fonction de sin(6)/A, on obtient des
droites dont ’origine permet de déterminer la taille des cristallites et la pente permet de

déterminer la valeur des microdéformations.
La largeur du pic B est déterminée expérimentalement par :
ﬂZ = BZ _ bZ

ot [ :largeur de la raie (unité 26 en radian),

B :largeur d’un pic mesuré (unité 20 en radian),
b :largeur instrumentale d’une raie, donnée par un étalon ayant des grains d’une taille

supérieure 4 100 nm. Elle est de 0,12° & un angle de 39° (spectre LiNbO3). (unité 26 en
radian).

11 est & noter que dans le cas de nos analyses, il n’y a que la raie (111) de la zircone
monoclinique située 34 20=28° qui ne soit pas superposée a une autre raie de la zircone
quadratique ou du zirconium. Il est donc impossible de tracer les courbes de Williamson-Hall.
En assimilant B & B, nous négligeons les microdéformations élastiques. Cela revient a
surestimer la part de 1’élargissement des pics due & la taille des cristallites [Parise-96].

L’ensemble de ces techniques a été nécessaire a ce travail. Une caractérisation de
’évolution des matériaux a été effectuée a chaque étape de la fabrication et du traitement. Elle
sera présentée dans le chapitre III. Cette analyse est un préalable nécessaire & 1’étude de la
dissolution de la zircone aprés traitement en autoclave (chapitre IV) et & I’identification des
mécanismes de migration de I’iode dans ces mémes conditions (chapitre V).
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Chapitre I11

Caractérisation de I’évolution des matériaux de

I’étude

Dans ce chapitre, nous présenterons les caractérisations €lémentaires et structurales effectuees
4 chaque étape de la fabrication et du traitement des échantillons.

I. Caractérisation du zirconium et du Zircaloy-4

Les compositions du zirconium et du Zircaloy-4 a partir desquels nous avons entrepris
cette étude sont présentées dans le tableau 1. Le zirconium est fourni par Goodfellow et le -
Zircaloy-4 nous a €té donné par FRAMATOME. Ces matériaux sont découpés et polis selon

la méthode présentée dans le chapitre II.

Tableau 1 : Impuretés et éléments d’alliages présents dans le zirconium et le Zircaloy-4.

C 0,01

N 0,001 -

0) 0,15 > 14000ppm
Fe - 0,08* 0,24
Cr 0,08* 0,13

H <0,0003 -

Hf 0,85 -

Sn 0,4** 1,7

* teneur en Fe et Cr
** teneur déterminée par RBS
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Figure 1 : Spectres de diffraction X classique réalisés sur un échantillon de zirconium et de
Zircaloy-4. Les raies caractéristiques du zirconium proviennent de la fiche JCPDS : 05-0665.

Sur les spectres de diffraction X classique (figure 1) du zirconium et du Zircaloy-4,
des différences importantes sont observées entre nos échantillons et le zirconium de référence.
Une orientation marquée des cristallites est observée, en effet la raie (002) autour de 40° est
particuliérement intense alors que la raie (101) & 42° est faible. Les feuilles de zirconium et de
Zircaloy-4 sont laminées ce qui induit une orientation préférentielle des grains.

Afin de connaitre I’état métallurgique et la taille des grains du zirconium, les
échantillons sont observés par microscopie electromque a balayage apres av01r subi un
polissage chimique d’une dizaine de seconde (45 cm® HNO3, 10 cm® HF, 45 cm’® H,0). Une
illustration de 1’état de surface d’un échantillon de zirconium aprés un pohssage mécanique et

aprés un polissage chimique est présentée figure 2.

[ obedta e S

b) 15ev

Flgure 2 : Images obtenues au microscope electromque 4 balayage. a) échantillon de
zirconium poli mécaniquement. b) échantillon de zirconium poli chimiquement.
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Sur un échantillon poli mécaniquement, les joints de grains ne sont pas visibles. Apres
révélation chimique, I’image MEB met en évidence que le zirconium utilisé est a I’état
recristallisé et que la taille des grains est de I’ordre de 10 um. Pour obtenir cet état
recristallisé, le zirconium Goodfellow est recuit sous vide pendant 3 heures a 705°C. Le
Zircaloy-4 est quant a lui 4 I’état détendu, la taille des grains est de I’ordre de 5 pm.

II. Cinétiques d’oxydation a I’air des échantillons de zirconium
et de Zircaloy-4

L’étude de la cinétique d’oxydation a I’air des échantillons de zirconium et de
Zircaloy-4 a été nécessaire afin de fixer les conditions d’élaboration des échantillons ZrO; et
ZyO, pré et post-transitoires. Ces cinétiques d’oxydation ont été effectuées pour trois
températures : 450°C, 500°C et 600°C. Pour chacune de ces températures, la cinétique
d’oxydation est suivie par gravimétrie, c’est & dire par mesure du gain de masse. Apres
chaque temps de recuit, les échantillons sont refroidis et pesés, puis réintroduits dans le four.
Suzuki et al. ont vérifié que la discontinuité de I’oxydation du zirconium n’a aucun effet sur la
cinétique d’oxydation du matériau [Suzuki-86]. Les échantillons sont pesés sur une balance de
précision qui permet de mesurer significativement une différence de masse de I’ordre de 20
pg. Comme les échantillons ont une surface de ’ordre de 1 cm? par face, il est possible de
mesurer une variation de masse en fonction de la surface (Am/S) de I’ordre de 1 mg.dm™.

Sur 1a figure 3 est reportée la cinétique d’oxydation du zirconium et du Zircaloy-4 a
450°C et 600°C. A 600°C, la transition cinétique a lieu aprés 15 heures d’oxydation pour les
deux matrices étudiées. Durant la période pré-transitoire, la cinétique d’oxydation des deux -
matériaux est identique. Mais aprés la transition cinétique, nous avons mis en évidence que
’oxydation du Zircaloy-4 est plus rapide que celle du zirconium comme le montre la figure 3.
Les impuretés telles que le fer et le chrome réduisent la taille des grains [Voitovich-94].
L’oxygéne diffusant plus rapidement dans les joints de grains que dans les grains, I’oxydation
est plus rapide lorsque la densité de joints de grains est plus élevée. Ces impureteés sont
présentes & de plus fortes teneurs dans le Zircaloy-4 que dans le zirconium, c’est pourquoi la
vitesse d’oxydation est plus élevée dans le cas de I’alliage. A 450°C, les évolutions sont plus
lentes mais analogues & celles observées a 600°C.
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Figure 3: Cinétique d’oxydation du zirconium et du Zircaloy-4 & l’air pour deux
températures : a) 600°C et b) 450°C.
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Compte tenu de ces résultats les conditions d’élaboration des échantillons oxydés a ’air ont
été fixées comme suit : - les oxydes pré-transitoires sont obtenus aprés 5 h de recuit a 450°C.
- les oxydes post-transitoires sont obtenus apres 40 h a 600°C.

L’expression de la cinétique d’oxydation donnée par différents auteurs [Kass-69,
Suzuki-86] est la suivante :

avec Am : Gain de masse,
S : Surface totale de 1’échantillon,
K : Constante de cinétique,
t : Temps de recuit.

En théorie, la cinétique d’oxydation suit une loi parabolique (n=2) durant la phase pré-
transitoire et elle devient linéaire (n=1) pendant la phase post-transitoire. L’ordre de la
cinétique peut étre déterminé expérimentalement en tracant le gain de masse en fonction du
temps d’oxydation avec une échelle logarithmique. Sur la figure 4 est représentée la cinétique
d’oxydation du zirconium en échelle logarithmique.

1000 1
& 100 1
‘E
=
=Y
g
¢ 450°C
0 500°C
A 600°C
1 T T 1
1 10 100 1000

Log (h)

Figure 4 : Cinétique d’oxydation du zirconium & I’air en échelle logarithmique.

Dans les tableaux 2 et 3 sont résumées les différentes constantes cinétiques de
’oxydation a I’air du zirconium et du Zircaloy-4 issues de ces mesures. Durant la phase pré-
transitoire, la valeur de I’exposant n varie selon la température d’oxydation et se rapproche de
la valeur n=3. En ce qui concerne la phase post-transitoire, aux erreurs expérimentales pres, la
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cinétique est linéaire (n=1). Ky et Kpost représentent les constantes cinétiques déduites
expérimentalement. Les erreurs relatives sur la détermination de ces constantes sont de 10%.

Tableau 2 : Valeurs des constantes cinétiques de 1’oxydation & 1’air du zirconium. n est
1’exposant de la cinétique d’oxydation, K,y la constante cinétique de la phase pré-transitoire,
t, le temps d’oxydation pour obtenir la transition cinétique, (Anv/S); le gain de masse a la

transition et Kpos la constante cinétique de la phase post-transitoire.

600 3,0 32500 15 85 0,9 3,2
500 2,7 587,2 65 45 1,0 0,8
450 2,4 25 190 36 1,0 0,18

Tableau 3: Valeurs des constantes cinétiques de 1’oxydation 4 I’air du Zircaloy-4. n est
1’exposant de la cinétique d’oxydation, Kpr¢ la constante cinétique de la phase pré-transitoire,
t, le temps d’oxydation pour obtenir la transition cinétique, (Am/S); le gain de masse a la
transition et Kpo« la constante cinétique de la phase post-transitoire.

600 3,0 34200 15 88 0,9 3,8
500 2,7 497 65 47 1,0 0,98
450 2,6 78 190 38 1,1 0,23

Les constantes cinétiques suivent la loi d’Arrhenius, qui est donnée par :

Qe Q post
— w0 Té _ 10 po!
K, =K, exp- ka et Kot = Kpost €XP— KT

pré
b

avec

0 r 0 . . : 2ot
K. et K ., : Facteurs pré-exponentiels dans les deux régimes

T : Température (K) 1
Qprs €t Qpost : €nergies d’activation apparentes des deux régimes (eV.at™)

ks : Constante de Boltzmann (ky=8,617x10° éV.K.at™)

La représentation de —In(K) en fonction de 10%T (figure 5) nous permet d’en déduire les
énergies d’activation apparentes lors de 1’oxydation a Dair.
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Figure 5 : Diagramme d’ Arrhenius de ’oxydation du Zircaloy-4.

Dans ces conditions d’oxydation, nous obtenons les valeurs des énergies d’activation
apparentes suivantes :

Pour le Zircaloy-4 : E, pré-transitoire = 2,2 eV. at™!
E, post-transitoire = 1,0 eV. at

Pour le zirconium : E, pré-transitoire = 2,5 eV. at™
E. post-transitoire = 1,0 eV. at™!

Ces valeurs vont nous permettre d’extrapoler la vitesse d’oxydation aux températures utilisées
en autoclave.

La figure 6 présente ’analyse par RBS des échantillons implantés en europium et
oxydés a 500°C et montre que le profil d’europium est toujours a la méme énergie aprés une
oxydation & I’air de 240 heures & 500°C. Donc la repartltlon en profondeur de 1’europium n’a
pas été modifiée. Ceci confirme que I’oxydation du zirconium et du Zircaloy-4 est due a la
migration de I’oxygéne a travers le film de zircone et que la croissance de ’oxyde a lieu &
partir de I’interface oxyde-métal. Si le profil d’europlum se déplacait vers ’intérieur de
I’oxyde, ce serait la diffusion du métal vers la surface qui serait & I’origine de la formation

d’oxyde.
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Figure 6 : a) Spectres RBS 4 3 MeV d’un échantillon implanté en europlum puis oxydé 240
heures a 500°C. b) Agrandissement des profils d’europium.

II1. Evolution des échantillons ZrQO, et ZyO, en autoclave

Dans un premier temps, la cinétique d’oxydation en autoclave est présentée pour les
différentes températures étudiées : 250°C, 275°C et 300°C. Les échantillons séjournent au
maximum 12 semaines en autoclave et un échantillon de chaque nature est retiré toutes les 2
semaines. Dans ces conditions, les échantillons subissent une oxydation supplémentaire.

Dans un deuxiéme temps, 1’évolution de la structure et de la morphologie de la couche
d’oxyde suivant les temps de séjour en autoclave est suivie par des analyses par diffraction X

en incidence rasante et par microscopie électronique a balayage.

II1.1. Cinétique d’oxydation en autoclave

II1.1.a.Validation de la gravimétrie

Les mesures de gravimétrie montrent une augmentation systématique de la masse des
échantillons aprés traitement en autoclave, ce qui semble indiquer que le mécanisme
d’oxydation est prépondérant par rapport & la dissolution de la zircone en surface. Afin de
nous en assurer, nous avons comparé les résultats obtenus par gravimétrie (technique
représentative de 1’évolution globale de la masse) avec les mesures RBS des épaisseurs
d’oxyde. Nous avons choisi d’utiliser la rétrodiffusion de protons afin de pouvoir sonder des
profondeurs plus nnportantes L’analyse RBS avec des protons incidents de 3,2 MeV permet
de mesurer une épaisseur maximale d’oxyde de ’ordre de 12 pm. Nous avons effectué la
comparaison entre ces deux techniques pour une série d’échantillons de ZyO, pré-transitoire
traités & 300°C en autoclave dans une gamme de temps comprise entre 14 et 70 jours.
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Les résultats sont présentés sur la figure 7. Afin d’avoir des résultats
comparables, le gain de masse initial obtenu par oxydation a I’air est soustrait au gain de
masse aprés séjour en autoclave. Les écarts de gain de masse dus au gradient thermique dans
le four lors de la préparation par oxydation a I’air des échantillons sont ainsi élimines.

18 -
16 -
14 -
12 ~

g Mesure par RBS
Mesure par gravimétrie
u parg

Epaisseur d'oxyde formée
(um)
[Sy
>

T T l 1

T
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Nb de jours en autoclave

Figure 7 : Comparaison entre la mesure d’épaisseur d’oxyde par RBS et les mesures par
gravimétrie.

Les estimations d’épaisseurs d’oxyde déduites des mesures effectuées par gravimétrie
et par RBS sont comparables. Ce résultat prouve que la dissolution de la couche de zircone est
faible par rapport au gain de masse et n’interfére pas sur les mesures de gravimétrie. Nous
utiliserons donc cette derniére technique pour la mesure de 1’épaisseur de la couche d’oxyde
pour toutes les séries d’échantillons.

II1.1.b. Mesure de la cinétique d’oxydation par gravimétrie

* 4 300°C

En ce qui concerne les échantillons de zirconium (figure 8), les cinétiques d’oxydation
pour un oxyde initialement pré-transitoire et post-transitoire sont voisines. Aprés 6 semaines
en autoclave, le gain de masse n’est plus mesurable pour les échantillons initialement pre-
transitoires. La face non implantée de 1’échantillon se desquame et le gain de masse n’est

alors plus mesurable.
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Figure 8 : Cinétique d’oxydation 4 300°C en autoclave en milieu basique des échantillons
ZI'Oz.

La cinétique d’oxydation du Zircaloy-4 est présentée sur la figure 9. L’oxydation est
plus importante pour les échantillons ZyO; initialement pré-transitoires. Néanmoins, la vitesse
d’oxydation est plus faible pour les échantillons de Zircaloy-4 que pour ceux de zirconium ce
qui est I’inverse de ce qui se passe pour 1’oxydation a I’air.
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Figure 9 : Cinétique d’oxydation en autoclave & 300°C en milieu basique des échantillons
Zy02.
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® a275°C

La figure 10 présente la cinétique d’oxydation des trois séries d’échantillons que nous
étudions a 275°C. La formation d’oxyde sur les échantillons de zirconium et de Zircaloy-4 est
accélérée lorsque 1’oxyde initial est post-transitoire, & I’inverse de la cinétique d’oxydation a
300°C. Il existe une température critique pour laquelle ’oxyde pré-transitoire s’oxyde plus
rapidement que 1’oxyde post-transitoire. De plus, pour un oxyde initialement pré ou post-
transitoire, le zirconium a une vitesse d’oxydation plus importante que le Zircaloy-4.

18 -
16 ¢ ZrO; post-transitoire
14 ¢ 7ZrQO, pré-transitoire

O ZyO, post-transitoire

Epaisseur d'oxyde
formée (jum)
[~ -]
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Nb de jours en autoclave

Figure 10 : Cinétique d’oxydation & 275°C en autoclave en milieu basique.

La cinétique d’oxydation n’a pas pu étre mise en évidence sur les échantillons de ZyO, pré-
transitoire car le gain de masse est trop faible. Sur la figure 11, le spectre RBS révéle un tres
faible écart entre le témoin et 1’échantillon ZyO, aprés 84 jours en autoclave. Ce décalage est
de I’ordre de 50 keV, ce qui est & la limite de la résolution en profondeur de la RBS.
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Figure 11: Evolution de I’oxydation aprés 12 semaines en autoclave a 275°C d’un
échantillon ZyO, pré-transitoire.

® 3 250°C

La figure 12 représente la cinétique d’oxydation de trois series d’échantillons & 250°C.
A 250°C et 275°C, les observations faites sur les cinétiques d’oxydation sont identiques :
- le zirconium s’oxyde plus rapidement que le Zircaloy-4,
- I’oxyde initialement post-transitoire a un gain de masse plus important que
I’oxyde initialement pré-transitoire.
Nous n’observons aucun gain de masse des échantillons de ZyO, pré-transitoire.
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Figure 12 : Cinétique d’oxydation a 250°C en autoclave en milieu basique.

Gréce aux cinétiques d’oxydation & ces trois températures dans des conditions basiques, nous

avons observé que :
- la cinétique d’oxydation semble étre linéaire,
- D’oxydation est plus rapide pour les échantillons de zirconium que pour les

échantillons de Zircaloy-4.

HI.1.c.Les constantes cinétiques

Pour chacune des séries, la pente des cinétiques d’oxydation diminue lorsque la
température d’oxydation décroit. A partir des cinétiques d’oxydation, nous avons déduit les
constantes cinétiques en fonction de la température. Ces valeurs sont présentées dans le

tableau 4.

Tableau 4 : Valeurs des constantes cinétiques lors de I’oxydation en autoclave. Les erreurs
relatives sur la détermination de ces constantes sont de 10%.

0,16 0,13 0,03 -

5x107

3x107




Comme lors de I’oxydation 3 Iair, les constantes cinétiques suivent la loi d’Arrhenius
qui est donnée par :

K=K,exp— (—IEQ—’I—‘)
b

avec K, : Facteur pré-exponentiel

T : Température (K)
Q : énergie d’activation apparente (eV. at'™!)
ky : Constante de Boltzmann (k»=8,617x10" eV. K .at™)

La représentation de —In(K) en fonction de 10%T (figure 13) nous permet d’en déduire les
énergies d’activation apparentes lors de I’oxydation en milieu basique en autoclave.
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ZyO; post-transitoire
ZrO; pré-transitoire

Figure 13 : Diagramme d’ Arrhenius des constantes cinétiques en fonction de 104T.

Dans ces conditions d’oxydation, nous obtenons les valeurs des énergies d’activation
apparentes données dans le tableau 5.

Tableau 5 : Valeurs des énergies d’activation apparentes pour les quatre matériaux étudiés.

= S e = e

T s > =

Grice & ces valeurs, il est possible d’extrapoler I’épaisseur de la couche d’oxyde & plus
faible température. Par exemple & 50°C, température reégnant en stockage géologique, le
Zircaloy-4 aurait une épaisseur d’oxyde de 100 um aprés 400 000 ans. :
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II1.2. Evolution structurale

H1.2.a.Influence de I’implantation sur lIa structure des oxydes

e Analyse sur toute I’épaisseur implantée

Afin de mettre en évidence les modifications structurales apportées par 1’oxydation et
I’implantation, nous avons analysé les échantillons par diffraction X en incidence rasante.
Nous présentons tout d’abord les résultats obtenus & I’angle d’incidence de 0,8° ce qui
correspond a une profondeur analysée de 200 nm représentative de toute 1’épaisseur implantée
en europium. Le spectre de diffraction X en incidence rasante présenté sur la figure 14 met en
évidence la présence de deux formes d’oxyde créées sur la matrice de zirconium par
oxydation a Iair : les oxydes quadratique et monoclinique. La présence de zircone cubique

n’est pas observée.

300 : — non implanté
: -~ implantation Eu
— quadratique (17-0923)

250
200 1m0 — monoclinique (36-0420)
= | —— zirconium (05-0665)
Z 150 +
2
=
= 100 +
Nl \\X/
) L / N
25 30

20

Figure 14 : Spectres de diffraction X en incidence rasante (a=0.8°) d’oxyde ZyO, pré-
transitoire ayant subi une implantation d’europium et d’un oxyde non implanté.

Pour évaluer 1’évolution structurale du matériau, les raies de diffraction étudiées ne
doivent correspondre qu’a une seule forme d’oxyde. La structure monoclinique posséde de
nombreuses raies de diffraction exploitables par contre la structure quadratique ne présente
qu’une seule raie de diffraction utilisable. Les raies de diffraction choisies sont rassemblées

dans le tableau 6 :
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Tableau 6 : Identification des raies de diffraction X de la zircone monoclinique de référence
non texturée (N°JCPDS : 36-0420) et de la zircone quadratique de référence (N°JCPDS : 17-
0923). Les intensités relatives des raies sont données en fonction de I’angle 26.

Imono (111)
Iquad (111) 30,2° 100

, La détermination de la fraction volumique de zircone quadratique présente dans les
différentes couches d’oxyde a été calculée en utilisant la formule présentée dans le chapitre IL.
Dans le tableau 7, est reportée la fraction volumique de zircone quadratique en fonction du

type d’oxyde pour des échantillons implantés ou non en Eu.

Tableau 7 : Pourcentage volumique de zircone quadratique contenu dans les differents types
d’échantillons implantés en Eu comparé aux échantillons non implantés.

" A partir de ce tableau, on constate tout d’abord que sur un échantillon vierge la
proportion de phase quadratique est plus élevée pour des oxydes pré-transitoires que post-
transitoires. Lorsque la transition cinétique se produit, il y a transformation de la zircone
quadratique en zircone monoclinique sur les 200 nm analysés. D’autre part, I’implantation
jonique d’europium ou d’iode induit globalement une augmentation de la proportion de la

phase quadratique sur I’épaisseur implantée.

. vAnalyse du pourcentage volumique de la phase quadratique, de la taille des
cristallites et des contraintes en fonction de la profondeur d’analyse

Aprés implantation en europium, les échantillons de références sont caractérisés par
diffraction X en incidence rasante. Les angles d’incidences sont compris entre 0,4° et 4° ce
qui correspond en terme de profondeur & une analyse comprise entre 60 nm et 1000 nm.
Lorsque la profondeur de d’analyse est de I'ordre de grandeur de I’épaisseur de I’oxyde,
I’interface métal-oxyde est atteinte mais son poids dans le signal diffracté total est faible. Afin
d’avoir des spectres qui soient représentatifs d’une moyenne, nous avons fait des analyses a
4° so0it 1000 nm correspondant & des profondeurs de pénétration supérieures 4 1’épaisseur de
la zircone pré-transitoire. Les rapports d’intensité des pics de diffraction X de la zircone
monoclinique et de la zircone quadratique varient avec la profondeur d’analyse. Sur la figure
15, les deux structures monoclinique et quadratique sont observées a tous les angles
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d’incidences mais P’intensité du pic de diffraction de la zircone quadratique diminue par
rapport & ’intensité du pic de diffraction de la zircone monoclinique lorsque 1’épaisseur

analysée augmente.
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Figure 15 : Spectres de diffraction X en incidénce rasante pour différents angles d’incidence.

Par détermination de la fraction volumique de la phase quadratique, on observe que
cette phase est plus importante en surface qu’en profondeur (figure 16) pour chacun des
matériaux de référence. De plus, les oxydes pré-transitoires du zirconium et du Zircaloy-4
contiennent une plus forte proportion de zircone quadratique que les oxydes post-transitoires.
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Figure 16 : Evolution de la proportion de la zircone quadratique en fonction de la profondeur
d’analyse. '

Nous interpréterons ces résultats en nous basant sur les données bibliographiques. Durant
1’oxydation du zirconium et de ses alliages, le rapport des volumes molaires de la zircone sur
le zirconium augmente. Le rapport de Pilling et Bedworth est de 1,56 pour le systéme
zircone/zirconium. Cette variation de volume se traduit par la création de contraintes dans la
couche d’oxyde favorisant la formation de zircone quadratique. A I’interface métal/oxyde, la
présence de zircone quadratique est toujours plus importante que dans le reste de la couche
d’oxyde et cela quel que soit le type d’oxyde. Des études de diffraction X en incidence rasante
indiquent que la fraction volumique de la zircone quadratique est au maximum lorsque
’analyse est effectuée a la profondeur correspondant & Pinterface métal-oxyde [Béchade-
2000, Parise-1996]. '

Dans notre étude, nous observons une diminution de la fraction volumique de la
zircone quadratique avec la profondeur d’analyse pour les oxydes pré et post-transitoires. Il ne
s’agit pas véritablement de gradients en profondeur puisque I’information ne parvient pas
d’une profondeur donnée mais est intégrée entre la surface et une profondeur donnée. Nous
n’observons donc pas dans notre cas une évolution de la fraction volumique de zircone
quadratique & I’interface métal-oxyde car la proportion de zircone quadratique est importante
en surface de 1’échantillon. '

La forte fraction volumique de la zircone quadratique en surface de 1’échantillon
s’explique par I’implantation ionique d’europium. En effet, 1’europium est un ion trivalent
favorisant la stabilisation de la zircone quadratique. De plus, I’implantation d’ions dans la
zircone crée des défauts 4 I’avant du profil d’implantation, et il a été montré que la transition
de phase monoclinique — quadratique peut-étre est induite par ’irradiation [Simeone-2000].

L’analyse de 1’oxyde de Zircaloy-4 pré-transitoire en incidence rasante met en
évidence 1’évolution de la taille des cristallites de la phase quadratique en fonction de leur
emplacement dans 1’oxyde. En effet la taille des cristallites de zircone quadratique diminue
lorsqu’ils se trouvent proche de I’interface métal-oxyde (figure 17). Par contre la taille des
cristallites de zircone monoclinique n’évolue pas avec la profondeur d’analyse.
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Figure 17 : Evolution de la taille des cristallites de zircone monoclinique et quadratique dans
I’oxyde de ZyO, pré-transitoire de référence.

Pour les autres matériaux de référence, nous n’avons pas observé d’évolution de la
taille des cristallites de zircone monoclinique et quadratique. Mais nous avons pu estimer un

ordre de grandeur de la taille des cristallites de 12 + 2 nm.

Pour les oxydes pré-transitoires de zirconium et de Zircaloy-4, nous observons sur la
figure 18 le déplacement des raies de diffraction. L’évolution de la position des raies de
diffraction en fonction de la profondeur analysée est représentée sur cette figure.
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Figure 18 : Evolution de la position des raies (111)q en fonction de la profondeur analysée
pour les oxydes pré-transitoires. Le trait représente la position théorique de la raie de

diffraction (111)q.
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Les contraintes résiduelles correspondent & une déformation macroscopique du réseau
ce qui entraine une modification du paramétre global de maille et donc de la position des
raies. A partir de la déformation du réseau, il est possible d’estimer 1’ordre de grandeur des

contraintes en appliquant la formule simple d’élasticité :

(dre—det )
o=E Aret

La distance d.s est la valéur obtenue a partir de la fiche JC-PDS 36-0420. La valeur du

module d’élasticité E est de 281 GPa [Béchade-2000]. La figure 19 présente I’évolution des
contraintes dans 1’oxyde pré-transitoire de zirconium et de Zircaloy-4.
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Figure 19 : Evolution des contraintes en fonction de la profondeur d’analyse.

Les contraintes déterminées sont identiques pour les oxydes pré-transitoires de
zirconium et de Zircaloy-4 sur toute 1’épaisseur analysée. Dans les deux cas, le niveau de
contrainte (en valeur absolue) augmente avec la profondeur d’analyse. La déformation
mesurée par diffraction correspond & une augmentation des contraintes sous I’effet de
1’oxydation et donc de ’augmentation du volume de ’oxyde par rapport au volume du métal.
En ce qui concerne les oxydes post-transitoires de zirconium et de Zircaloy-4, nous n’avons
pas observé d’évolution des contraintes en fonction de la profondeur d’analyse. D’aprés une
étude menée par Sicardy et al., le niveau de contrainte décroit au fur et & mesure de la
croissance de 1’oxyde [Sicardy-2000] et devient stable en surface.

I11.2.b. Evolution de la structure du matériau en autoclave

Les échantillons oxydés en autoclave sont ensuite analysés par diffraction X en
incidence rasante. Afin d’étudier la zircone de surface, nous avons choisi un angle d’incidence

de 0,8°, ce qui correspond & une profondeur d’analyse de 200 nm. L’évolution de la

proportion de la phase quadratique présentée figure 20 met en évidence la diminution de la

teneur en phase quadratique au cours de 1’oxydation en autoclave & 250°C.
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Figure 20 : Evolution de la fraction de la zircone quadratique en fonction du nombre de jours
en autoclave a 250°C.

' L’oxyde pré-transitoire de Zircaloy-4 contient la plus forte proportion de zircone
quadratique, par rapport aux autres échantillons, tout au long de I’oxydation en autoclave. La
décroissance de la teneur en zircone quadratique est réguliére et se stabilise aprés 70 jours en
autoclave a 11% volumique de zircone quadratique. L’oxyde pré-transitoire de Zircaloy-4 a
une forte capacité & maintenir un pourcentage important de zircone quadratique grace a ses
¢léments d’alliage. Cette caractéristique lui confére une cinétique d’oxydation ralentie par
rapport aux autres échantillons. A 250°C, aprés 84 jours en autoclave, le gain de masse est
négligeable ; par contre la proportion volumique de zircone quadratique est divisée par trois.
Méme sans oxydation de I’échantillon, le séjour en autoclave permet la transformation de la
zircone quadratique en zircone monoclinique.

La proportion de zircone quadratique contenue dans I’oxyde post-transitoire de
Zircaloy-4 est de 23 % initialement et décroit réguliérement jusqu’a une valeur de 8,5% apreés
84 jours en autoclave.

En ce qui concerne 1’oxyde pré-transitoire de zirconium, une forte variation de la
proportion en zircone quadratique est observée entre la teneur initiale (22%) et apres 14 jours
en autoclave (8%). La zircone quadratique est déstabilisée dés le premier séjour en autoclave,
puis sa teneur décroit réguliérement. L’oxyde post-transitoire de zirconium contient la plus
faible proportion initiale de zircone quadratique, par rapport aux autres matériaux de
référence, mais conserve lors des séjours en autoclave une plus forte teneur en zircone

quadratique que 1’oxyde pré-transitoire de zirconium.

Les figures 21 et 22 présentent 1’évolution de la proportion volumique en zircone
quadratique en fonction du temps de séjour en autoclave et en fonction de la température pour

chaque type de matériau.
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Figure 21 : Evolution de la teneur volumique en zircone quadratique en fonction du temps de
séjour en autoclave pour I'oxyde de Zircaloy-4 :a) oxyde pré-transitoire et b) oxyde post-

transitoire.
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Figure 22 : Evolution de la teneur volumique en zircone quadratique en fonction du temps de
séjour en autoclave pour ’oxyde de zirconium :a) oxyde pré-transitoire et b) oxyde post-

transitoire.

Pour chaque type de matériau étudié, la teneur en zircone quadratique diminue lorsque
le temps de séjour en autoclave augmente. L’augmentation de la température accroit ce
phénoméne. L’oxyde pré-transitoire de zirconium est le matériau dont la phase quadratique
est la plus déstabilisée dés les 14 premiers jours en autoclave et pour toutes les temperatures.
Nous avons observé lors de I’oxydation de ces échantillons une perte de cohésion de la
zircone entrainant une desquamation importante.
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IV.Bilan

En conclusion, nous avons observé une cinétique d’oxydation linéaire pour les
échantillons ayant séjourné en autoclave ce qui laisse présager la croissance d’un oxyde post-
transitoire. La phase pré-transitoire n’étant pas observée, nous avons comparé les constantes
cinétiques des phases post-transitoires lors de ’oxydation en milieu basique et a I’air. Le
tableau suivant récapitule ces valeurs. En ce qui concerne 1’oxydation a I’air, les constantes

cinétiques sont obtenues par extrapolation.

Tableau 8 : Comparaison des constantes cinétiques lors de I’oxydation en milieu basique et &
1air des échantillons de ZrO, pré-transitoires dans la phase post-transitoire.

300°C 10,46 2,9x107
275°C 0,13 1,1x10°
250°C 3x1072 ' 4,7x10™

L’oxydation en milieu basique est nettement plus rapide que I’oxydation a ’air de
deux ordres de grandeur. Ceci peut s’expliquer par la présence des ions Na* et K" en solution.
En effet, ’incorporation d’ions alcalins dans I’oxyde engendre une augmentation du nombre
des lacunes anioniques ce qui favorise la diffusion de 1’espéce oxydante. De plus, la
diffusivité de OH" est plus importante que celle de O%. Ainsi la diffusion du groupement OH’
est facilité, ce qui entraine une nette augmentation de la vitesse d’oxydation dans un milieu

alcalin.

Le pourcentage volumique de la zircone quadratique diminue avec la durée du s¢jour
en autoclave. La transformation quadratique-monoclinique est d’autant plus rapide que la
température régnant en autoclave est élevée et donc que la vitesse d’oxydation est importante.
A 300°C, la dégradation de la phase quadratique au profit de la phase monoclinique est trés
nette et a lieu aprés 14 jours en autoclave. Trés rapidement, il n’y a plus de différences
notables entre les échantillons initialement pré et post-transitoires. La création de lacunes
d’oxygeéne et la pénétration des ions OH™ semblent déstabiliser la zircone quadratique.

Nous avons observé a 250°C et 275°C sur des échantillons de ZyO, pré-transitoires
une diminution de la fraction volumique de la zircone quadratique sans pour autant noter une
oxydation du matériau. L’incorporation d’une trés faible quantité de OH ainsi qu’une faible
concentration de cations semblent étre suffisantes & la déstabilisation de la zircone
quadratique. Pour les mémes tempcratures, nous avons observé une oxydation des
échantillons de ZyO, post-transitoires, pour lesquels, la couche superficielle de zircone est
suffisamment poreuse pour laisser pénétrer I’espéce oxydante.

L’ensemble de ces données va nous permettre de mieux comprendre les mecanismes
inhérents  la dissolution de la zircone et au relachement de I’iode.
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Chapitre IV
Etude de la dissolution de la zircone

en milieu basique

Le but de nos travaux est d’étudier le reldichement des éléments radioactifs contenus
dans les coques dans le cadre d’un stockage géologique. L’un des mécanismes pouvant étre
responsable de la dispersion des radionucléides dans la biosphére est la dissolution de la
matrice les contenant. Dans ce chapltre nous allons étudier le comportement de la zircone
dans un milieu basique.

Dans une premicre étape, nous allons mettre en évidence que ’europium est un
marqueur de surface adapté au suivi de la dissolution de la zircone. Pour cela, il faut vérifier
que le coefficient de diffusion de 1’europium dans la matrice est faible. Lors de recuits
effectués sous air, I’évolution du profil de distribution d’europium est suivie par RBS.

Dans une deuxiéme partie, nous utilisons ’europium en tant que marqueur pour suivre
la dissolution de la zircone. La perte d’europium permet d’obtenir la cinétique de dissolution
de la zircone aux trois températures étudiées et ainsi d’extrapoler aux conditions de stockage.

I Validation du marqueur europium

I.1. Expériences

L’europium doit servir de marqueur pour suivre [’évolution de Iinterface
solide/liquide. Nous souhaitons nous assurer que 1’europium est un marqueur adapté au suivi
de P’interface. Pour cela, il faut donc vérifier que le coefficient de diffusion thermique de
I’europium dans la zircone est faible. Les expériences ont été effectuées a partir d’échantillons
ZrO; et ZyO, pré-transitoires. Cependant comme nous 1’avons montré dans le chapitre III ces
oxydes vont évoluer trés vite vers une phase post-transitoire. Pour simplifier les notations
nous parlerons dans ce paragraphe « Validation du marqueur europium» d’oxyde de

zirconium et de Zircaloy-4.

Les échantillons sont soumis & des recuits pendant 6 heures & 450°C dans un four
tubulaire dans les mémes conditions de flux d’air que celles presentees dans le chapltre IL
L’europium est implanté a une énergie de 200 keV et & une dose de 10' atomes par cm’. La
distribution obtenue est caractérisée par un parcours projeté de 42 nm et un écart-type de 16
nm (calcul SRIM-2000). Dans ces conditions, la concentration maximale est de 3% atomique
d’europium. Les échantillons sont ensuite recuits pour étudier la diffusion thermique & des
températures comprises entre 830°C et 950°C. L’analyse RBS a été effectuée avec des
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particules o incidentes d’énergie égale & 3 MeV. Ce choix est nécessaire pour avoir une
séparation nette entre le front de montée du zirconium et la distribution d’europium, malgré
une perte de résolution par rapport 4 une analyse avec des particules ¢, incidentes de 1 MeV.
Les figures 1 et 2 présentent 1’évolution des profils de répartition de 1’europium en fonction
du temps dans les oxydes, respectivement de Zircaloy-4 et de zirconium, pour trois
températures différentes : 850°C, 900°C et 950°C.
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Figure 1 : Evolutions des profils de concentration de I’europium dans I’oxyde de Zircaloy-4
en fonction du temps de recuit : a) 950°C, b) 900°C et c) 850°C.
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Le profil de répartition de 1’europium dans nos échantillons est gaussien pour toutes
les températures. On observe une diminution de la concentration au maximum de la
gaussienne ainsi qu’un faible élargissement des distributions au cours de I’oxydation. Au vu
de ces résultats, les variations de ces distributions d’europium observées par RBS sont
représentatives d’une diffusion thermique de 1’élément. Nous allons modéliser 1’évolution des
profils de distribution de I’europium dans la zircone afin d’en déduire les coefficients de
diffusion thermiques aux températures étudiées et d’extrapoler un coefficient de diffusion a
300°C (température maximale étudiée en autoclave).

1.2. Modele de diffusion thermique

Afin d’extraire les coefficients de diffusion de I’europium dans la zircone, nous avons
utilisé une simulation numérique basée sur les lois de Fick. Avant de décrire la méthode
numérique permettant d’obtenir les valeurs des coefficients de diffusion & partir des profils de
distributions de 1’europium, nous rappelons tout d’abord briévement le formalisme de la

diffusion.

I.2.a Formalisme

Dans notre étude, I’europium est implanté dans le matériau & une profondeur et avec
une distribution connues. Les variations de cette distribution au cours des oxydations sont
observées par RBS et sont exprimées en fonction de la profondeur. Nous nous plagons dans
un modéle unidirectionnel et nous considérons le flux de particules d’une certaine espece. Soit
C(x,t) leur concentration en pourcentage atomique & une profondeur x et un temps t. En

, . . dC(x,t) . .
présence d’un gradient de concentration 9C(x,t) , il y a déplacement des atomes des fortes

concentrations vers les faibles concentrations. I1 s’établit un flux d’atomes J proportionnel a
ce gradient, c’est la premiére loi de Fick :

J(x,t) = _D_Q_C(it_)_
Jx
avec D : coefficient de diffusion ou diffusivité (cm2.s™).

La quantité de matiére accumulée pendant un temps dt dans un volume de section unité est :

[(x,t) - J(x +dx, t)]Jdt = —a—Jg"—t)dx.dt
X

Ceci entraine une variation du nombre de particules dans ce volume de section unité :

[C(x,t) - C(x, t+dt) Jax = %"—’de.dt

Ces deux quantités sont égales (bilan maticre) :

A(x,b _ 9C(x,1)
ox ot

On obtient alors 1’équation de la diffusion :



9C(x,t) 9DIC(x,t) . 9°C(x,t)
= +D
ot 0x.0x ox>

Si on admet que D est indépendant de la profondeur, alors cette loi s’écrit :

2
5I°C(xY) _ IC(x,1)

5 o pour x € [O,oo[ ett=0

Cette équation est la deuxiéme loi de Fick. Pour résoudre cette équation, nous devons imposer
certaines conditions compatibles avec I’expérience. Dans notre modéle, nous considérons un

systéme ayant les conditions suivantes :
¢ Condition initiale : t=0
» Dans notre cas, le profil d’implantation de l’europium étant parfaitement

déterminé, la distribution initiale est représentée par une gaussienne définie par
une profondeur moyenne Rp et par sa largeur de distribution G.

Clx )= coxexp(-(xT;;@z]

o Conditions aux limites :

Dans notre application, nous considérons que 1’échantillon est un massif semi-infini. Loin de
la surface la concentration est nulle et reste nulle quel que soit le temps de recuit, donc :

» C(eo,t) = 0 dans notre application nous considérons que C(x,t)=0 si x>4Rp
En surface, on peut prendre trois types de conditions aux limites :
— Concentration en surface connue : C(0,t)=Cst
— Dérivée de la concentration en surface connue (ou flux connu) :

IO _ s

— Combinaison linéaire de concentration et de flux connue :
0C(0,t
0.0 +bC(0,t) = Cst
ox .
Les résultats expérimentaux fixent notre choix. Dans notre cas, nous avons choisi :

» C(0,t)=C(0,0) quel que soit t car comme observé sur la figure IV.3, la
concentration en surface peut étre considérée, dans la limite des erreurs, comme



M # 0 donc
ox

constante quel que soit le temps de recuit. Ceci implique que

I’europium peut étre relaché de la matrice.

12.b Résolution de I’équation de Fick

Les conditions aux limites étant posées, nous allons utiliser des variables réduites pour
résoudre I’équation de Fick. Dans un premier temps nous posons :

E_—_—.E. X:i{- —R—p-’:BE-
G c c

La gaussienne s’écrit alors : C(X,0)= exp[——;—(X - ﬁp)zJ

¥C_o* T
oX* D ot

La loi de Fick devient :

En posant : t = —13
c

?’C _aC

oxX* ot

La loi de Fick s’écrit :

On utilise la méthode numérique des différences finies pour résoudre cette équation de
Fick :

{ — —_ _—
’C _C-2C7"+CT
) oX? AX?
§§ B Einﬂ _Ein
~ ot At

i estIindice du point qui correspond & une abscisse donnée. X=1AX
L’indice n représente I’itération de temps
At

AX?

on pose =r

on obtient : C**' = (1-2r)C" +1(C*, + E,nn)

Les conditions limites en valeur réduite sont : - C(eo,)=0
- C(0,1)=k

Ce développement correspond & un schéma explicite de différences finies. Il est nécessaire de

1 -
prendre r < - pour que la solution converge. Le temps t, nécessaire partant de la distribution
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initiale, pour retrouver la distribution obtenue aprés un temps t de chauffage, permet de

N . e ey - tD t
connaitre la diffusivité, car t =—- donc D=0c"-.
0] t

La résolution numérique permet de reproduire 1’évolution des profils de concentration.
Par ajustement des données expérimentales et simulées grice au logiciel Matlab, nous en
déduisons les coefficients de diffusion. Un exemple d’analyse de 1’évolution des distributions
de 1’europium, tel qu’implanté et aprés des recuits de 10 minutes et 20 minutes a 950°C, est
donné sur la figure ci-dessous. Les points représentent les valeurs expérimentales, les traits les

distributions simulées.

3 A .
¢ non recuit

= 10 minutes
4 20 minutes

% atomique Eu
ja—y
n
|

Wy
!

0 20 40 60 80 100 120 140 160
Profondeur (nm)

Figure 3 : Ajustement entre les points expérimentaux et les profils simules (traits) a 950°C
pour la diffusion de I’europium dans I’oxyde de Zircaloy-4.

1.3. Résultats

Pour chaque température les valeurs des coefficients de diffusion sont déduits de mesures
effectuées 4 des temps de recuit différents. La dispersion des valeurs ainsi obtenues est
illustrée sur la tableau 1 qui montre la nécessité de déterminer une valeur moyenne des

coefficients de diffusion pour chaque température.

Tableau 1 : Coefficients de diffusion D de 1’europium en cm?’.s™! dans I’oxyde de Zircaloy-4 &
950°C pour deux temps de recuit

1200 4.8x10"°




On peut remarquer que la différence est faible. Sur la figure 4 est representée
I’évolution du produit Dt en fonction du temps de recuit. La valeur moyenne de D est la pente

de cette droite.

6E-12 - * 950°C

SE-12 " 900°C

2 850°C
4E-12 -
B 3E12 A

2E-12 - e

1E-12 -

0 :

0 500 1000 1500 2000 2500
Temps (s)

Figure 4 : Représentation du produit Dt en fonction du temps de recuit t pour différentes

. températures.
Nous obtenons ainsi une valeur moyenne du coefficient de diffusion pour chaque
température de recuit. Les valeurs concernant la diffusion de I’europium dans ’oxyde de
Zircaloy-4 sont reportées dans le tableau 2 et les valeurs concernant la diffusion de I’europium

dans I’oxyde de zirconium sont présentées dans le tableau 3.

Tableau 2 : Valeurs des coefficients de diffusion de ’europium dans 1’oxyde de Zircaloy-4.

950 (4,80,7)x10™"°
900 (1,240,2)x107"°
850 (4,7%1,1)x107®

Tableau 3 : Valeurs des coefficients de diffusion de 1’europium dans I’oxyde de zirconium.

950 | (8,8+1,8)x107°
930 (7,5%1,5)x107'
900 (3,940,8)x10'6
880 (1,740,4)x107*
850 (1,120,2)x107%
830 (0,940,2)x107%°
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On peut remarquer que pour les températures étudiées pour la diffusion de I’europium
dans la zircone, le coefficient de diffusion est 4 fois plus important dans I’oxyde de Zircaloy-4
que dans I’oxyde de zirconium. Nous allons utiliser ces valeurs des coefficients de diffusion
afin d’extraire I’énergie d’activation apparente de diffusion de 1’europium dans les deux types
d’oxyde. Les coefficients de diffusion suivent une loi d’ Arrhenius donnée par :

D= D;,.exp[—_- kEz:I‘ ]
be

avec : D : coefficient de diffusion (cmz.s'l)
Dy : facteur pré-exponentiel (cm?.s™)
E,: énergie d’activation apparent (eV.at™)
ky : constante de Boltzmann ; ky=8,617x1 0° eV.Kat?
T : température (K)

La figure 5 représente le diagramme d’Arrhenius obtenu & partir des valeurs de D moyens
trouvées par ajustement des profils.

-32,5 - * ZyO;
-33 e ZrO,
-33,5
-34 +
-34,5 -
-35
-35,5 -

-36
-36,5 - i
37
-37,5 . . . ; .
0,8 0,82 0,84 0,86 0,88 0,9 0,92

1000/T (K1)

InD

Figure 5 : Diagramme d’Arrhenius de la diffusivité de I’europium dans I’oxyde de Zircaloy-4
et de zirconium entre 830°C et 950°C.

L’énergie d’activation apparente de diffusion de I’europium obtenue est de :
E.=2,7+ 0,4 eV dans Poxyde de Zircaloy-4,
E.= 2,4+ 0,4 eV dans ’oxyde de zirconium.

Le facteur pré-exponentiel (cmz.s'l) estde:
Dy = (6,9+ 1,3)1(10'4 cm’s™ dans I’oxyde de Zircaloy-4,

Dy=(8,4<+ 1,7)x10'6 cm’s™ dans Poxyde de zirconium.



Les valeurs des énergies d’activation de I’europium dans 1’oxyde de Zircaloy-4 et de
zirconium sont identiques aux erreurs prés. Ces énergies d’activation sont caractéristiques
d’un mécanisme de substitution [Carlot-2000]. Cela signifie que la diffusion de 1I’europium est
trés peu influencée par les éléments d’alliage contenus dans le Zircaloy-4.

Les valeurs des énergies d’activation et des facteurs pré-exponentiels permettent d’extrapoler
aux températures utilisées en autoclave, c’est a dire entre 250°C et 300°C (tableau 4).

Tableau 4 : Valeurs des coefficients de diffusion de I’europium extrapolés & 250°C et 300°C.

8,3){10‘28 cm.s

4,3){10'30 cm?s?

4,3x10% cm?s™ 4,6x10% cm®s™

On note que ces résultats signifient qu’a 300°C P’europium migrerait de 10 nm
(résolution en profondeur de la RBS) en 7 millions d’années. Les coefficients de diffusion de
I’europium dans 1’oxyde de Zircaloy-4 sont plus faibles que dans 1’oxyde de zirconium pour
des températures comprises entre 250°C et 300°C.

Les faibles valeurs des coefficients de diffusion thermique permettent de valider
I’europium en tant que marqueur de ’interface solide/liquide. En conséquence, toute
perte d’europium durant les expériences en autoclave sera attribuée a la dissolution de
la couche d’oxyde et non a la diffusion de cet élément.

I4. Caractérisation chimique de Peuropium par XPS

L’europium est un élément facilement oxydable. Il a été montré que sous recuit a 1’air
du fait de la diffusion de 1’oxygéne dans le matériau, ’europium s’oxyde au degré
d’oxydation +III [Martin-99]. Dans cette partie, nous avons cherché a connaitre le degré
d’oxydation de I’europium apres séjour en autoclave.

L4.a Principe

Le but de la spectroscopie XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) est
essentiellement d’obtenir des informations sur 1’état chimique et 1’environnement d’un atome.
Nos analyses ont été réalisées a I’Institut de Recherche sur la Catalyse de Lyon (IRC) aupres

d’un spectrometre VG ESCALAB 200R.

La spectroscopie de photoélectrons consiste & analyser en énergie les électrons émis
d’une substance irradiée par un faisceau monoénergétique de photons X d’énergie hv. Elle
analyse les premicres couches atomiques du matériau sur une profondeur sondée d’environ 5
nm. Ejason €st I’énergie de liaison caractérisant un électron d’un niveau électronique donné,
cette énergie de liaison est directement accessible par la conservation de 1’énergie :

hv= Ecinétique + Eliasion

ou hv est I’énergie excitatrice fixée et Ecineique st 1’énergie cinétique mesurée.
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La source de photons est un tube & rayons X, dans notre cas I’énergie excitatrice
provient de la raie Ko12 du magnésium. La méthode est non destructive et applicable a tous
les éléments excepté ’hydrogéne. Les mesures sont réalisées sous vide. L’installation de
spectrométrie de photoélectrons, que nous avons utilisé, comprend :

- une source de photons X (double anode Al/Mg),
- une chambre sous ultra-vide (3x10™'° mbar) contenant 1’échantillon,

- un analyseur d’électrons a secteur sphérique (150°),

- un systeme a 5 Channeltrons,
une chaine d’acquisition permettant d’obtenir 1’intensité en fonction de 1’énergie

cinétique.

L4.b Informations qualitatives

Un spectre XPS est constitué de raies se superposant 4 un fond continu (figure 6).

14000 +
12000 -
10000 -
8000 -
6000 -
4000 -
2000 -

0 T T T T 1
800 600 400 200 0

Intensité

Energie de liaison (eV)

Figure 6 : Spectre XPS d’un échantillon d’oxyde compact de Zircaloy-4.

Le fond continu est df aux électrons secondaires. Aprés excitation d’un photoélectron,
celui-ci peut subir plusieurs chocs inélastiques et ainsi perdre de 1’énergie. L’intensité du fond
augmente vers les faibles énergies cinétiques aprés chaque pic.

Les raies de base sont les pics photoélectriques résultant de 1’éjection d’un électron de
ceeur de I’atome. Ces pics sont caractéristiques de chaque atome, et permettent donc une
analyse élémentaire de I’échantillon. De plus, ’énergie des niveaux de cceur est modifiée si
’environnement chimique d’un atome change. Ce phénoméne est appelé déplacement
chimique. On peut ainsi comparer les énergies d’un méme niveau atomique pour des
composés différents. La résolution énergétique de I’XPS permet de séparer qualitativement et
quantitativement les fonctionnalités chimiques d’un élément en utilisant ce déplacement
chimique. Dans notre cas, la résolution en énergie est de 1 eV. On pourra ainsi caractériser les
différents degrés d’oxydation de I’europium (tableau 5) & partir du déplacement chimique des
raies. Le spectre 4d de 1’europium présente un doublet spin-orbite 4ds;2-4dsy2.
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Tableau 5 : Energies de liaison Eu 4ds), pour différentes valences [Moulder-92], [Wang-
2000].

Eu (métal) 128,39 eV
Eu(Il) dans EuO 131,96 eV
Eu(III) dans Eu,O;3 135,79 eV

Dans le cas d’une source X non monochromatée ce qui est le cas de notre appareillage, il
existe, 4 coté des pics photoélectriques principaux, d’autres structures dont les origines
peuvent étre diverses. En effet, une source X non monochromatée est accompagnée de raies
satellites qui induisent des pics photoélectriques & plus faible énergie de liaison que le pic
principal. Pour une source X de magnésium, la raie Kp, qui représente environ 2% de
I’intensité de la raie principale Kqi2, induit la présence de pics photoélectriques 3dsp du
zirconium 2 la méme énergie que les pics photoélectriques 4d de ’europium. Ainsi, nous
avons du tenir compte de la raie satellite du zirconium pour 1’analyse de 1’europium.

I.4.c Informations semi-quantitatives

Le dosage d’un élément se fait par la mesure de ’intensité du signal. Cette intensité est
proportionnelle au nombre de photoélectrons éjectés, donc, directement reliée au nombre
d’atomes émetteurs N;. Ainsi le taux de comptage dI des photoélectrons regus par le détecteur
émis dans la direction 6 d’un élément de volume dz & la profondeur z s”écrit :

-z dz
Asin® /sin®

do
dek =FNj —dEQO EXP(

avec : F: flux de photons,
T : facteur de transmission de ’analyseur,

d%g : section efficace différentielle de photo-ionisation,

Q) : angle solide d’acceptance de I’analyseur,
A : libre parcours moyen des électrons.

Aprés intégration jusqu’a la profondeur z ou jusqu’a I'infini, la relation conduit
respectivement aux relations suivantes :

I =KNo|1-exp—— [T
! Asin®
I.=KN,GAT

ol o est la section efficace totale de photoionisation pour un électron de niveau de cceur.
V.13



Pour s’affranchir de la constante K propre a I’appareillage et de T le facteur de
transmission, 1’analyse quantitative doit alors comparer les intensités de pics enregistrées
simultanément et ayant des énergies cinétiques voisines. Le libre parcours moyen des
¢lectrons varie avec la nature de 1’échantillon et avec leur énergie cinétique. Ainsi le rapport
des intensités de deux éléments A et B mesurées au cours d’une méme expérience devient :

I_A_GANA Ec,
Iz o5 Ng+/Ecy

Ce rapport est valable en considérant que les deux éléments A et B sont répartis de fagon
homogene dans I’échantillon sur une profondeur suffisante pour étre considérée comme

infinie vis & vis des libres parcours moyen.

I.4.d Expériences

Nous avons effectué des analyses XPS sur deux échantillons :

un oxyde pré-transitoire de Zircaloy-4 implanté en Eu a une énergie de 200 keV et
4 une dose de 10'® at.cm™,

un oxyde pré-transitoire de Zircaloy-4 implanté en Eu 4 une énergie de 200 keV et
a une dose de 10" at.cm™, puis ayant séjourné 84 jours en autoclave  250°C.

Ces deux échantillons ont été choisis pour mettre en évidence P’influence de la corrosion en
autoclave sur le marqueur. La profondeur analysée en XPS est de I’ordre de 5 nm. Nous avons
pratiqué des abrasions ioniques par flux d’argon & une pression 10 mbar et une énergie de 2
keV sur les deux échantillons. Ainsi nous pouvons connaitre la proportion des différents états
de I’europium en fonction de la distribution du profil. 1l est difficile de connaitre I’épaisseur
exacte abrasée. Nous avons pu toutefois estimer, comme ordre de grandeur, qu’une minute
d’abrasion correspond a une épaisseur abrasée de 1 nm. L’oxyde de zirconium étant isolant, .
un phénoméne de charge a été observé. Ce phénoméne provoque un déplacement des pics. En
conséquence, une référence interne en énergie a été prise sur le pic de carbone (C;=284,5 eV).
La figure 7 présente 1’évolution du doublet 4d (4ds»-4ds») de ’europium en énergie en
fonction du temps d’abrasion. Les traits représentent les énergies de liaison théorique de la
contribution 4ds,, de I’europium métal, +II et +III. La contribution 4ds;» n’est pas mentionnée
mais elle est située a une énergie inférieure d’environ 5 eV de la contribution 4ds.
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Figure 7 : Evolution du doublet 4d de I’europium en fonction du temps d’abrasion sur un
échantillon d’oxyde pré-transitoire de Zircaloy-4 tel qu’implanté.

Sur la figure 7, on observe une augmentation de 1’intensité du signal d’europium au
cours de I’abrasion, traduisant le profil de répartition de cet élément avec la profondeur. De -
plus la position en énergie du doublet ne varie pas avec le temps d’abrasion, indiquant que
I’état chimique de 1’europium est le méme quelle que soit la profondeur.

La figure 8 représente 1’évolution du doublet 4d de I’europium d’un échantillon d’oxyde
compact de Zircaloy-4 apres séjour en autoclave.
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Figure 8 : Evolution du doublet 4d de I’europium en fonction du temps d’abrasion pour un
échantillon d’oxyde pré-transitoire de Zircaloy-4 ayant séourné 84 jours en autoclave &

250°C.

Au cours de I’abrasion de cet échantillon ayant séjourné en autoclave, nous remarquons une
diminution de I’énergie de liaison ainsi qu’un affinement du doublet. Ces deux phénomenes
sont caractéristiques d’un europium non oxydé. De plus, nous observons que la quantité
d’europium en surface est plus importante dans 1’échantillon ayant séjourné en autoclave que
dans le témoin. Ce résultat met en évidence que la dissolution de la zircone entraine une plus
forte concentration en europium en surface de 1’échantillon, ce que nous avions déja observé

par analyse RBS.

I.4.e Exploitation des résultats

Afin d’obtenir des informations plus précises, tant du point de vue qualitatif que quantitatif, il
convient d’effectuer une décomposition de la raie 4d, c’est a dire séparer les contributions des
trois états d’oxydation de I’europium. Aprés soustraction d’un fond continu d’électrons
secondaires (fonction de Shirley), le logiciel mis en ceuvre pour effectuer cette opération
utilise ‘une procédure de minimisation basée sur le critére des moindres carrés. Chaque
composante est caractérisée par plusieurs paramétres (position, intensité, largeur, forme de la
raie). La décomposition montre que chaque contribution se présente sous forme d’un doublet
car ’analyse porte sur I’orbitale 4d de 1’europium. De plus pour nos analyses, nous devons
tenir compte de la contribution de la raie satellite du zirconium.
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o I e témoin

Le pic observé sur le spectre XPS avant abrasion (figure 9) est un singulet et est df
uniquement & la raie satellite du zirconium. L’europium n’est pas détectable en surface. Aprés
5 minutes d’abrasion, le spectre XPS présente un doublet. Le pic ayant la plus faible énergie
correspond a P’énergie de liaison de la contribution 4ds, de ’europium métal. La
décomposition du doublet est présentée sur la figure 9. Il est a noter que dans ce cas la
concentration en europium étant faible, la raie satellite du zirconium est proportionnellement
importante. Aprés 90 minutes d’abrasion, la concentration en europium est suffisamment
importante pour qu’on puisse négliger la contribution de la raie satellite du zirconium.

a)

Raie satellite
de Zr 3d5/2

Intensité

Intensité

Eu (0) 4d3/2

¥
Eu (0) 4dse Eu(0)4dsp °
H i : i
145 130 135 130 ¥o8 140G 135 330 125
Energie de liaison (eV) Energie de liaison (eV)

Figure 9 : Décomposition du doublet 4d de I’europium de 1’échantillon témoin :a) aprés 5
minutes d’abrasion et b) aprés 90 minutes d’abrasion.

Pour cet échantillon n’ayant subi aucun traitement en autoclave, I’europium est
présent uniquement sous sa forme métal sur toute 1’épaisseur analysée par XPS. Nous
pouvons donc en conclure que pour tout le profil de distribution, I’europium reste sous
forme métal aprés implantation. L’oxygéne a une plus forte affinité pour le zirconium

que pour P’europium.

e Echantillon ayant séjourné en autoclave 84 jours & 250°C

Avant abrasion, le spectre XPS indique la présence d’europium, mais nous avons dii tenir
compte dans ce cas aussi de la raie satellite du zirconium car sa contribution est importante.
Aprés abrasion, nous avons pu négliger la contribution de cette raie satellite car la
concentration d’europium est plus importante. La figure 10 présente la décomposition des
spectres XPS obtenus sur cet échantillon en surface et aprés 15 minutes d’abrasion.
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Figure 10 : Décomposition du doublet 4d de I’europium pour les degrés d’oxydation O, II et
Il de I’échantillon ayant séjourné 84 jours en autoclave a 250°C, pour deux temps

d’abrasion : a) sans abrasion et b) apres 15 minutes d’abrasion.

Les trois degrés d’oxydation de 1’europium sont présents dans cet échantillon. Lors de
I’analyse XPS en surface de 1’échantillon, la proportion d’europium III est de 62 % et de 14%
pour I’europium métal. Apres 90 minutes d’abrasion, la majeure partie de I’europium (77%)
est sous forme métallique. Pour chaque temps d’abrasion, 1’europium, au degré d’oxydation
II, est présent. Sa proportion relative oscille entre 24% et 12%. La figure 11 représente la
proportion des trois degrés d’oxydation de 1’europium en fonction de la profondeur analysée.
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Figure 11: Représentation schématique de la contribution relative des trois degrés
d’oxydation de I’europium dans un échantillon ayant séjourné 84 jours en autoclave a 250°C

en fonction de la profondeur.
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Nous avons donc mis en évidence une diminution du degré d’oxydation de I’europium
en fonction du temps d’abrasion, donc de la profondeur d’analyse, passant d’un degré
d’oxydation III & un degré d’oxydation 0. Ce changement de degré d’oxydation passe par la
formation d’un composé au degré d’oxydation intermédiaire II. Cet échantillon est faiblement
oxydé en autoclave, sa cinétique d’oxydation n’est pas visible par gravimétrie. Pour les
échantillons oxydés en autoclave & 275°C et 300°C, ce résultat laisse présager une plus forte
proportion d’europium III en profondeur que pour I’échantillon analysé dans cette étude.

Lors de I’étude de la diffusion de I’europium & I’air présentée précédemment, nous
avons mis en évidence que I’europium avait un trés faible coefficient de diffusion. Sous air,
entre 850°C et 950°C, la diffusion de I’oxygéne dans la matrice étant trés importante,
I’europium atteint rapidement le degré d’oxydation III. Nous avons donc mesuré la diffusion
thermique de 1’europium III, qui a un rayon ionique inférieur au rayon ionique du métal. De ce
fait, il a une vitesse de diffusion plus importante que celle du métal. La variation du degré
d’oxydation de I’europium au cours de la corrosion n’est donc pas néfaste a son rdle de
marqueur. Les conditions de mesure de la diffusion thermique peuvent étre considérées

comme des conditions majorantes.

I Etude de la dissolution de la couche d’oxyde

Afin d’étudier le processus de dissolution de la zircone, nous allons utiliser I’europium
comme marqueur de P’interface solide-liquide. Les échantillons de ZrO, et de ZyO, pré et
post-transitoires sont implantés en europium a une énergie de 200 keV et & une dose de 10'®
at.cm™. Ces échantillons sont ensuite placés en autoclave dans une solution d’eau de béton
dont le pH est de 13,5 a une température de 25°C (voir chapitre II). Ces expériences ont été
réalisées pour trois températures : 250°C, 275°C et 300°C. Un échantillon de chaque type est
retiré tous les 14 jours. L’expérience dure au maximum 84 jours. Le tableau 6 récapitule la

méthodologie de 1’expérience.
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Tableau 6 : Méthodologie des expériences en autoclave.

Différents types de matériaux

ZyO, pré- ZyO; post- ZrO; pré- ZrO; post-
transitoire transitoire transitoire transitoire

Implantation en Europium a 200 keV
2 une dose de 10 at.cm’

Corrosion en autoclave en eau de béton
Trois températures

275°C 300°C

250°C

Différents temps de séjour en autoclave :
14 jours 28 jours 42 jours 56 jours 70 jours 84 jours

IL1. Présentation des résultats expérimentaux

Les évolutions des profils de distribution de I’europium sont présentées sur la figure
12 pour les trois températures de corrosion en autoclave.

A 300°C, I’examen des profils de distribution de 1’europium indique un déplacement
vers la surface du sommet de la gaussienne ainsi qu’une diminution de la concentration
maximale de l’europium. Cette évolution des profils s’accompagne d’une baisse de la
concentration globale d’europium. Cette perte d’europium durant la corrosion en autoclave
met en évidence la dissolution de la couche d’oxyde. L’analyse RBS de I’échantillon ayant
séjourné 84 jours en autoclave n’est pas présentée sur la figure 12.a car I’europium n’est plus
observable. L’épaisseur dissolution est supérieure & la profondeur ‘d’implantation de
I’europium.

A 250°C et 275°C, 1’évolution des profils de distribution de I’europium est semblable
3 celle observée 2 300°C, mais la perte d’europium est moins rapide. Nous n’avons représenté

pour ces deux températures que trois temps de sejour en autoclave par souci de clarté.
Nous avons observé ce méme phénomeéne de dissolution pour les trois autres types de

matériaux que nous étudions.
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Figure 12 : Evolution des profils de distribution de I’europium dans 1’oxyde pré-transitoire de
Zircaloy-4 en fonction du temps de séjour en autoclave pour trois températures : a) 300°C, b)

275°C et c) 250°C.
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Le tableau 7 récapitule les pourcentages de perte d’europium en fonction du temps de séjour
en autoclave pour les trois températures étudiées et les 4 types de matériaux.

Tableau 7 : Pourcentages de perte d’europium en fonction du temps de séjour en autoclave

pour les trois températures étudiées.

a : ZyO», pré-transitoire

28,6 54,4 79,7
8,6 18,3 29,3 46,0 57,1
0 2,8 8,9 12,1 19,5 24,3

25,2

b : ZyO; post-transitoire

56,8

80,2

8,6

19,3

24,1

7,8

10,7

23,1

23,5

25,5

¢ : ZrO; pré-transitoire

27,1 42,9 60,1 77,4 100
12,6 13,5 28,5 29,7 45,7 60,9
8,7 12,1 20,2 22,36 26,0 28,4

d : ZrO; post-transitoire

Ce tableau montre, pour les 4 types d’échantillons étudiés, que la perte d’europium est du
méme ordre de grandeur pour une température donnée. Comme il était prévisible, la
dissolution augmente avec la température. Grice a ces valeurs de pourcentage de perte
d’europium nous allons pouvoir calculer I’épaisseur de zircone dissoute.

11.2. Détermination de la vitesse de dissolution de la zircone
L’évolution des profils de concentration de l’europjum met en évidence un

déplacement vers la surface de la gaussienne ce qui est caractéristique d’une dissolution. De
plus on observe sur la figure 12 une diminution du maximum de concentration de I’europium.
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Du fait de 1’absence de diffusion, cet abaissement est probablement significatif d’une
dissolution inhomogéne en surface de 1’oxyde. Nous avons observé par MEB 1’inhomogénéité
de la surface aprés dissolution et nous présentons ces clichés en fin de chapitre. Lors de
I’analyse RBS, le faisceau d’ions, couvrant une surface de I’ordre de 1 mm?, ne rencontre pas
une surface plane et doit pénétrer des épaisseurs différentes pour atteindre la profondeur
correspondant au maximum de la concentration (figure 13). Cela a pour effet d’engendrer une
grande dispersion en énergie des ions rétrodiffusés et ainsi d’abaisser la valeur maximum de

concentration.
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homogene
Figure 13 : Représentation schématique d*une analyse RBS sur une surface plane (a) et sur

une surface rugueuse (b).

La figure 14 présente de maniére schématique les profils de distribution de I’europium selon
que la dissolution de la couche de zircone est homogene ou non.
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Figure 14 : Représentation schématique de 1’effet de la dissolution homogéne ou non sur les
profils de distribution de I’europium.

En pratique, nous observons donc une dissolution inhomogene en surface de la couche
de zircone. En connaissant le profil de distribution initiale, il est possible de connaitre
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’épaisseur moyenne de zircone dissoute grice au pourcentage de perte d’europium. Nous
pouvons alors tracer la cinétique de dissolution de la zircone (figures 15 et 16). v est la vitesse

de dissolution déduite des pentes des droites.

a)
100 - v=1,12 nm/jour
* 300°C

80 - m 275°C
70 - 4 250°C

v=0,64 nm/jour

Epaisseur de zircone
dissoute (nm)

v=0,34 nm/jour

0 20 40 60 80 100
Nombre de jours en autoclave

b) 100 -
100 * 300°C v=1,02 nm/jour

m 275°C
] 4 250°C

70 | v=0,67 nm/jour

dissoute (nm)

A
v=0,37 nm/jour

Epaisseur de zircone

T 1

T

0 20 40 60 80 100
Nombre de jours en autoclave

Figure 15 : Cinétique de dissolution de I’oxyde de Zircaloy-4 : (a) oxyde pré-transitoire et (b)
oxyde post-transitoire. Les incertitudes de la mesure sont de I’ordre de 1 nm et sont
représentées par la taille des points.

La figure 15 indique que la cinétique de dissolution est directement liée a la température de
dissolution. En effet plus la température est élevée, plus la vitesse de dissolution est
importante. On observe que 1’épaisseur dissoute évolue de manicre linéaire en fonction du
temps. D’autre part, nous observons que la cinétique de dissolution de la zircone est identique,
que ce soit pour ’oxyde de Zircaloy-4 pré-transitoire ou post-transitoire. Cela signifie que la
structure de la couche d’oxyde initiale n’a pas d’influence significative sur la dissolution.
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Figure 16 : Cinétique de dissolution de I’oxyde de zirconium : (a) oxyde pré-transitoire et b)
oxyde post-transitoire.

Comme I’indique la figure 16, les cinétiques de dissolution de ’oxyde de zirconium
pré et post-transitoire sont semblables aux erreurs prés. Pour le zirconium comme pour le
Zircaloy-4, la structure de ’oxyde n’influence pas la cinétique de dissolution. Il est & noter
que pour 1’oxyde pré-transitoire de zirconium & 250°C et 275°C, la cinétique de dissolution
n’est pas totalement linéaire. Néanmoins nous avons déduit une vitesse de dissolution en
assimilant la cinétique mesurée & une fonction linéaire.

Lorsque ’on compare les résultats obtenus pour le zirconium et pour le Zircaloy-4, on
observe que les cinétiques de dissolution sont trés proches. La présence des éléments d’alliage
n’induit pas une diminution de la vitesse de dissolution. Ce résultat est assez surprenant
puisque les éléments d’alliage limitent notablement I’oxydation du Zircaloy-4 et donc la
diffusion de I’espéce oxydante. Cependant, ils n’ont pas d’influence sur le phénomeéne de

dissolution.
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IL3. Détermination de I’énergie d’activation apparente de dissolution

Afin de pouvoir extrapoler aux conditions de stockage des déchets de catégories B
(températures comprises entre 50°C et 100°C), il nous faut trouver une loi régissant les
vitesses de dissolution en fonction de la température en autoclave. 11 est classique d’admettre

que les vitesses de dissolution suivent une loi du type Arrhenius donnée par :
Qs
V=
Vo exp( T

avec :
v : vitesse de dissolution (nm.jour'l)

vp : facteur pré-exponentiel (nm.jour™)

T : température (K)

Q : énergie d’activation apparente de dissolution (eV.at'l)
ky : constante de Boltzmann (ky, = 8,617x107 eV.K at?)

La figure 17 représente le diagramme d’Arrhenius de la dissolution de I’oxyde de Zircaloy-4
obtenu a partir des valeurs v trouvées par corrélation entre les pourcentages vde perte

d’europium et 1’épaisseur dissoute.

1,4 7 o ZyO; pré-transitoire
1,2 A

1-
0,8 -
0,6 -
0,4 -
0,2 -

0 T
-0,2 17 lg 18 18,5 19 19,5

0,4 -

o ZyO; post-transitoire

-In (v)

1041 K

Figure 17 : Diagramme d’ Arrhenius de la dissolution de I’oxyde de Zircaloy-4 : comparaison
entre I’oxyde pré-transitoire et post-transitoire. :

Le tableau suivant donne les valeurs des énergies d’activation apparentes de dissolution
obtenues pour chaque type de matériaux.
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Tableau 8 : Energies d’activation apparentes de dissolution des oxydes pré et post-transitoire
de zirconium et de Zircaloy-4.

0,7+0,2

0,610,2

0,50,2

0,610,2

Pour les quatre types de matériaux, les énergies d’activation apparentes de dissolution
sont trés proches. La structure du matériau, le pourcentage volumique de zircone quadratique,
et la présence d’éléments d’alliage dans le Zircaloy-4 n’ont aucune influence sur la cinétique

de dissolution.

I1.4. Evolution morphologique

Nous présentons ici une analyse comparative de la surface des oxydes pré-transitoires
et post-transitoires réalisée par microscopie électronique a balayage.

e Oxyde pré-transitoire

Avant toute expérience en autoclave, la surface de ’oxyde est homogéne malgré
quelques rayures dues au polissage. L’échantillon (figure 18) présente, aprés un séjour de 14
jours en autoclave & 300°C, une surface parsemée de trous, ce qui confirme une dissolution

inhomogeéne de la couche de zircone.

Figure 18 : Etat de surface observé par microscopie électronique a balayage d’un échantillon
d’oxyde pré-transitoire de zirconium ayant séjourné 14 jours en autoclave a 300°C

Nous observons au fond des trous une structure lamellaire (figure 19), ce qui semble indiquer
que la dissolution de 1’oxyde s’effectue couche par couche. Cette structure en escalier a €té

observée par Blank et al. sur les alliages de zirconium [Blank-92].
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Figure 19 : Structure en escalier de la couche d’oxyde.

En ce qui concerne 1’oxyde pré-transitoire de Zircaloy-4 ayant séjourné 14 jours en autoclave,
nous n’observons pas de trou en surface de 1’échantillon mais la formation de micro-porosités

(figure 20).

Figure 20 : Présence de micro-porosités en
surface d’un oxyde pré-transitoire de
Zircaloy-4 ayant séourné 14 jours en
autoclave a 300°C.

e oxyde post- transitoire

Lors de la transition cinétique, la structure de 1’oxyde change ce qui entraine une
évolution de la morphologie 4 la surface de 1’échantillon. Sur des échantillons d’oxyde post-
transitoire de zirconium ou de Zircaloy-4 n’ayant pas séjourné en autoclave, nous observons
que la surface de la zircone présente de nombreuses micro-fissures qui ne sont pas dues au

polissage (figure 21).
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Figure 21 : Zircone post-transitoire obtenue aprés 40 h d’oxydation 4 I’air : a) oxyde de
zirconium et b) oxyde de Zircaloy-4.

Apres 14 jours en autoclave a 300°C, la surface de 1’échantillon de Zircaloy-4 ne présente pas
de trou, mais on observe une dégradation de la surface qui se traduit par une augmentation de
la densité de micro-fissures. De plus la profondeur des micro-fissures s’accentue (figure 22).

Figure 22: Oxyde post-transitoire de
Zircaloy-4 : mise en évidence de la
dégradation de la surface de 1’échantillon
apres 14 jours en autoclave a 300°C.

Sur I’échantillon d’oxyde post-transitoire de zirconium ayant séjourné 14 jours en
autoclave, on observe, en plus des micro-fissures, la présence de trous en surface de

P’échantillon (figure 23).
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Figure 23: Oxyde post-transitoire de
zirconium: mise en évidence de la présence
de crevasses en surface de 1’échantillon
aprés 14 jours en autoclave a 300°C.

La dissolution de I’oxyde formé sur du zirconium entraine la création de crevasses dont le
diameétre est de ’ordre de 100 pm. L’oxyde de Zircaloy-4 se dissout de maniére plus
homogéne en créant des micro-fissures et des micro-pores. Cela corrobore les observations
faites en milieu basique par Cox et al. et Coriou [Cox-93], [Coriou-62].

En conclusion, la zircone se dissout selon différents processus, entrainant, comme
nous 1’avons vu précédemment, une cinétique de dissolution plus ou moins inhomogene.
Cependant, la valeur moyenne de la vitesse de dissolution est équivalente pour les 4 types de
matériaux étudiés, de ’ordre de 1 nm Jour a 300°C et les énergies d’activation apparentes

sont du méme ordre de grandeur 0,6 eV.at™.

Grace A ces valeurs nous pouvons extrapoler les résultats aux conditions de stockage,
c’est a dire pour des températures comprises entre 50°C et 100°C. En considérant le cas de
I’oxyde pré-transitoire de Zircaloy-4, nous obtenons les vitesses de dissolution suivantes :

A 50°C v = 7x10"° nm/jour soit une dissolution de 10 nm en 400 ans,

A 100°C v = 0,001 nm/jour soit une dissolution de 10 nm en 20 ans.
Le relachement de radioéléments par la dissolution de la zircone n’est donc pas un phénoméne
négligeable. La majeure partie des produits de fission se situe sur les deux premiers microns

de la gaine qui sera dissoute & 50°C en 80 000 ans.
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Chapitre V.
Etude du relachement de ’iode

implanté dans la zircone

Aprés avoir étudié la dissolution de la zircone, nous nous sommes intéressés au
relachement des produits de fission implantés dans la gaine grice a leur énergie de recul. Nous
avons plus particuliérement étudié I’iode, car I’iode 129, de période 16 millions d’années, est

un des produits de fission les plus radiotoxiques & long terme.
L’étude du relachement de I’iode sera scindée en trois parties. Dans une premlere

partie, nous présenterons la mise en évidence de deux phases de relichement de I’iode. Puis
nous analyserons le processus rapide de reldchement d’iode selon différents paramétres :

température, concentration en iode, profondeur d’implantation et pH de la solution. Ce
processus rapide est suivi d’une phase que nous qualifierons de stationnaire ou lente pendant
laquelle la perte en iode est trés faible. L’étude de la phase stationnaire fera 1’objet de la

troisiéme partie de ce chapitre.

I. Mise en évidence de deux phases dans le processus de
relachement de I’iode

I.1. Expériences

Apreés oxydation a I’air, les échantillons de ZrOz et de ZyO, sont implantés en iode a
une énergie de 180 keV et a une dose de 10'® at.cm™. La distribution obtenue est caractérisée
par un parcours projeté de 43 nm et un écart-type de 16 nm (calcul SRIM). Ces echantillons
sont ensuite placés en autoclave. Ces expériences sont effectuées dans des conditions
identiques a celles imposées pour les mesures de la cinétique de dissolution de la zircone. Les

trois températures de corrosion étudiées sont : 250°C, 275°C et 300°C. Les échantillons

séjournent au maximum 84 jours en autoclave avec un prélévement tous les 14 jours. Ensuite,
les échantillons sont analysés par RBS. Nous avons utilisé des particules alpha d’énergie 3

MeV, permettant une bonne séparation en masse de I’iode et du zirconium.

La figure 1 présente les spectres RBS expérimentaux pour les trois températures de
corrosion étudiées en autoclave. Nous observons que plus la température augmente plus 1’ 1ode

est relaché rapidement de la matrice de zircone.
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Figure 1: Spectres RBS expérimentaux représentant 1’évolution de 1’iode dans I’oxyde pré-
transitoire de Zircaloy-4 en fonction du temps de séjour en autoclave a : a) 300°C, b) 275°C et -

¢) 250°C.

V.2



Nous avons représenté sur les figures 1.2, 1.b et 1.c la distribution énergétique des
particules alphas rétrodiffusées sur un échantillon ZyO, pré-transitoire vierge. Nous observons
que pour des énergies inférieures a 2620 keV le nombre d’alphas rétrodiffusés devient
supérieur au bruit de fond. Nous avons pu identifier cette composante qui est liée a la présence
d’étain dans la couche oxydée. En comparant les distributions énergetiques relatives a un
échantillon vierge et un échantillon traité pendant 84 jours, nous observons que 1’iode est
encore présent pour les durées maximales de séjour en autoclave.

12. Influence de la dissolution de la zircone sur le relaichement de
I’iode

Pour chaque température et chaque temps le pourcentage d’iode relaché est calculé en
prenant comme référence 1intégrale du spectre RBS de I’échantillon tel qu’implanté. L’iode
et I’europium ayant le méme profil d’implantation (Rp=42 nm et la dose est de 10'6 at.cm?),
le pourcentage de perte d’iode da a la dissolution est pris égal au pourcentage de perte du
marqueur europium dans les mémes conditions. Nous avons comparé sur la figure 2 le
pourcentage d’iode total relaché & 275°C avec le pourcentage d’iode perdu seulement par
dissolution de la zircone. Le pourcentage de perte d’iode totale est plus important que la perte
d’iode par dissolution. Le reldchement d’iode n’est donc pas corrélé seulement & la dissolution

de 1a zircone, mais est d{i & un autre phénomene.

—m— Globale
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Perte d'iode (%)

T T T

0 20 40 60 80

Nombre de jours en autoclave

Figure 2 : Comparaison du pourcentage de perte d’iode totale et par dissolution de la zircone
pour un échantillon de ZyO, pré-transitoire & une température de 275°C.

Sur la courbe de perte d’iode globale, on peut observer aprés 42 jours en autoclave une
teneur stationnaire en iode. Cette valeur est visible pour toutes les températures et matériaux
de référence étudiés mais intervient aprés des temps de séjour en autoclave différents selon la

température régnant en autoclave.
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13. Différentiation de deux phases de relichement d’iode
D’apres la figure 2, nous distinguons deux phases dans 1’évolution des pertes en iode :

- une phase rapide : nous considérerons comme phase rapide la période durant
laquelle la vitesse de perte en iode est supérieure & celle imputable a la dissolution
de la zircone. La durée de cette phase rapide est différente pour chacune des

températures étudiées.

- une phase lente ou stationnaire : pendant laquelle le profil d’iode n’évolue plus en
fonction du temps de séjour en autoclave.

Le tableau suivant indique le temps de séjour en autoclave pour lequel la transition
entre la phase rapide et la phase lente a lieu. Ces deux phases de relachement d’iode seront

analysées successivement.

Tableau 1 : Durée de la phase rapide pour les quatre matériaux étudiés.

II. Etude de la phase rapide de relaichement d’iode

Nous nous intéressons aux observations faites aprés des temps de séjour en autoclave
inférieurs ou égaux a celui de la transition entre la phase de reldchement rapide et la phase de

relachement lent.

IL.1. Analyse des résultats

En connaissant 1’épaisseur de zircone dissoute grice & 1’europium, nous obtenons ainsi
le pourcentage de perte d’iode par relachement indépendamment du pourcentage d’iode perdu
par dissolution de la couche d’oxyde. La figure 3 présente ces résultats.
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Figure 3 : Comparaison du pourcentage de perte d’iode par reldchement et par dissolution de
la zircone pour des échantillons de ZyO, pré-transitoire & une température de 275°C.

Grice 4 ces résultats nous pouvons en déduire le pourcentage d’iode reldché en
fonction du temps de séjour en autoclave pour les trois températures étudiées (figure 4).
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Figure 4 : Cinétique du relichement d’iode dans ZyO, pré-transitoire pour une température de
250°C, 275°C et 300°C.

La pente des droites, que nous nommerons K, est représentative de la vitesse de
reldchement d’iode en pourcentage par jour. Le tableau suivant présente la vitesse de
reldchement d’iode pour les quatre matériaux étudiés. :
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Tableau 2 : Vitesses de relachement d’iode (K) exprimées en pourcentage de perte d’iode par

jour.

250°C 1,3 1,0 1,0 1,2
275°C 1,6 1,2 1,3 2,6
300°C 33 5,1 4,9 3,7

I1.2. Diagramme d’Arrhenius

Avec la valeur des pentes, nous pouvons tracer une droite d’ Arrhenius (figure 5), nous
permettant d’obtenir 1’énergie d’activation apparente du relaichement d’iode. La loi

d’Arrhenius est donnée par :

K=K, exp—(kQT ] avec :
b

Ko : Facteur pré-exponentiel

T : Température (K)

Q : Energie d’activation apparente (eV.at'l)

ks : Constante de Boltzmann (k,=8,61 7x10” eV.K Lat™?)

0.5 -
104/T ®)

0 i T T

17 18 {

- In(K)

Figure 5 : Diagramme d’ Arthenius des constantes de relachement de I’iode de la zircone en
fonction de 10%/T pour des échantillons de ZyO; pré-transitoires.

Les mémes expériences ont été effectuées sur des matrices de ZrO pre et post-transitoires, et
sur du ZyO, post-transitoire. Les valeurs des énergies d’activation apparentes du relachement

d’iode sont données dans le tableau 3.
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Tableau 3 : Energies d’activation apparentes de relichement de 1’iode dans la zircone pour
les quatre matériaux de référence.

E, (eV.at™) 0,5+0,2 0,8%+0,2 0,8+0,2 0,610,2

Compte tenu des marges d’erreurs, les énergies d’activation apparentes de reldchement
de I’iode sont équivalentes pour les quatre types de matériaux étudiés. Nous remarquons que
les valeurs sont faibles : I’iode n’a besoin que de trés peu d’énergie pour étre relaché de la

zircone.
I1.3. Influence des conditions d’expériences

Afin de comprendre les mécanismes mis en jeu lors du reldchement d’iode, nous avons
étudié plusieurs paramétres qui influent sur le taux de relachement de I’iode. Ces parametres
sont I’effet de surface, la dose d’iode implanté et le pH de la solution.

I1.3.a. Effet de surface

Nous avons effectué une étude portant sur des échantillons de ZyO, pré-transitoire
ayant séjourné 2 jours en autoclave pour quatre températures : 250°C, 275°C, 300°C et 325°C.
Les échantillons sont implantés en iode & une dose de 10'® at.cm™ pour deux énergies
d’implantation différentes : 100 keV et 180 keV. La comparaison de ces deux énergies
d’implantation nous permet de mettre en évidence I’influence de la profondeur d’implantation
sur le relachement d’iode. La figure 6 montre les profils de distribution pour ces deux énergies
d’implantation. On remarque que les parcours moyens sont respectivement égaux a 26 et 42
nm et que dans le cas de ’iode implanté 4 100 keV une concentration non négligeable d’iode

est présente sur les 10 premiers nanométres représentatifs de la résolution en RBS.

4'2 ] — 100 keV
‘ =180 keV

% atomique I
[
n

0 T T . T [l !
0 20 40 60 80 100
Profondeur (nm)

Figure 6 : Profils de distribution de I’iode simulés par SRIM-96 avec une dose de 10'® at.cm™
pour des énergies d’implantation de 100 et 180 keV. La zone hachurée représente la résolution

en profondeur de I’analyse RBS.
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Pour les quatre températures étudiées, nous nous sommes tout d’abord assurés que la
dissolution de la zircone en autoclave est négligeable en 2 jours, en vérifiant I’évolution des
profils d’europium dans le méme temps. Dans cette étude, nous ne tiendrons donc pas compte
du relachement d’iode par dissolution de la zircone. Le tableau 4 récapitule les pourcentages
de pertes d’iode en fonction de 1’énergie d’implantation et de la température.

Tableau 4 : Pourcentages de perte d’iode en fonction de ’énergie d’implantation et de la
tempéerature.

35% 33% 29%

100 keV 37%

180 keV 21% 18% 16% 14%

D’aprés ce tableau, on observe une nette différence du relachement d’iode selon.
1’énergie d’implantation donc de la profondeur du profil d’iode. En effet apres 2 jours en
autoclave a 300°C, la perte d’iode implanté & 180 keV est de 18%, mais cette valeur atteint

35% lorsque I’iode est implanté & 100 keV.
La phase de relachement rapide est donc liée a la profondeur d’implantation de Iiode.

I1.3.b. Influence de la dose d’implantation

Nous avons étudié I’influence de la dose d’implantation d’iode pour des échantillons -
de ZyO, pré-transitoire pour quatre températures : 250°C, 275°C, 300°C et 325°C. Les
échantillons sont implantés 4 une énergie de 180 keV pour deux doses d’implantation :1x10'
at.em? et 2x10'® at.cm™. Les profils d’implantation d’iode & ces deux doses sont présentes

figure 7.

Série2

—v Dose: 1x10'¢ at.cm™
Dose : 2x10'° at.cm™

2

N

6
5
4
3
2

% atomique 1

0 T T T T .'I
20 40 60 80 100 120

Profondeur (nm)

=

Figure 7 : Profils de distribution de I’iode simulés par SRIM-96 pour une énergie
d’implantation de 180 keV avec des doses de 10'6 at.cm? et 2x10'¢ at.cm™. La zone hachurée

représente la résolution en profondeur de I’analyse RBS.
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Les expériences menées ont duré deux jours, et dans ces conditions la dissolution de la
zircone est négligeable. Le tableau 5 présente les résultats obtenus.

Tableau 5 : Variation du pourcentage de perte d’iode en fonction de la dose d’implantation et
de la température.

1x10'6 at.cm™ 21% 18% 16% 14%

2x10% at.cm™ 63% 56% 45% 40%

D’aprés les résultats obtenus, nous observons un reldchement d’iode trois fois plus
important lorsque la dose est doublée. Le taux de relachement de I’iode est sensiblement
dépendant de la dose d’implantation. Ceci peut étre corrélé a la concentration de surface qui

augmente avec la dose ainsi que la création de défauts.

I1.3.c. Influence du pH de la solution

L’iode étant un élément trés réactif, nous avons cherché a savoir si la composition de la
solution présente en autoclave a une influence sur le reldchement d’iode. Nous avons effectué
des expériences en autoclave avec des solutions ayant des teneurs en ions alcalins différents,
et donc des pH différents. Pour cela nous avons choisi trois solutions :

Solution A : cette solution correspond & ’eau de béton que nous avons utilisé
durant cette étude. Sa composition est la suivante : [NaOH]=2,8 g/l et [KOH]=16,8
g/1, ce qui correspond & un pH de 13,57 4 25°C.

Solution B : cette solution est constituée de soude et de potasse dans les mémes
proportions que la solution A, mais nous avons divisé les concentrations par 4. Le
pH de cette solution est alors de 12,97 a 25°C.

Solution C : cette solution est une eau désionisée, le pH de la solution est proche

de 7 a25°C.

Pour cette étude, nous avons utilisé des échantillons ZyO, pré-transitoires implantés en iode
dans les conditions standards de 1’étude (énergie=180 keV et dose=10"® at.cm?) et une

température de 300°C.
Nous nous sommes tout d’abord assuré, par ’utilisation du marqueur europium, que la

dissolution de la zircone, est négligeable dans nos conditions expérimentales. Les temps de
séjours sont respectivement de 2 jours pour les solutions A et B, et de 6 semaines pour la
solution neutre. Le tableau suivant présente les résultats obtenus.
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Tableau 6 : Variations du pourcentage de perte d’iode en fonction de la concentration en
NaOH et en KOH.

Solution A : 2 jours 18%
Solution B : 2 jours 16%
Solution C : 6 semaines 7%

En 6 semaines, en milieu neutre la perte d’iode n’est que de 7 % alors qu’en deux jours
la perte est de 18 % dans la solution A et de 16 % dans la solution B. La dépendance de la
perte d’iode vis & vis du pH de la solution est clairement mis en évidence. Par contre la
différence entre les relachements d’iode observés dans le cas des solutions A et B est faible
bien que la solution B corresponde a des concentrations divisées par quatre par rapport aA.

I.4. Corrélation entre la présence d’iode et P’évolution des profils
d’hydrogéne

Nous avons vu précédemment que le pH, donc la concentration en ion OH’, influence
la vitesse de relachement de I’iode, c’est pourquoi nous avons voulu savoir si des ions OH
pénétraient dans la matrice. Les techniques d’analyse par faisceaux d’ions ne permettent pas
de suivre un composé mais uniquement un élément. Nous avons analysé ces échantillons par
ERDA (technique présentée dans le chapitre II) afin de connaitre la proportion d’hydrogeéne
aux différents stades de I’évolution des échantillons en autoclave. Nous avons effectu¢ ces
analyses sur des échantillons de ZyO, pré-transitoires implantés en iode ayant séjourné en

autoclave 4 300°C et 275°C.

e 2 300°C

Sur la figure 8.a sont représentés les spectres ERDA expérimenltaux‘ pour un
échantillon n’ayant pas séjourné en autoclave, et pour les échantillons ayant séjourné 14 jours,
28 jours et 42 jours en autoclave & 300°C. On observe que I’échantillon tel qu’implanté

contient une faible quantité d’hydrogéne par rapport aux échantillons ayant séjourné en
autoclave. Pour tous les temps de séjour en autoclave, la teneur en hydrogéne est équivalente.
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Figure 8 : Evolution de la teneur en hydrogéne dans des échantillons de ZyO, implantés en
jode ayant séjourné en autoclave & 300°C: a) spectres expérimentaux et b) profils de

répartition de I’hydrogéne.
Sur la figure 8.b, on observe que la teneur en hydrogéne de I’échantillon tel

qu’implanté est de 0,3% atomique en moyenne. La teneur moyenne des échantillons ayant
séjourné en autoclave est de 1% atomique. Le temps de séjour en autoclave n’influe pas sur la

teneur moyenne en hydrogéne des échantillons.
e A 275°C

Pour les échantillons ayant séjourné en autoclave & 275°C, on observe sur la figure 9.a
une évolution de la teneur en hydrogéne en fonction du temps. La teneur en hydrogene a la
surface est maximale aprés 14 jours, puis elle décroit avec le temps de séjour en autoclave

pour se stabiliser apres 42 jours.
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Figure 9 : Evolution de la teneur en hydrogéne dans des échantillons de ZyO, implantés en
iode ayant séjourné en autoclave a 275°C: a) spectres expérimentaux et b) profils de

répartition de I’hydrogéne.

Aprés analyse des spectres expérimentaux, on observe sur la figure 9.b que la teneur en
hydrogéne est importante sur les 100 premiers nanométres puis diminue pour atteindre un
plateau ou la teneur en hydrogéne est de I’ordre de 1% atomique. Pour un échantillon ayant
séjourné 14 jours en autoclave, la teneur en hydrogéne de surface est de 5%, et aprés 56 jours,
la teneur n’est plus que de 3%. Il y a une nette diminution du pourcentage d’hydrogeéne en

surface de la matrice. _ : v
Pour s’assurer que la présence d’hydrogéne en surface de 1’échantillon n’est pas liée a

la densité de défauts intrinséques de la zircone ou a la création de défauts sous irradiation,
nous avons comparé (figure 10) la teneur en hydrogéne pour trois échantillons différents ayant
séjourné 14 jours en autoclave & 275°C : un échantillon implanté en iode, un échantillon non

implanté et un échantillon implanté en europium.
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Figure 10 : Influence de I’implantation ionique sur la teneur en hydrogéne pour des
échantillons ayant séjourné 14 jours en autoclave a 275°C.

En comparant ces trois échantillons, nous observons que les échantillons non
implantés et implantés en europium ont, sur toute la profondeur analysé€e, une teneur en
hydrogéne équivalente. L’implantation ionique d’europium n’influe pas sur la teneur moyenne
en hydrogéne dans la zircone. En surface la teneur en hydrogene se rapproche de 2 % puis
diminue rapidement 4 une valeur moyenne en profondeur de 1%. Par contre I’échantillon
implanté en iode contient en surface 5 % atomique d’hydrogene, cette teneur diminue avec la
profondeur pour atteindre une concentration de 1%. La présence d’hydrogene est donc
corrélée directement & la présence d’iode dans la zircone mais non aux défauts créés par
implantation.

Les résultats obtenus sur la teneur en hydrogéne sont donc a rapprocher du
relachement d’iode. En effet & 275°C, le relichement rapide de I’iode est mis en évidence
jusqu’a 42 jours en autoclave ce qui correspond au temps de stabilisation de la teneur en
hydrogéne. D’autre part, plus la quantité d’iode restant dans la zircone est importante, plus la
teneur en hydrogéne est élevée. La teneur en hydrogéne est plus importante sur les 100
premiers nanométres de la zircone. Ces 100 premiers nanometres correspondent a la
profondeur ot se trouve I’iode aprés implantation. Ces résultats montrent une corrélation
directe entre les concentrations en iode et en hydrogéne. Etant donné le pH trés basique dela
solution, la concentration en H' est négligeable : aussi les concentrations déterminées par
ERDA sont représentatives des concentrations en OH™ présentes dans les échantillons.

I1.5. Bilan

En résumé, la phase rapide de relichement de I’iode est influencée par differents
parametres : \
la température : La proportion d’iode perdue dépend de la température en autoclave.
En effet, 1’élévation de la température accélére le reldchement de I’iode et réduit ainsi
la durée de la phase rapide.
le pH de la solution : Le relachement de I’iode est nettement accélére dans un milieu
basique par rapport & un milieu neutre. Dans une solution dont le pH est de 7, la perte
d’jode aprés 6 semaines est de 7%, alors que pour une période identique en milieu

basique, le relachement atteint 80%.
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la teneur en hydroxyles : L’oxyde se charge en OH™ sur toute 1’épaisseur de la
matrice lors du passage en autoclave en milieu basique. Mais nous avons observé que
la teneur est plus importante sur 1’épaisseur implantée en iode, que sur un échantillon
implanté en europium.

la profondeur d’implantation: La phase rapide est influencée par la profondeur
d’implantation de I’iode : plus I’iode se trouve en surface et plus son relichement est

important.
la dose d’implantation: Lorsqu’on double la dose d’implantation d’iode, le

relachement d’iode est trois fois plus important.

III. Etude du comportement de I’iode dans la phase lente

Dans cette partie, nous allons étudier la phase lente du reldichement de I’iode stable
implanté a des teneurs pondérales et le comportement de ’iode 131 a I’état de trace.

I1L.1. Tode stable implanté en quantité pondérale

L’évolution des profils d’europium nous a permis de mesurer 1’épaisseur de zircone -
dissoute. De plus comme les profils d’implantation de 1’iode et de I’europium se superposent
(chapitre II), la perte d’europium pour chaque temps de séjour en autoclave est assimilée a la
perte d’iode par dissolution.

Dans I’étude de la phase lente, nous prenons comme origine les temps de transition -

entre la phase rapide et la phase lente, c’est a dire & 56 jours & 250°C, 42 jours a 275°C et 14
jours a 300°C.
Sur la figure 11, on observe que le relachement d’iode durant la phase lente est peu important.
A 300°C, cette perte semble méme étre stationnaire. Par contre la perte d’iode théorique par
dissolution de la zircone évolue avec la durée du séjour en autoclave. Durant la phase lente, le
relachement d’iode n’est pas corrélé i la dissolution de la zircone. En effet la perte théorique
par dissolution de la zircone est largement plus importante que la perte d’iode que nous avons
mesuré par RBS. Ces observations ont été faites sur tous les autres types d’oxyde.
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Figure 11: Comparaison du reldchement réel d’iode et de la perte théorique d’iode par
dissolution pour des échantillons de ZyO, pré-transitoires pour les trois températures étudiées.

V.15




De plus ’analyse des spectres RBS de 1’iode montre que 1’iode est localis¢ au
voisinage de la surface sur les premiers 50 nm. Sa dose reste constante quels que soient la
température et le temps de séjour en autoclave, elle est voisine de 2x1 0'® at.cm™. Pour vérifier
que la phase lente est imputable au comportement de I’iode a I’état de trace, nous avons

implanté de I’10de & 1’état de trace.

I11.2. Iode radioactif implanté a 1’état de trace

La phase lente intervient lorsque la teneur en iode est inférieure a 2x10" at.cm™ C’est
pourquoi nous avons introduit de 1’iode radioactif & 1’état de trace. L’implantation d’iode 131
radioactif couplée & la mesure du reldchement en iode par spectrométrie Y permet d’effectuer
des expériences en utilisant des doses 10 fois plus faible que celles imposées dans le cas du
couplage implantation d’iode stable — RBS. Par contre 1’évolution du profil de répartition en
jode 131 au cours des recuits n’est pas accessible, seule la mesure des pourcentages de perte

d’iode 131 est possible.

L’jode présent lors de la phase lente étant localisé au voisinage de la surface, I’iode
radioactif a été implanté & une énergie de 100 keV ce qui correspond a un libre parcours
moyen de 26 nm. La méthode d’extraction et d’implantation de I’iode radioactif a été décrite
dans le chapitre II. Les doses d’implantation sont de 1’ordre de 10° at.cm™, ce qui correspond a
une activité de 1 000 Bq. La concentration atomique maximale déterminée par simulation
SRIM-2000 est de 4,5x107 %. Les expériences ont été effectuées en autoclave & 300°C dans
un milieu “eau de béton” sur les quatre types de matériaux étudiés. Les séjours en autoclave

sont de 4 jours, 8 jours, 12 jours et 19 jours.

II1.2.a.Perte globale d’iode

La perte d’iode et Derreur statistique sont déterminées en tenant compte de la
décroissance radioactive. Nous avons détaillé le calcul dans le chapitre II. Sur la figure 13,
nous avons représenté la perte d’iode en fonction du nombre de jours en autoclave a 300°C.

Les résultats présentés correspondent a la perte globale en iode.
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Figure 12 : Pourcentage de perte d’iode 131 en fonction du nombre de jours en autoclave a
300°C pour les quatre matériaux étudies.

On observe que la perte d’iode augmente avec le temps de séjour en autoclave. Dans
ces conditions d’implantation, c’est & dire lorsque I’iode est introduit a P’état de trace, nous
n’observons qu’un trés faible relichement rapide. Ce phénoméne rapide est donc lié¢ a la
concentration en iode de la matrice, ce qui confirme les observations faites sur I’implantation
d’iode stable a différentes doses. Pour les quatre matériaux étudiés, I’évolution de la perte
d’iode en fonction du temps est similaire. La structure cristallographique de la couche d’oxyde
ainsi que la présence d’éléments d’alliage n’interviennent pas sur le relachement de I’iode
131, ce qui est aussi le cas pour le reldchement d’iode stable.

II1.2.b. Influence de la dissolution de la zircone

Nous connaissons la vitesse de dissolution de la zircone & 300°C dans les conditions
expérimentales que nous avons mises en ceuvre. Nous pouvons ainsi calculer 1’épaisseur de
zircone dissoute en fonction du nombre de jours en autoclave, et le pourcentage d’iode perdu
lors de cette dissolution. Le tableau suivant récapitule ces valeurs.
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Tableau 7 : Valeurs du pourcentage de perte d’iode par dissolution en fonction du nombre de
jours en autoclave.

8 9 10
12 13 18
19 21 32

En connaissant la valeur du pourcentage de perte d’iode par dissolution, nous pouvons
comparer ces résultats au pourcentage de perte d’iode globale mesure par spectroscopie v.
Nous présentons ces résultats sur la figure 13 pour un échantillon de ZyO, pré-transitoire.
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Figure 13 : Comparaison du pourcentage de perte d’iode par dissolution et mesuré par
détection 7y pour un échantillon de ZyO, pré-transitoire & une température de 300°C.

La phase lente de relachement d’iode induit une perte d’iode peu importante. Pour de
faibles concentrations en iode, la dissolution n’intervient pas directement sur la perte d’iode.

En conclusion, nous avons observé que la phase lente a lieu lorsque la dose d’iode est

inférieure 4 2x10"° at.cm™. La phase rapide a une intensité trés faible lorsque I’iode est présent
3 1’état de trace (iode radioactif). Durant la phase lente, le relaichement d’iode n’est pas corrélé
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a la dissolution. Nous discuterons plus en détails de I’interprétation de ces résultats dans la
quatrieme partie de ce chapitre.

IV. Comparaison entre le relichement par diffusion thermique
et le relachement en milieu basique

Une étude portant sur la diffusion de 1’iode dans la zircone a été effectuée par
F.Brossard [Brossard-99]. Ces mesures ont été réalisées sur des zircones pré et post-
transitoires aprés recuit a I’air entre 700°C et 900°C. La technique employée est le couplage
implantation ionique d’iode et analyse des profils de distribution par RBS. Deux phases de
reldichement ont été observées. La premiére phase est définie comme rapide et correspond a un
relichement soudain de grande amplitude. La seconde phase est attribuée & un processus de
diffusion. L’évolution des profils d’iode lors de recuits sous air a été¢ modélisée en considérant
un processus de diffusion auquel est adjoint un facteur de transparence important de la surface

de la couche d’oxyde.
Dans la phase rapide lors des recuits & I’air, le reldchement d’iode est proportionnel a

la dose d’iode implantée et il diminue lorsque la profondeur d’implantation augmente. Le
coefficient de diffusion apparent dans la phase rapide, déduit de la reproduction des données
expérimentales, est supérieur de trois ordres de grandeurs au coefficient de diffusion apparent
qui caractérise la phase lente. Les énergies d’activation sont trés faibles de I’ordre de 0,8
eV.at. Par extrapolation de ces données pour des échantillons implantés dans des conditions
voisines de nos conditions expérimentales (dose de 10'® at.cm? et une énergie de 200 keV),
nous obtenons les valeurs de coefficients de diffusion apparents dans la phase rapide a 250°C,
l275°C et 300°C respectivement égaux a 5,9x10"° cm2.s7!, 1,3x10" cm2.s™! et 2,8x107' cm2.s™

Dans la phase lente lors de recuit a Iair, il a été montré que la diffusion de I’iode est
indépendante de la dose implantée. La diffusivité dans la zircone post-transitoire est
légérement inférieure & la diffusivité dans la zircone pré-transitoire. Dans les deux cas
I’énergie d’activation est faible et voisine de 1,1 eV.at™. L’extrapolation des coefficients de
diffusion apparents a 250°C, 275°C et 300°C sont respectivement 4,1x10%2 cm?.s™, 1,4x107

cm?.s™ et 4,4x1 02! cm2.s.

Afin d’amener une meilleure compréhension du mécanisme de reldchement en milieu
basique, nous allons évaluer la contribution de la diffusion thermique.

e Phase rapide

Afin d’estimer la proportion d’iode relachée par diffusion thermique durant la phase
rapide, nous avons effectué une simulation en considérant dans le modéle de diffusion comme
condition initiale le profil théorique d’implantation donnée par SRIM-2000 et comme
conditions aux limites, une concentration nulle pour une épaisseur infinie (milieu semi-infini)
et une concentration nulle en surface. L’évolution des profils simulés pour différents temps en
autoclave et différentes températures est donnée sur la figure 14.
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Figure 14 : Evolution des profils d’iode simulés pour les trois températures étudices en
autoclave.

Par intégration sous les profils, on en déduit le pourcentage de perte en iode. A 300°C,
au bout de 14 jours, 14% de 1’iode est relaché alors qu’a 275° et 250°C le relachement est

moins important. Ce relachement est progressif. Sur la figure 15, nous avons comparé les
pourcentages de perte par diffusion thermique a ceux obtenus expérimentalement.
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Figure 15 : Comparaison des pourcentages de perte par reldchement en milieu basique (en
trait plein) et par diffusion thermique (en pointillé).

Ces données nous montrent que la diffusion thermique ne peut 2 elle seule expliquer le
reldichement de I’iode en milieu basique.

Par ailleurs nous avons mis en évidence une corrélation entre I’évolution de I’iode et
une teneur en hydrogéne dans la zone d’implantation supérieure a celle de la matrice non
implanté. Nous avons montré que cette concentration en hydrogéne ne peut &tre attribuée aux
défauts créés par 1’irradiation. Dans un milieu aussi basique, la présence d’hydrogene sous
forme H' est impossible, la profilométrie de ’hydrogéne est représentative de la distribution
des ions OH". La corrélation entre la présence d’iode et des groupements hydroxyles peut
s’expliquer par la formation de complexes. Dans la bibliographie nous avons trouvé deux
possibilités de complexation de I’iode. Un cas dans lequel 1’iode est un ligand et dans ’autre
cas, 1’iode est I’atome coordinateur.

Dans le premier cas, on suppose la formation de Zr(OH), & Iinterface solide-liquide
qui conduit en présence d’iode au complexe ZrI(OH); par substitution d’unI” 4 un OH'.

Dans le deuxiéme cas, la présence d’iode au degré d’oxydation O permet la dismutation
conduisant une fraction de I’iode & un degré d’oxydation de plus en plus élevé. Pour le degré
d’oxydation +7, le complexe I(OH)s" est connu pour sa stabilité. Ces complexes sont trop
volumineux pour se former dans ’oxyde. Par contre I’oxyde est dégradé par la corrosion en
milieu basique créant ainsi un réseau de micro-fissures et de pores. Lorsque I’iode se trouve a
la surface suite la diffusion thermique, la présence simultanée de tous les intervenants peut
conduire a la formation de tels complexes. Ceux-ci peuvent ensuite étre retenus dans la
couche perturbée d’oxyde. Grice i ce phénoméne de rétention il nous a été possible
d’observer la corrélation entre la présence d’iode et les groupements hydroxyles.

o Phase lente

Nous avons observé que lors d’implantation d’iode & de faible dose (implantation
d’iode radioactif), l1a phase rapide de reldchement est négligeable.
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Aprés simulation de ’évolution des profils d’iode par diffusion thermique durant la
phase lente en considérant les mémes conditions initiales et aux limites que lors de la
diffusion thermique dans la phase rapide nous n’observons aucun déplacement du profil
d’implantation d’iode. La diffusion thermique ne peut justifier d’un déplacement de I’iode
dans la matrice au fur et & mesure de la dissolution. La présence d’iode en faible quantite
malgré la dissolution de la couche d’oxyde, peut s’expliquer par un phénomeéne d’absorption &
la suite de la dissolution de la zircone. Cette adsorption n’est observable que pour une teneur
suffisamment faible inférieure 3 0.5% atomique ce qui peut s’expliquer par la nécessite
d’avoir un nombre suffisant de sites absorbants.
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Discussion et Conclusion

L’objectif de cette thése est d’étudier le mode de reldchement de I’iode contenu dans les
coques dans 1'hypothése d'un stockage géologique. L’iode est un élément volatil. I1 n’est donc
pas représentatif de 1’ensemble des produits de fission, mais son suivi est dicté par le risque
radiologique a long terme de I’isotope 129. Cette étude a été réalisée a partir de matériaux
modéles soumis & des traitements effectués a des températures bien supérieures aux
températures de stockage afin que les évolutions soient visibles & notre échelle de temps.
Nous allons discuter de la validité de la démarche expérimentale choisie, des résultats obtenus

et de leur extrapolation.

L Méthode expérimentale

Dans I'élaboration des matériaux modéles utilisés nous avons pris en compte les
différentes transformations subies par la face interne de la gaine lors du fonctionnement en
réacteur et du stockage. Afin de mieux cerner I’influence des éléments d’alliage, nous avons
mené en paralléle des expériences & partir de deux matériaux de base : le zirconium et le

Zircaloy-4.

e Les échantillons d’oxyde ZrO, et ZyO, pré et post-transitoires ne sont certainement
pas représentatifs de l'oxyde de la face interne de la gaine mais sont représentatifs des
différents types d’oxyde qui peuvent étre obtenus en milieu sec dans une gamme de
température comprise entre 400°C et 600°C qui avoisine le gradient de température de la
gaine. .
e Pour introduire 1’iode dans ces échantillons nous avons utilisé I’implantation ionique
qui permet de reproduire le processus de contamination en iode par effet de recul lors de la
fission neutronique de 1’uranium 235. Nous avons choisi des profondeurs moyennes
d’implantation de 26 et 42 nm, c’est a dire que nous privilégions la reproduction de la
contamination en surface. Ce choix s’appuie sur des résultats antérieurs qui ont montré que la
concentration maximale en jode sur la surface interne de la gaine est de 5x10™ at.cm™
[Fregoneése-97] alors qu’elle est négligeable a une profondeur de 6 pum. Nous avons effectué
les implantations & des doses de 10'® atomes/cm”. Elles sont supérieures aux doses d'iode
implantées dans les coques mais sont représentatives des doses globales d'implantation en
produits de fission.

e Les mesures ont été faites en milieu basique entre 250°C et 300°C qui sont les
températures les plus basses pour lesquelles des observations étaient possibles. De plus on a
utilisé une solution basique NaOH/ KOH qui ne contient pas tous les cations de 1’eau de béton
réelle. Les concentrations des ions alcalins ainsi que le pH (13,5 & 25°C) sont représentatifs de
la lixiviation du béton jeune et sont donc élevées.

Cette méthode expérimentale a été construite pour cibler 1’influence du type d’oxyde
initial, du pH et des cations de la solution basique sur 1’oxydation, la dissolution et le
relachement d’iode. L’implantation ionique en surface ainsi que le pH élevé sont des
conditions majorantes au regard des conditions régnant dans les stockages géologiques. Nos
résultats sont donc représentatifs des limites supérieures de reldchement d’activité dans la

biosphere.
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II.  Les cinétiques d’oxydation en milieu basique

Les vitesses d’oxydation qui sont observées en milieu basique sont trés supérieures a
celles mesurées en milieu neutre pour des températures voisines. De plus, nous n’observons
pas de phase pré-transitoire. Les expérimentations les plus proches de nos conditions
expérimentales ont été faites par McDonald [McDonald-84] dans des solutions de lithine a
différentes concentrations. Sur la figure 1 nous avons comparé les résultats obtenus en milieu
lithine & 316°C avec nos résultats pour la température de 300°C.
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Figure 1 : Comparaison entre les cinétiques d’oxydation dans de la lithine 4 316°C et nos

résultats a 300°C.

McDonald conclut qu'a la concentration de 0,1 molaire de lithine il n’y a pas de phase
pré-transitoire alors que pour des concentrations inférieures I’oxydation pré-transitoire a pu
étre 1dent1ﬁee Dans nos conditions d’expérience, c’est & dire pour une concentration molaire
de 7x107 de NaOH et 0,3 de KOH, la cinétique est linéaire pour tous les oxydes étudiés.

Pour comparer plus en détail nos résultats aux donnces bibliographiques, nous avons
représenté sur la figure 2 les vitesses d’oxydation mesurées dans nos conditions
expérimentales et celles déduites des expériences en lithine et en milieu neutre. Pour faciliter
la discussion, nous rappelons dans le tableau 1 les conditions d’expériences de McDonald et

celles de notre étude.
Tableau 1 : Comparaison des conditions d’expérience de McDonald et de notre étude.

[LiOH]=0.1 M 13

I [NaOH]=0,07 M
[LiOH]=0.06 M 12,8 [KOH]=0.3 M 13,5
[LiOH]=0.01 M 12
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Figure 2 : Comparaison des cinétiques d’oxydation post-transitoire dans des solutions de
lithine a différentes concentrations et dans I’eau basique utilisée dans notre étude.

D’apres la figure 2, il est clair que I’ajout de lithine méme & de faible concentration
(0 01 molaire) accélére la cinétique d’oxydation. Il est & noter qu’en milieu neutre nous
n’avons pas observé d’oxydation pour une durée de séjour en autoclave de 42 jours. Ce
résultat est en accord avec la vitesse d’oxydation de 0,08 mg.dm?jour’ mesurée par
McDonald En effet cette vitesse conduirait 4 un gain de masse de nos échantillons de 3
mg.dm™ ce qui est I’ordre de grandeur de notre limite de détection.

L’extrapolation de nos résultats aux températures plus élevées conduit & des vitesses
proches de celles correspondant & des concentrations de lithine 0,1 molaire.
La solution utilisée pour notre étude a un pH plus €levé que toutes les solutions de lithine
utilisées dans les expériences de McDonald. Malgré cela, la vitesse d’oxydation est plus
élevée dans la lithine 0,1 molaire. Le pH n’est donc pas le seul paramétre favorisant

I’oxydation du matériau, la nature des cations est elle aussi primordiale.
Coriou a mis en évidence une concentration seuil 2 360°C pour chacun des ions

alcalins pour laquelle I’oxydation du zirconium est accélérée [Coriou-62]. Les concentrations
critiques sont respectivement de 0,04 molaire pour une solution de lithine, de 0,3 molaires
pour une solution de soude et de 0,5 molaire pour une solution de potasse On voit que la
concentration seuil en Li" est dix fois plus faible que celle des ions Na* et K7, ce qui prouve

I’agressivité de la lithine.

III. La dissolution

- La dissolution en surface de la couche d’oxyde a pu é&tre mise en évidence grice a
I utlhsatlon du marqueur europium implanté en surface des échantillons. Les vitesses de
dissolution mesurdes a 300°C, 275°C et 250°C sont du méme ordre de grandeur quel que soit
le type d’oxyde. Le tableau suivant récapitule les vitesses de dissolution que nous avons

mesurées.

Disec 3




Tableau 2 : Valeurs des vitesses de dissolution.

250°C 047 nmjour’ | 035nmjour” | 0,34nmjour’ | 0,37 nm.jour”
275°C 0,65 nm.jour'1 0,57 nm.jour‘1 0,64 nm.jour'1 0,64 nm.jour'1
300°C | 1,02 nm.jour’ 0,94 nm.jour™ 1,12 nm jour™ 1,02 nm.jour™

Les énergies d’activation apparentes de dissolution sont de Pordre de 0.6 eV.at™.
L’extrapolation aux températures de stockage que nous avons supposées comprises entre
50°C et 100°C conduit & des vitesses de dissolution respectivement égales a 7x1 07 nm jour™
(50°C) et 0,001 nm.jour'l (100°C) pour des échantillons de ZyO, pré-transitoires.

Nous avons pu vérifier la validité de I’extrapolation des résultats obtenus entre 250°C
et 300°C grice 4 une expérience menée en collaboration avec V. Bouineau a 100°C pour des
périodes de 32, 61 et 92 jours. Méme dans le cas d’un traitement en autoclave de 92 jours a
100°C nous n’avons pas observé de variation du profil du marqueur europium. Cela signifie
que la dissolution, si elle existe, est inférieure A la limite de sensibilité de notre méthode. Nous
avons estimé cette limite de sensibilité en prenant en compte les erreurs statistiques sur la
mesure de la quantité d’europium qui est implanté a une profondeur moyenne de 42 nm. La
limite de sensibilité de nos mesures est égale 3 1 nm. Elle correspondrait pour 1’expérience
menée & 100°C pendant 92 jours & une vitesse dissolution de Iordre de 10 nm.jour™. Ce qui
est compatible avec ’extrapolation des mesures effectuces entre 250°C et 300°C qui conduit a
une vitesse de 10~ nm.jour™.

Des études de cinétiques de dissolution ont été effectuées sur des monocristaux de
ZrO, dopés avec de 'oxyde d’yttrium [Nishino-97]. Dans une solution de soude & un pH de
9,6, la vitesse de dissolution est de 102 nm.jour™ & une température de 288°C. Cette valeur est
de deux ordres de grandeurs inférieure aux vitesses de dissolution que nous obtenons dans nos
conditions d’expériences. Cette différence peut étre expliquée par le fait que le pH de la
solution de soude est moins élevé que le pH de la solution d’eau de béton : la concentration en
ions alcalins (4x10'5 mol.1™) est aussi plus faible. Il faut aussi prendre en compte que ces
expériences ont été effectuées sur une zircone monocristalline dont I'état de surface est parfait,
alors que nos échantillons d'oxyde polycristallins ont subit une implantation ionique
entrainant des déplacements atomiques qui favoriseront la diffusion des especes corrosives.
Des données qualitatives ont été présentées portant sur la dégradation de I’état de la surface de
zircone polycristalline entrainant la formation de fissures et de crevasses [Cox-93], [Coriou-

62]. Elles corroborent nos observations.

Les données thermodynamiques de Pourbaix peuvent étre exploitces pour expliquer un
‘mécanisme possible conduisant & la dissolution de la zircone [Pourbaix-63]. Il s’agit d’une
réaction d’équilibre entre ZrO, et Hy0, équilibre qui est déplacé en milieu basique. En effet
d’aprés Pourbaix, la solubilité de ZrO, est minimale pour un pH de 6,6 4 25°C et augmente
pour des pH plus importants. En milieu basique, la dissolution de la zircone conduit a la

formation de zirconate :

Z+0, + OH™ < HZrO;
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Cette réaction est possible thermodynamiquement mais cela ne présume en rien de sa
cinétique. :

Nous allons aborder la partie la plus délicate qui est I’extrapolation a long terme. La
majorité des radioéléments est implantée durant le fonctionnement en réacteur sur les deux

premiers microns de la gaine. Le tableau suivant récapitule le temps qu’il faut pour relacher
- les radioéléments par dissolution en adoptant les vitesses obtenues par extrapolation.

Tableau 3 : Temps nécessaire extrapolé pour la dissolution de 2 pm aux températures de
stockage.

: ySt-tre 3 J ath
50°C 3 100 ans 19 000 ans- 80 000 ans 21 000 ans
100°C 450 ans 1 6000 ans 4 100 ans _ 1700 ans

Les données bibliographiques concernant ’estimation a long terme de la dissolution
de surface d’oxyde ThO, et UO, en eau granitique montrent que systématiquement les auteurs
ont été trés prudents sur ces extrapolations [Fourest-2000]. Ils ont été amenés & utiliser dans
les calculs de type MELODIE des conditions pénalisantes afin de prendre en compte une
réaction lente d’hydratation de 1’oxyde possible sur un temps trés long. Dans le cas de ThO, et
UO,, cette hydratation conduirait 4 la formation d’espéces plus solubles que 1’oxyde.

Dans le cas de la zircone, le passage de I’oxyde a ’hydroxyde, dont la solubilité est
notable a basse température, est thermodynamiquement possible (AH=-50 kJ mol™).
Cependant la vitesse de cette réaction qui est certainement trés faible, n’a jamais ét€ mesurée,
car elle est difficilement observable. En conséquence les extrapolations & long terme sont &

considérer avec prudence.

Dans le tableau suivant, nous comparons les vitesses de dissolution et les vitesses
d’oxydation des échantillons de ZyO, post-transitoire a deux températures encadrant les
températures prévues lors du stockage. De plus, nous avons calculé le temps qu’il faut pour
dissoudre ou oxyder 10 nm de cette matrice.

Tableau 4: Comparaison des vitesses de dissolution et d’oxydation extrapolées aux
températures régnant en stockage géologique pour des échantillons de ZyO, post-transitoires.

50°C 3x10™ 100 ans 7x10™ 40 ans

100°C 3,5x10° 8 ans 3x1072 1an

Aux températures de stockage, la vitesse de dissolution est moins importante que la
vitesse d’oxydation du matériau. Les vitesses sont toutefois peu différentes. En stockage, les

deux phénoménes seront en concurrence.
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IV. Relachement de l'iode

Lorsque l'iode est implanté & une concentration maximale de 3%, nous avons observé
deux phases de relaichement. Une phase de reldchement rapide et une phase stationnaire pour
laquelle une quantité résiduellé de l'ordre de la couche atomique reste présente en surface de
la zircone et ce quel que soit le temps de corrosion en autoclave. L'observation du
relachement trés rapide d'iode a été mentionnée pour des recuits a l'air de zircone ou d'oxyde
d'uranium [Brossard-99], [Matzke-80]. En ce qui concerne le combustible nucléaire, ce
relachement rapide serait responsable de la présence de produits de fission volatils dans
l'intervalle pastille-gaine. A notre connaissance, aucun résultat sur le relachement de l'iode en
milieu basique & partir d'oxyde n'est disponible dans la littérature. Nous proposons une
interprétation du relachement d'iode dans la phase rapide qui est la suivante.

Nous mesurons la migration de I’iode dans une matrice en pleine évolution. En effet,
nous assistons 2 deux phénoménes concomitants : I’oxydation du métal support de la couche
d’oxyde et la dissolution de la zircone. La corrosion de la matrice en milieu basique peut €tre
le facteur accélérant du relachement d’iode. Nous avons observé, par microscopie
électronique & balayage, une corrosion du matériau qui engendre des micro-fissures et des
crevasses dans I’oxyde qui créent des chemins préférentiels pour le relichement de I’iode. De
plus, nous avons observé que la vitesse d’oxydation en milieu basique est accélérée par la
migration des anions et des cations dans le matériau. Ceci implique une plus grande densité de
lacunes qui favorise la diffusion de I’iode. _
Ces deux phénoménes sont & méme d’expliquer un relichement de ’iode en milieu basique
plus important que celui observé par diffusion thermique de I’iode. De plus, nous avons
observé une corrélation entre la présence d'iode et la présence d'OH’ (déduit des profils
d'hydrogéne) sur les 100 premiers nanométres de la surface. Cette corrélation nous ameéne a
imaginer la formation de complexes.

Une premiére hypothése est basée sur la présence simultance en surface de zirconium,
d'iode et de OH, or les complexes de type Zr(OH)4.xIx peuvent étre formés [Pascal-63]. Dans
ce cas liode resterait avec un degré d'oxydation (-I).

Une autre hypothése suppose une oxydation de I'iode, ce qui nous semblerait plausible
puisque nous avons observé que le marqueur europium qui était sous forme métal aprés
implantation se retrouve sous forme oxydée aprés passage en autoclave. La formation de ce
complexe ne met pas en jeu le zirconium. L'iode interagit avec les OH™ pour former par
dismutations successives un iode au degré d'oxydation (+V). Cette évolution est favorisée par
le fait qu’en milieu basique le potentiel d’oxydation de ’iode au degré (+V) est trés faible, il
est de 0,3 V pour un pH de 13,5 [Pourbaix-63]. Lorsque I’iode passe au degré (+VII), il forme
en milieu basique un complexe I(OH)s" dont la structure est connue [Heslop-67]. Ce
complexe sous I'effet de la chaleur va par étapes successives se décomposer en 104 soluble.
Cette derniére hypothése suppose des transformations chimiques complexes qui ne peuvent
pas étre instantanées. Ceci pourrait expliquer le fait que l'on observe simultanément la
présence d'iode et de OH". Nous entreprenons actuellement des mesures XPS afin de vérifier
le degré d'oxydation de I'iode.

En ce qui concerne la phase lente, les faibles quantites d'iode restant sur la surface
corrodée pourraient correspondre a de l'iode dissous puis adsorbé en surface. Une telle
hypothése est basée sur des expériences de sorption qui montrent qu'a de trés faibles teneurs
les espéces sont facilement adsorbées en surface, les sites récepteurs étant plus nombreux que

les espéces adsorbées [Lomenech-2000].
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1l nous semble difficile d'extrapoler a long terme le relachement rapide de l'iode tant
que nous n'avons pas &tabli les mécanismes de complexation qui peuvent expliquer son
passage en solution. Pour aller plus loin il faudrait connaitre l'environnement chimique de
liode aprés traitement des échantillons en autoclave. Ce renseignement pourrait peut étre
donné en EXAFS a condition que les quantités d'iode restantes soient suffisantes pour €tre
analysées.
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