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Introduction

Contexte industriel

En France, ’énergie nucléaire est la principale source de production d’électricité. Les cen-
trales éléctronucléaires frangaises comprennent généralement 2 a 4 Réacteurs a Eau Pressurisée
(REP). Aujourd’hui, 58 REP sont exploités par EDF, chacun délivrant sur le réseau électrique
une puissance comprise entre 900 et 1450 MWe (environ 63,1 GWe au total). La Figure 1 pré-

sente 'implantation géographique des 19 centrales nucléaires frangaises.
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FIGURE 1 — Sites géographiques des 19 centrales électronucléaires francaises (www.asn.fr).

Dans un REP (Figure 2), le combustible nucléaire est de 'oxyde d'uranium (UO;) condi-
tionné sous forme de pastilles d'un diametre et d’'une hauteur de 'ordre du centimetre. Afin
d’éviter le contact avec le fluide caloporteur et maintenir un confinement contrélé de la ma-
tiere fissile, les pastilles d’UQO4 sont empilées dans des gaines en alliages de zirconium d’environ

4 metres de long. Le choix du zirconium pour matériau de gainage a été principalement motivé
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dans les années 50 par sa tres faible section efficace de capture des neutrons ainsi que par des

propriétés mécaniques satisfaisantes sous irradiation.
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1. Cuve du réacteur 6. Turbine basse pression
2. Barre de commande 7. Alternateur

3. Assemblage combustible 8. Transformateur

4. Générateur de vapeur 9. Condenseur

5. 1

Turbine haute pression 0. Refroidissement

FIGURE 2 — Schéma d’un Réacteur a Eau Préssurisée (www.ensi.ch).

L’ensemble pastilles-gaine constitue un crayon combustible. Ces crayons sont regroupés en
faisceau de 264 tubes et sont liés par une structure rigide constituée de tubes-guides et de grilles
(voir Figure 3). En France, le cceur d'un REP est constitué d’environ 200 assemblages combus-
tibles (soit environ 52000 crayons combustibles). Ces dizaines de milliers de crayons sont plongés
dans ’eau du circuit primaire du réacteur ou ils sont bombardés par un flux de neutrons que
génere la réaction nucléaire des atomes d’uranium 235 fissile contenus dans les pastilles. Cette
réaction s’accompagne d’un important dégagement de chaleur. Le milieu primaire joue, d’une
part, le role de caloporteur en transportant la chaleur jusqu’au générateur de vapeur et, d’autre
part, le role de modérateur en ralentissant les neutrons. La vapeur produite dans I’échangeur
est utilisée pour alimenter une turbine qui entraine des groupes de turbo-alternateurs pour

produire, in fine, de I'énergie électrique.

Le fluide caloporteur du circuit primaire est constitué d’eau maintenue a 1’état liquide par
une surpression de 150 bars a une température de fonctionnement d’environ 320 °C. Plusieurs
especes chimiques sont ajoutées a ’eau du circuit primaire pendant le fonctionnement du réac-

teur :
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Crayon combustible
Grappe de contrble
Grille de maintien
Embout inférieur
Embout supérieur
Ressort d’appui
Crayon de contréle
Araignée
Tube-guide

CoOoNDOROMN =

FIGURE 3 — Vue schématique en perspective d'un assemblage combustible (Callens et Segura,
2009) avec arrachement.

— du bore sous forme d’acide borique (HyBO3) utilisé comme absorbant neutronique, pour

controler la réaction nucléaire ;

— de I'hydroxyde de lithium (LiOH), en tant que base pour compenser 1'acidité de HyBO3

et maintenir le pH autour de 7;

— de ’hydrogene gazeux (Hg) pour réduire la production des espéces radiolytiques les plus

corrosives.

Ces conditions de fonctionnement normal en réacteur induisent une corrosion des gaines
de combustible. Ce phénomeéne se traduit par I'oxydation du zirconium et la précipitation de
phases fragiles d’hydrures a 'interface oxyde/métal. La corrosion du gainage de combustible va
dégrader ses propriétés mécaniques et ses propriétés d’échange thermique entre le fluide calo-
porteur et le combustible nucléaire. Du fait de I’agressivité du milieu dans lequel sont plongées

les gaines de combustibles, leur séjour en réacteur est limité a 3 ou 4 cycles d’exploitation

8



INTRODUCTION

(3 & 6 ans) en France. Une fois usagés, les assemblages doivent étre remplacés et une partie
de la matiere irradiée s’ajoute a la quantité de déchets radioactifs pris en charge par 1I’Agence
Nationale pour la gestion des Déchets RAdioactifs (ANDRA). D’apres le rapport d’inventaire
national (2012), PANDRA recensait 1 320 000 tonnes de déchets radioactifs toute catégorie

confondue.

Dans le but d’augmenter la durée de vie des gaines en réacteur, de nombreuses études, tant
en France qu’a I’étranger, ont été réalisées depuis les années 60. Aujourd’hui, la recherche dans
le domaine du nucléaire dispose d'une importante quantité de données sur la corrosion des
alliages de zirconium mais certains phénomenes restent encore mal compris compte tenu de la

complexité du systéme réactionnel (température élevée, haute pression, irradiation, etc.).

Objectifs

La corrosion des gaines de crayons combustibles étant un des facteurs limitant leur durée
de vie en service, il est important de comprendre et de prévoir ce phénomene. Pour simplifier

le probleme étudié, 'influence de l'irradiation sur la corrosion n’est pas prise en compte.

Le Zircaloy-4 est l'alliage a base de zirconium historiquement utilisé pour le gainage com-
bustible en France. Le modéle analytique de Wagner (1933), dont les hypotheses sont adaptées
au phénomeéne qui nous intéresse, prédit une évolution de I’épaisseur d’oxyde proportionnelle a
la racine carré du temps (régime parabolique). Toutefois, la cinétique d’oxydation du Zircaloy-4
en condition REP est sous-parabolique (Kass, 1969). Plusieurs phénomenes sont susceptibles
d’expliquer cette différence entre le modele théorique et les données expérimentales (Ploc, 1976;
Eloff et al., 1993), notamment la présence de fortes contraintes de compression au sein de la
couche d’oxyde (Evans et al., 1978). Le premier objectif de ce travail est donc, au travers de
la simulation, d’apporter des éléments de réponse a cet écart a la loi parabolique, en analysant

Ieffet des contraintes sur la diffusion de I'oxygene a travers la couche.

Nous nous sommes également intéressés a I'influence de la microstructure et de la microtex-
ture de la couche d’oxyde sur la diffusion de I'oxygene. En effet, la morphologie des grains (taille
et allongement), ainsi que les propriétés des joints de grains, influent sur le flux de diffusion
et, de ce fait, sur la cinétique d’oxydation. La microtexture de la couche d’oxyde et les déso-

rientations cristallines intergranulaires jouent également un réle sur les propriétés de transport

9



INTRODUCTION

des especes diffusantes, notamment en provoquant des micro-contraintes. Cette étude a pour

objectif de dissocier les effets de microstructure et de microtexture sur la diffusion.

Démarche

Nous avons répondu au premier objectif par une approche macroscopique en modélisant la
formation d’une couche de zircone homogene sur le substrat métallique. Au regard de la dimen-
sion multi-physique du phénomeéne a modéliser (diffusion chimique, mécanique, changement
de phase), le code de calcul Cast3M ! est un outil adapté. Développé au CEA par le Service
d’Etude de Mécanique et de Thermique (SEMT), il utilise la méthode des éléments finis (MEF)
pour résoudre les équations de la physique. Deux modélisations ont été développés et évalués
pour simuler la cinétique d’oxydation du Zy-4. Le couplage entre la diffusion et la mécanique
est ensuite réalisé pour comprendre l'influence des contraintes de croissance sur la cinétique

d’oxydation du Zy-4.

Pour répondre au second objectif, des échantillons numériques de couches polycristallines
de ZrO, sont construits a 'aide de Cast3M, dans le but de simuler la diffusion de I'oxygene
en volume et aux joints de grains. Ces échantillons numériques (ou agrégats de grains) sont
d’abord utilisés pour étudier I'influence de différents parametres microstructuraux sur la diffu-
sion. Ensuite, I'influence de la microtexture sur la diffusion est prise en compte de deux manieres
distinctes : la premiere via les micro-contraintes dues aux différentes orientations cristallines des
grains dans l'agrégat, la seconde via les désorientations entre grains, donnant lieu a des espaces
intergranulaires (épaisseurs de joint de grains) plus ou moins importants. Cette derniére étude
s’inscrit dans la continuité des travaux de Bisor (2010) qui a étudié l'effet de I'hydruration
sur I'oxydation du Zy-4. En effet, ses travaux ont montré que I'’hydrure de zirconium s’oxyde
plus rapidement que le Zircaloy-4, en raison d’un flux de diffusion de I'oxygeéne nettement plus
élevé a travers les joints de grains de zircone. N’ayant pas identifié de différence notable entre
les microstructures, les auteurs font 'hypothese que les désorientations sont plus importantes
entre les grains d’oxyde formés sur I’hydrure de zirconium, ce qui se traduit par un espace

intergranulaire plus grand pour la diffusion aux joints de grains.

Les échantillons numériques ont donc été construits sur la base de caractérisations mi-

crostructurales et microtexturales de couches de zircone formées sur Zy-4 et sur hydrure de

1. www-cast3m.cea.fr
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zirconium réalisée & l'aide d’un Microscope Electronique en Transmission (MET) équipé du
systeme ASTAR. Cet outil permet, comme 'EBSD, de réaliser des cartographies d’orientations
cristallines mais avec une résolution latérale plus fine (environ 30 nm). L’utilisation d’ASTAR

est justifiée par la tres petite taille des grains colonnaires de zircone monoclinique a observer.

Ce manuscrit est organisé en 3 chapitres. Le chapitre 1 est dédié a I'étude des données
bibliographiques existantes sur la corrosion des alliages de zirconium. Un état de 'art de la
modélisation numérique de ce phénomene est également proposé dans cette partie. Le chapitre 2
concerne 'approche macroscopique adoptée pour répondre au premier objectif de la these. Les
développements numériques de modeles de diffusion-corrosion sont détaillés avant de présenter
I’étude de l'influence des contraintes de croissance sur la cinétique d’oxydation. Le chapitre 3 a
pour sujet 'approche microscopique utilisée pour la seconde problématique. La caractérisation
des différentes lames minces de ZrO, est d’abord exposée. Puis, la méthode de construction
d’agrégats polycristallins utilisée sous Cast3M est décrite. Enfin, I'influence de la microstructure

et de la microtexture sur la diffusion de I'oxygene dans I'oxyde est présentée.
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Chapitre 1

Données bibliographiques

Ce chapitre présente les données existantes sur la corrosion des alliages de zirconium. Il
commence par la présentation des matériaux (Zr et ZrO,) puis, aprés avoir décrit la cinétique
que suit la croissance de 'oxyde, on recense les différentes hypotheses susceptibles d’expliquer
I’écart entre les résultats cinétiques expérimentaux et ceux prédits par la théorie. Quelques
éléments sont donnés sur l'effet de 'hydruration sur la résistance a l'oxydation sur Zr. Le
chapitre se poursuit par la description de la morphologie complexe du systéme Zr/ZrO,. Enfin,

un état de I'art de la modélisation de la diffusion-corrosion des alliages de zirconium est proposé.

1.1 Présentation du zirconium et de ses alliages

1.1.1 Histoire du zirconium

Le zirconium (Zr) est un métal qui a été découvert en 1789 par le chimiste allemand
M.H. Klaproth. Le nom de cet élément chimique est lié a la couleur or (zarkoen en arabe
et zargin en perse) de la pierre précieuse, le zircon (ZrSiO,), dans lequel il a été trouvé pour la
premiere fois. En 1947, lors de la réalisation du réacteur de propulsion du premier sous-marin
nucléaire, le zirconium est retenu comme matériau de gainage du combustible nucléaire. La
raison principale de ce choix est sa faible section efficace de capture neutronique. Il représente
aussi un bon compromis entre plusieurs propriétés requises au matériau de gainage, notam-
ment une bonne résistance mécanique et a la corrosion a haute température ainsi qu'une bonne
conductivité thermique. Toutefois, c’est seulement a partir de 1970 que le Zircaloy, 1'alliage a

base de Zr pour le nucléaire, remplace I’acier inoxydable du gainage des réacteurs civils.

12



1.1. PRESENTATION DU ZIRCONIUM ET DE SES ALLIAGES

1.1.2 Propriétés physiques du Zr

Le zirconium peut exister sous deux formes allotropiques. La phase «, stable pour des tem-
pératures inférieures a 863 °C, possede un systéme cristallin hexagonal compact (HC). A 20 °C,

les parametres de la maille HC du Zr sont a = 0,323 nm et ¢ = 0,514 nm (Schemel, 1977).

Pour des températures supérieures a 863 °C, c’est la phase 3 qui est stable. Cette phase a un
systéme cristallin cubique centré de parametre a = 0,360 nm (Schemel, 1977). Le Tableau 1.1
résume les principales propriétés physiques du zirconium a température ambiante (structure

cristalline HC).

Propriétés physiques Zirconium Unités
Numéro atomique 40 -
Abondance 280 g/t d’écorce terrestre
Masse volumique & 20 °C 6,5 g/cm?
Section de capture des neutrons 0,18 barns
Module d’élasticité en traction a 20 °C 98 GPa
Coefficient de Poisson 0,35 -

Limite d’élasticité a 20 °C 100 MPa

Charge a rupture a 20 °C 250 MPa
Conductivité thermique a 300 °C 17 W.m~L.K™! (NEA, 2010)
Capacité thermique a 25 °C 276 JkgteC!

TABLE 1.1 — Principales propriétés du zirconium (Tricot, 1994)

1.1.3 L’alliage Zircaloy-4

Au milieu des années 50, le Zircaloy-4 a haut taux d’étain est mis au point mais cet alliage
présente une faible tenue a la corrosion. Vers 1980, sous la pression des industriels, une va-
riante a bas taux d’étain est proposée par les fabricants et améliore la résistante en corrosion.
Le Tableau 1.2 détaille la composition chimique du Zircaloy-4. Le role des différents éléments

d’alliage présents dans le Zircaloy-4 est le suivant :

— I’étain, placé en substitution du Zr, améliore les propriétés mécaniques,

— le fer et le chrome précipitent avec le zirconium pour former des phases de Laves Zr(Fe,Cr)s

qui augmentent la résistance a la corrosion,

— l'oxygene, placé en insertion dans la maille de Zr, améliore aussi les propriétés mécaniques

de lalliage.
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CHAPITRE 1. DONNEES BIBLIOGRAPHIQUES

%Sn | %Fe | %Cr %0
Zircaloy-4 haut étain | 1,50 | 0,20 | 0,10 | 0,09 - 0,16
Zircaloy-4 bas étain | 1,30 | 0,20 | 0,10 | 0,11 - 0,16

TABLE 1.2 — Composition chimique en % massique du Zircaloy-4 (Mardon, 2008).

1.1.4 Comportement du Zircaloy-4 en milieu REP

En conditions normales d’utilisation, le gainage en Zircaloy-4 réagit avec ’eau du réfrigérant
primaire pour former une couche d’oxyde, appelée zircone, associée a une prise d’hydrogene a

'interface métal/oxyde (Figure 1.1) :

Zr + QHQO = ZI'02+ 2H2 (11)

L’hydrogene de I'eau diffuse dans la couche d’oxyde, s’accumule dans la matrice puis pré-
cipite sous forme d’hydrures fragilisant localement la gaine (Figure 1.2). La formation de la
couche d’oxyde et de ces hydrures dégrade la tenue mécanique du gainage et peut mener a sa

rupture en cas d’accident d’injection de réactivité.

Le Zircaloy-4 présente un comportement satisfaisant a la corrosion en réacteur pour des
durées comprises entre 3 et 4 ans (voir la Section 1.3 sur la cinétique d’oxydation, notamment
la Figure 1.6). Au-dela, la cinétique d’oxydation s’accélere fortement et 1’épaisseur d’oxyde peut,
dans des cas isolés, atteindre la limite de 100 um autorisée par 1’Autorité de Sureté Nucléaire
(ASN). Pour cette raison, les gaines en Zircaloy-4 sont progressivement remplacées par des

gaines dans un autre alliage de Zr, le M5~ d’AREVA, sans étain et contenant 1% massique de

niobium, présentant une meilleure tenue a la corrosion généralisée.

1.2 L’oxyde de zirconium : la zircone

1.2.1 Le systéme zirconium-oxygene

Pour étudier le systeme Zircaloy-oxygene, on utilise le diagramme binaire zirconium-oxygene.
En effet, la structure cristallographique du zirconium dans ’alliage reste quasiment la méme

que celle du Zr pur, et ce quelle que soit la température (Mallet et Wilson, 1959). Le diagramme

14



1.2. I’OXYDE DE ZIRCONIUM : LA ZIRCONE

(a) Zircone

Zircone

AR
2T

e de Zr -.'4

Hyd

rur
A

500 pym

(b) Zircone

50 pm

Ficure 1.1 — Cliché d’une coupe trans- FIGURE 1.2 — Exemples de desquamation
verse d'une gaine en Zircaloy-4 exposée 6 de la couche d’oxyde avec accumulation
cycles en réacteur (Bossis et al., 2005). On d’hydrogene (blister d’hydrure) fragilisant
y distingue la couche d’oxyde en face ex- localement le gainage. (a) d’apres (Bossis
terne ainsi que le rim d’hydrures a l'inter- et al., 2005) et (b) d’apres (Papin et al.,

face oxyde/métal. 2003).

binaire zirconium-oxygene (Figure 1.3) montre que la phase a-Zr peut dissoudre jusqu’a 29%
atomique d’oxygene entre 200 et 1200 °C. Cette dissolution a lieu aux joints de grains du métal

ou en position interstitielle dans les sites octaédriques de la phase o hexagonale (voir Figure 1.4).

Au-dela de la limite de solubilité en oxygene, I'oxydation du zirconium, en présence d’eau,
est régie par I’équation chimique 1.1. A température ambiante, le zirconium est naturellement
recouvert d’une fine couche d’oxyde de quelques nanometres (2-5 nm), formée avec I'oxygene
de l'air. En effet, la zircone est stable a température et pression normales. Le métal est donc

protégé du milieu oxydant par 'oxyde natif.

1.2.2 Propriétés physiques de la zircone

A pression atmosphérique, la zircone ZrO, peut exister sous différentes formes allotropiques

en fonction de la température :

— jusqu’a 1205 °C, la phase monoclinique a-ZrO, est stable. D’apres McCullough et True-
blood (1959), les parameres de maille de cette phase sont @ = 0,516 nm, b = 0, 523 nm,
¢=0,534 nm et § = 98,15° (Figure 1.5).
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CHAPITRE 1. DONNEES BIBLIOGRAPHIQUES

Weight Percent Oxygen
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FIGURE 1.3 — Diagramme binaire du systeme Zr-O (Massalski, 1990).

A ) \
(@)
O QO Q
C | Zan,
Site
() @ octaédrique
>
a

FIGURE 1.4 — Assemblage de deux structures hexagonales compactes (HC) et exemple d'un site
interstitielle octaedrique (nceuds jaunes).

— A partir de 1205 °C, la zircone cristallise dans le systéeme quadratique [3-ZrO, de para-
metres de maille a = 0,359 nm et ¢ = 0,518 nm (Bondars et al., 1995).

— Audela de 1525 °C, la phase stable est la phase cubique -ZrO, de parametre a = 0,513 nm
d’apres Ploc (1981).
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1.2. I’OXYDE DE ZIRCONIUM : LA ZIRCONE
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(a) Vue d’ensemble. Les cations Zr** sont en (b) Projection sur le plan (a,c).

noir et les anions O~ sont en blanc.

FI1GURE 1.5 — Systéme monoclinique de la phase a-ZrO,.

Le Tableau 1.3 donne un ordre de grandeur des principales propriétés de la zircone.

Propriétés physiques Zircone Unités

Masse volumique a 20 °C 5,8 (phase a) et 6,1 (phase ) g/cm?

Module d’élasticité en traction a 20 °C 150 - 200 GPa
Coefficient de Poisson 0,324-0,337 (Shackelford, 2001)
Conductivité thermique a 300 °C 2 W.m LK™ (NEA, 2010)

TABLE 1.3 — Principales propriétés de la zircone.

L’oxyde formé en conditions REP sur I'alliage Zircaloy-4 est majoritairement composé de

zircone monoclinique, mais plusieurs études montrent la présence de phase quadratique proche

de linterface métal /oxyde. Plusieurs facteurs peuvent étre a 'origine de la stabilisation de la

phase quadratique (Platt et al., 2014) :

— les contraintes de compression dues a la croissance de I'oxyde sur le métal,

— la faible taille de grains d’oxyde,

— le dopage chimique par les éléments d’addition.
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1.3 Cinétique d’oxydation du Zircaloy-4

En réacteur, 'oxydation du Zr est favorisée par les conditions de température et de pression
du circuit primaire, qui sont de I'ordre de 320 °C et 150 bars. La Figure 1.6 montre la cinétique
d’oxydation du Zircaloy-4 en milieu REP. L’épaisseur d’oxyde est tracée en fonction du taux
de combustion moyen !. On remarque I’'emballement de la cinétique d’oxydation des gaines en
Zircaloy-4 aux alentours de 40 GWj/t (entre 3 et 4 ans passés en réacteur). Ce comportement
est problématique au regard des objectifs des exploitants de centrales nucléaires d’augmenter

le taux de combustion moyen au-dela de 60 GWj/t.

160

>
o
A4 4 4

Oxide Thickness (microns)
[e]
[e]

S
o
il 4

Burnup (GWd/t)

FIGURE 1.6 — Cinétique d’oxydation de gaines de combustible en Zircaloy-4 bas étain ayant
séjourné en REP. Plus de 4400 mesures sur crayons combustibles provenant de réacteurs du
monde entier sont recensées (Machiels, 2007).

1.3.1 Allure de la courbe cinétique en autoclave

L’oxydation du Zircaloy-4 est généralement étudiée hors irradiation. La réalisation des oxy-
dations est effectuée en autoclave, dans des conditions représentatives de celles des REP (tem-
pérature, pression, chimie de 'eau). Par un suivi de prise de masse des échantillons et en
supposant que sa surface exposée reste constante durant 'oxydation, il est possible de déter-
miner I’évolution de I’épaisseur d’oxyde en fonction du temps (en sachant qu’'l ym de ZrOy =

15 mg/dm?). De cette fagon, on constate que la croissance de la zircone se divise en 2 étapes,

1. Taux de combustion nucléaire (ou Burnup) : énergie thermique produite par fission nucléaire dans une
tonne de combustible.
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FiGure 1.7 — Cinétique d’oxydation du Zircaloy-4 en milieu représentatif REP. Les valeurs
sont données a titre informatif.

séparées par une transition cinétique qui a lieu lorsque le film d’oxyde atteint une épaisseur

d’environ 2 pum (voir Figure 1.7) en conditions REP.

Pendant la phase pré-transitoire, la croissance de la couche dense et protectrice évolue dans

le temps en suivant une loi puissance (Kass, 1969; Sabol et Dalgaard, 1975) :

avec

— X I’épaisseur d’oxyde en pm,
— t le temps en jours,
— Ky la constante cinétique en pré-transition,

— n, exposant compris entre 2 et 3.

La transition cinétique correspond a une perte du caractere protecteur de la couche d’oxyde.
La cinétique de croissance suit alors une succession de lois cubiques ou sous-paraboliques.
Ensuite, a plus haut degré d’avancement, la cinétique d’oxydation devient approximativement

linéaire.
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1.3.2 Diffusion dans la couche d’oxyde et dans le substrat

Initialement, le Zircaloy-4 est recouvert d’une fine couche de ZrO,. L’oxydation ne se pour-
suit que si les anions oxydants O et/ou les cations métalliques Zr*™ peuvent migrer dans la
couche. Le sens de développement (interne, externe ou mixte) de la couche d’oxyde permet de
déterminer le type de diffusion (anionique, cationique ou mixte) responsable de 1'oxydation du

métal.

1.3.2.1 Diffusion de 'oxygene dans ’oxyde

Pour déterminer le type de diffusion (anionique ou cationique) se produisant lors de I'oxyda-
tion du métal, Mallet et Albrecht (1955) ont oxydé un alliage proche du Zircaloy-4 a 800 °C en
atmosphere oxygénée apres 1'avoir recouvert d’une fine couche de trioxyde de dichrome (CrsO3).
Apres 6 heures d’oxydation, le marqueur a été retrouvé a l'interface oxyde/gaz des échantillons,
ce qui indique un développement interne de I'oxyde, et donc, une diffusion des anions O*~ de
I'extérieur vers l'intérieur de la couche. Mallet et Albrecht indiquent également que la diffusion
anionique se fait par les lacunes d’oxygene du réseau de l'oxyde, étant donné que le rayon
ionique des ions O%~ est trop grand pour que ces espéces puissent diffuser par les interstices
du réseau. C’est donc en majorité l'oxygene qui traverse la couche de zircone pour combler les
lacunes d’oxygene produites lors de 'oxydation du métal sous-jacent. La diffusion de I'oxygene
a travers l'oxyde est considérée comme le processus qui controle la vitesse d’oxydation des al-

liages de Zr.

Cox et Pemsler (1968) ont déterminé, a partir de profils de concentration d’'un isotope
de l'oxygene (O'7) obtenus apres des oxydations alternées réalisées entre 400 et 500 °C, que
presque 100% de I'oxygene était transporté par les courts-circuits de diffusion que sont les joints
de grains et les dislocations de 1'oxyde. Seulement 0,01% de I'oxygeéne migre a travers le volume

des grains.

1.3.2.2 Diffusion de 'oxygene dans le métal

Comme le montre le diagramme de phases de la Figure 1.3 (Section 1.2.1), la maille hexago-
nale compacte du zirconium peut dissoudre une quantité importante d’oxygene. Le phénomene
d’oxydation du zirconium est donc couplé a celui de la diffusion de 'oxygene dans la matrice
métallique. L’oxygene diffuse aux joints de grains et en volume du métal via les sites interstitiels

(Ritchie et Atrens, 1976).
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1.3.3 Lois de Fick

Les lois de Fick s’appliquent lorsque le « moteur » de la diffusion est le gradient de concen-
tration de l'espéce diffusante (Adda et Philibert, 1966). Fick a proposé, par analogie avec la
loi de Fourier, que le flux chimique j (en mol.m 2.s™!) d’une espéce A dans un milieu B est

proportionnel au gradient de concentration ¢ de cette espece A :

J=—-DVc (1.3)

avec D le coefficient de diffusion de A dans B, exprimé en cm?.s7!.

L’Equation 1.3 permet le calcul de D lorsque le gradient de c est constant, c’est-a-dire en
régime permanent. C’est la premiere loi de Fick. Elle signifie que les particules d’espece A vont
diffuser vers les zones pauvres en espece A. La variation de D avec la température suit une loi

d’Arrhénius :

D = Dy exp <_Z§T> (1.4)

avec

— @ Dlénergie d’activation en J.mol ™!,
— R =8,3144621 J.mol ' K~! la constante universelle des gaz parfaits,

— T la température en K.

Nous verrons qu’il existe d’autres moteurs ou freins a la diffusion tels que la pression, le gradient

de contraintes ou encore le champ électrique.

La seconde loi de Fick décrit la diffusion en régime non-permanent. Elle traduit la conser-
vation de la matiere : la variation par unité de temps de la quantité de A dans un volume
élémentaire est égale a la différence des flux entrant et sortant de cette espece A.

oc

5 =Y -j=Y- (DY) (1.5)

Les équations de Fick peuvent aussi étre exprimées en terme de fraction molaire :
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J—-pvC ot X __v.y (1.6)
avec

— J la vitesse de diffusion de 'espece A (m/s),

— (' la fraction molaire d’espece A.

1.3.4 Profil théorique de la concentration en oxygene dans le sys-

teme ZrO,/Zr

Le profil de concentration d’oxygene théorique (en 1D) dans la zircone et le métal sous-

jacent est présenté en Figure 1.8.

A

Milieu 1 : oxyde Milieu 2 : métal

&)

@ @ Interface externe

Interface interne (c6té oxyde)

@ Interface interne (c6té métal)

Sens de diffusion

Co, fraction molaire d’'oxygéne

de I'oxygéne

Profondeur x (um)

FIGURE 1.8 — Distribution de I'oxygene dans le systéme ZrOs/Zr.

e Interface externe (milieu oxydant/oxyde, point A sur la Figure 1.8) :

A cette interface, on suppose que 'oxyde est proche de la composition steechiométrique :
chaque molécule de ZrO, possedent ses deux atomes d’oxygene. La fraction molaire Cp

2
d’oxygene vaut donc 3 a 'interface externe. En réalité, cette interface présente une faible
2—¢
3 )

concentration de lacunes d’oxygene (Cp =
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1.3. CINETIQUE D’OXYDATION DU ZIRCALOY-4

e Interface interne (oxyde/métal, points B et C sur la Figure 1.8) :

A cette interface apparait une discontinuité de fraction molaire liée a la différence de

concentration d’oxygene dans les milieux oxyde et métal.

— Au point B, 'oxyde est sous-steechiométrique : il y a moins de deux atomes d’oxy-

2—x X
aveCc —

3

gene par molécule de zircone. La fraction molaire d’oxygene est notée

la fraction molaire de lacunes d’oxygene dans l'oxyde au point B (x > ¢).

— Au point C, le zirconium est saturé en oxygene. La fraction molaire d’oxygene vaut

donc Cy = 29% d’apres le diagramme binaire de la Figure 1.3.

Il existe donc au sein de l'oxyde, un gradient d’oxygene négatif (si la direction z va de l'interface
externe vers 'interface interne) qui, selon la premiere loi de Fick (Equation 1.3), va permettre

la migration de I'oxygeéne vers l'interface oxyde/métal.

Le flux d’oxygene est majoritairement controlé par le produit des parametres x et Dy,.0,. En

effet, dans la premiere loi de Fick, le flux de diffusion est déterminé par le produit Dz,0,Ac, (le

int

différentiel de concentration en lacunes d’oxygene). Ce produit peut étre simplifié par D,.o,c"

car la concentration en lacunes est négligeable a I'interface externe. La concentration en lacunes

int
v

a l'interface interne (¢™) est donnée par le parameétre de sous-staechiométrie x. A notre connais-

int

% n’a jamais été estimée expérimentalement et n’est pas connue a cette

sance, la valeur de ¢

température.

1.3.5 Coefficients de diffusion

La détermination du coefficient de diffusion D est effectuée en comparant des profils de
diffusion mesurés avec ceux obtenus en résolvant les lois de Fick. Elle dépend donc de la précision
expérimentale, ainsi que de la validité des hypothéeses de résolution des équations de Fick. De
plus, le coefficient de diffusion estimé a partir des mesures est un coefficient apparent D, qui

s’écrit selon la loi de Hart (1957) étendue par Smeltzer et al. (1961) :

Dapp = (1 = f) Dot + [ Dijag (1.7)
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avec

— D,y le coefficient de diffusion en volume des grains,
— Djqq le coefficient de diffusion dans les joints de grains,

— f la fraction volumique de joints de grains.

La fraction volumique de joints de grains peut s’exprimer en fonction de la forme des grains.

Pour des grains théoriques a section carrée :

20
f== 1.8
g (1.8)
et pour des grains théoriques a section hexagonale :
46
f (1.9)

V3

g étant la taille des grains (arete du carré ou de 1’hexagone) et d I'espace intergranulaire.

1.3.5.1 Coefficients de diffusion dans la zircone

Dans la littérature, un grand nombre de valeurs de coefficients de diffusion de 1'oxygene
dans la zircone en fonction de la température est disponible comme l'illustre la Figure 1.9 dont
les droites d’Arrhénius proviennent de travaux de différents auteurs. Le Tableau 1.4, associé
aux numéros des droites de la Figure 1.9 indique les données relatives aux méthodes ayant
permis de tracer ces droites d’Arrhénius. On peut remarquer la grande dispersion des résultats.
Cependant, on peut distinguer deux groupes de faisceaux de droites. Les courbes 1 et 2 donnant
des valeurs faibles, seraient, a priori, relatives a la diffusion en volume alors que les courbes 3,

4 et 5, donnant des valeurs plus fortes, correspondraient a la diffusion aux joints de grains.

Parise (1996) a déduit par régression des données de plusieurs auteurs une loi d’Arrhénius

moyenne pour le coefficient de diffusion de l'oxygene dans les joints de grains de zircone (en

cm?s71) ¢

(1.10)

131524
LEMnt::6,79><10_4eXp<—— )

RT
La droite d’Arrhénius correspondant a I’Equation 1.10 est tracée en pointillés noirs sur la

Firgure 1.9.
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N° Référence Alliage/ T(imp. Te/chmque Modele de diffusion
poudre (°C) expérimentale
Diffusion d’un gaz a
1 Aronson Poudre de 500 - 650 Thermo-gravimétrie P constante dans des
(1961) Zl'ngz . s
particules spériques
Echange isotopique + | Diffusion en volume
Cox et spectrometre de et aux joints de grains
2 | Pemsler ZrFe 400 - 500 beelrom ) o8
masse a microsonde dans un milieu
(1968) . o
ionique semi-infini
3 Cox et Roy 71Fe 400 - 500 Analyse par .reactlon Dl.ff.usmn d.ar.ls un
(1966) nucléaire milieu semi-infini
Douglass ZrOy_, . . Diffusion dans un
4 (1962) frittée 600 - 1000 Microphotométrie milieu semi-infini
Modele de diffusion
Debuigne et Thermo-gravimétrie / dans 2 milieux
) Lehr (1962) Zr 000 - 850 microdureté séparés par une
interface mobile

TABLE 1.4 — Quelques expériences de mesures de coefficient de diffusion de 1'oxygene dans
I'oxyde de zirconium. Les numéros correspondent aux droites d’Arrhénius de la Figure 1.9.

1.3.5.2 Coefficients de diffusion dans le zirconium

Ritchie et Atrens (1976) ont compilé les données sur la diffusion de 'oxygene dans le a-Zr
provenant de la littérature. Le Tableau 1.5 recense quelques travaux dont les résultats ont été
utilisés par Ritchie et Atrens pour mettre en évidence deux droites d’Arrhénius correspondant
au coefficient de diffusion de I'oxygene par les sites interstitiels du Zr et par les joints de grains

(voir Figure 1.10).

Parise (1996) a également déduit par régression des données de plusieurs auteurs une loi
d’Arrhénius du coefficient de diffusion de I'oxygene en volume du Zr, représentée en pointillés

noirs sur la Figure 1.10, et dont I’équation est la suivante (Dyoume en cm?/s) :

(1.11)

1972
D yorume = 0,594 X exp (— 7 37)

RT

1.3.6 Cinétique d’oxydation : le modele de Wagner

Wagner (1933), et avant lui Pilling et Bedworth (1923), ont cherché a mettre en équation
le probleme de I'oxydation des métaux pour trouver une loi cinétique de croissance des couches
d’oxyde. En observant que malgré la séparation du métal et du milieu oxydant par une couche

d’oxyde, cette derniére continue de croitre, ils concluent qu’un des réactifs (ou les deux) diffuse
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FIGURE 1.9 — Lois d’Arrhénius du coefficient de diffusion de I'oxygene dans la zircone. Les
numéros correspondent aux informations décrites dans le Tableau 1.4. La droite en pointillés
noirs correspond a la régression de Parise (1996). Les deux traits verticaux délimitent 'intervalle
de température des conditions d’utilisation d’'un REP.

a travers 'oxyde. Les hypotheses du modele sont les suivantes :

1. la diffusion des réactifs a travers la couche d’oxyde est la seule étape limitante du processus
d’oxydation,

2. les concentrations des réactifs aux interfaces de la couche d’oxyde sont indépendantes du
temps,

3. I’équilibre thermodynamique aux interfaces de la couche d’oxyde est établi,

4. la totalité de 'oxygene mis en jeu dans la réaction se retrouve dans la couche d’oxyde
formée,

5. électroneutralité locale partout sauf aux interfaces,
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Référence Alliage/ Te;mp. Tezchmque Modele de diffusion
poudre (°C) expérimentale
Mallet et Zircalov-2 et Modele de diffusion dans
Wilson Zircal}(; 3 1000-1500 Interface mobile 2 milieux séparés par
(1959) Y une interface mobile
De Paula e Vieillissement
Silva et al. a-Zr 290-350 < 14 . Diffusion anisotrope
e apres déformation
(1971)
David Analvse par Modele de diffusion dans
et al. a-7r 700-845 Léac tionynufléaire 2 milieux séparés par
(1975) une interface mobile
: . DlSSOlll’tIOIl de film Modele de diffusion dans
Pemsler Zirconium et d’oxyde e .
) 400-585 . 2 milieux séparés par
(1958) alliages anodiquement : .
L une interface mobile
déposé
]?ig‘;;)e Zr-0-2,4%Hf 448 Friction interne Diffusion anisotrope

TABLE 1.5 — Quelques expériences de mesures de coefficient de diffusion de 'oxygene dans le
zirconium et ses alliages.

T (°C)
, 1893 977 727 560 441 352 282
10 . . , , . .
Dgrain (Ritchie, 1976) ——
10_6 I . . T
. Djoin; (Ritchie, 1976) ——
10T Régression de Parise (1996) ------ |
“; 10710 | ]
g 12
§ 10712 frmmt ]
a
1074 + ]
107° ¢ ]
107° ¢ ]

0.6 0.8 1 1.2

1000/ T (T en K)

1.4

FiGURE 1.10 — Lois d’Arrhénius du coefficient de diffusion de 1'oxygene dans le zirconium
provenant de la compilation des données de la littérature par Ritchie et Atrens (1976) et de
Parise (1996).
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6. pas de courant net.

Avec ces hypotheses, la vitesse d’oxydation est inversement proportionnelle a la longueur du
chemin de diffusion, c’est a dire I’épaisseur d’oxyde X :
ax 1

=k x5 (1.12)

En intégrant I’'Equation 1.12 on trouve que la cinétique d’oxydation est parabolique :

X?=kxt (1.13)

Concernant 1'oxydation du zirconium qui suit une cinétique sous-parabolique voire méme
cubique en régime pré-transitoire (voir Figure 1.6 et Equation 1.2), au moins une des six
conditions citées ci-dessus n’est pas vérifiée. Dans la littérature, plusieurs auteurs ont essayé

d’expliquer cet écart entre la théorie et la pratique. C’est 'objet de la section suivante.

1.3.7 Phénomenes susceptibles d’expliquer la différence entre les ci-

nétiques d’oxydation théoriques et expérimentales

Au premier abord, les trois premieres hypotheses avancées par le modele de Wagner ne

semblent pas improbables. En effet :

— la décroissance de la vitesse d’oxydation avec 1’épaisseur d’oxyde est cohérent avec 1'hy-

pothese de la diffusion de 'oxygeéne comme étape limitante de processus d’oxydation,

— les concentrations interfaciales sont déterminées par la thermodynamique du systeme et

Dawson et al. (1968) ont montré qu’elles restent raisonnablement constantes.

La quatrieme condition n’est effectivement pas respectée étant donnée que le zirconium peut dis-
soudre une quantité importante d’oxygene, méme a température ambiante (voir Section 1.2.1).
Cependant, d’apres le modele de Danckwerts (1950), qui traite le probleme de la diffusion dans
deux milieux séparés par une interface mobile, la prise en compte de la diffusion de I'oxygene
dans le zirconium lors de son oxydation mene aussi a une cinétique parabolique. Pour expliquer
I’écart a la théorie, un certain nombre d’auteurs ont tenté de modéliser la cinétique d’oxydation
en introduisant d’autres parametres influencant le flux d’oxygene a travers la couche d’oxyde.

Par ajustement de ces parametres, ces différentes approches conduisent toujours a une courbe
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théorique satisfaisante pour la phase pré-transitoire. On peut classer ces approches en 4 grandes

catégories :

— la variation de la part de la diffusion aux joints de grains via 1’évolution morphologique

des grains d’oxyde durant le processus (Garcia, 1995),

— leffet des contraintes de croissance sur la diffusion (Dollins et Jursich, 1983; Evans et al.,

1978),
— la fissuration de la couche d’oxyde (Dawson et al., 1968; Tupin et al., 2003),

— leffet du champ électrique (Eloff et al., 1993).

1.3.7.1 Effet de la variation des chemins de diffusion

Pour atteindre linterface oxyde/métal, 'oxygene doit traverser la couche d’oxyde. Pour
cela, il diffuse sous forme anionique en empruntant préférentiellement les joints de grains. En
effet, ces défauts bidimensionnels représentent pour 'oxygene des courts-circuits de diffusion,
comme 'ont montré Cox et Pemsler (1968). D’apres les travaux de Sabol et Dalgaard (1975),
la taille des grains de zircone évoluent durant 1'oxydation. Ploc (1976) propose le processus

d’évolution morphologique suivant :

1. L’oxyde germe a 'interface oxyde/métal, soit sous forme de composés amorphes, soit sous

forme de petites cristallites.

2. L’oxyde cristallise pour former des grains équiaxes qui vont croitre selon des orientations

préférentielles pour minimiser ’énergie du systeme.

3. Les grains présentant une orientation favorable croissent et deviennent colonnaires.

Pendant la croissance et la réorientation des grains, la fraction volumique f de joints de grains
diminue. La diffusion de l'oxygene a travers la couche de zircone est donc ralentie (voir Equa-
tion 1.7). Garcia (1995) a développé un modele dynamique prenant en compte 1’évolution du
coefficient de diffusion de 'oxygene dans la couche de zircone en fonction de la cristallisation
et de la croissance des grains. Il obtient que la cinétique en pré-transition passe d'un compor-

tement parabolique a un comportement cubique au bout d’une centaine d’heure a 573 K.

Pourtant, Evans et al. (1978) s’opposent a cette explication de la variation de la fraction
volumique de joints de grains. En effet, ils rappellent que les dislocations et les sous-joints sont

eux aussi des courts-circuits de diffusion pour l'oxygene et que ces défauts sont en quantité
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suffisante pour maintenir la densité de courts-circuits de diffusion relativement constante. C’est
pourquoi, ils proposent, ainsi que d’autres auteurs, une explication alternative au comportement

sous-parabolique : la présence de contraintes de compression au sein de la couche d’oxyde.

1.3.7.2 Effet des contraintes de croissance

Pilling et Bedworth (1923) ont classé les oxydes en fonction de leur volume molaire et celui
de leur métal initial. Ce rapport est appelé « Rapport de Pilling et Bedworth » (RPB). D’apres
leurs travaux, un RPB inférieur a 1 signifie que la couche d’oxyde sera soumise a des contraintes
mécaniques de traction. A I'inverse, un RPB supérieur a 1 entraine des contraintes de compres-
sion dans la couche. Ce dernier cas est le plus courant. Pour la zircone, le calcul du RPB donne

environ 1,55.

Pétigny et al. (2000) ont calculé le niveau de contraintes dans des couches de zircone formées
sur du Zircaloy-4 et du Zr-1NbO a 743 K, a partir de mesures par Diffraction des Rayons X
(DRX) des déformations du réseau cristallin de 'oxyde. La Figure 1.11 montre I’évolution tem-
porelle de la contrainte transverse au sens de croissance de 'oxyde. On remarque que les couches
de zircone sont effectivement dans un état mécanique de compression et que la contrainte varie

entre -0,5 et -2 GPa environ selon le substrat.
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(a) Oxyde formé sur Zircaloy-4. (b) Oxyde formé sur Zr-1NbO.

FIGURE 1.11 — Evolution de la contrainte transverse au sens de croissance d’oxydes formés sur
différents alliages de zirconium (d’apres Pétigny et al. (2000)).

Des mesures par spectroscopie Raman ont été effectuées par Godlewski et al. (2000) sur
des films de zircone formées sur Zircaloy-4 et Zr-1NbO. En calculant la contrainte en fonc-

tion de plusieurs parametres expérimentaux, un tres fort gradient de contrainte est révélé dans
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I'oxyde. Le graphe de la Figure 1.12 représente la contrainte en fonction de I’épaisseur d’oxyde
a différentes durées d’oxydation (en pré-transition). On peut remarquer que la contrainte est
maximale & U'interface oxyde/métal et est comprise entre -1 et -1,5 GPa. De plus, 'intensité de
cette contrainte augmente dans le temps alors que les analyses DRX de Pétigny et al. (2000)

montraient une relaxation de la contrainte.
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FIGURE 1.12 — Distribution spatiale de la contrainte a travers une couche de zircone formée
par oxydation de Zircaloy-4 a 360 °C en eau pure a différents temps d’oxydation (25, 50 et 75
jours) d’apres Godlewski et al. (2000).

Parise et al. (1998) ont calculé par la méthode des éléments finis la distribution de contraintes
dans le systeme Zr/ZrOs. Le métal est considéré comme un matériau élasto-viscoplastique
isotrope et I'oxyde comme étant élastique isotrope transverse. Les deux couches sont considérées
comme homogenes. Dans leur modele, le tenseur de déformation totale € de 'oxyde est égale a
la somme de la déformation élastique €° et de la déformation e”* provoquée par le changement

de phase Zr — ZrO, :

e =g +ePh (1.14)

Le tenseur e traduit la transformation géométrique du systéme pendant I’oxydation. Il est
supposé diagonal dans le repere tel que x est perpendiculaire a Uinterface métal/oxyde. Ses

trois valeurs vérifient I’Equation 1.15 pour retrouver le RPB de la zircone :

(P! +1) (e +1)(e2" +1) = RPB (1.15)
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La dilatation est supposée isotrope dans le plan de 'interface (5§Zh = &%), ce qui est cohérent
avec une texture cristallographique de type fibre (voir Section 1.5.6). Pour obtenir les valeurs
du tenseur €, Parise et al. (1998) ont modélisé un essai de déflection de lame par la méthode des
éléments finis et ont utilisé une méthode d’identification inverse avec une courbe expérimen-

tale donnant la déflection en fonction de 1’épaisseur d’oxyde a 450°C. Le tenseur d’expansion

volumique ainsi déterminé est donné par I’Equation 1.16 :

0,54 0 0
e =1 0 0005 0 (1.16)
0 0 0,005

Le calcul des contraintes de croissance dans la couche d’oxyde donne une valeur de -2 GPa dans

les directions transverses et une contrainte négligeable dans le sens de croissance.

La couche d’oxyde est donc soumise a de fortes contraintes de compression avec un niveau
de contrainte maximal a l'interface oxyde/métal. La contrainte hydrostatique et sa distribution
a travers l'oxyde ont plusieurs effets, notamment la stabilisation de phase quadratique de la

zircone mais aussi, d’apres Evans et al. (1978) :

— la modification des concentrations d’équilibre en oxygene et en lacunes aux interfaces de
I'oxyde,
— laltération de la migration aléatoire des lacunes d’oxygene dans le réseau cristallin de

I'oxyde.

Dollins et Jursich (1983) ont développé un modele d’oxydation du Zircaloy prenant en
compte I'influence des contraintes sur le coefficient de diffusion de I'oxygene dans la zircone.
Pour cela, il considere qu'une contrainte hydrostatique de compression augmente la barriere
énergétique pour les sauts atomiques lors de la diffusion, c’est-a-dire I’énergie d’activation du
processus. Le coefficient de diffusion est alors une fonction de la contrainte hydrostatique (voir

Annexe E) :

Q
D = Dyexp (kﬂ(ZUH> (1.17)

avec
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— Dy le coefficient de diffusion de I'oxygene dans un oxyde libre de contrainte,

— oy la contrainte hydrostatique définie comme le tiers de la trace du tenseur des contraintes :

1
oy = gTr(a) (Pa) ,
— T la température (K),
— k la constante de Boltzmann (J/K),

— €, un volume d’activation (m?).

D’apres Dollins et Jursich (1983), les simulations donnent des résultats en accord avec les don-
nées expérimentales (oxydations de Zircaloy-2 a 500 °C) pour une valeur de volume d’activation
Q, égale a 0,8 fois le volume atomique de l'oxygene, 2. En imposant une loi d’évolution de la
contrainte hydrostatique avec 1’épaisseur d’oxyde ajustée pour correspondre aux valeurs de
contraintes mesurées expérimentalement (1,38 GPa quand X = 2 ym) par Draley et al. (1964),
ils obtiennent une cinétique d’oxydation a 316 °C qui dévie du comportement parabolique a

partir d'une épaisseur d’environ 2 pm.

Evans et al. (1978) ont établi un autre modele en considérant I'effet du champ de contraintes
sur le transport des lacunes. Pour ce faire, ils ont ajouté a I’équation du flux de lacunes une
contribution du gradient de contraintes. En considérant une distribution de contrainte linéaire
et un gradient négatif, ils montrent que la cinétique dévie d’'un comportement parabolique vers
un comportement sous-parabolique durant 'augmentation de I’épaisseur de la couche d’oxyde

au bout d’une dizaine d’heures & 773 K.

Un autre modele considérant 1'effet de gradient de contrainte a été développé par Zhilyaev
et Szpunar (1999). La seconde équation de Fick est modifiée pour prendre en compte l'influence
de la distribution de contrainte hydrostatique :

oC

Q
> =D (v . VC + Mwwc) (1.18)

L’oxyde est séparé en deux sous-couches : la premiere, poreuse, est constituée d'un réseau
connecté de fissures dues a la relaxation des contraintes de croissance; la seconde, dense et
protectrice, est soumis a un gradient linéaire de contrainte avec une contrainte maximale a
'interface oxyde/métal. En se basant sur leurs analyses par spectroscopie d’impédance élec-

trochimique, ils utilisent le fait qu’a un temps 7., d’oxydation donné (déterminé a partir de
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parametres expérimentaux et de la contrainte a l'interface oxyde/métal), I’épaisseur de couche
dense devient constante. Leurs calculs montrent que la cinétique d’oxydation devient sous-

parabolique a partir du temps 7.

Le régime sous-parabolique de la cinétique d’oxydation résulte probablement de I'influence
d’un ou plusieurs parametres évoqués précédemment. Cependant, d’autres parametres sont
susceptibles, eux, d’accélérer la croissance de 'oxyde. C’est le cas par exemple de I’hydruration

du gainage, que nous présentons dans la section suivante, ou bien de l'irradiation.

1.4 Influence de ’hydruration sur la cinétique d’oxyda-

tion

Comme expliqué dans la Section 1.1.4, une part de ’hydrogene mis en jeu lors de la réaction
d’oxydation diffuse a travers la couche de zircone et précipite dans le métal en phases fragiles
d’hydrure de zirconium. En effet I’hydrogéne a une tres faible solubilité dans les alliages de
zirconium : moins de 0,0001% massique, c¢’est-a-dire 1 ppm, a température ambiante et autour
de 140 ppm a 360 °C dans le Zircaloy-4 (Kearns, 1967). Cette précipitation est préférentiel-
lement localisée sous l'interface oxyde/métal, comme on peut le voir sur la Figure 1.1, p. 18.
L’hydruration des gaines de combustible est une des hypotheses majeures permettant d’ex-
pliquer 'accélération marquée de I'oxydation du Zircaloy-4 en réacteur a partir de 35 GWj/t
(Figure 1.6). Dans cette section, les différentes phases d’hydrures de zirconium sont présentées
avant de recenser quelques travaux de la littérature mettant en évidence l'effet accélérateur de
I’hydruration sur la vitesse d’oxydation. Pour expliquer ce phénomene, plusieurs hypotheses

ont été avancées et, parmi celles-ci, seule celle de Bisor (2010) sera exposée par la suite.

1.4.1 Caractéristiques cristallographiques et morphologiques des hy-

drures de zirconium

Les hydrures de zirconium existent sous trois phases différentes dont la nature dépend de
la composition chimique ZrH, et aussi de la vitesse de refroidissement. Les caractéristiques de
ces phases sont reportées dans le Tableau 1.6. Les hydrures observés dans les gaines en alliages

de zirconium sont généralement de type 0 (ZrH; g6).
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Phase Composition Structure cristallographique Morphologie

) B Empilement de
J ZrH; 66 Cubique (a = 0,4781 nm) petites plaquettes

. Juxtaposition

Quadratique (a = 0,4596 nm, ) .
v ZrH, ¢ = 0,4969 nm, c/a >1) ordonn.ee (.ie petites

aiguilles
- 7rH, Quadratique (a = 0, 3520 nm, i

¢ = 10,4450 nm, c¢/a <1)

TABLE 1.6 — Caractéristiques cristallographiques et morphologiques des hydrures de zirco-
nium (Daum et al., 2009).

1.4.2 Augmentation de la vitesse d’oxydation

La cinétique d’hydruration du Zircaloy-4 est étroitement liée a la cinétique d’oxydation. En
effet, en reportant I’évolution de la prise d’hydrogene avec celle de 1'épaisseur de zircone (formée
en conditions REP), Thomazet et al. (2005) a montré que la prise d’hydrogene par le matériau

variait linéairement avec 1'épaisseur d’oxyde.

Plusieurs auteurs ont constaté l'effet accélérateur de I’hydruration sur la cinétique d’oxyda-
tion des alliages de zirconium. Pour ce faire, ils chargent des échantillons en hydrogene avant de
les oxyder en autoclave et comparent les cinétiques d’oxydation avec des échantillons témoins
avec une tres faible teneur en hydrogene. Deux méthodes de chargement en hydrogene sont

généralement utilisées :

— Chargement par voie gazeuse : technique qui consiste a placer I’échantillon dans un
four sous atmosphere gazeuse hydrogénée puis a le refroidir suffisamment lentement en
vue d’y faire précipiter la phase hydrure § de maniére homogene dans le volume du ma-

tériau.

— Chargement par voie cathodique : réalisé dans une cellule électrochimique contenant
une solution désaérée d’acide sulfurique HySO4. En polarisant cathodiquement 1’échan-
tillon et en imposant un courant entre ’anode et la cathode, le zirconium est réduit et se

transforme en hydrure de zirconium a la surface de 1’échantillon.

Le Tableau 1.7 recense différentes expériences de corrosion et leur conclusion sur 'augmenta-

tion de la vitesse d’oxydation due & I’hydruration. Prenons pour exemple Bisor (2010) qui a
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pré-hydruré par voie cathodique des échantillons de Zircaloy-4 avant de les oxyder en autoclave
en conditions représentatives REP. Comme l'illustre la Figure 1.13, I’hydrure est formé sur
une épaisseur relativement réguliere et est présent uniquement en surface du métal. Il s’agit
d’une phase quasi-massive d’hydrure §. La Figure 1.14 montre les cinétiques d’oxydation obte-
nues pour des échantillons vierges d’hydrogene et d’autres pré-hydrurés a 300 et 640 ppm. On
constate une augmentation de la vitesse d’oxydation avec la teneur en hydrogene et une transi-
tion cinétique se produisant a une épaisseur critique plus faible (pour I’échantillon pré-hydruré

a 640 ppm).

Référence Augmentation du gain de

Chargement en H

Milieu oxydant

masse

Garde (1991)

Voie gazeuse

En autoclave sous eau

x 1,7 apres 122 jours

(600 ppm) (360 °C) d’oxydation.
. Voie gazeuse En autoclave sous eau X 2,2 apres 350 jours
Kido (1993) (3000 ppm) (360 °C, 190 bars) d’oxydation.

En autoclave sous
vapeur d’eau (400 °C,
10 bars)

Blat et Noel
(1996); Blat
et al. (2000)

x 2,3 apres 60 jours
d’oxydation.

Voie cathodique
(555 ppm)

En autoclave SOus eau
(340-360 °C) + Li +
B

Fayette et Ali
(2003)

x 1,6 apres 750 jours
d’oxydation.

Voie cathodique
(<540 ppm)

En autoclave sous eau
(360 °C, 187 bars) +
2 ppm Li,

1000 ppm B

Bisor (2010)
Tupin et al.
(2015)

x 1,8-3,8 apres 14 jours
d’oxydation.

Voie cathodique
(300 - 640 ppm)

TABLE 1.7 — Quelques expériences d’hydruration-oxydation du Zircaloy-4 mettant en évidence
I'effet néfaste des hydrures vis-a-vis de 'oxydation du zirconium.

1.4.3 Hypotheses concernant ’effet de ’hydruration sur ’oxydation

du Zr

Plusieurs hypothéses sont avancées pour expliquer la relation entre ’accélération de la ciné-
tique d’oxydation et la précipitation massive d’hydrure de zirconium sous l'interface oxyde /métal.
Kim et al. (1994) pensent que I'oxydation des hydrures est plus rapide que celle de la matrice
a-Zr. Ils supposent aussi une dégradation de la couche d’oxyde dense et protectrice proche
de l'interface oxyde/métal. Cette dégradation serait provoquée par la formation de pores, de
macles et de microfissures provoquée par la transformation de la zircone [ en zircone « ; trans-
formation déclenchée par la relaxation des contraintes de compression dans I'oxyde, en réponse

au relachement des contraintes de traction dans le métal permis par la présence des hydrures.
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F1GURE 1.13 — Fractographie d’'une couche d’oxyde formée sur un échantillon pré-hydruré de
Zircaloy-4 a 360 °C en eau primaire (Bisor, 2010).
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FIGURE 1.14 — Cinétiques d’oxydation du Zircaloy-4 vierge et pré-hydruré (Bisor, 2010).

Blat et Noel (1996) supposent eux aussi une modification de la couche barriere mais davantage

au niveau de ses propriétés de transport et de sa morphologie. Pour Garde (1991), c’est la rup-

ture des hydrures présents sous l'interface interne qui est responsable de la dégradation de la

couche barriere, provoquant une perte de cohérence entre le réseau de I'oxyde et celui du métal.
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Fayette et Ali (2003), eux, invoquent le controle de la croissance de I'oxyde par la diffusion des
lacunes, dont la concentration, régie par 'interface oxyde/métal, dépend probablement de la

quantité d’hydrures dans le métal.

Concentrons nous sur ’hypothese de Bisor (2010) car elle sera a l'origine de nos investiga-
tions par la suite (Chapitre 3). Elle propose de considérer que les joints de grains de I'oxyde
formé sur ses échantillons pré-hydrurés ont des propriétés de transport différentes par rapport
A ceux de I'oxyde formé sur Zircaloy-4 vierge. En effet, en pratiquant des oxydations sous H3¢O

puis sous eau enrichie en isotope 180, elle a obtenu deux résultats exposés sur la Figure 1.15.

24h d'échange isotopique en 80 14 j d’échange isotopique en 180
‘ 20980,
9 o2l ’ _ | S20 06 - ﬂwé-'i %
‘_m o = éch. vierge © 05 Zr0, J :Substrat :3?
= o5 la 5 .
SN —— éch. pré-hydruré S 04 - S LA
. _ e i )
£ . [H] = 300 ppm 4 I
c o1l 0% ] c 0° ‘ ' .
O ! -l *. 9 |
= LN -'g 02 : 5
£ 005t \\-’\\;_ - T o1 | 1
be
. oo snot fann 0 ‘ ‘ [ pdnk
0 02 04 o6 o8 0 05 1 15 2 25
Profondeur (um) Profondeur (um)
(a) Temps courts d’exposition isotopique (b) Temps longs : I'isotope contribue a la crois-
d’une couche d’environ 1,2 um de zircone for- sance de 'oxyde.

mée sur différents substrats.

FIGURE 1.15 — Profils de diffusion de lisotope *O dans des couches de zircone formées sur
Zircaloy-4 vierge d’hydrogene (en bleu) et pré-hydruré (en rouge) obtenus par Bisor (2010) en
SIMS.

D’une part, pour des temps courts d’exposition isotopique (24 heures), elle observe que la
profondeur de pénétration de I'oxygene O est plus élévée dans la zircone formée a partir de
I'hydrure de zirconium (Figure 1.15a). N’observant aucune différence de concentration de surface
entre les échantillons vierges et pré-hydurés, la différence de vitesse d’oxydation proviendrait
d’'un coefficient de diffusion de I'oxygene plus important dans la zircone formée sur §-ZrH; 6.
Il apparait que le coefficient de diffusion apparent de 2O est effectivement 1,8 plus élevé pour
les éprouvettes pré-hydrurées, valeur en accord avec la valeur de 1,8 pour 'augmentation de la

vitesse d’oxydation (voir Tableau 1.7).
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D’autre part, pour des temps longs d’exposition isotopique (14 jours), Bisor observe pour
les deux types d’échantillons, une diffusion préférentielle de I'oxygene 80 via les courts-circuits
compte tenu de la la faible concentration superficielle en 80, environ 20% par rapport &
160+180, et surtout de 'accumulation de l'isotope a l'interface oxyde/métal pour I'hydruré
(voir Figure 1.15b). De plus, la vitesse de diffusion via les courts-circuits (notamment les joints
de grains de ZrOs) est beaucoup plus importante pour les éprouvettes pré-hydrurées, ainsi qu’en
témoigne, pour un méme temps d’exposition, I'oxyde nouvellement formé a I'interface interne,

composé en majorité d’oxygene 18.

En d’autres termes, le produit fD,4, de 'Equation 1.7 (p. 26) est plus grand pour l'oxy-
gene diffusant dans la zircone formée sur la phase hydrurée. Selon Bisor, cette différence ne
proviendrait pas d’une fraction volumique f de joints de grains plus élevée dans cet oxyde. En
effet, elle n’observe pas, a I’échelle du MEB et du MET, de différence significative entre les
microstructures des couches formées sur les deux types de substrats : la taille et 'orientation
des grains colonnaires de zircone sont similaires. Cependant, la densité de micro-fissures est
nettement plus élevée dans I'oxyde formée sur la phase hydrure comparativement au matériau

de référence (Tupin et al., 2015).

Finalement, elle émet I’hypothese de désorientations entre grains adjacents plus importantes
pour la zircone formée a partir d’hydrure de zirconium, ce qui offre ainsi un espace intergranu-
laire plus grand pour la diffusion de l'oxygene a travers les joints de grains et/ou une énergie
de migration plus faible. A titre d’illustration, la Figure 1.16 montre I'arrangement atomique
dans le joint de deux grains (a) faiblement et (b) fortement désorientés entre eux. Il est clair

que 'espace interatomique varie en fonction de I'angle de désorientation entre deux grains.

L’hydruration du métal n’est donc pas favorable vis-a-vis de la résistance a 'oxydation des
gaines. Ce parametre s’ajoute a la liste des phénomenes susceptibles d’influer sur le comporte-

ment en corrosion du Zircaloy-4.

1.5 Description morphologique du systéme ZrQO,/Zr

La morphologie de la couche corrodée est complexe : elle est composée de plusieurs sous-
couches et de plusieurs phases de ZrO, et de Zr. Dans la littérature, on trouve un grand

nombre de travaux qui la décrivent et tentent de comprendre les mécanismes qui pilotent sa
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FIGURE 1.16 — Disposition atomique dans le joint de deux grains (a) faiblement et (b) fortement
désorientés entre eux (Sainfort, 1984).

formation et sa déstabilisation lors de la transition cinétique. Une étude non-exhaustive des
données de la littérature sur le sujet est présentée ici. Pour commencer, nous présentons les
mesures de distribution de l'oxygene dans le systéme, qui ont permis de mettre en évidence
certaines phases en présence. Puis, la macrostructure et la microstructure de 'oxyde, ainsi que
les différentes phases en présence sont décrites. Les différentes informations sont alors résumées
dans la représentation schématique de la Figure 1.26, p. 52. Nous parlons ensuite de la texture
cristallographique des couches de zircone et enfin, le mécanisme de croissance proposé par Motta

et al. (2005) est présenté.

1.5.1 Distribution de 'oxygéene dans le systeme

Le profil d’oxygene dans le systeme ZrO,/Zr peut étre obtenu expérimentalement par diffé-
rentes techniques. Yilmazbayhan et al. (2006) ont utilisé la spectroscopie de rayons X a énergie
dispersive (EDS). Selon l'alliage de zirconium, ils observent une interface oxyde/métal plus ou
moins épaisse. En effet, sur la Figure 1.17 tirée de leurs travaux, on constate que la concen-
tration en oxygene descend progressivement de de 66,7 a 29 at.% sur quelques centaines de
nanometres (160 nm sur le Zr-2,5Nb et 555 nm pour le Zircaloy-4). Pour eux, cette lente dimi-
nution de la concentration en oxygene entre les phases oxyde et métal est caractéristique de la

présence d'une phase de sous-oxyde.
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FIGURE 1.17 — Profils d’oxygene a l'interface oxyde/métal mettant en évidence la présence d'un
sous-oxyde (d’apres les analyses EDS de Yilmazbayhan et al. (2006)).

Ni et al. (2012) ont réalisé des analyses tres fines par sonde atomique tomographique (SAT)
et montrent que le sous-oxyde est composé de deux sous-zones : une zone ZrO” plus riche en
oxygeéne qu’en zirconium et une zone ZrO’ plus riche en zirconium qu’en oxygene (voir Fi-
gure 1.18a) Ils observent néanmoins des zones ou l'oxyde est directement en contact avec le

métal (voir Figure 1.18b), notamment dans les zones ou le front d’oxydation est particuliére-

ment avancée.
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FIGURE 1.18 — Profils d’oxygene et de zirconium a I'interface oxyde/métal obtenu pour I'alliage
ZIRLO (d’apres les analyses SAT de Ni et al. (2012)).

Le role du sous-oxyde reste encore a éclaircir mais Hu et al. (2015) suggerent que sa présence
est a relier avec une bonne résistance a ’'oxydation. En effet, le sous-oxyde est observé dans les
zones de retard a 'oxydation. De plus, d’apres de Gabory et al. (2015), cette phase est présente

en pré-transition mais elle disparait apres la transition cinétique, ou I'oxydation du Zr accélere.
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Bisor (2010) indique que la présence de sous-oxyde (Zr3O en l'occurence) est favorisée lors
de T'oxydation d’un substrat hydruré. En effet, le systéeme Zr3O/ZrH; a un rapport de Pilling
et Bedworth (RPB) de 0,96 contre 1,45 pour le systeme ZrOy/ZrHs. L'hydrure de zirconium
s’oxydant plus rapidement qu’un substrat vierge d’hydrogene, la présence d’un sous-oxyde ne

peut, dans ce cas, étre relié a une bonne résistance a ’'oxydation.

1.5.2 Macrostructure de la couche

Le cliché MEB d’une couche d’oxyde de 1,8 um d’épaisseur présenté en Figure 1.19 montre
que l'interface interne présente des ondulations. Sur cette figure, la période vaut environ 1,2 um
et 'amplitude est proche de 500 nm. L’avancée de I'oxyde dans le métal n’est donc pas uniforme :
on parle de zones d’avancée ou de retard a l'oxydation. D’apres Parise (1996), les ondulations
sont irrégulieres, tant en période qu’en amplitude, mais semblent s’amplifier avec 'augmenta-
tion de I’épaisseur. D’apres Bossis et al. (2001), 'amplitude des ondulations augmente jusqu’a

un maximum durant la phase de pré-transition et chute directement apres la transition.

Zircaloy-4

2 hm

F1Gure 1.19 — Cliché¢ MEB d’une couche d’oxyde d’environ 1,8 pum formée sur Zircaloy-4. Les

ondulations de I'interface interne ont une amplitude d’environ 1,2 ym et une période d’environ
500 nm (d’apres Platt et al. (2014)).

Le but de ces ondulations d’interface interne serait de minimiser ’énergie mécanique totale
du systeme oxyde/métal. En effet, comme expliqué dans les Sections 1.3.7.2, la croissance de
la zircone s’accompagne de fortes contraintes de compression dans 'oxyde et de contraintes de
traction dans le métal. L’amplification des ondulations viendrait de ’état mécanique induit par
les ondulations elles-méme. En effet, Bossis et al. (2001), se basant sur les calculs mécaniques
de Parise et al. (1998), explique que le flux d’oxygene dans les zones de retard a 'oxydation

(soumises a une contrainte hydrostatique de compression élevée freinant la diffusion) est infé-
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rieur au flux d’oxygene dans les zones d’avancée du front.

L’ondulation de l'interface interne est souvent mis en lien avec la fissuration latérale de
l'oxyde. En effet, les fissures paralléles a 'interface interne se situent préférentiellement dans
les zones de retard a l'oxydation (voir Figure 1.19). Des calculs mécaniques réalisés par Parise

et al. montrent effectivement que I'ondulation de 'interface induit, dans 1’oxyde, une contrainte

de traction perpendiculaire a I'interface dans les zones de retard a I’oxydation, susceptibles d’ex-

pliquer la fissuration de la zircone dans ces zones.

1.5.3 Microstructure de la couche

Les travaux de Motta et al. (2005) et de Yilmazbayhan et al. (2006) ont montré que la couche
d’oxyde a une structure stratifiée de grains colonnaires et équiaxes; les grains colonnaires étant
prédominants dans la partie interne de l'oxyde et les grains équiaxes aux interfaces interne et
externe. Les grains colonnaires, associés a la zircone monoclinique, font entre 100 et 500 nm de
haut et ont un diametre compris entre 10 et 50 nm. Les grains équiaxes, composés de zircone
quadratique, font entre 5 et 20 nm de diametre. Sur la Figure 1.20, on peut voir la morphologie
des grains d’oxyde formé apres la transition cinétique sur Zircaloy-4 oxydé pendant 90 jours a
360 °C en eau pure. D’apres de Gabory et al. (2015), I’épaisseur formée en post-transition (800
nm) a la méme microstructure que 'oxyde formé en pré-transition. On peut également observer

que la couche formée pendant la transition est composée de grains équiaxes.

1.5.4 Phases constitutives
1.5.4.1 Dans 'oxyde

La Figure 1.21 montre la cartographie de phases d'une couche d’oxyde d’un alliage Zr-1Nb
formée a 360 °C en conditions représentatives REP. On observe que 'oxyde est constitué ma-
joritairement de zircone monoclinique (a-ZrO,) mais d’autres travaux ont mis en évidence une
proportion non négligeable de zircone quadratique (5-ZrO,), localisée essentiellement & l'inter-
face interne. Yilmazbayhan et al. (2006) rapportent avoir observé périodiquement la présence
de B-ZrO,y dans I’épaisseur d’oxyde. La présence de zircone quadratique, qui ne devrait pas
exister aux températures étudiées, est induite selon Godlewski et al. (2000) par la présence de

fortes contraintes de compression a l'interface interne (voir Section 1.3.7.2), ainsi que par la

43



CHAPITRE 1. DONNEES BIBLIOGRAPHIQUES
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FIGURE 1.20 — Assemblage de plusieurs clichés MET montrant la morphologie des grains
d’oxyde formé sur Zircaloy-4 a 360 °C en eau pure, apres la transition cinétique. On remarque
que la couche formée pendant la transition est formée de grains équiaxes (de Gabory et al.,
2015).
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F1GURE 1.21 — Cartographie de phases réalisée par t-EBSD sur une couche d’oxyde d’un alliage
Zr-1Nb formée a 360 °C en conditions représentatives REP. Les zones noires sont non-indexées
(d’apres Hu et al. (2015)).
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petite taille des grains, selon Yilmazbayhan et al. (2006)

La proportion de phase quadratique est difficile a mesurer. Les valeurs rapportées sont tres
faibles (entre 1 et 3%) lorsqu'on les mesure sur les lames minces (Hu et al., 2015; Garner
et al., 2014). Etant donné que la préparation de ce type d’échantillon engendre la relaxation
des contraintes et que cette phase est en grande partie stabilisée par 1’état mécanique de com-
pression, on est en droit de penser que cette valeur de fraction de phase est sous-estimée. Les
valeurs mesurées par DRX et Raman (techniques qui conservent 1’état mécanique) sont plus
importantes. Elles varient entre 4 et 15% en moyenne dans 'intégralité de I'oxyde selon les
mesures DRX de Pétigny et al. (2000) avec une forte concentration de phase quadratique a I'in-
terface oxyde/métal (entre 40 et 80%) selon les mesures Raman de Godlewski et al. (2000). Lin
et al. (2004), qui attribuent un réle protecteur de la phase quadratique vis-a-vis de 'oxydation,
observe une diminution de la fraction moyenne de [-ZrO, en fonction du temps d’oxydation
(voir Figure 1.22). Garner et al. (2014) associe cette diminution & la transformation continue

des grains de 5-ZrO5 en a-ZrOs,.
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F1GURE 1.22 — Fraction volumique moyenne de phase quadratique en fonction du temps d’oxy-
dation (caractérisé ici par I’épaisseur d’oxyde) pour du Zircaloy-4 et du Zr-2.5Nb (obtenu par
DRX par Lin et al. (2004)).

Dans l'oxyde, on retrouve également des précipités de phase secondaire, initialement pré-
sents dans le métal, qui contiennent des éléments d’alliage. Par exemple, dans le Zircaloy-4, le
fer et le chrome forment avec le zirconium des phases de Laves Zr(Fe,Cr),. L’état métallique
ou oxydé de ces précipités dépend de leur position dans la couche d’oxyde (Pécheur, 1993).

Prés de Uinterface oxyde/métal, les précipités sont encore a I’état métallique (Figure 1.23a).

45



CHAPITRE 1. DONNEES BIBLIOGRAPHIQUES

A plus d’un micrometre de interface interne, la majorité des précipités est oxydée. Comme
I'observent de Gabory et al. (2015), ces précipités sont constitués de grains équiaxes de $-ZrOq
(Figure 1.23Db) stabilisée par les éléments d’alliage, la petite taille des grains (10 nm environ) et

la contrainte générée par I’expansion volumique retardée. Le chrome est réparti uniformément

dans le précipité et le fer est soit observé en périphérie, soit dissout dans la zircone environnante.

, " _ Fissure

- a'r‘\ Zr(Fe.Cr),:

(a) Précipité Zr(Fe,Cr)y a l'état métallique (b) Grains équiaxes de zircone quadratique
dans l'oxyde formé sur Zircaloy-4, proche de dans un précipité de Zr(Fe,Cr)y oxydé, ob-
I'interface interne. servé a 800 nm de l'interface interne.

FiGURE 1.23 — Clichés MET de précipités de phases secondaires dans 'oxyde de Zircaloy-4
obtenus par de Gabory et al. (2015).

1.5.4.2 Dans le sous-oxyde

Comme présenté dans la Section 1.5.1, certains auteurs ont rapporté la présence d’une phase
intermédiaire a 'interface interne, dans les zones de retard a l'oxydation (voir Figure 1.24). De
structure complexe, avec une steechiométrie différente de celles de la couche d’oxyde et du métal
sous-jacent, cette région est riche en oxygene (40 a 50%) et est identifiée comme la phase de

sous-oxyde ZrO. Selon Ni et al. (2012), le sous-oxyde est un mélange de plusieurs phases :

— a-Zr0g,

— [-ZrOq

— w-Zr (distorsion de a-Zr due a une haute concentration d’oxygene en solution solide),
— a-Zr,

— Zr30 (oxygene en insertion dans une maille rhomboédrique d’atomes zirconium),
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ainsi que d’autres phases non-identifiées. de Gabory et al. (2015) observent sur des lames
minces de Zircaloy-4 et de ZIRLO oxydés a 360 °C les deux sous-zones identifiées par Ni
et al. (2012) comme ZrO” et ZrO’. La premiere, ZrO”, est constituée d’une phase ZrO cubique
(a = 0,46258 nm) contenant entre 45 et 55% d’oxygene. L’épaisseur observée de cette sous-
couche est de 60 & 75 nm en stade pré-transitoire et de 5 a 10 nm apres transition. La continuité
de ZrO” est interrompue a certain endroits par des grains de ZrsO rhomboédriques de 80
a 100 nm de long. La seconde, ZrQ’, serait constituée de w-Zr contenant entre 30 et 35%

d’oxygene. Cette sous-couche n’est observée qu’en stade pré-transitoire et mesure 150 a 200 nm

d’épaisseur.
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(a) Cliché MET du sous-oxyde, situé a l'inter- (b) Profils de concentration de 'oxygene et
face interne dans une zone de retard a 1’oxy- du zirconium obtenus par Spectroscopie de
dation. Les lignes rouges correspondent aux perte d’énergie d’électrons (EELS) qui montre
analyses EELS de la Figure 1.24b. que la zone entourée en pointillés sur la Fi-

gure 1.24a a une stoechiométrie différente du
métal et de 'oxyde et est donc bien identifiée
comme la phase intermédiaire de sous-oxyde.

FIGURE 1.24 — Phase intermédiaire de sous-oxyde (d’apres Hu et al. (2015)).

1.5.4.3 Dans le métal

Comme prédit par le diagramme de phase de la Figure 1.3 (p. 19) et comme on peut ’ob-
server sur la Figure 1.21, le zirconium est dans sa structure hexagonale a-Zr. Des précipités
intermétalliques, formés avec les éléments d’alliage, sont aussi observés. Selon de Gabory et al.
(2015), qui a caractérisé au MET des couches d’oxyde formées sur Zircaloy-4 (voir Figure 1.25a),
les précipités équiaxes Zr(Fe,Cr)s (de rayon compris entre 100 et 250 nm) ont une structure

hexagonale de phase de Laves.
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Pres de l'interface oxyde/métal sont observés des hydrures de zirconium (Figure 1.25b). Ces
phases, de forme allongée (150 a 300 nm de long et 40 & 60 nm d’épaisseur d’apreés de Gabory

et al.) sont identifiées comme étant des hydrures § (voir Section 1.4.1).

- &
Métal ¥ Métal
3 Py - -
(a) Précipité intermétallique de Zr(Fe,Cr)z (b)  Hydrure 4-ZrHigs &  linterface
dans du Zircaloy-4. oxyde/métal du Zircaloy-4.

FIGURE 1.25 — Clichés MET effectués dans le métal par de Gabory et al. (2015)

1.5.5 Représentation schématique

Le schéma présenté en Figure 1.26, réalisé a partir des différentes observations citées ci-
dessus, permet de rendre compte de la complexité morphologique des couches de corrosion du
zirconium (en pré-transition). On y retrouve les grains colonnaires de zircone monoclinique, les
grains équiaxes de zircone quadratique et les précipités Zr(Fe,Cr), a Iétat métallique ou oxydé.
Une fissure latérale localisée dans une zone de retard a 1’oxydation est répresentée. L'interface
interne est ondulée : elle est franche dans la zone d’avancée du front d’oxydation alors que le
métal et 'oxyde sont séparés par le sous-oxyde dans la zone de retard du front. Les différentes
zones du sous-oxyde sont indiquées. Enfin, dans le métal proche de l'interface, les hydrures de

zirconium de forme allongée sont représentés.

1.5.6 Texture cristallographique des couches de zircone

Les films d’oxyde qui se développent sur les alliages de zirconium sont fortement texturés.
D’apres Lin et al. (2004), la texture cristallographique de l'oxyde dépend de celle du substrat
sur lequel il s’est développé, mais reste la méme durant le processus d’oxydation. Plusieurs

auteurs (Lin et al., 2004; Yilmazbayhan et al., 2006; Pétigny et al., 2000) ont mesuré la texture
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FIGURE 1.26 — Présentation schématique de la morphologie de la couche de zircone et du
substrat.

cristallographique de la zircone monoclinique développée sur différents alliages de zirconium.
La plupart des résultats montrent que le plan (10m) avec m = 2, 3,4, 6 est paralléle a 'interface

oxyde/métal (voir Figure 1.27).

Garner et al. (2014) ont réalisé une cartographie d’orientations cristallines sur une lame
mince prélevée sur un oxyde de Zircaloy-4 (106 jours d’oxydation a 350 °C, 2,1 um) en section

transverse. Sur la Figure 1.28 issue de leurs travaux, on peut voir la microstructure de la
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F1GURE 1.27 — Texture cristallographique FiGure 1.28 — Cartographie d’orienta-
de la zircone monoclinique (d’apres Berdin tions cristallines obtenue par Garner et al.
et al. (2015)). (2014)) sur une lame mince de zircone. Le

code couleur rend compte de la déviation
de chaque grain a la texture de fibre (103).

couche d’oxyde mais aussi la texture a travers le code couleur. Le graphe qui accompagne la

figure montre que la majorité des grains de a-ZrOs est orientée dans le sens de la texture de

fibre (103).

1.5.7 Evolution microstructurale de la couche en cours de croissance

En utilisant la technique de caractérisation par Diffraction des Rayons X au rayonnement
synchrotron, Motta et al. (2005) ont réussi a proposer un mécanisme complet d’évolution micro-
structurale permettant de décrire la croissance de couche de zircone sur les alliages de zirconium.

La Figure 1.29 illustre le mécanisme proposé, dont voici les étapes :

(a) Formation de grains équiaxes de zircone quadratique métastable en raison de la petite
taille des grains et des contraintes de compression dues au rapport de Pilling et Bedworth.
D’apreés Garner et al. (2014), cette premier couche d’oxyde montre une large gamme

d’orientations cristallines, un haut niveau de porosité et croit tres rapidement.
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(b) Les grains de (-ZrO, favorablement orientés continuent de croitre et deviennent colon-
naires. A partir d’une taille critique, ces grains se transforment en zircone monoclinique.
Les autres grains de 8-ZrOs restent incorporés a 'oxyde. La fraction volumique de joints
de grains et les désorientations entre grains diminuent, ce qui peut provoquer un ralen-

tissement de la cinétique d’oxydation.

(c) A partir d’une certaine longueur, les grains colonnaires de a-ZrOs ne peuvent plus croitre,
freinés par 'accumulation de contraintes locales dues aux désaccords cristallins entre
grains voisins. De nouveaux grains se forment donc a leur extrémité, se cristallisant dans
la structure quadratique rendue possible grace, encore, a leur taille réduite. Les nouveaux
grains, favorablement orientés, vont alors, aux aussi, croitre, devenir colonnaires et se

transformer en a-ZrQO,.

(d) L’accumulation de contraintes va provoquer la fissuration de la couche d’oxyde. C’est a ce
moment qu’intervient la transition cinétique. Le milieu oxydant pénetrerait profondément
dans la couche d’oxyde via un réseau de fissures et de pores interconnectés. Il y a formation
rapide d'une couche de grains équiaxes, avec une forte teneur en zircone quadratique

(comme observé par de Gabory et al. (2015)).

(e) et (f) Le cycle de croissance recommence périodiquement.
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Interface
" interne

FI1GURE 1.29 — Les principales étapes du mécanisme de croissance de la zircone proposé par
Motta et al. (2005). Le sens de croissance de l'oxyde est indiqué par les fleches.
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1.6. ETAT DE L’ART DE LA MODELISATION NUMERIQUE DE L’OXYDATION DES
ALLIAGES DE ZIRCONIUM

1.6 Etat de l’art de la modélisation numérique de 1’oxy-

dation des alliages de zirconium

Dans la Section 1.3 (p. 21), nous avons introduit 1'écart que présente la cinétique d’oxyda-
tion des alliages de zirconium avec celle que prévoit le modele de Wagner. En effet, le modele
prévoit une croissance parabolique de I’épaisseur d’oxyde en fonction du temps alors que les
points expérimentaux montrent une évolution sous-parabolique, voire cubique. Comme pré-
senté dans la Section 1.3.7 (p. 31), plusieurs phénomenes pourraient expliquer cet écart entre la
théorie et I'expérience, notamment la variation des chemins de diffusion de I'oxygeéne pendant

la croissance de la couche, I'influence des contraintes de croissance ou bien la fissuration.

Plusieurs auteurs ont eu recours a la simulation numérique pour comprendre 'influence de
ces différents parametres sur la cinétique d’oxydation des alliages de zirconium. La simulation
numérique repose sur la mise en ceuvre de modeles théoriques. Pour 'oxydation du zirconium,
qui est limitée par la diffusion de l'oxygene a travers la couche d’oxyde (voir Section 1.3.2,
p. 23), on utilise en général les lois de Fick, présentées dans la Section 1.3.3. Pour des cas
simplifiés de diffusion, il existe bien évidemment des solutions analytiques aux équations aux
dérivées partielles qu’introduisent ces lois. Il en existe également pour des cas plus complexes,
tel que le modele de Debuigne (1966) qui traite de la diffusion de type Fick dans deux milieux

séparées par une interface mobile.

Cependant, la simulation numérique devient nécessaire lorsque les modeles deviennent plus
élaborés : parametres qui varient dans le temps ou en fonction d’autres parametres, couplage
multi-physiques (mécanique, thermique, etc). Différentes méthodes numériques sont utilisées
pour résoudre les équations de la diffusion. Comme nous le verrons par la suite, les méthodes
de discrétisation, telles que la méthode des différences finies (MDF') ou des éléments finis (MEF),

sont souvent utilisées. Ces méthodes sont présentées en Annexe A.

Pour notre part, nous avons utilisé le code de calcul par éléments finis Cast3M pour résoudre,
entre autres, les équations de la diffusion. Dans cette section, nous présentons, dans un premier
temps, le probléme que pose la mobilité de 'interface oxyde/métal dans la méthode des éléments
finis. Dans un second temps, sont présentées les solutions par certains auteurs pour résoudre

ce probleme.
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1.6.1 Probléme de l'interface oxyde/métal et solutions potentielles

La méthode des éléments finis consiste a calculer une solution approchée d’'un probleme
variationnel. L’idée de base consiste a résoudre le probleme dans un espace de dimension finie
M. La construction de M repose sur la notion géométrique de maillage (voir Figure 1.30), qui
est un ensemble de sous-domaines, appelés éléments, décomposants €2. Ces éléments sont de
forme et de taille arbitraires. Suivant le type d’éléments utilisé, un certain nombre de points,
appelés noeuds, est défini dans chaque élément du maillage. Le champ solution du probleme
est alors composé des solutions nodales C; en chaque noeud 7. Le probléeme continu devient un

probleme discret.

neeud i

1]
N
[/ #:#
- (I 7/
Maillage de Q
<—> n, éléments Q.

ny noeuds

—

F1GURE 1.30 — Décomposition du domaine €2 en sous-domaines 2., appelés éléments, définissant
les noeuds i, lieux d’interpolation du champ solution.

Chaque type d’élément est associé a des fonctions d’interpolation continues et dérivables
par morceaux. Le champ solution du probléme va étre approché a 1’aide des fonctions d’inter-
polation. L’approximation d'une fonction C(z,t) (en 'occurrence le champ de concentration)
sur un domaine géométrique discrétisé par un maillage comportant n noeuds s’effectue comme

une combinaison linéaire des fonctions d’interpolation N;(z) :

Clz,t) = Z Ci(t)Ny(z) (1.19)

avec

— C;(t) la valeur de la solution au noeud i et au temps ¢ (en régime stationnaire C;(t) = C;),

— N;(z) la fonction d’interpolation au noeud i.

Pour un probleme de diffusion dans deux milieux séparés par une interface mobile, comme ce-

lui présenté a la Section 1.3.4, il y a discontinuité de concentration et de propriétés a I'interface.
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Dans la méthode des éléments finis standards, les fonctions d’interpolation N; ne permettent
pas de décrire ces discontinuités. La MEF a donc été adaptée pour pouvoir résoudre ce pro-
bleme. Pour les probléemes avec des interfaces mobiles, il existe plusieurs méthodes de suivi de

front (front tracking en anglais) que nous présentons brievement dans cette section.

1.6.1.1 Maillage évolutif

Les méthodes de maillage évolutif permettent d’adapter la densité du maillage dans les zones
ou il est utile de représenter au mieux les processus physiques. Ainsi le maillage est raffiné aux
interfaces des différentes phases ou il existe des discontinuités de solutions (voir Figure 1.31a).
L’adaptation du maillage peut étre réalisée, soit en ajoutant et en retirant des noeuds au cours

des pas de temps, soit en relocalisant les noeuds dans les zones souhaitées (Dutil et al., 2011).

’ N
i I AY
A )
AN 7
—l

(a) Maillage du domaine biphasé € avec une (b) Définition du domaine biphasé € avec une
densité plus importante aux abords de 'inter- fonction level set.
face I'.

F1GURE 1.31 — Solutions possibles pour le suivi de I'interface mobile T'.

1.6.1.2 X-FEM et level set

Les méthodes de courbes de niveau (ou level set method) permettent de représenter une
interface mobile I' dans un domaine Q. L’idée est de définir une fonction distance (ou « level
set ») qui vaut 0 a l'interface, qui est positive dans une phase et négative dans 'autre (voir
Figure 1.31b). La valeur de la level set indique la distance signée a l'interface. La plupart du
temps, cette méthode est utilisée avec des éléments finis étendus - ou eXtended Finite Element
Method (X-FEM) - développés pour améliorer la convergence de la MEF en présence de singu-
larité. En effet, les X-FEM sont dotés de fonctions d’interpolation permettant de décrire une

discontinuité tout en respectant les conditions aux limites.
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Ces deux méthodes - remaillage ou X-FEM - sont surtout utilisées pour la modélisation de la
fissuration ou du changement de phase en température. Ces méthodes demandent beaucoup de
ressources informatiques, que ce soit pour raffiner le maillage au cours du calcul ou 'utilisation
de X-FEM. C’est pourquoi les simulations existantes de 'oxydation des alliages de zirconium

reposent sur la MEF standard ou la MDF.

1.6.2 Modeéles d’interface franche

Nous présentons d’abord le modele du code EKINOX, basé sur la MDF'| puis celui développé
par Favergeon (2001) qui utilise la MEF standard.

1.6.2.1 Code EKINOX

EKINOX (Estimation KINetics OXidation, développé au CEA) est un code a une dimension
utilisant la méthode des différences finies explicites (en temps) comme algorithme d’intégra-
tion (Desgranges et al., 2004; Bertrand, 2006). Pour plus de détails sur la MDF et les schémas
numériques, voir Annexe A. Le modele se présente comme un domaine de taille finie et va-
riable modélisant un métal recouvert par une épaisseur d’oxyde initiale, le tout discrétisé en N,

tranches d’épaisseurs initiales égales (voir Figure 1.32).

Dans le domaine, la diffusion des especes chimiques (le métal M et ses lacunes V), 'oxygene
O et ses lacunes Vp) est prise en compte a travers le calcul explicite des flux de lacunes. La
concentration de chaque espéce k est considérée uniforme dans chaque tranche N;. De plus,
la somme des concentrations d’une espéce chimique et de ses lacunes est égale a 1 (condition
d’occupation totale des sites). Les interfaces sont soumises a des conditions aux limites sur les

concentrations et leurs déplacements sont calculés selon la loi de Stefan :

dX oCk aCk
CF—CF )= =Dk ( Z“) — DF ( d ) (1.20)
( +1) dt +1 oz Niss ox N

dX . . i o .
avec a la vitesse de l'interface considérée. Les valeurs indicées 7 et i + 1 sont respectivement

celles de la tranche a gauche et de celles de la tranche a droite de 'interface.

EKINOX permet de calculer des profils de concentration et des cinétiques d’oxydation en
unidirectionnel. Par exemple, Corvalan-Moya et al. (2010) ont simulé 'oxydation a haute tem-

pérature (1200 °C) d’une gaine en alliage de zirconium lors d’un accident de perte de réfrigérant
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F1GURE 1.32 — Représentation graphique de la discrétisation spatiale du code EKINOX. Les
traits rouges représentent les concentrations de ’espece k, uniformes dans chaque tranche N;.

primaire (APRP). La diffusion a lieu dans trois phases différentes : 'oxyde, la phase a-Zr et
la phase ex-(-Zr apparue pendant 'accroissement de température du réacteur. Ils ont ainsi pu
estimer le temps critique au-dela duquel a lieu la transition ductile-fragile de la gaine en cal-

culant le temps que met 'oxygene a atteindre une certaine concentration dans la phase ex-3-Zr.

Dans les mémes conditions accidentelles, Mazeres et al. (2013) ont utilisé le code EKINOX
pour prendre en compte 'effet de I’hydrogene sur les limites de solubilité de 'oxygene dans les
différentes phases du systeme étudié précédemment par Corvalan-Moya et al.. En comparant les
profils de diffusion de I'oxygene calculés par EKINOX avec ceux obtenus expérimentalement,
ils ont montré que ’hydrogene aurait un effet principalement thermodynamique a l'interface
a—7r(0)/B—Zr. Cependant, au-dela d’'une certaine teneur en hydrogene, leur modele ne re-
produit plus les cinétiques expérimentales, ce qui pourrait étre expliqué par une influence de
I’hydrogene sur la diffusion de I'oxygene ou bien par un effet thermodynamique mixte de I’hydro-

gene et des éléments d’alliage (Fe et Cr) qui ont tendance & ségréger a U'interface a-Zr(O)/p-Zr.

1.6.2.2 Modele de Favergeon

Favergeon (2001) a utilisé la méthode des éléments finis pour développer un modeéle mécano-
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chimique de l'oxydation du zirconium dans les premiers instants. Son modele tient compte de
I’anisotropie mécanique et cristallographique du métal et de la variation des tenseurs d’élas-
ticité et d’expansion chimique avec la concentration d’oxygene dans le métal. Pour décrire
I'influence des contraintes sur la diffusion de 'oxygene dans le métal, le formalisme de Larché
et Cahn (1982) est utilisé. Ce formalisme est basé sur la notion de « potentiel de diffusion », qui
est une généralisation du potentiel chimique prenant en compte les contraintes. Le flux d’oxy-
gene, obtenu a partir de ce potentiel de diffusion, est donc une fonction de la concentration C

et des composantes du tenseur des contraintes o;; (en notation d’Einstein) :

DV, 0S;;
J=—-DVc— Ov (( 8ékl> Ok1-Ojj + nijaij) C (121)
ok, T

avec

— D le coefficient de diffusion de I'oxygene considéré comme isotrope,
— V4 le volume molaire du solide dans I’état standard,

— Sijr la composante du tenseur des souplesses telle que la composante du tenseur des

déformations e;; = Sijkiown,

— n;j le coefficient d’expansion chimique tel que 7;; =

Les variations des coefficients d’expansion chimique 7;; avec la teneur en oxygene sont issues
des travaux de Boisot et Béranger (1969). Les courbes de variations des coefficients du tenseur
des modules d’élasticité (C = S~') en fonction de la concentration en oxygene sont issues des

travaux de Fischer et Renken (1964) et de Tremblay et Roy (1973).

Pour résoudre les équations de son modele, Favergeon utilise le code de calcul Cast3M. Le
domaine utilisé est un parallélépipede rectangle dont la fibre neutre est portée par 'axe z. Un
flux d’oxygene est imposé sur la section gauche du parallélépipede. L’oxygene est supposé ne

diffuser que selon la direction z. L’évolution de I'oxydation se déroule comme suit :

(a) Dissolution de I'oxygene dans le métal jusqu’a saturation a I'interface externe (Figure 1.33a).

(b) Lorsque le premier élément (de taille Az) est en partie saturé (un de ses noeuds a atteint
la saturation), la totalité de 1’élément est alors transformé en oxyde (Figure 1.33b). Les
propriétés de 'oxyde y sont affectées : coefficient de diffusion, comportement mécanique

et répartition de I'oxygene (concentrations imposées).
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FI1GURE 1.33 — Modele de Favergeon : étapes d’oxydation d’un élément.

(c) Etant donné que la transformation d’une épaisseur Az ne peut étre instantanée, il faut

déterminer un temps t; au bout duquel I’élément en question sera réellement transformé :
(1) En z = z; (interface interne), la diffusion dans le métal continue mais on y impose
le flux J2Z_ provenant du gradient d’oxygene dans I'oxyde.
(2) L’interface interne met un temps At** pour revenir a saturation (Figure 1.33c).

(3) On calcule a chaque pas de temps la vitesse effective v 7 Quaurait I'interface interne

si la position effective de cette derniere était bien z = z; :

Az
P g = ——— 1.22
Ueff Atsat +pAt ( )

avec p le numéro d’itération et At le pas de temps.

(d) On calcule en parallele la vitesse v., de l'interface telle que la conservation de la

masse soit respectée a travers 'interface :

oT metal
Vo) = Jits = i (1.23)
Oz, - o

(e) Lorsque vg;; = vep (voir Figure 1.34), I'épaisseur Az est oxydée.

A la fin de cette étape, le calcul fournit un couple (¢1, z;) avec t; = At** + pAt et z; 'épaisseur

de 'oxyde. Puis le prochain élément se transforme en oxyde et ainsi de suite.
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F1GURE 1.34 — Modele de Favergeon : évolution de la vitesse effective de I'interface et de celle
permettant de respecter la conservation de la matiére en fonction du numéro du pas de temps.
Lorsque ces deux vitesses sont égales, I’épaisseur Az est oxydée.

L’étude de Favergeon souligne I'influence importante de la solution solide Zr-O sous-jacente
a la couche d’oxyde sur les vitesses d’oxydation : plus le métal dissout d’oxygene, plus la vitesse
d’oxydation est faible (voir Figure 1.35a et b). De plus, le comportement mécanique anisotrope
du zirconium et le couplage diffusion/contraintes font que pour deux textures différentes du
métal, la quantité d’oxygene dissoute est plus ou moins importante. Le modele de Favergeon
met également en évidence la présence de fortes contraintes de compression dans le métal a
proximité de l'interface interne (voir Figure 1.35¢ et d) dues a la dissolution de I'oxygene. Il
montre que ces contraintes peuvent expliquer la présence de la phase w-Zr (voir Section 1.5.4.2,
p. 49). De plus, les gradients de contraintes obtenus a cette interface varient en fonction de

I'orientation du métal et agissent globalement sur la vitesse d’oxydation.

1.6.3 Modéle d’interface diffuse

Pour résoudre le probleme de la discontinuité de propriétés a l'interface mobile, on peut
envisager de remplacer l'interface franche par une zone de transition plus ou moins épaisse.
Dans cette « interface diffuse » , dont le mouvement est régie par une équation cinétique, ni les

propriétés, ni la concentration, ne varient de maniere brutale.

1.6.3.1 Meéthode de champ de phase

La méthode de champ de phase propose de remplacer l'interface franche séparant deux

phases par une interface d’épaisseur non-nulle, dite « interface diffuse ». Les différentes phases

60



1.6. ETAT DE L’ART DE LA MODELISATION NUMERIQUE DE L’OXYDATION DES
ALLIAGES DE ZIRCONIUM

Oxyde

2500 Orientation (001) 0030 -
i . . —_—
— Orientation (100) €
2000 = 0,025 ~
o 2 | e —
€ 3 0,020 S
S0 5005 « 00151
= 5 _
400 | 1] /
o | (a) N 0,010 1 / (b)
300 K]
M
200 | Q. 0,005
w
100
0,000
U Z'
0 0,01 0,02 0,03 0,04 0 1 2 3 4 5
Axe Oz (um) Temps (s)
Axe Oz (um) Axe Oz (um)
0 0.01 002 0.03 0,04 0 001 002 003 0,04
’f_ﬁ\ =200 1
o
S 400 —_
3 ol g
o o0 é
-500 4 b;
L S T S S = Y
-1000 1
(c)
-1200 1 -
- - 59—
-1400 ° E

-1000

FIGURE 1.35 — Résultats du modele de Favergeon (2001) pour deux textures du métal diffé-
rentes : (a) profils de diffusion de I'oxygene dans le systeme ZrOs/Zr, (b) cinétiques d’oxydation,
(c) Profils de contraintes o, et (d) oy, (transverses par rapport a la direction de croissance).

du systeme sont définies grace a un parametre ¢. Par exemple, pour un systeme biphasé, ¢ = 0
dans la phase 1, ¢ = 1 dans la phase 2 et ¢ €]0;1[ dans la zone séparant les deux phases
(interface diffuse). Le mouvement de Uinterface est décrit par un ensemble d’équations ciné-
tiques définissant 1’évolution temporelle du champ de phase ¢. Les parameétres matériaux sont
définis dans chaque phase et doivent étre homogénéisés dans la zone d’interface diffuse ou les
deux phases coexistent. Pour cela, il existe plusieurs modeéles d’homogénéisation qui consistent
a remplacer un milieu hétérogene par un milieu homogene possédant les propriétés physiques

apparentes du milieu.

La méthode de champ de phase est aujourd’hui beaucoup utilisée pour résoudre toutes sortes
de problémes d’évolution de microstructure. Elle a pour avantage de pouvoir étre appliquée a
des microstructures tridimensionnelles complexes. Les équations de champ de phase peuvent
étre résolues par diverses méthodes numériques. Cependant lorsqu’il s’agit de résoudre des

problémes avec conditions aux limites a géométrie finie quelconque, la méthode des éléments

61



CHAPITRE 1. DONNEES BIBLIOGRAPHIQUES

finis est particulierement bien adaptée. Nous finirons donc cette section en citant les travaux

de Ammar (2010) appliqué a la diffusion-corrosion.

1.6.3.2 Modéle de Ammar

Durant ses travaux de these, Ammar (2010) a développé une formulation éléments finis
des équations de champ de phase pour alliages binaires. Son modele, implémenté dans le code
de calcul ZeBuLon, est basé sur I’Equation 1.24, dite de Landau-Ginzburg, qui décrit 1’évolu-
tion temporelle et spatiale du parametre ¢, et I’équation de diffusion 1.25 qui relie I’évolution
temporelle du champ de concentration C' au gradient de potentiel chimique et au coefficient

d’Onsager L(¢).

alp — B — gf; =0 (1.24)

avec

— « et 3 des parameétres matériaux,

— [ = f(e,¢0,Vo) la fonctionnelle d’énergie libre de Helmotz.

(= -V (~L($)Tp) = ¥ - (—L(@Vac) (1.25)

avec

— L(¢) le coefficient d’Onsager,

— p le potentiel chimique de I'espece diffusante.

Ammar a appliqué son modele de champ de phase a I’étude de la croissance d’une couche
de zircone a 350 °C. Dans un premier temps, il a utilisé une géométrie unidimensionnelle de
longueur 1 pm (1000 éléments) avec un profil initial de ¢ et de ¢ en tangente hyperbolique
correspondant & une couche initiale de zircone épaisse de 84 nm. Le coefficient d’Onsager L(¢)
est homogénéisé par une interpolation des coefficients de diffusion D; et Dy de 'oxygene dans

chaque phase par I'intermédiaire d’une fonction polynomiale h(¢) :

M@)D1 (L= h(g)) D;

L(¢) = " "

(1.26)
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avec

k1 et ko des coefficients qui permettent de raccorder le modele a la loi de Fick dans la
phase métallique et la phase oxyde,

h(¢) = ¢*(3 — 2¢) choisie d’apres la littérature,

Dy =1,722.1072° m?/s, le coefficient de diffusion de I'oxygeéne dans Zr,

Dy = 6,368.10718 m?/s, le coefficient de diffusion de I'oxygene dans ZrOs.

les valeurs de D; et de Dy étant tirées de la theése de Parise (1996). Le graphe de la Figure 1.36
présente la variation du coefficient d’Onsager L en fonction du parametre ¢. Cette courbe a été
obtenue avec des valeurs de k; et kg égales a 1. On peut remarquer qu’avec ce choix de modele
d’homogénéisation, les propriétés de diffusion de 'oxygene dans l'interface oxyde/métal varient

continument.
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FIGURE 1.36 — Variation du coefficient d’Onsager L(¢) obtenue avec 1’équation 1.26 et
ky = ko = 1.

La Figure 1.37 présente 1’évolution du profil de concentration d’oxygene obtenue par Am-
mar avec son modele de champ de phase. A l'interface externe, la concentration d’oxygene
a été initialement choisie légerement supérieure a la stoechiométrie pour accélérer la réaction
d’oxydation. De plus, le métal contient initialement de I'oxygene dissout mais n’est pas saturé.
Sur la Figure 1.38 est présentée la cinétique d’oxydation obtenue avec ce modele. L’interface
étant diffuse, 'auteur a défini I’épaisseur d’oxyde a ¢ = 0,5. La croissance de 'oxyde suit une
cinétique parabolique et s’écarte peu a peu des points expérimentaux obtenus par Parise (1996).

En effet, les régressions effectuées par Parise sur ses courbes cinétiques expérimentales donnent
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des lois sous-paraboliques.
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F1GURE 1.37 — Modele de champ de phase F1GURE 1.38 — Cinétique d’oxydation ob-
1D de Ammar (2010) : évolution du profil tenue avec le modele de champ de phase
de concentration en oxygene. 1D de Ammar (2010) et comparée avec les

expériences de Parise (1996).

Dans sa thése, Ammar a aussi simulé la croissance d’une couche d’oxyde ondulée en imposant
différentes rugosités d’interface. Pour cela, il a initialement imposé a ¢ un profil en sinus sur
une géométrie 2D. Dans tous les cas, il observe la disparition des ondulations au bout de 1000

secondes, ce qui est trés rapide au regard de la vitesse de croissance de 1'oxyde.

1.7 Synthése de I’étude bibliographique

Dans les réacteurs nucléaires a eau pressurisée, le gainage du combustible nucléaire est réa-
lisé en alliage de zirconium. En conditions d’utilisation normale, le gainage est attaqué par ’eau
du circuit primaire (320 °C, 150 bars). Sa corrosion se traduit par I'oxydation du zirconium
(formation de zircone) et la précipitation de phases fragiles d’hydrures de zirconium a l'inter-
face oxyde/métal apres diffusion de 1’hydrogene a travers la couche de zircone. La corrosion
endommage les propriétés mécaniques des gaines dont l'intégrité doit étre préservée compte

tenu de son role de premiere barriere de confinement des produits de fission.

La corrosion des alliages de zirconium est étudiée depuis une soixantaine d’années. Dans les
conditions étudiées, I'oxydation de ces matériaux est composée de trois stades cinétiques. Notre
étude se focalise sur le régime pré-transitoire. Durant ce stade, qui dure environ jusqu’a une

épaisseur d’oxyde de 2 um, la cinétique d’oxydation peut étre ajustée avec une loi puissance.
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Les résultats d’ajustement donnent des lois sous-paraboliques, voire cubiques.

Les gaines en alliage de zirconium sont naturellement recouvertes d'un film d’oxyde natif
de quelques nanometres. En effet, la zircone est stable a température ambiante. L’oxydation
du zirconium est controlée par la diffusion de 'oxygene a travers la couche d’oxyde, du milieu
oxydant vers le métal sous-jacent. Le zirconium peut dissoudre jusqu’a 29 % at. d’oxygene

avant de se transformer en zircone.

La diffusion de 'oxygene est modélisée par les lois de Fick dont le moteur est la présence
d’un gradient d’oxygene. Le coefficient de diffusion de I'oxygene dans la zircone est sujet a de
nombreuses incertitudes. En revanche, il est connu que 'oxygene diffuse de préférence par les

joints de grains d’oxyde plutot que dans le volume des grains via les lacunes d’oxygene.

La mise en équations du probléme de 'oxydation des métaux dont 1’étape limitante est la
diffusion prévoit une cinétique d’oxydation parabolique. L’écart entre la théorie et I’expérience
est expliqué par plusieurs phénomenes liés a I'oxydation du zirconium, notamment la présence
de contraintes de croissance au sein de I'oxyde. En effet, le systéme ZrO,/Zr a un RPB d’environ
1,55. Les contraintes de compression mesurées au sein de 1'oxyde sont de l'ordre du gigapascal
et ont une distribution hétérogene, avec une contrainte de compression maximale a l'interface
oxyde/métal. L’influence des contraintes de croissance peut étre prise en compte dans les équa-
tions de Fick de différentes manieres : soit en agissant directement sur le coefficient de diffusion,

soit en ajoutant un terme de flux fonction du gradient de contraintes.

L’hydruration a un effet accélérateur sur la cinétique d’oxydation. Les expériences de Bisor
(2010) ont montré qu'un hydrure de zirconium massif s’oxyde environ deux fois plus rapide-
ment que le Zircaloy-4 en raison d’un coefficient de diffusion apparent de I'oxygene deux fois
plus élevé dans la zircone formé sur hydrure. Ne distinguant pas de différence microstructurale
entre les deux couches d’oxyde, elle a fait 'hypothese que les grains d’oxyde formé sur substrat
hydruré sont davantage désorientés les uns des autres, offrant a priori un espace intergranulaire

plus important pour la diffusion aux joints de grains.

La couche d’oxyde a une morphologie trés complexe. Elle est composé en majorité de zircone
monoclinique et d'un faible pourcentage de zircone quadratique. Les grains de zircone mono-

clinique sont colonnaires, avec un diametre de I’ordre de 50 nm et une longueur d’une centaine
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de nanometres. Les couches de zircone sont fortement texturées et présentent une texture de
fibre avec les plans (10m), m = 2,3,4,6, paralleles a I'interface oxyde/métal. Les gradients de
concentrations d’oxygene mesurés a travers ’oxyde sont faibles. A notre connaissance, la sous-

stoechiométrie de la zircone a U'interface oxyde/métal n’a jamais été estimée.

L’interface oxyde/métal a également une structure complexe. Son caractére ondulée est du
a des zones de retard et d’avancée de 'oxydation. Les zones de retard sont liées a la présence
d’une phase de sous-oxyde dont le role est encore a déterminer. Ces zones s’étendent sur plu-
sieurs centaines de nanometres de profondeur. Les zones d’avancée de 1'oxydation sont liées a

une interface nette entre 'oxyde et le métal.

Le choix de simuler I'oxydation avec la méthode des éléments finis nécessite de résoudre le
probléme de la discontinuité de propriétés physiques a 'interface oxyde/métal. Pour lever cette
difficulté, les méthodes de remaillage ou de courbe de niveau avec éléments finis étendus sont
envisageables mais demandent d’importantes ressources informatiques. En revanche, un modele

basé sur la méthode de champ de phase semble plus adéquat.
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Chapitre 2

Approche macroscopique

La cinétique d’oxydation du Zircaloy-4 se divise en 3 phases (voir Chapitre 1, Figure 1.7).
Chacune de ces phases souleve depuis longtemps plusieurs interrogations mais notre étude se
concentre sur la premiere : la phase pré-transitoire. Durant la phase pré-transitoire, I'oxyde
formé est relativement protecteur contre les attaques du milieu extérieur. La croissance de
I'oxyde est interne, en d’autres termes, l'oxygene diffuse a travers la couche d’oxyde, de I'inter-
face externe vers 'interface interne, jusqu’au métal sous-jacent (voir Chapitre 1, Section 1.3.2)
et transforme le zirconium en zircone. Ce processus de dégradation sera appelé par la suite la
« diffusion-corrosion ». Pour traverser la couche, 'oxygene, sous forme anionique (O%7), em-
prunte de préférence les courts-circuits de diffusion que sont les joints de grains mais diffuse

aussi dans le volume des grains via les lacunes du réseau de 1’'oxyde.

D’apres le modele théorique de I'oxydation limitée par la diffusion d’especes chargées (Wag-
ner, 1933), la croissance de I'oxyde suit une loi parabolique. Or, les expériences d’oxydation
des alliages de zirconium montrent que la cinétique suit plutét un régime sous-parabolique
proche dune loi cubique dans le cas du Zircaloy-4. Plusieurs phénomenes liés a 1’oxydation
du zirconium pourraient expliquer cet écart entre la théorie et ’expérience. Dans ce chapitre,
nous utilisons la simulation numérique comme outil d’investigation de 'effet des contraintes
de croissance sur la cinétique d’oxydation. Pour cela, nous simulons la croissance de la zircone
sur du Zircaloy-4, en tenant compte de deux contributions de I’état mécanique sur la diffu-
sion de l'oxygene : l'effet des contraintes sur le coefficient de diffusion et le couplage entre le
flux d’espece et le gradient de contrainte. Dans ce travail, nous considérons la couche d’oxyde
comme un milieu homogene (approche macroscopique), ce qui est une hypothese forte au vu

de la microstructure complexe de la couche (voir Figure 1.26 du Chapitre 1).
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Dans un premier temps, il est donc nécessaire de développer des outils numériques per-
mettant de modéliser la diffusion dans deux milieux séparés par une interface mobile. Les
développements numériques ont été réalisés avec Cast3M, le code de calcul par éléments finis
développé au CEA par le Service d’Etudes Mécaniques et Thermiques (SEMT). Cast3M est
un logiciel « boite a outils » de modélisation par éléments finis. Ce code est a l'origine prévu
pour résoudre des problemes de thermo-mécanique et de mécanique des fluides. Modéliser la

diffusion-corrosion avec Cast3M permettra d’enrichir ce code d’un modele mécano-chimique.

Comme expliqué dans la Section 1.6, il existe plusieurs solutions pour modéliser un probleme
avec interface mobile, plus ou moins cotiteuses en temps de développement et en ressources nu-
mériques. Le modele de diffusion a été implémenté dans Cast3M en 2013 et ne s’utilise pour
I'instant qu’avec des éléments finis standards. Le recours a la méthode des éléments finis étendus
(X-FEM) n’a donc pas été retenu. De plus, nous avons choisi de travailler avec un maillage fixe
et de ne pas adapter le maillage au déplacement de l'interface car cela nécessite des opérations
de transport ou de projection de champs, sources d’erreurs numériques qu’il n’est pas toujours
facile de maitriser. Nous proposons donc un premier modele inspiré de la méthode de champ
de phase (interface diffuse), puis un autre modele basé sur un algorithme original permettant

de limiter I'épaisseur de 'interface (interface franche).

Ce chapitre présente ces deux modélisations numériques, les équations de couplage entre la
diffusion et la mécanique et les résultats de simulations de 'influence de la mécanique sur la

cinétique de corrosion.

2.1 Modélisation de la diffusion-corrosion

2.1.1 Mise en équations

Nous cherchons a modéliser le phénomene d’oxydation d’'un métal, en 'occurence un alliage
de zirconium, le Zircaloy-4. Ce phénomene peut étre décrit comme un probleme de diffusion
dans deux milieux séparés par une interface mobile. L’espece diffusante est 'oxygene, les deux
milieux sont respectivement la zircone et le Zircaloy-4. La mobilité de 'interface est pilotée par
la transformation du métal en oxyde lorsque la concentration en oxygene dans le métal atteint

la limite de solubilité.
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2.1.1.1 Probléme de diffusion

La formulation locale du probleme de diffusion P, est la suivante : soit un domaine €2
composé initialement de Zr, dans lequel diffuse 'oxygene provenant du milieu extérieur. La

diffusion, en I'absence de contraintes, est modélisée par la premiere équation de Fick (ici en

fraction atomique) :

<

= —-DVC(t,x) (2.1)
avec :

— t le temps (s),

— z la position (m),

— J la vitesse de diffusion de 'oxygene (m/s),

— C(t,z) la fraction atomique d’oxygene,

— D = D(t,z) le coefficient de diffusion de I'oxygeéne dans © (m?/s).

Le coefficient de diffusion dépend de la phase dans laquelle I'oxygene diffuse. On consideére que

cette diffusion est isotrope.

On cherche a calculer ’évolution spatiale et temporelle de la fraction atomique d’oxygene

dans le domaine €) en tenant compte des conditions initiales et aux limites :

C0,x)= C°
ocC
(Py): V(t,z) e RT x Q, 5 = -V-J et C(t,x) = C!Va e 0, (2.2)
J= J'Vreo,

avec

— (" la fraction atomique initiale,
— (" la fraction atomique imposée sur la partie Q¢ du contour de €,

— J' (enm/s) la vitesse de diffusion de I'oxygene imposée sur la partie 9€2; du contour de €2.
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2.1.1.2 Probleme mécanique

La transformation du métal en oxyde entraine une expansion volumique (voir Chapitre 1
Section 1.3.7.2). Cette expansion volumique est en général contrariée et induit des contraintes.
Nous devons donc également résoudre 1’équation de la statique dans €2°7, la partie oxydée du

domaine. Le probleme mécanique s’écrit :

(Pr): pi=Y-o+ [ et u(t,z) = u' Vo € 0Q,, (2.3)

avec :

— wu le champ de déplacements dii a I'expansion volumique de la transformation du Zr en

ZI()%
— u le déplacement initial,
— u! le déplacement imposé sur 9€),,,
— o le tenseur des contraintes,
— f les forces extérieures a (2,

—o-n=1f " la contrainte imposée sur la partie 92, de normale n du contour.

Le tenseur des contraintes est déterminé a ’aide du tenseur A des modules élastiques du milieu

et du tenseur des déformations élastiques °.

ot — ge 4 gov | gth 4 ovp (2.5)

avec

— g une mesure des déformations totales,
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— &% les déformations dues a ’expansion volumique de 'oxyde,

— ¢! les déformations thermiques, que ’on néglige en faisant ’hypothése d’une transforma-

tion isothermique,

— £" les déformations visco-plastiques que 1’on néglige dans ce travail.

2.1.1.3 Probléme de ’'interface mobile

La concentration subit une discontinuité au passage de U'interface oxyde/métal (voir Cha-

pire 1, Figure 1.8). A cette interface, la fraction atomique d’oxygene vaut :

9 _
— C(t,zp) = TX dans l'oxyde (x étant I'écart & la stoechiométrie),

— C(t,xz¢) = Cs dans le métal.

Le probléme ne peut pas étre correctement représenté par les éléments finis standards car ils ne
comportent pas de fonction d’interpolation permettant de décrire une discontinuité. Pour lever
cette difficulté, nous introduisons une zone de transition entre le métal et ’'oxyde, appelée « zone
de mélange » ou ZM. Pour suivre ’évolution de cette zone de mélange, nous avons recourt a
une fonction de phase, comme dans la méthode de champ de phase. Cette fonction de phase,
notée ¢, est définie comme le rapport de la quantité de zirconium n%.. utilisée dans 'oxyde (en
moles) sur la quantité totale de zirconium n, :

ox
o Nz,

p = (2.6)

g,
On peut exprimer la fonction indicatrice ¢ en fonction de la fraction atomique d’oxygene C,

de la sous-stoechiométrie y et de la limite de solubilité Cy (voir Annexe B) :

C -

9.
(30, —2)C +2—x —3C, + Cix (27)

p(C) =

La nature de la phase est donc fonction de la fraction atomique d’oxygene via la fonction

indicatrice ¢ :

¢ = 0 dans le métal, VC € [0 ; Cj]

9 _
0 < ¢ < 1 dans la zone de mélange, VC € |Cj ; TX[ (2.8)
2 — 2

¢ =1 dans loxyde, VC € [?X ; g]
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Phase Zr Phase ZM Phase ZrO,
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Fraction atomique d’'oxygéne C

FiGURE 2.1 — Evolution de la fonction de phase ¢ et du coefficient de diffusion D* avec la
fraction atomique d’oxygene C' : représentations graphiques de I’Equation 2.7 avec Cy = 0,29
et x = 0,2 (courbe rouge) et de I'Equation 2.10 (courbe verte) avec DZ" = 2.107! m?/s et
DZm%2 = 1,107 m?/s.

La Figure 2.1 montre le graphe d’évolution de ¢ en fonction de C.

Finalement, le systéme modélisé est triphasique : il est composé des phases Zr, ZM et ZrO,
dont les coefficients de diffusion de I'oxygene sont respectivement DZ", D* et D792 (m?/s). Le
coefficient de diffusion de I'oxygene dans la zone de mélange peut étre estimé par des modeles

d’homogénéisation :

D* = f;)zDZrOg + (1 o f3x>DZT (29)
ou bien,
D = ! (2.10)
R s |
DZ’/‘OQ DZr

avec f2% la fraction volumique d’oxyde, qui est fonction de ¢ (voir Annexe C pour les détails) :
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MOI

¥

or pom
fv - Moz MZT’(O) 1_(10 (211)

por + er(O) 1_05

— M°* la masse molaire (kg/mol) de la zircone,
— M?#(9) ]a masse molaire (kg/mol) du zirconium (saturé en oxygene),

— p°® la masse volumique (kg/m?) de la zircone,

— p?"(9) ]a masse volumique (kg/m?) du zirconium (saturé en oxygene).

L’Equation 2.9 correspond a 1’homogénéisation d'un milieu composé de tranches d’oxyde et
de métal en parallele, tandis que I'Equation 2.10 correspond a des tranches en série (voir
Figure 2.2). Dans notre application, la zone de mélange est composée de tranches d’oxyde
et de métal en série. Le coefficient de diffusion de 'oxygene D* dans cette phase est donc
homogénéisé en faisant la moyenne harmonique des diffusivités D?" et D792 pondérée par la

fraction volumique d’oxyde (Equation 2.10).

ZM modéle parallele

—M
(a) zr
ZM modele série
—M
(b) Zr

FIGURE 2.2 — Deux modeles d’homogénéisation de la zone de mélange : (a) tranches d’oxyde
et de métal en parallele, (b) en série.

En ce qui concerne 'expansion volumique €* de la zone de mélange, on considere qu’elle

varie linéairement avec la fonction de phase ¢ :

e =pxe” (2.12)
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2.1.2 Formulation éléments finis

Pour les deux modélisations réalisées dans ce travail, nous avons utilisé les équations de Fick
pour simuler la diffusion de I'oxygeéne. La méthode des éléments finis permet de discrétiser les
équations du probléme de diffusion. Le domaine €2 est subdivisé en n, éléments finis constituant
alors un maillage M de n, noeuds. La formulation discrete Pgp, du probleme de diffusion peut

s’écrire (voir Annexe A, Section A.1) :

C=0C%at=0

(Per): MC+KC=Q et (2.13)
C = C! sur Q¢

avec .

— (' le vecteur des concentrations nodales a l'instant ¢,
— (C sa dérivée temporelle,
— (" le vecteur des concentrations a I'instant ¢ = 0,

— (' le vecteur constitué des composantes CI, les concentrations imposées sur le contour Q¢

du domaine,
— M la matrice de capacité,
— K la matrice de diffusivité dans laquelle est intégré le champ de coefficient de diffusion D,

— @ le vecteur second membre égal au flux nodal J T imposé sur le bord 02, du domaine.

Le code de calcul Cast3M utilise les multiplicateurs de Lagrange pour expliciter les conditions
de concentrations imposées dans le systeme matriciel. Ces multiplicateurs correspondent aux
flux de réaction —\ qu’il faut appliquer pour obtenir les composantes Cf aux noeuds considérés.
De ce fait, si nII, est le nombre de nceuds ot 'on impose une concentration C{ avec k € {1, né},
alors il existe nf? inconnues réelles Ay telles que le probleme Pgp, soit strictement équivalent au

probléeme Pgp, suivant :

M 0 C K BT C Q
(Per,) : + = et C=C° at=0 (2.14)
0 0 0 B 0 A c’
A hd A A A
M C K ¢ Q
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avec

— A le vecteur des multiplicateurs de Lagrange,

— B la matrice des relations linéaires des concentrations imposées sur le bord 9€)¢ :

BC =" (2.15)

Dans le cas ou 'on impose la condition C' = C! sur 0€)¢, la matrice B est égale a la matrice

identité sur les noeuds de 0)¢.

La discrétisation en temps est réalisée en subdivisant en n pas de temps de taille At la durée
du calcul. On suppose que la concentration varie linéairement au cours d’un pas de temps :
AC CtJrAt o Ct

C=%7 = (t+At) —t (2.16)

avec

— (" le vecteur des concentrations a l'instant ¢,

— O 1o vecteur des concentrations A instant ¢ + At.

L’intégration temporelle du probleme Pgp, est effectué suivant une f-méthode avec 6 = 1
(voir Annexe A, Section A.2). Le schéma d’intégration est donc implicite : chaque terme de

I’Equation 2.14 est évalué a l'instant ¢ + At. Le probleme Pgp, devient donc le probleme Pgp,

CH—At

qui est un systeme matriciel linéaire exprimant en fonction de C" :

~ t+At ~ t+At t+At A t+AL At At+AL

(Per,) : | M~ + AtK C'=M"TC +AQ et C=C°% at=0 (2.17)

At+AL
atJrAt é

AtA
Si le champ de coefficient de diffusion dépend de la solution QH t, la matrice de diffusivité K

est calculée a chaque itération de la boucle de résolution.
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2.1.3 Algorithme de résolution

Mis a part la description de l'interface, les deux modélisations présentées dans la suite
utilisent le méme algorithme de résolution. La Figure 2.3 montre les grandes étapes de la
boucle de résolution du probleme de diffusion-corrosion sur un pas de temps. A chaque pas
de temps, on commence par résoudre le probléeme de diffusion Pgp,. Supposons la solution C*
connue & linstant . On cherche la solution C**2*. La boucle de résolution de la diffusion (en
rouge sur la Figure 2.3) effectue plusieurs itérations pour calculer la solution a l'instant ¢ + At
avec une précision ¢ donnée. Le critere de convergence est défini comme 1’écart relatif maximal
en valeur absolue des champs de concentrations de deux itérations successives, C1T4 et Qﬁlm.

Lorsque cet écart est inférieur & § (pris égal & 1077), on considére que le calcul de la solution &

I'instant ¢ + At a convergé :

t+At t+At
max |Cil1T" + Ci™|

max |Q§+At|

<4 (2.18)

t+At

A chaque itération, la fonction de phase piy est mise a jour avec la solution de I'itération cou-

rante Ct:[lAt (avec 'Equation 2.7), permettant ainsi de calculer le nouveau champ de coefficient

-1

de diffusion Qf]:lm (avec I'Equation 2.10). On peut ainsi suivre 'avancée de la phase oxyde sur

la phase métallique et mettre a jour les propriétés de diffusion de I'oxygene dans les trois milieux.

L’état de diffusion a I'instant ¢ + At étant connu, on résout I’équation de la statique pour
prendre en compte l’expansion volumique des éléments oxydés (en vert sur la Figure 2.3).
Dans Cast3M, c’est la méthode de minimisation du résidu qui est utilisée pour la résolution des
problémes mécaniques non-linéaires. Cette méthode est également itérative jusqu’a convergence.
A la fin de cette étape, on obtient I’état mécanique du systeéme a l'instant ¢ + At : champ de

déplacements u! T2

et champ de contraintes o**2*. Le calcul de diffusion-corrosion est effectué
en grands déplacements, les nceuds du maillage subissant un déplacement sont donc déplacés
dans la configuration de fin de pas avant de commencer le calcul de la solution du pas de temps

suivant. L’hypothese des déformations planes est utilisée pour la résolution mécanique.
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FIGURE 2.3 — Algorithme de résolution du probleme de diffusion-corrosion avec Cast3M.
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2.2 Modele d’interface diffuse : application numérique

2.2.1 Géométrie du domaine et discrétisation spatiale

Soit une base orthonormée (7, j). On considére un domaine 2 rectangulaire de dimensions
initiales L x ¢ dans lequel va diffuser 'oxygene. La longueur L est portée par la direction 7 et
la largeur £ par j. Le maillage M de ) est régulier, il est constitué de n. éléments quadrangles
a 4 noeuds dans la longueur L et de 1 élément dans la largeur £. Le domaine €2 et son maillage
M sont représentés sur la Figure 2.4. On prend L = 6 pum pour simuler la diffusion dans un

milieu semi-infini. La largeur vaut £ =155 nm. On divise la longueur en n, = 600 éléments.

A Q) 4
]
—> ----
L
L
m M
I\ T J
Y

N, élements quadrangles a 4 noeuds

FIGURE 2.4 — Géométrie et maillage M du domaine €.

2.2.2 Discrétisation temporelle

Nous allons comparer les cinétiques d’oxydation simulées avec celles qu’a obtenues expéri-
mentalement Bisor (2010) pour des plaquettes de Zircaloy-4 placées pendant 50 jours en condi-
tions représentatives de celles des REP!. La durée de la simulation est donc fixée a t; = 50
jours. Avec le modele d’interface diffuse, le temps doit étre discrétisé finement au début du cal-
cul, lors de la transformation des premiers éléments en oxyde et des changements de propriétés
qui en découlent (coefficient de diffusion de I'oxygene, expansion volumique). Les 5 premiéres
heures d’oxydation sont donc discrétisées en pas At; de 225 secondes (80 At), les 19 heures

suivantes en pas Aty de 10 minutes (114 Aty). Les jours suivants peuvent étre divisés plus

1. Conditions représentatives REP : eau déionisée avec 2 ppm de lithium et 1000 ppm de bore, 360 °C,
187 bars.
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grossierement avec un pas Atz de 30 minutes (2352 At3). Au total, les 50 jours de simulations

sont divisés en 2546 pas de temps.

2.2.3 Propriétés physiques

Dans cette section, nous présentons les valeurs des parametres physiques utilisées dans nos
simulations. A la fin de la section, le Tableau 2.1 fait un récapitulatif des valeurs adoptées pour

les simulations.

2.2.3.1 Propriétés chimiques

Dans la littérature, les valeurs du coefficient de diffusion de 'oxygene dans la zircone sont
tres dispersées : elles vont de 107 & 10712 ¢m?/s (voir Figure 1.9, p. 29). Les mesures de ce
parametre dépendent de la technique et du modele utilisés pour analyser les résultats. Pour le
modele de diffusion-corrosion, nous avons choisi la valeur de D792 = 10713 cm? /s parmi les plus
grandes valeurs proposées par Cox et Pemsler (1968). Cette valeur correspond au coefficient de
diffusion moyen des valeurs comprises entre 107 et 107'% cm?/s. Nous supposons que cette
valeur est la valeur du coefficient de diffusion de 'oxygene dans un oxyde non-contraint.

Lorsque le rapport entre D?792 et D?" est trop important, I’algorithme utilisé pour le
calcul diverge. Le coefficient de diffusion de 'oxygene dans le métal a donc été choisi égal a
2.107'% e¢m?/s pour assurer la convergence du calcul de diffusion-corrosion. Cette valeur est
éloignée de celle de 3.10717 cm?/s obtenue avec 'Equation 1.11 de Parise avec T = 360 °C.
Cependant, ce choix a peu de conséquence compte tenu du controle cinétique par la diffusion
de oxygene a travers la couche d’oxyde (voir Chapitre 1, Section 1.3.2.1). Les parameétres dé-

terminant sont donc le coefficient D?7?2 et le parametre .

Le parametre x fixe la sous-stoechiométrie de 'oxyde a I'interface interne et donc, la concen-

int
v

tration ¢ en lacunes d’oxygeéne a cette interface. A notre connaissance, la valeur de ¢™ n’a
jamais été estimée expérimentalement et n’est pas connue a cette température. Avec le coef-
ficient D?792 considéré, la valeur de y = 0,2 a donc été retenue pour simuler des cinétiques
d’oxydation conformes a ’expérience. Cette valeur de y donne assurément une fraction molaire

de lacunes d’oxygene a cette interface surélevée par rapport a la réalité :

cint = % = 6,67 % (2.19)

ce qui correspond a une concentration volumique de :
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ZrOs
nt P

cint — <MZ()2> X =9,1.107% mol/cm® (2.20)

avec

— p?r%2 =5 6 g/cm?, la masse volumique de la zircone,

— M?%92 = 123 g/mol, la masse molaire de la zircone.

Le coefficient de diffusion D* de l'oxygene dans la zone de mélange varie avec la fraction
atomique d’oxygene selon I’Equation 2.10, dans laquelle fJ* est fonction de ¢ et donc de C.
La représentation graphique de D* dans le modele d’interface diffuse est montrée sur la Fi-

gure 2.1 p. 75, avec les valeurs de D?" et de D#"©2 choisies ci-dessus.

La limite C, de saturation du Zircaloy-4 en oxygene est fixée a 0,29 (voir Chapitre 1,

Section 1.2.1).

2.2.3.2 Propriétés mécaniques

Dans notre modélisation, seuls les éléments oxydés ou en cours d’oxydation subissent une
expansion volumique. Il faut donc définir les caractéristiques mécaniques de la zircone. Pour
simplifier les calculs, on considere que la zircone est un matériau isotrope. Avec la notation
de Voigt et la convention utilisé dans Cast3M (2,3 — 6 et 1,2 — 4), la loi de comportement

mécanique est de la forme :

o A+ 2u A A0

0 0 €11
099 A A + 2/,L )\ 0 0 O £99
o A A A4+2n 0 0 0 €

33 | _ H 33 (2.21)
O12 0 0 0 p 00 12
013 0 0 0 0 p O 713
0923 i 0 0 0 0 0 2 23
—— ——
a e
avec
oy Ev

(1+v)(1—2v)’
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- E
h= o roy
— Vi = 2€4,

E et v étant respectivement le module de Young (Pa) et le coefficient de Poisson de la zircone.
Les valeurs de E et de v utilisées sont respectivement 200 GPa et 0,3 (voir Chapitre 1, Ta-
bleau 1.3). Les conditions aux limites appliquées au modele font que la partie métallique ne se
déforme pas. Nous avons donc, pour simplifier, attribué les propriétés mécaniques de I'oxyde a

tout le domaine.

2.2.4 Conditions initiales

Initialement, le domaine €2 n’est composé que de Zircaloy-4. La fonction ¢ vaut donc 0
partout. A t = 0, la fraction atomique d’oxygene est C° = 0 et le champ de déplacement est
w = 0.

2.2.5 Conditions aux limites
2.2.5.1 Flux d’oxygene imposé

At >0, un flux d’oxygeéne J' est imposé sur le bord 9Q; du domaine (voir Figure 2.5). La
valeur de ce flux est calculée de fagon a n’influencer la cinétique d’oxydation qu’au cours de la

croissance des 100 premiers nanometres :

r0, (CB—Ca\ .
J' = D7 (BXO)Z (2.22)

avec

2
— (4 la fraction atomique d’oxygene a U'interface externe de l'oxyde, Cy = 3

92 —
— (g la fraction atomique d’oxygene a l'interface interne, C'p = TX

— X I’épaisseur d’action du flux imposé, X° = 100 nm.

L’expression 2.22 fixe une vitesse d’oxydation constante au cours de la formation des 100
premiers nanometres, ce qui revient a considérer une étape limitante de réaction d’interface.

Sur le reste du contour de €2, le flux d’oxygene est nul.

81



CHAPITRE 2. APPROCHE MACROSCOPIQUE

\4
T A A

FIGURE 2.5 — Conditions aux limites du modele de diffusion-corrosion & interface diffuse.

2.2.5.2 Concentration d’oxygeéne imposée

Sur le bord 0Q0c = 0€2;, qui est en fait 'interface externe, on suppose que la fraction ato-
mique d’oxygene ne peut dépasser la stoechiométrie de la zircone. On impose donc la condition

suivante :

C<Cy sur Q¢ (2.23)

2.2.5.3 Déformations imposées

Les éléments oxydés ou en cours d’oxydation (¢ > 0) subissent des déformations £°F de
changement de phase qui donnent lieu a une expansion volumique de 'oxyde. Les composantes

du vecteur £° sont prises égales a celles du tenseur de Parise (voir Chapitre 1, Equation 1.16) :

ot 0,54
€% 0,005
€93 0,005
%% = = (2.24)
€95 0
3t 0
€55 0

avec €97 portée par la direction ¢ de croissance de l'oxyde. Cette déformation est imposée a
chaque élément oxydé. Le domaine soumis a cette condition aux limites est donc mis a jour a
chaque itération pour prendre en compte les éléments dont la fonction de phase ¢ est passée a

1 au cours de l'itération.
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2.2.5.4 Déplacements imposés

L’expansion volumique de 1'oxyde est empéchée dans les directions transverses a la croissance

par le métal sous-jacent. Cela se traduit par une condition de déplacement nul suivant j sur

le contour Q) = 9OL! 4+ 9OL2 (voir Figure 2.5). De plus, il faut bloquer les déplacements

suivant 4 pour empécher tout mouvement de corps rigide sur 9Q2. En définitive, on impose les

conditions en déplacement suivantes :

u, = 0 sur 90 = 90 + 90L2,

(2.25)

u, = 0 sur 992,

2.2.5.5 Synthese des parameétres

Parametre Valeur Désignation
'é L 6 pum Longueur du domaine ().
% 14 15,5 nm Largeur du domaine €.
S Ne 600 élements | Nombre d’éléments quadrangles a 4 noeuds dans la longueur.

iy 50 jours Durée de 'oxydation simulée.
é Aty 225 s Pas de temps pour 0 <t < 5 heures.
= Aty 10 min Pas de temps pour 5 < t < 24 heures.

At 30 min Pas de temps pour 1 <t < t; jours.

DZm%2 | 11071 ¢m?/s | Coefficient de diffusion de I'oxygeéne dans la zircone (= 50 x DZ").
'% D7 | 2.1071% ¢m? /s | Coefficient de diffusion de I'oxygene dans le Zircaloy-4.
'&E Cs 0,29 Limite de saturation du Zr en O.
X 0,2 Sous-steechiométrie de I'oxyde a l'interface interne.

g E 200 GPa Module de Young de la zircone.
§ v 0,3 Coefficient de Poisson de la zircone.

TABLE 2.1 — Parameétres du modele de diffusion-corrosion a interface diffuse.

2.2.6 Résultats de simulation

La Figure 2.6 présente le champ de concentration d’oxygene, en fraction atomique a diffé-

rents instants de la simulation : t = 1, 5, 15, 30 et 50 jours. L’oxyde est représenté en rouge

sur la figure. On observe l'effet important de I’expansion volumique de 1'oxyde sur la taille du
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domaine. On vérifie bien que pour une profondeur de pénétration donnée, la surface externe de
I'oxyde se déplace d’environ la moitié de cette profondeur. En 50 jours, la longueur du domaine

passe typiquement de 6 a 7,6 pm.

0 0,2 0,4 0,66

EE———— — | roeea—
Fraction atomique d'oxygéne, €

:: 6 um ::
O—I t=0]
— t=1j
(o] I )
O*I — t=5]

| |

CF”: [_I t=15j
| |

JUNTER—————— = 30 ]

© | |
AT (St = 50 |
% ! 7,6 ym >

FIGURE 2.6 — Evolution du champ de concentration de 'oxygene (en fraction atomique) dans
le domaine a différents instants de la simulation avec le modele d’interface diffuse.

Sur la Figure 2.7 sont tracés les profils de fraction atomique d’oxygene correspondant aux
instants précédents, ainsi que les profils de la fonction de phase ¢. On peut calculer la prise de

masse (en mg/cm?) de chaque phase de la maniére suivante :

— pour 'oxyde :

Amo* M
= 2 rd 2.26
- / 2o pda (2.26)

— pour la zone de mélange :

Am* MO C MO
= 9~ oz for d s Zr(0) 1 — for d 92 97
S /0<<p<1 ( Mo I (m)) v 0<p<1 (1 - C; Mz (1= fy%(@) | dz (2.27)

— pour le métal :
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Am?T / C MO
P

s =l b (2.28)

Les valeurs des masses volumiques et molaires utilisées pour le calcul sont données dans le

Tableau 2.2.

Parametre | Valeurs | Désignation
MO 16 g/mol | Masse atomique de I'oxygene.
M2 91 g/mol | Masse atomique du zirconium.
M#r0) 97 g/mol | Masse molaire du zirconium saturé en oxygene.
Mo 123 g/mol | Masse molaire de la zircone.
p?r(©) 6,8 g/cm?® | Masse volumique du zirconium saturé en oxygene.
pr 5,6 g/cm?® | Masse volumique de la zircone.

TABLE 2.2 — Valeurs des masses volumiques et molaires utilisées pour le calcul des prises de
masse.

Les prises de masse des phases ZrOs, ZM et Zr sont représentées en fonction du temps sur
la Figure 2.8. Au cours du temps, la majeure partie de I'oxygene est stockée dans I'oxyde mais
aussi une part croissante dans la ZM. Cette derniere devient en effet de plus en large au cours

du temps. A 50 jours d’oxydation, la zone de mélange atteint 1 um d’épaisseur.

La cinétique d’oxydation dépend donc de la prise en compte ou non de la zone de mélange.
On peut aussi décider de ne considérer qu’'une partie de la ZM dans le calcul de 1’épaisseur
corrodée. La Figure 2.9 montre les épaisseurs de corrosion obtenues avec différentes valeurs de

¢ considérée comme 'emplacement de l'interface oxyde/métal.

Les cinétiques d’évolution des épaisseurs Xo, Xos X550 X75 X100, définies dans 'exemple de
la Figure 2.9, sont tracées sur la Figure 2.10 avec, pour comparaison, la cinétique d’oxydation

du modele analytique (voir Chapitre 1, Section 1.3.6) rappelée ici :

X?*=kxt (2.29)

avec

k = 2D#r02cinty 210z (2.30)
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|Jour1 | |Jour5| |Jour15||Jour30||Jour50|
S

Fraction atomique d’oxygéne, C

Fonction indicatrice, ¢

Profondeur, x (um)

FIGURE 2.7 — Profils de la fraction atomique d’oxygene et de la fonction de phase a différents
instants de la simulation de I'oxydation du Zircaloy-4 avec le modele d’interface diffuse.
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FIGURE 2.8 — Prise de masse des phases ZrO,, ZM et Zr.

et VZr02 = 21,9 ecm?3/mol, le volume molaire de la zircone. La valeur de c

int
v

50

est celle obtenue

avec x = 0,2 (voir Equation 2.20). Cette expression de la constante parabolique k est obte-
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Fonction indicatrice, ¢

]

0.45 0.5 0.55 0.6 0.65 0.7 0.75 0.8
Profondeur, x (um)

FI1GURE 2.9 — Exemples d’épaisseurs de corrosion obtenues en choisissant différentes valeurs de
¢ pour localiser I'interface oxyde/métal. Les épaisseurs Xo, Xas, Xs50, X75, X100 sont respecti-
vement obtenues avec les valeurs ¢ = 1075, 0,25 0,50 0,75 et 1. Exemple réalisé avec le profil
de p at =1 jour.

nue en utilisant la premiere loi de Fick. Les calculs sont détaillés dans I’Annexe D. Rappelons
que ce modele considere que la totalité de 1'oxygene est utilisée pour former 'oxyde et qu’il
n’y a donc pas de dissolution de l'oxygene dans le métal. L’épaisseur calculée par le modele a
interface diffuse doit donc étre légerement plus faible que celle du modele analytique. Sur la
Figure 2.10, on peut constater que les cinétiques X75 a X sont soit aussi rapides que le modele,

soit davantage. On peut donc en déduire que l'interface oxyde/métal se situe entre ¢ = 0,75 et

p=1.

Le modele de diffusion-corrosion repose sur les lois de Fick, la cinétique d’oxydation calculée
doit donc étre parabolique (X o V1). Les cinétiques de la Figure 2.24 ont été ajustées avec
une loi puissance (X (t) = at’). Le Tableau 2.3 regroupe les parameétres a et b obtenus avec le

logiciel Gnuplot. On trouve un régime parabolique pour chaque courbe.

La taille de la zone de mélange est soumise a discussion. La largeur de zone de mélange
obtenue avec le modele pourrait représenter la concentration d’oxygene moyenne a l'interface,

calculée sur un certain volume d’oxyde. Dans ce cas, la littérature montre que la transition entre
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Epaisseur d’'oxyde, X (um)

0 | | | 1

0 10 20 30 40 50
Temps, t (j)

FiGUurE 2.10 — Cinétiques d’évolution des épaisseurs Xy a Xjoo définies dans la Figure 2.9 et
cinétique d’oxydation obtenue avec le modele analytique.

X; X =axth

Xigo | X =0,48 x 95
X7 | X =0,58 x t0°
X5 | X =0,62 x %
Xos | X =0,66 x tO°
Xo | X =0,70 x t°°

TABLE 2.3 — Ajustement des cinétiques d’oxydation avec une loi puissance.

oxyde et métal est effectivement assez large (Yilmazbayhan et al., 2006). Cependant, ce modele
ne permet pas de controler cette largeur et elle évolue au cours du temps jusqu’a des valeurs
peu réalistes (1 um au bout de 50 jours d’oxydation). Il nous a donc semblé nécessaire de limiter
I’épaisseur de la zone de mélange. Pour cela, nous avons développé une autre modélisation de

la diffusion-corrosion, que nous avons appelé « modele d’interface franche ».

2.3 Modéele d’interface franche

Le modele de diffusion-corrosion a interface franche a été développé afin de limiter et contro-

ler I’étendue de la zone de mélange séparant la partie oxydée de la partie métallique. Le modele
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d’interface franche fonctionne sensiblement sur le méme algorithme (Figure 2.3, p. 80) que le

modele précédent, mise a part I'étape de « Mises a jour ».

2.3.1 Modélisation de l'interface franche

Ce modele vise a mieux décrire le saut de concentration et de propriétés a l'interface
oxyde/métal en limitant la zone de mélange a la plus petite taille possible. Dans notre cas,
avec la méthode des éléments finis classiques, cette taille correspond & un élément. Cet élément

est noté « élément ZM ».

Considérons un élémént ZM a un instant donné (voir Figure 2.11). A I'interface oxyde/ZM,
2-X

la fraction atomique d’oxygene est égale a . A Tlinterface ZM/métal, elle est égale a la

limite de saturation Cs. La Figure 2.11 définit deux nouveaux contours :

Eléments Zr

N

0Qc (1) 0Q¢ ()

FIGURE 2.11 — Représentation de I’élément ZM et définition des conditions aux limites sur les
concentrations a imposer a ses bords. Le bord 0} représente I'interface interne coté oxyde
(point A de la Figure 1.8), le bord 92}, I'interface interne coté métal (point B).

— 084 (t), qui représente U'interface oxyde/ZM,

— 00Q4(t), qui représente I'interface ZM/métal.

Ces deux contours dépendent du temps car ils se déplacent avec le front d’oxydation matérialisé
par I’élément ZM. En plus des conditions aux limites utilisées pour le modele a interface diffuse,

on ajoute donc :
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C=Cp sur 0Q(t)
(2.31)
C =0C, sur ONL(t)

L’algorithme de la Figure 2.3 doit étre modifié pour mettre a jour la position des contours

00 et O0L au cours de 'oxydation.

2.3.2 Déplacement de l’interface franche

Les modifications apportées a I'algorithme ont pour but de déterminer quel est 1’élément
ZM a l'instant t + At, connaissant I’état du systeme a l'instant ¢. Ces modifications ont lieu
dans la boucle de résolution de la diffusion, dans ’étape de « Mises a jour » (voir Figure 2.3,

p. 80).

Initialement, la concentration d’oxygene est nulle dans la totalité du domaine (voir Sec-
tion 2.2.4). Il n’y a donc aucun élément désigné ZM. Le premier élément métallique a devenir
zone de mélange est celui qui atteint la limite de saturation en oxygene. En définissant 1’élément
ZM, les contours 99 et 9Qf sont automatiquement fixés (comme sur la Figure 2.11) et les
conditions aux limites 2.31 sont imposées. Ces conditions aux limites sont ajoutées au systeme

de 'Equation 2.14 de la maniére suivante :

. K (B+BY)
MC + = (2.32)

B+ B* 0 A+ A cl+ ¢

I
()

avec

— (", le vecteur concentration contenant les conditions aux limites de I’Equation 2.31,
— A", le multiplicateur de Lagrange associé¢ a C*,

— B” la matrice des blocages de la ZM telle que B*C = C*.

En imposant les concentrations aux noeuds de 1’élément, on fige son état chimique : la valeur
du parametre ¢ ne peut pas évoluer dans la zone de mélange si on la calcule avec C*. Pour

évaluer la valeur de ¢, on considere les flux entrant et sortant de cet élément :
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Q = Qo ~ Qo (2.3)

avec Q" = -\

Cette quantité est utilisée pour calculer une concentration moyenne, notée Cy, . correspondant

au bilan des flux d’oxygene 2.33.

Q| (2—x >
Cro=C,+ A, 2.34
Y Qo] \ 3 (2:34)

avec |Q°| le flux d’oxygene nécessaire pour oxyder entierement 1’élément ZM. Si |Q*| > |Q°"|,
I’élément ZM est complétement oxydé. L’élément métallique suivant est alors désigné comme

nouvelle zone de mélange.

Les modifications de I’étape « Mises a jour » apportées a l’algorithme initial (Figure 2.3)
sont décrites sur la Figure 2.12. Plusieurs éléments peuvent s’oxyder au cours d’un pas de temps.
Dans ce cas, la boucle de convergence pour la résolution de la diffusion fait autant d’itérations

que d’éléments oxydés pendant le pas.

Nous allons évalué le modele d’interface franche en simulant 1'oxydation du Zircaloy-4 a
l'aide des parametres du Tableau 2.1 (p. 86). Les résultats obtenus sont présentés dans la

section suivante.

2.3.3 Reésultats de simulation

La Figure 2.13 présente le champ de concentration d’oxygene, a différents instants, calculé
avec le modele d’interface franche. Cette figure permet d’observer le mouvement de la frontiere
entre 'oxyde et le métal, ainsi que le déplacement de la surface externe de 'oxyde. L’état final
obtenu avec le modele d’interface diffuse a été reporté sur la Figure 2.13. On constate que la
taille de la zone de mélange a une influence sur la taille totale du domaine. En effet, au bout
de 50 jours d’oxydation, le déplacement de la surface externe de 'oxyde est plus faible avec le
modele d’interface franche qu’avec le modele d’interface diffuse (7,2 ym contre 7,6 pm). Cette
différence provient de l'expansion volumique de la zone de mélange qui est plus importante
dans le cas de l'interface diffuse. L’évolution de la longueur totale du domaine en fonction du

temps est représentée sur la Figure 2.14 pour les deux modeles.
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cirat = ¢t

Modifications apportées a la cases « Mise a jour »

;

1) Calcul de la quantité d'oxygene ajoutée pendant le blocage de I'élément ZM

Q" = Qsa; ~ Qo avec Q' =-1°

2) Calcul de la concentration moyenne dans I'élément ZM

. Q1 /12—y
C :CS+IQTI T—CS

3) Caleul du champ de phase ¢**(avec C* dans 'élément ZM)

t+At oul

@i

non
Y

1) Recherche du nouvel élément ZM

2) Mise a jour des conditions aux limites : B{T4?

Y

Mise a jour de D5™A? e

FIGURE 2.12 — Modifications apportées a I'étape « Mises a jour » de I'algorithme du modele de

Prise en compte des
conditions aux limites

v

diffusion-corrosion pour simuler une interface franche.

Sur la Figure 2.15 sont tracés les profils de concentration en oxygene, ainsi que ceux de la
fonction de phase ¢ aux instants ¢ = 1, 5, 15, 30, et 50 jours. On constate que la disconti-
nuité mobile de concentration a l'interface oxyde/métal est simulée de fagon satisfaisante avec
le modele d’interface franche. Nous avons comparé ces profils a ceux obtenus avec le modele
d’interface diffuse sur la Figure 2.16. On observe que jusqu’au premier jour d’oxydation, les
deux modeles simulent des profils assez proches mais qu’a 50 jours, ils sont tres différents en

raison de I'étalement de la zone de mélange dans le cas d’'une interface diffuse.

Sur la Figure 2.17, nous comparons les prises de masse des phases ZrOs, ZM et Zr en fonc-
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0 0,2 0,4 0,66

Fraction atomique d'oxygéne, C

0 A 0 =0j
: t=0]
| .
:-_ t=1]j
t=5]j
t=15]

S ————— ¢ = 30 ]

|
|

t=50]

(Interface diffuse)

L D D DA t=50]

FIGURE 2.13 — Evolution du champ de concentration de 'oxygene (en fraction atomique) dans
le domaine a différents instants avec le modele d’interface franche. L’état final de la simulation
avec le modele d’interface diffuse a été ajouté pour comparaison.

7.8 : : : :

Modéle d'interface franche _—

Modéle d'interface diffuse =~ ------ : -
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FI1GURE 2.14 — Evolution de la longueur totale du domaine en fonction du temps d’oxydation.
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Jour 1 Jour 5 |Jour 15| Jour 30 || Jour 50
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FIGURE 2.15 — Profils de la fraction atomique d’oxygene et de la fonction de distribution
des phases a différents instants de la simulation de 1'oxydation du Zircaloy-4 avec le modele
d’interface franche.

C - interface franche p—
1 .| ¢ - interface franche I

: C —interface diffuse -
‘ E ¢ —interface diffuse  -----------

0.8F ol

Fraction atomique d’'oxygéne, C
Fonction indicatrice, ¢

Profondeur, x (um)

FI1GURE 2.16 — Comparaison des profils de C' et de ¢ obtenus avec les deux modeles d’interface.

tion du modele utilisé. La prise de masse de I'oxyde calculée avec interface franche est plus

grande que celle calculée avec interface diffuse, 'oxygene étant également stocké dans la zone
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de mélange. La prise de masse dans la zone de mélange est tres faible et reste constante avec
le modele d’interface franche. Pour le métal, les prises de masse sont similaires avec les deux

modeles, quoiqu’un peu plus élevées avec U'interface franche (voir Figure 2.18).

0.6 - . .
Oxyde —_—
Interface .
franche Zone de mélange —_—
— L Métal _—
& O 5 éeta
e Oxyde _———
(\C-;) ":;g:ze Zone de mélange _—— -
E 04} Métal -——— §
(9p] -
S~
g - -
s 03r R .
0 -
(9]
g .-
o 02r : 1 ‘ .
© .
et R
0 . N
o , P ‘
o O‘I _II’, ! ’—_,____-—,—’ o [— . ! . ]
O - i aiininininiainlininlinl
0 10 20 30 40 50

Temps, t (j)

F1GURE 2.17 — Comparaison des prises de masse des phases ZrO,, ZM et Zr calculées avec les
deux modeles de diffusion-corrosion.

0.025 . . ! l
Interface franche : Métal _
Interface diffuse : Métal ~ ------ :
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©
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FIGURE 2.18 — Prise de masse du métal due a la dissolution de I'oxygene.
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La cinétique de croissance de la couche d’oxyde du Zircaloy-4 simulée avec le modele d’in-
terface franche est montrée en Figure 2.19. Elle est parabolique et proche de la cinétique de

croissance de I'épaisseur X'% du modele d’interface diffuse.

1 1 1 I
Modele d'interface franche . E—
5 | Modele diinterface diffuse X'®® e e .
Modele analytique ‘
Lissage Exp.
>
g
> 3
Ke)
©
3
A 2
R}
©
Q
L
1
O 1 1 I 1
0 10 20 30 40 50

Temps, t (j)

FIGURE 2.19 — Comparaison des cinétiques d’oxydation du Zircaloy-4 calculées avec le modele
d’interface franche, le modele d’interface diffuse (Xjg0) et le modele analytique. Le lissage des
points expérimentaux de Bisor (2010) a également été tracé.

Sur la Figure 2.19, nous avons également reporté les données expérimentales d’oxydation
d’échantillons en Zircaloy-4 en conditions représentatives de celles des REP (Bisor, 2010). Lors-
qu’on identifie les parametres d’une loi puissance avec ces points, le résultat donne une cinétique

sous-parabolique :

X =0,47 x %3 (2.35)

Nos deux modeles, fondés sur les lois de Fick, conduisent a des cinétiques d’oxydation
paraboliques. La problématique de I’écart a loi parabolique a déja été investiguée par différents
auteurs (Chapitre 1, Section 1.3.7). Une des hypothéses avancées pour expliquer cet écart est la
présence de fortes contraintes de compression au sein de la couche d’oxyde, qui influerait sur la
diffusion de l'oxygene. Dans la suite de ce chapitre, nous allons prendre en compte I'influence

des contraintes de croissance sur la diffusion pour étudier leur effet sur la cinétique d’oxydation.
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2.4. INFLUENCE DES CONTRAINTES SUR LA DIFFUSION DE L’OXYGENE DANS
LA COUCHE D’OXYDE

2.4 Influence des contraintes sur la diffusion de 'oxygene

dans la couche d’oxyde

L’état mécanique de la couche a été présenté dans le Chapitre 1, Section 1.3.7.2. Rappelons
tout de méme que la couche d’oxyde est soumise a des contraintes de compression de 'ordre du
gigapascal. De plus, la distribution des contraintes n’est pas uniforme et varie en fonction du
temps d’oxydation. D’apres les mesures par spectroscopie Raman de Godlewski et al. (2000)
(Figure 2.21, p. 104), il existe un important gradient de contrainte non uniforme dans la di-
rection de croissance, avec une contrainte de compression maximale a l'interface oxyde/métal

dont l'intensité croit avec I’épaissseur de zircone.

Dans notre étude, nous allons prendre en compte deux types de contributions des contraintes

de croissance sur la diffusion de l'oxygene a travers la couche d’oxyde :

— Teffet « Dollins » qui considere que des contraintes de compression augmentent 1’énergie

de migration des espéces et, de ce fait, engendre une diminution du coefficient de diffusion,

— leffet « Stephenson » qui traduit le couplage entre le flux d’especes et le gradient de

contrainte.

Ces deux effets induisent donc des modifications dans 'expression du flux d’oxygene J, qui

devient (pour les calculs détaillés, voir Zumpicchiat et al. (2015) ou Annexe E) :

Qq Q
J=—D"%exp (kTaH> vC — ﬁzaH(cA e (2.36)

Effet Dollins Effet Stephenson

avec

— D?Zr92 ]e coefficient de diffusion de 'oxygeéne a travers I'oxyde libre de contraintes (m?/s),
— (' la fraction atomique d’oxygene,

— (4 la fraction atomique d’oxygene a I'interface externe (ou I'oxygene est supposé étre en

proportion stoeechiométrique), (C'4—C') est donc la fraction atomique de lacunes d’oxygene,
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— o la contrainte hydrostatique définie comme le tiers de la trace du tenseur des contraintes :

1
oy = gTr(a) (Pa) ,
— T la température (K),
— k la constante de Boltzmann (J/K),

— 2 le volume atomique de I'oxygene, calculé en considérant une sphere de rayon ryy,

oG
— Q, = " la variation de I’enthalpie libre G avec la pression p = —opy, équivalent a un
P
volume.

Les valeurs des parametres cités ci-dessus sont données dans le Tableau 2.4. La valeur du
volume d’activation €2, est prise égale a 0,82 comme dans le modele de Dollins et Jursich
(1983) présenté en Section 1.3.7.2, p. 33. Cette valeur est issue du meilleur ajustement entre

leur théorie et des expériences d’oxydation du Zircaloy-2 a 500 °C.

Parametre Valeur Commentaire
T 633 K Température
k 1,381.1072% J/K | Constante de Boltzmann
Tw 1,52.107% m | Rayon de van der Waals de l'oxygene (Bondi, 1964)
0 14,7.10730 m?® | -
Q, 0,8 xQ Volume d’activation ajusté par Dollins et Jursich (1983)

TABLE 2.4 — Valeurs des parameétres de la loi F.S.D.

Nous appellerons I'Equation 2.36 la loi F.S.D. (Fick-Dollins-Stephenson). Dans la suite,
nous allons étudier les effets séparés des termes de la loi F.S.D. et leur couplage en présentant

les résultats de différents cas de simulation.

2.5 Simulations de la cinétique d’oxydation avec prise

en compte des effets des contraintes sur la diffusion

Nous cherchons a quantifier les effets « Dollins » et « Stephenson » sur la cinétique d’oxy-
dation et a déterminer s’ils conduisent, avec le modele d’interface franche, a un régime sous-
parabolique, plus proche des résultats expérimentaux. Pour cela, nous allons utiliser la loi F.S.D.

dans la phase oxyde. Dans le métal, I'influence des contraintes n’est pas prise en compte (il n’y
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DES EFFETS DES CONTRAINTES SUR LA DIFFUSION

en a pas avec les conditions aux limites imposées).

2.5.1 Prise en compte des contraintes dans le modele de diffusion-

corrosion

On peut écrire 'Equation 2.36 de la fagon suivante :

J=—=D(on) (NC = 5(Vou)(Ca - C)) (2.37)
D(oy) = D?"%2 exp (%0H> (2.38)
et :
Q

Ces termes sont ajoutés le cas échéant dans les différentes simulations pour pouvoir identifier
I'influence de chaque terme de fagon indépendante. Le terme D(oy) traduisant I'effet « Dollins »
est calculé a partir de I’'Equation 2.38 et la matrice de diffusivité K est mise & jour avant I’étape
de résolution du systeme (voir Figure 2.3). L’effet Stephenson est intégré dans I’Equation 2.17

(p. 78) en calculant le terme D(oy)S(Vopy), puis en 'ajoutant au second membre :

dt+AtQt+At _ §t+At n AtS’HAt (CA'A B ét) (2.40)

ol la matrice S correspond a la discrétisation spatiale du terme D(og)S(Noy).

2.5.2 Distribution de la contrainte hydrostatique

Dans notre modele, nous considérons I'oxyde comme un matériau homogene. La simulation
de I'expansion volumique de I'oxyde donne donc une distribution de contraintes uniforme. La
Figure 2.20 montre le profil des différentes composantes du tenseur des contraintes calculées.
La composante o,, dans le sens de croissance de l'oxyde est nulle car 'oxyde est libre de se
développer dans cette direction. Il n’y a également pas de contrainte de cisaillement o,,. En
revanche, les composantes transverses o,, et o, valent -1,43 GPa dans 'oxyde. Le calcul de

la contrainte hydrostatique donne oy = 0,95 GPa, ce qui est de 'ordre des valeurs mesurées
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expérimentalement (voir Chapitre 1, Section 1.3.7.2).
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FI1GURE 2.20 — Profils des contraintes au terme de 50 jours d’oxydation simulés avec le modele
de diffusion-corrosion a interface franche. Le profil de la fraction d’oxygene est également tracé
pour pouvoir identifier l'interface oxyde/métal.

Pour pouvoir étudier I'influence de l'effet Stephenson sur la cinétique, nous devons donc
imposer un gradient de contrainte au systéme. Les résultats expérimentaux (rappelés en Fi-
gure 2.21) montrent une situation complexe ; pour simplifier, nous considérons une distribution
de contrainte linéaire et deux valeurs de gradients V, oy différentes : -0,3 et -0,6 GPa/um. Ces
valeurs ont été choisies pour encadrer la valeur de -0,45 GPa/um déterminée grossiérement avec
les valeurs de contrainte mesurées aux interface externe et interne par Godlewski et al. (voir

Figure 2.21).

Pour introduire un gradient de contrainte dans nos simulations, nous imposons un champ

de déplacement permettant d’obtenir le gradient de contrainte souhaité (voir Figure 2.22) :

Uy = Umax — (umax)x sur 90 (2.41)
e

avec

— Umax = 0,07 nm,
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FIGURE 2.21 — Choix du gradient de contrainte uniforme d’apres les mesures par spectroscopie
Raman de Godlewski et al. (2000).

— e =0,50u 1 um sil’on souhaite imposer respectivement V,o5 = —0,6 ou —0,3 GPa/um.

Ce champ de déplacement permet de simuler une contrainte de compression plus forte a 'inter-

face interne qu’a l'interface externe. De plus, plus le front d’oxydation avance, plus 'interface

interne est comprimeée.

F T o x=e
T H I Ty
A Q == -~

A\

FIGURE 2.22 — Conditions aux limites mécaniques pour les cas C et D ou 'on impose un
gradient de contrainte hydrostatique.

2.5.3 Présentation des cas de simulation

Nous avons défini 4 cas de simulation pour étudier I'influence de chaque effet :
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(A) cas de référence, dans lequel 'effet des contraintes n’est pas pris en compte,

(B) cas ou seulement l'effet Dollins est pris en compte, avec une contrainte hydrostatique
homogene,

(C) cas ou seulement 'effet Stephenson est pris en compte,

(D) cas ou les deux effets sont pris en compte (couplage).

Le Tableau 2.5 synthétise les différentes simulations effectuées pour analyser l'influence de
chaque effet. Dans ce tableau, on retrouve ’équation de couplage diffusion-mécanique employée
pour calculer le flux d’oxygene dans l'oxyde, ainsi que la distribution de contrainte hydrosta-
tique utilisée pour chaque cas. Pour les cas C et D, deux valeurs de gradient de contrainte

hydrostatique sont utilisées, comme expliqué ci-dessus.

Cas Effet(s) Equation de couplage 91 (GPa/pm)
A - J = —-D?0:y(C 0
B Dollins J=—-D(oyg)VC 0
C-1 20,30
Stephenson J =—-D%092(VC — S(Voy)(Cy — C))
C-2 -0,60
D-1 -0,30
Dollins-Stephenson | J = —D(oy) (VC — S(Nog)(Ca — C))
D-2 -0,60

TABLE 2.5 — Cas de simulation pour I’étude de l'influence des contraintes sur I'oxydation.

2.5.4 Résultats des simulations
2.5.4.1 Profils de concentration en oxygéne

La Figure 2.23 présente les profils de concentration en oxygene au bout de 50 jours d’oxyda-
tion pour les différents cas de simulation. Comme attendu, on constate que lorsque la contrainte
est prise en compte (cas B, C et D), I’épaisseur d’oxyde finale est plus faible que pour la réfé-

rence (cas A).

2.5.4.2 Cinétiques d’oxydation

La Figure 2.24 présente la cinétique d’oxydation calculée pour chaque cas de simulation. Les

points expérimentaux de Bisor (2010) sont également reportés, ainsi que la courbe en loi puis-
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FIGURE 2.23 — Profils de concentration en oxygene au temps ¢ = 50 jours, calculés avec le
modele de diffusion-corrosion a interface franche pour les différents cas de couplage diffusion-
mécanique. Les valeurs indiquées sur les courbes correspondent aux épaisseurs finales d’oxyde.

sance de 'Equation 2.35. On observe que les effets Dollins et Stephenson ralentissent tous deux
la croissance de 'oxyde, avec une influence trés importante pour le premier. Pour 'effet Ste-

phenson, plus le gradient de contrainte est négatif, plus son influence est grande sur la cinétique.

Nous avons identifié les parametres d’une loi puissance (X (t) = at®) avec les courbes de la
Figure 2.24 pour déterminer le régime cinétique de chaque cas. Le Tableau 2.6 regroupe les pa-
rametres a et b obtenus avec le logiciel Gnuplot. On observe que les régimes cinétiques des cas A
et B sont proches d’un régime parabolique. Les régimes des cas C et D sont sous-paraboliques et

tendent vers un régime cubique lorsque le gradient de contrainte augmente (en valeur absolue).

Cas X=axt Cas X=axth

A | X=0,53xt97| C2|X=0,55xt"

B | X=0,27 x5 | D-1 | X = 0,38 x {038
C-1 | X =0,56x 9% | D-2 | X = 0,37 x %3

TABLE 2.6 — Ajustement des cinétiques d’oxydation avec une loi puissance.

Sur la Figure 2.25, I’épaisseur d’oxyde est tracée en fonction de la racine carrée du temps

pour chaque cas. Les courbes issues des ajustements du Tableau 2.6 sont également tracées sous
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F1GURE 2.24 — Cinétiques d’oxydation calculées avec le modele de diffusion-corrosion a interface
franche pour les différents cas de simulation prenant en compte ou non I'influence des contraintes
sur la diffusion. Les points expérimentaux de Bisor (2010) sont reportés pour comparaison.

la forme X = a x t2*b. Sur ce graphe, le comportement parabolique des cinétiques des cas A et
B est bien visible : I’épaisseur X évolue linéairement avec v/¢. On peut également observer que

pour les cas C et D, la cinétique d’oxydation dévie du régime parabolique.

2.5.4.3 Analyse des résultats

Le cas B a un régime cinétique parabolique : 1'effet Dollins ne fait que modifier la valeur
du coefficient de diffusion de 'oxygene dans 1'oxyde. Pour une contrainte oy de —0,95 GPa, la
valeur du coefficient de diffusion est D(oy) = 0,28.107!3 cm? /s, ce qui représente une réduction
de 72% par rapport au cas sans contrainte. L’effet Dollins ralentit donc la croissance de I'oxyde
mais ne permet pas d’expliquer I'écart a la loi parabolique observé expérimentalement si I'état

de contraintes ne varie pas dans le temps.

En revanche, la prise en compte de ’effet Stephenson sur I'oxydation conduit a des cinétiques
sous-paraboliques. Pour mieux comprendre ce résultat, séparons le flux total en deux flux

distincts : le flux de Fick Jgq et le flux de Stephenson Jggep
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FIGURE 2.25 — Evolution de I’épaisseur d’oxyde X en fonction de v/t pour chaque cas de
simulation. Les courbes relatives aux équations du Tableau 2.6 sont également tracées sous la
forme X = a x t2*°.

J=—D%%YC + D?%8(Voy)(Cx — C) (2.42)

Ipic>0 Istepn<0

Le flux Jpq est positif et sa contribution au flux total diminue avec le temps d’oxydation. En
effet, le gradient de concentration VC' est négatif dans l'oxyde et sa valeur absolue diminue
avec la croissance de 1’oxyde puisque les concentrations d’oxygene sont imposées aux interfaces.
L’effet Stephenson est simulé avec un gradient de contrainte Voy négatif, le terme S(Voy)
I'est donc aussi (voir Equation 2.39). Au vu de la distribution d’oxygene, le flux Jg,p, est nul
a l'interface externe et maximum en valeur absolue a l'interface interne. Avec le temps et la
diminution du flux Jg;y, le flux total est considérablement réduit par le flux Jg;.pn, proche de
I'interface interne. En témoignent les profils « bombés » des cas C-1 et C-2 sur la Figure 2.23.
L’oxygene est donc de plus en plus freiné, non seulement par I’épaisseur de la couche qui croit,
mais aussi par 'effet Stephenson. La cinétique d’oxydation est donc de plus en plus ralentie et

passe d'un régime parabolique a un régime sous-parabolique.

Pour les cas D-1 et D-2, les effets Dollins et Stephenson sont combinés. L’effet Dollins di-

105



CHAPITRE 2. APPROCHE MACROSCOPIQUE

minue le flux de Fick. A cause de la distribution linéaire de la contrainte hydrostatique, le flux
de Fick, par effet Dollins, est maximal a l'interface externe et minimal & I'interface interne. De
plus, le champ de déplacement imposé sur le contour Q1! fait que la contrainte hydrostatique
de compression augmente a l'interface interne avec la croissance de 'oxyde (voir Figure 2.26).
De ce fait, plus I'oxyde croit, plus le coefficient de diffusion D(oy) diminue a Uinterface in-
terne (voir Figure 2.27). Finalement, le flux total des cas D diminue & cause de la contrainte
hydrostatique qui augmente en compression ainsi que par effet Stephenson. Ainsi, la cinétique

d’oxydation s’écarte peu a peu de la loi parabolique.
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FIGURE 2.26 — Distribution de la contrainte hydrostatique oy dans I'oxyde quand son épaisseur
vaut 0.5 et 1 pm.

En conclusion, la prise en compte dans le mécanisme de diffusion-corrosion d’un état de
contrainte de l'ordre de grandeur de celui d'une couche d’oxyde de Zircaloy-4 conduit, a partir
de données de la littérature, a des cinétiques sous-paraboliques relativement en bon accord avec

les données expérimentales.

Ces résultats ont été obtenus en imposant une sous-stoechiométrie x de 'oxyde a I'interface
interne de 0,2. Cette valeur conduit a un gradient de concentration d’oxygene a travers 1’oxyde
non observé expérimentalement (Ni et al., 2012). Cependant, la cinétique d’oxydation est ma-
joritairement contrdlée par le produit des parametres x et Dyz,0,. En effet, dans la loi de Fick

autant que dans la loi F.S.D, le flux de diffusion est déterminé par le produit Dz.0,Ac, (le
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FIGURE 2.27 — Evolution temporelle de oy et de D(opg) dans 'oxyde proche de l'interface
interne.

int
v

différentiel de concentration en lacunes d’oxygene). Ce produit peut étre simplifié par Dz,.0,¢
car la concentration en lacunes est négligeable a I'interface externe. La concentration en lacunes

int

) est donnée par le parametre de sous-stoechiométrie x. Au vue des in-

a 'interface interne (¢
certitudes sur Dy,0, et des méconnaissances sur x , la valeur de ce dernier parametre a été

choisie pour simuler des cinétiques du méme ordre que la courbe expérimentale.

2.6 Synthese de approche macroscopique

Dans ce chapitre, nous avons étudié l'effet des contraintes de croissance sur la cinétique
d’oxydation du Zircaloy-4 en utilisant la modélisation numérique comme outil d’investigation.
Pour cela, nous avons implémenté deux modeles de diffusion-corrosion dans le code de calcul
par éléments finis Cast3M. La principale difficulté rencontrée lors de nos développements a été
de modéliser le mouvement de l'interface oxyde/métal. En effet, la méthode des éléments finis
ne permet pas de décrire aisément la discontinuité mobile de cette interface. Dans une premiere
approche, nous avons choisi de remplacer I'interface oxyde/métal par une zone de transition,
ou « zone de mélange », a l'aide d’une fonction de phase . C’est le modele d’interface diffuse.
Les résultats avec le modele de diffusion-corrosion a interface diffuse ont montré que I’étendue
de la zone de mélange croit au cours du temps pour atteindre une taille qui n’est pas réaliste.

Nous avons donc développé un modele d’interface franche pour lequel la zone de mélange est

107



CHAPITRE 2. APPROCHE MACROSCOPIQUE

limité & un élément fini.

Ces deux modeles étant basés sur les équations de Fick, les cinétiques d’oxydation simulées
sont paraboliques. Les cinétiques observées expérimentalement sont sous-paraboliques. Nous
avons choisi de prendre en compte I'influence des contraintes de croissance sur la diffusion de
I'oxygene a travers 'oxyde afin d’étudier la possibilité qu’elles soient a 'origine de I’écart a la
loi parabolique observé. L’effet des contraintes comporte deux contributions : ’effet Dollins et
I’effet Stephenson. Le premier traduit la variation du coefficient de diffusion avec la contrainte
hydrostatique, le second, le couplage entre le flux d’especes et le gradient de contrainte. L’étude
de I'influence des contraintes sur la cinétique d’oxydation a été réalisée avec le modele d’interface

franche. Différents cas de simulation ont été comparés :

A) cas de référence dans lequel 'effet des contraintes n’est pas pris en compte dans ’oxyde,

(A)
(B) cas ou seulement l'effet Dollins est pris en compte (avec oy homogene),
(C) cas ou seulement l'effet Stephenson est pris en compte,

(D) cas ou les deux effets sont pris en compte.

L’effet Dollins diminue fortement le coefficient de diffusion (-72%) pour des niveaux de
contraintes classiquement mesuré dans les couches de zircone. Cet effet a donc une forte in-
fluence sur la cinétique d’oxydation. La cinétique demeure cependant parabolique si oy est
constant et homogene. L’influence de 'effet Stephenson a été étudié pour deux gradients de
contrainte oy choisies a partir de données de la littérature. Dans les deux cas étudiés, 'effet
Stephenson induit un flux qui s’oppose au flux de Fick, ce qui ralentit la réaction d’oxydation.
L’effet Stephenson conduit a une cinétique sous-parabolique, voire cubique pour le gradient le

plus fort.

L’effet des contraintes pourrait expliquer la cinétique sous-parabolique de l'oxydation du
Zircaloy-4 si la diffusion de Fick est bien le mécanisme moteur de la diffusion de 'oxygene
dans la couche. La sous-stoechiométrie introduite a I'interface oxyde/métal n’est pas observée
expérimentalement. Cependant, le choix d’un coefficient de diffusion D#"?2 dix & cent fois plus
important conduirait & considérer une sous-steechiométrie suffisamment faible pour étre com-

patible avec les observations.

Apres nous étre intéressés a l'influence des contraintes sur la cinétique d’oxydation du
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Zircaloy-4, nous présentons, dans le chapitre suivant, notre étude de l'influence de la micro-

structure et de la microtexture des couches de zircone sur la diffusion de 'oxygene.
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Chapitre 3

Approche microscopique

L’objectif de ce chapitre est d’étudier différents effets pouvant conduire aux observations de
Bisor (2010) : P'oxydation du Zy-4 est plus rapide en présence d’'une couche d’hydrure massif.
Plus généralement, il s’agit d’évaluer, séparément, 'effet des micro-contraintes dans les couches,
I'influence de la microstructure, tel que le diametre des grains, et in fine, 'impact de la désorien-
tation cristalline sur le flux de diffusion de I'oxygene dans les couches. En terme de démarche,
une approche couplant expérience et modélisation a été mise en place pour dissocier les dif-
férents effets. Concretement, une caractérisation des microtextures des couches ZrOy/Zy-4 et
ZrOq/ ZrH, 4 est réalisée au moyen d’un microscope €lectronique en transmission (MET) équipé
du systeme ASTAR. Cet outil permet, comme I'EBSD, de réaliser des cartographies d’orien-
tations cristallines mais avec une résolution latérale plus fine (environ 10 nm). L’utilisation
d’ASTAR est justifiée par la tres petite taille des grains colonnaires de zircone monoclinique a
observer. En revanche, il n’est pas possible de mesurer les micro-contraintes dans les grains des
couches de zircone. En parallele, des échantillons numériques de polycristaux de zircone sont
construits a ’aide de Cast3M, dans le but de simuler la diffusion de I'oxygéne en volume et aux
joints de grains dans des oxydes formés sur les différents substrats. Ces échantillons numériques
(ou agrégats de grains) sont d’abord utilisés pour étudier I'influence de différents parametres
microstructuraux sur la diffusion. Ensuite, 'influence de la microtexture sur la diffusion est
prise en compte de deux manieres distinctes : la premiere via les micro-contraintes dues aux
différentes orientations cristallines des grains dans I'agrégat, la seconde via les désorientations
entre grains, donnant lieu a des espaces intergranulaires (épaisseurs de joint de grains) plus ou

moins importants.
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3.1. CARACTERISATION FINE DE COUCHES D’OXYDE FORMEES SUR ZIRCALOY-4
ET HYDRURE DE ZIRCONIUM

3.1 Caractérisation fine de couches d’oxyde formées sur
Zircaloy-4 et hydrure de zirconium

Afin de caractériser la microstructure et la microtexture des couches ZrO,/Zy-4 et ZrO,/ZrH, 4,
nous avons réalisé, a I'aide d'un MET équipé du systeme ASTAR, des cartographies de lames

minces prélevées en vue plane dans ces oxydes.

3.1.1 Rappel des résultats de C. Bisor

Les études antérieures sur le couplage oxydation/hydruration ont montré que I’hydruration
a un effet accélérateur sur la cinétique d’oxydation (voir Tableau 1.7, p. 39). Bisor (2010) a
oxydé en conditions représentatives de celles des REP des échantillons de Zircaloy-4 relativement
vierges d’hydrogene et des hydrures de zirconium formés par voie cathodique en surface d'une
plaquette de Zy-4. Les cinétiques d’oxydation de 1’échantillon de référence en Zircaloy-4 et de
I’échantillon recouvert par un rim d’hydrure de 7 ym (chargement en hydrogene [H]=360 ppm)
sont représentées sur la Figure 3.1. Dans la suite, la couche de zircone formée sur Zy-4 sera

notée ZrOy/Zy-4, celle formée sur hydrure de zirconium sera notée ZrOq/ZrH, 4.
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FIGURE 3.1 — Cinétiques de croissance des couches ZrOq/Zy-4 et ZrOq/ZrH, 45 (d’apres Bisor
(2010)).

La couche ZrO,/ ZrH, 4 croit 1,8 fois plus rapidement que la couche ZrO, /Zy-4. La Fi-
gure 3.2 montre le profil de concentration en **O au bout de 24 heures d’exposition isotopique

dans ces deux échantillons. Ces expériences d’expositions isotopiques ont révélé que 'oxygene
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CHAPITRE 3. APPROCHE MICROSCOPIQUE

a un coefficient de diffusion apparent plus élevé dans ZrOs/ ZrH, ¢ que dans ZrO /Zy-4, avec
un flux de diffusion aux joints de grains plus important. Ne distinguant pas de différence entre
les microstructures a I’échelle MEB et MET, Bisor (2010) émet 1'’hypothese suivante : les déso-
rientations entre grains adjacents de zircone seraient plus marquées pour ZrO,/ ZrH, g, offrant

ainsi un espace intergranulaire plus grand pour la diffusion de 'oxygene par les joints de grains.
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FIGURE 3.2 — Profils de concentration en *O au bout de 24 heures d’exposition isotopique
d’une couche d’environ 1,2 ym de zircone formée sur différents substrats (Bisor, 2010).

Pour caractériser au MET les couches ZrOy/Zy-4 et ZrOy/ZrH des lames minces ont

1,66

été prélevées sur les échantillons de Bisor (2010). Le Tableau 3.1 donne les caractéristiques des

deux échantillons utilisés pour ce travail. Les deux échantillons ont la méme épaisseur d’oxyde.

[H] Durée Epaisseur Loi puissance
Type Echantillon | (ppm d’oxydation ¢ | d’oxyde X X Ii 0 x
mass. ) (jours) (pm) B
ZrOq /Zy-4 713 20 28 1,26 0,47 x %3
X —
ZI'OQ/ZI'H1766 ZC3 310 14 1a22 0’ 56 X t(] 3

TABLE 3.1 — Caractéristiques des échantillons de couches ZrOq/Zy-4 et ZrOs/ZrH, 4.
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3.1. CARACTERISATION FINE DE COUCHES D’OXYDE FORMEES SUR ZIRCALOY-4
ET HYDRURE DE ZIRCONIUM

3.1.2 Préparation des échantillons MET

Le prélevement et la préparation des lames minces ont été effectués a 'aide d’'un MEB-FIB.
Le MEB-FIB est un microscope électronique a balayage équipé d’une colonne ionique délivrant
des ions gallium permettant d’usiner la matiere a I’échelle nanométrique. Les lames minces
ont été préparées en vue plane, c’est-a-dire que ’épaisseur de la lame contient des sections de

colonnes de zircone (voir Figure 3.3). La configuration en vue plane a été choisie car elle permet :

— d’éviter la superposition de grains a travers 1'épaisseur de la lame mince (environ 100 nm),

— de caractériser la désorientation entre grains adjacents selon 'axe de diffusion des élé-

ments de corrosion, de la surface externe vers l'interface oxyde/métal.

Lame mince en vue transverse Lame mince en vue plane

| FHHHL

e YRV, e
r malg e

F1GURE 3.3 — Représentation de 'orientation des colonnes de zircone dans une lame mince en
vue transverse et en vue plane.

La Figure 3.4 montre les principales étapes de la préparation des lames minces au MEB-FIB :

1. Du platine est d’abord déposé sur la zone a prélever afin de la protéger de la pulvérisa-
tion par les ions gallium, qui pourrait altérer I’échantillon par implantation ionique. Un
morceau de la zone d’intérét, ou « chunk », est ensuite extrait a ’aide d’un micromani-
pulateur.

2. Le chunk est collé sur un autre micromanipulateur permettant de pratiquer une rota-
tion de 90° a I’échantillon. Le chunk, désormais en vue plane, est recollé sur le premier
manipulateur.

3. On colle le chunk sur une grille MET (demi-lune) et une deuxieéme couche protectrice de

platine est déposée perpendiculairement au premier dépot sur le dessus de I’échantillon.
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1) Dépét de Pt et Prélévement

Sens des
colonnes de ZrO,

Zrou ZrH, g4

2) Rotation de 90°

) dépot 1de Pt Passage en vue plane

dépot 1de Pt CF

3) Collage sur grille et dépét de Pt

dépét 2 de Pt

dépbt 1 de Pt

4) Etapes d’'amincissement
I

Faisceau d’ions
gallium

4

[ M

FI1GURE 3.4 — Les principales étapes de la préparation d’une lame mince en vue plane a l'aide

d'un MEB-FIB.

4. L’échantillon est finalement aminci jusqu’a une épaisseur inférieure a 100 nm afin d’éviter

au maximum la superposition de deux colonnes de zircone dans 1’épaisseur de la lame.

La lame mince ZrOy/Zy-4 dispose d'une surface analysable de 6,6 x4, 4 um, celle de ZrO,/ ZrH, 55 d'une

surface analysable de 6,0 x 5,1 pm.

3.1.3 Présentation du systeme ASTAR

3.1.3.1 Le systeme ASTAR

ASTAR™ est le nom commercial de la technique ACOM-TEM, Automated Cristal Orien-

tation Mapping for Transmission Electron Microscope. Cette technique permet de réaliser au
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MET des cartographies d’orientations cristallines d’une résolution spatiale de 'ordre de la di-
zaine de nanometres (selon la taille de sonde et I'épaisseur de la lame mince) et d’une résolution

angulaire de I'ordre du degré. L’outil comprend :

— un systéme d’acquisition vidéo (caméra dédiée et carte d’acquisition),
— un ordinateur qui prend le controle du balayage du faisceau d’électrons du MET,

— des logiciels permettant 'analyse des diagrammes de diffraction électronique.

La lame mince est cartographiée par le balayage d’un faisceau électronique ponctuel et
I’enregistrement, pour chaque point, du diagramme de diffraction correspondant. L’identifica-
tion de 'orientation cristalline est effectuée en comparant le diagramme expérimental avec une

banque de diagrammes théoriques calculés au préalable pour la ou les phases recherchées (voir

Figure 3.5).
v e ..-'

v °e.
- e )
.'.l - o... ..‘

.

® [ Y

. 0. . o0
. LN X .

0o

Diagramme de
diffraction Diagramme théorique
expérimental

FI1GURE 3.5 — Exemple de diagramme de diffraction expérimental et théorique.

Chaque diagramme est un ensemble de points caractérisés par 3 parametres : les positions
x et y ainsi que U'intensité (Esling et Bunge, 2012). L’algorithme d’identification est identique

a celui utilisé pour la comparaison de deux images. L’indice de corrélation I, s’écrit :

; Ol('ray> X E(l’,y)
I = = (3.1)

|5 0%te0) % £ 1200)

n

avec
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— O;(z,y) l'intensité au point de coordonnées z,y de 1'objet observé,
— T;(x,y) 'intensité au point de coordonnées x,y du cliché théorique,

— n le nombre de points que contient ces deux images.

Pour chaque diagramme enregistré, le diagramme théorique qui donne l'indice de corréla-
tion maximal correspond & l'orientation et la phase les plus probables. Souvent, le diagramme
de diffraction expérimental est un diagramme composite, c’est-a-dire contenant des faisceaux
diffractant de plusieurs cristaux superposés dans 1’épaisseur de la lame mince. Dans ce cas,
I'indice I, maximal correspond au diagramme de diffraction prédominant. La fiabilité de I'iden-
tification, ou robustesse, se mesure en comparant les indices I, et I., obtenus pour les deux

meilleures solutions :

I,
I, = 100 x ( - ]1> (3.2)

Cc2
La valeur de l'indice de robustesse I, est comprise entre 0 et 100. En pratique, une valeur
supérieure a 15 est suffisante pour valider l'identification (Rauch et Véron, 2014). En partant
du cliché de diffraction d’un cristal, on peut donc connaitre son orientation dans le repere de

I’échantillon.

3.1.3.2 Définition de 'orientation cristalline

La Figure 3.6 définit les trois reperes suivants : le repere de 1’échantillon, le repere cristal-
lophysique et le repere cristallographique du systéme monoclinique.

Le systeme ASTAR donne 'orientation cristalline a ’aide des angles d’Euler @1, ¢ et ¢o. Ces
trois angles correspondent aux trois rotations successives a effectuer au repere de I’échantillon
Ry = (xy, Yo zo) pour le faire coincider au repere cristallophysique R, (Esling et Bunge, 2012).
La Figure 3.7 définit les angles d’Euler. Une premiere rotation d’angle ¢; autour de 'axe z,
transforme le repere (z, Yo 2p) en (1,9, 29). Ensuite, la seconde rotation d’angle ¢ autour de
axe z; transforme le repere (zy,y,,20) en (z1,y,,2>). Enfin, la rotation d’angle ¢, autour de
2, transforme (24,y,,2,) en (z.,y,, z.), le repére cristallophysique.

L’orientation cristalline peut également étre définie a ’aide d’une matrice d’orientation g, qui

est la matrice de passage du repere de 1’échantillon au repere cristallophysique (Randle, 1993) :

Re, = gRy (3.3)
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R; : repéere de I'échantillon

Zo
N

R.q : repere cristallographique

Lame mince

FIGURE 3.6 — Définition du repere de 1’échantillon, du repere

cristallophysique et du repere
cristallographique du systéme monoclinique.
Z
v Yo Z; %)
@1 Z, V>
¢
X1
P1 ¢
Xo Y1 —>X
L= 13 L1=4 L
(X0,¥0,20)

Repere de I'échantillon
FIGURE 3.7 — Définition des angles d’Euler.

avec .

cospy  singy 0 1 0 0 cospy  singp; 0
9= | —singy cosgy 0 0 cos¢ sing —sinp; cosy; 0O (3.4)
0 0 1 0 —sing cos¢ 0 0

1

3.1.3.3 Définition de la désorientation entre deux grains adjacents

La matrice de désorientation Ag?® entre deux grains A et B se calcule & I'aide de leurs
matrices d’orientation respectives g4 et g” :
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g” = Ag*Pg" & Agap =g (g") ! (3.5)

Il y a autant de matrice de désorientation que d’opérations de symétrie dans le systéme cristallin

concerné. Si T'; est la matrice correspondant a l'opération de symétrie ¢ :

AgtP =T,Ag"" (3.6)

Le systeme monoclinique comporte deux opérations de symétrie :

10 0 1 0 0
Ti=| o 1 0 = |09 -1 0 (3.7)
0 0 —1 0 0 1

correspondant respectivement a la rotation de 7 autour de y. et a un miroir par rapport au

plan (z, z.).

La désorientation peut aussi étre donnée sous la forme d’une paire angle/axe. La désorien-
tation du grain B par rapport au grain A est alors définie comme la rotation du repere Rég
d’un angle 6 autour d’un axe porté par le vecteur de coordonnées (u,v,w). L’angle 6 et les

coordonnées u, v, w sont calculés a I'aide des Equation 3.8 et 3.9.

AgiB + AgyP + AgstB — 1
2

cosf =

(3.8)

U= AgglzB—Ag%B u= /AgHP +1
sif 75 180° v = Ag{lgB — Ag?lB ou sif=180° v = \/Agé“QB +1 (39)

w = Ag;‘lB—AngB w = \/Ag:%B—i—l

Il y a autant de paires 0/(u, v, w) que de symétries du systeme cristallin observé. Par conven-

tion, on choisit la paire qui a le plus petit angle de désorientation 6 (Randle, 1993).
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3.1.4 Analyses des lames minces avec ASTAR

Pour chaque lame mince, deux cartographies d’orientations cristallines ont été réalisées
avec le systeme ASTAR. La Figure 3.8 montre une image MET de la lame mince prélevée sur

échantillon de ZrOy/Zy-4 et la Figure 3.9, une image MET de la lame ZrOq/ZrH, 4.

Grille MET " Grille MET
F1GURE 3.8 — Image MET de la lame mince FI1GURE 3.9 — Image MET de la lame mince
prélevée sur ’échantillon de ZrOq/Zy-4. prélevée sur 1’échantillon de ZrOs/ ZrH, .
Les régions A et B balayées avec le systeme Les régions C et D balayées avec le systeme
ASTAR sont représentées. ASTAR sont représentées.

Les zones cartographiées A et B, d’'une surface de 3,5 x 4,5 um chacune, sont indiquées sur
la Figure 3.8 pour la lame mince ZrO,/Zy-4. Les zones cartographiées C et D de la lame mince
ZrOy/ ZrH, 46 sont représentées sur la Figure 3.9. Chacune des régions C et D ont une surface
de 3,2 x 5,2 um. Les diagrammes de diffraction ont été acquis tous les 5 nm avec une taille de
sonde électronique de 10 nm. Les diagrammes de diffraction théoriques ont été générés pour la
zircone monoclinique a-ZrOs avec les parametres cristallographiques donnés dans le Tableau 3.2.
La littérature fait état de la présence d’une faible proportion de la phase quadratique de la
zircone formée sur les alliage de Zr. Celle-ci est cependant identifiée principalement a l'interface
oxyde/métal (voir Chapitre 1, Section 1.5.4.1, p. 46). Les lames minces ici étudiées ayant été
prélevées a une distance de 1 pm, nous n’avons pas cherché a identifier cette phase.

Apres traitement des données, on obtient pour chaque point sondé :

— les coordonnées x et v,

119



CHAPITRE 3. APPROCHE MICROSCOPIQUE

Parametres | a (A) [ b6 (A) [ ¢ (A) [ (®) | B() |7 ()

Valeurs 9,150 | 5,208 | 5,317 | 90 | 99,224 | 90

TABLE 3.2 — Parametres cristallographiques de la zircone monoclinique utilisés pour la généra-
tion de la banque de diagrammes de diffraction théoriques.

— lorientation du cristal identifié auquel appartient le point, donnée par les angles d’Euler
¥1, ¢ et P2,

— Tindice de robustesse I,.

Les Figures 3.10 représentent les cartographies d’orientations (des structures a-ZrOs) des ré-
gions A et B de la lame mince de ZrO, /Zy-4. Les cartographies sont présentées avec la coloration
IPF (Inverse Pole Figure) : c’est-a-dire qu’elles indiquent, pour chaque point indexé, le pdle
de la structure orienté selon la direction de I’échantillon choisie comme référence (zg,y, ou
zp du repere de I’échantillon). Les zones noires sont des zones qui n’ont pas pu étre indexées
(I, < 15). La cartographie de la Figure 3.10.a a pour référence I'axe z,. Cette figure montre
que la majorité des grains sont orientés avec leurs poles (0 0 1) paralleles a I'axe z,. Ces grains,
apparaissant en blanc sur la Figure 3.10.a, apparaissent généralement en bleu (010) ou en vert
(-100) sur les Figures 3.10.b et ¢, qui ont respectivement pour référence les axes z; et Y, Les
grains représentés en vert sont donc désorientés de 90° autour de z, par rapport aux grains
représentés en bleu (voir Figure 3.11). Les grains représentés en rose péle et en rose foncé sur
la Figure 3.10.a sont désorientés respectivement de 30 et 60° autour de z, par rapport aux

grains de couleur blanche, lorsqu’ils apparaissent de la méme couleur dans la direction z, (voir

Figure 3.12).

Les Figures 3.13 représentent les cartographies d’orientations cristallines des régions C et D
de la lame mince ZrOy/ZrH, 4. On remarque les mémes orientations prédominantes que pour

la lame ZrOy/Zy-4. Cependant, les zones non-indexées sont plus nombreuses.

Les données du systeme ASTAR ont été post-traitées avec le logiciel d’analyse cristallo-
graphique HKL pour calculer les diametre moyens des grains, réaliser les figures de podles et

déterminer les répartitions des désorientations 6.
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Région A Région B
7 ” : 3 i 18

=

(@)

(b)

FI1GURE 3.10 — Cartographies d’orientations cristallines en coloration IPF pour la lame mince
de ZrOy/Zy-4 avec pour direction de référence : (a) 2, (b) z et (c) y,.
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Péle (001)

Péle (-100)

Fi1GURE 3.11 — Représentation des deux orientations majoritaires des grains de la lame mince
de ZrOy/Zy-4.

rose foncé selon z, rose pale selon z, blanc selon z, blanc selon z,

bleu bleu

bleu vert

selon x selon x
=0 =0 selon X selon xq

Yo

FI1GURE 3.12 — Représentation des orientations des mailles monocliniques des grains représentés
en rose pale et rose foncé sur la Figure 3.10a.
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Région C Région

N

FI1GURE 3.13 — Cartographies d’orientations cristallines en coloration IPF pour la lame mince
de ZrOy/ZrH, ¢ avec pour direction de référence : (a) zg, (b) zg et (c) y,,.
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3.1.5 Analyse statistique avec le logiciel HKL

3.1.5.1 Microstructures

Dans le logiciel HKL, nous avons calculé le diametre équivalent des grains d., en supposant

que les grains ont une section A circulaire :

2/

dey = NG

(3.10)
Nous avons choisi de caractériser les grains ayant un diametre supérieur a 15 nm puisque les
cartographies ont été réalisées avec une taille de sonde de 10 nm. De plus, nous avons choisi
de distinguer deux grains voisins lorsque ceux-ci sont désorientés au minimum de ¢ = 10°.
La Figure 3.14 montre les cartographies de diametres des régions A et B pour la lame mince
ZrOs/Zy-4. Pour chaque région, environ 5000 grains ont été détectés. On observe qu’en majorité,
les grains ont un diametre compris entre 15 et 50 nm. On observe également des zones ou
le logiciel a détecté des grains de diametre supérieur, entre 250 et 500 nm, et aux formes
irrégulieres. Ces zones sont en réalité un ensemble de sous-grains tres peu désorientés (6 < 10°).
La Figure 3.15 montre les cartographies de diametre de grains des régions C et D pour la
lame ZrOs/ ZrH, 4. Pres de 8000 grains ont été détéctés pour chaque région. Comme pour
I’échantillon de référence, la majorité des grains ont un diametre compris entre 15 et 50 nm.
En revanche, il y a moins de zones de regroupement de sous-grains. La Figure 3.16 compare les
histogrammes de diametre équivalent pour les deux lames. Pour la lame ZrO,/Zy-4, le calcul
du diametre moyen des grains donne 34,6 nm avec un écart-type de 28,4 nm. Pour la lame

ZrOg/ZrHL%, le diametre moyen est de 27,8 nm et I'écart-type de 15,1 nm.

La zircone formée sur hydrure de zirconium a donc une microstructure avec une densité de
grains plus conséquente que celle formée sur Zircaloy-4, et donc une densité de joints de grains
plus importante. Le Tableau 3.3 donne les valeurs de fraction volumique f calculées pour les
deux échantillons avec les diameétres de grain Jeq obtenus ci-dessus, un espace intergranulaire
0 = 0,5 nm et en considérant deux types de géométrie de grain. L’échantillon de ZrOs/ ZrH, 46 a
une fraction volumique de joints de grains 15% plus grande que celle de I’échantillon de référence,
ce qui pourrait contribuer a expliquer la cinétique d’oxydation plus rapide de I’hydrure de

zirconium en considérant que les joints de grains sont des courts-circuits de diffusion.
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Région A 500nm Région B

diamétre granulaire équivalent o

FI1GURE 3.14 — Cartographies du diametre équivalent de grain des régions A et B pour la lame
mince de ZrOy/Zy-4.

Région C 500nm Région D

e
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FiGURrE 3.15 — Cartographies du diametre équivalent des grains des régions C et D pour la
lame mince de ZrOy/ZrH, .

3.1.5.2 Microtexture

Les textures de la zircone monoclinique formée sur Zircaloy-4 et 'hydrure de zirconium ont
été étudiées par les figures de pdles (002), (111) et (11-1) pour pouvoir faire une comparaison
avec la littérature. Sur la Figure 3.17, les figures de pdles obtenues avec les orientations cris-

tallines des lames ZrOy/Zy-4 et ZrO4/ZrH, 4 sont présentées, ainsi que celles obtenues par Lin
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FIGURE 3.16 — Histogramme de distribution (en nombre) du diametre équivalent des grains
calculées avec HKL sur les lames minces ZrOq/Zy-4 et ZrOy/ZrH, 4.

Echantillon | dy, (nm) | 6 (nm) | f (section carrée) | f (section hexagonale)
70 /Zy-4 | 34,6 05 0,029 0,036
ZrOs/71H, 4 | 27,8 0,5 0,033 0,042

TABLE 3.3 — Fraction volumique f de joints de grains calculée pour des grains colonnaires a sec-
tion carrée ou a section hexagonale avec le diametre moyen d., obtenu pour chaque échantillon
et un espace intergranulaire § de 0,5 nm.

et al. (2004) pour un oxyde de 1,7 pm formé sur un alliage Zr-2,5Nb. Les figures de pdles de
Lin et al. (2004) montrent un matériau fortement texturé. Les lames minces ne fournissent pas
assez de statistique pour pouvoir déterminer clairement la texture des couches ZrOs/Zy-4 et
ZrOq/ ZrH, 5. Néanmoins, il semble apparaitre une texture de fibre légerement désalignée de
001, ce qui conduit aux « couronnes » se rapprochant de la périphérie des figures de poles (111).
Cette texture de fibre est classiquement observée pour les couches de zircone formée sur alliage

de zirconium (voir Chapitre 1, Section 1.5.6).

3.1.5.3 Répartition des désorientations

Le logiciel HKL nous a également permis de définir la désorientation entre grains voisins

qui caractérise les joints de grains. Pour chaque joint de grain, le calcul de la paire angle/axe
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FIGURE 3.17 — Figures de poles obtenus avec les cartographies des lames ZrOq/Zy-4 et
ZrOg/ZrHL%.

de désorientation est réalisé en utilisant les équations de la Section 3.1.3.3 avec les orientations
des grains formant le joint de grain. La Figure 3.18.a montre les joints de grains de la région B
de ’échantillon de référence. Sur la cartographie, chaque joint de grain a une couleur attribuée
suivant la désorientation calculée. Les grains sont représentées en nuances sombres. La couleur
blanche correspond aux zones non-indexées. Au total, plus de 46000 joints de grains ont été
détectés sur la lame ZrOq/Zy-4, et prés de 70000 sur la lame ZrOq/ZrH, 4. La Figure 3.18.b
présente ’histogramme des désorientations correspondant a la cartographie des joints de grains
de la Figure 3.18.a. Sur ce graphe, les désorientations sont regroupées suivant l'angle 6 de
désorientation. Les axes de désorientations majoritaires sont reportés au dessus des différentes

classes de 6 correspondantes.
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La Figure 3.19 compare 1'histogramme des désorientations 6 de 1’échantillon de référence
avec celui de I’échantillon hydruré. Pour les deux échantillons, les désorientations majoritaires
sont 90 et 180°, ainsi que les faibles désorientations (<10°) considérés comme des sous-grains.
On remarque que les désorientations comprises entre 45 et 70° (joints jaunes) et entre 120 et
145° (joints azurs) sont plus fréquentes pour la lame ZrOs/ ZrH, 6. Cecl se traduit par une
fréquence moins élevée des désorientations comprises entre 80 et 95° (joints rouges) pour cet
échantillon. Cette variation de répartition des désorientations entre les deux matériaux pourrait
potentiellement expliquer la différence de cinétique d’oxydation entre Zy-4 et ZrH; ¢ observées
dans les travaux de C. Bisor si, d’'une part, les désorientations « jaunes » et « azurs » donnent
effectivement lieu a des espaces intergranulaires plus grands que les autres, et si, d’autre part,
I’écart relativement faible de la fréquence de ces désorientations est suffisant pour accroitre le

flux de diffusion de 'oxygene a travers la couche d’oxyde formée sur le matériau hydruré.
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FIGURE 3.18 — Traitement des joints de grains de la région B de la lame de ZrOy/Zy-4 : (a)
cartographie des joints, les couleurs des joints correspondent aux classes de désorientations 6 du
graphe de droite, les grains sont représentés en nuances sombres et la couleur blanche correspond
aux zones non-indexées; (b) histogramme des désorientations € pour la région B, les axes de
désorientations majoritaires sont indiqués au-dessus de chaque classe de désorientations.
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FIGURE 3.19 — Comparaison des histogrammes de désorientations de la lame ZrOy/Zy-4 et
ZrOy/ZrH, .
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3.1.6 Synthese des résultats expérimentaux

Deux lames minces prélevées sur des couches de zircone formées sur Zircaloy-4 et hydrure
de zirconium ont été analysées avec le systeme ASTAR. Le calcul du diametre équivalent
moyen des colonnes de zircone, réalisé avec le logiciel HKL, donne 35 nm pour I’échantillon de
référence et 28 nm pour I’échantillon hydruré. Les histogrammes des désorientations entre grains
adjacents ont également été évaluées avec HKL. Pour les deux échantillons, les désorientations
majoritaires sont 90 et 180°. Les désorientations comprises entre 45 et 70° ainsi qu’entre 120 et
145° sont plus fréquentes pour 1’échantillon hydruré. Dans ses travaux, Bisor (2010) a montré que
I'oxydation plus rapide de ZrH; g¢ par rapport au Zy-4 provenait d’une diffusion plus importante
de l'oxygene par les joints de grains d’oxyde. Nos résultats montrent que la fraction volumique
de joints de grains est effectivement plus grande (+15%) pour 'oxyde formé sur I'hydrure. De
plus, si les désorientations de 45 a 70° et de 120 a 145° donnent lieu a de plus grands espaces
intergranulaires et que la fréquence de ces désorientations est assez grande pour influencer la
diffusion de l'oxygene a travers la couche d’oxyde, ’hypothese de Bisor (2010) peut étre validée.
Pour vérifier si ces différences de microstructures entre couches peuvent influencer la diffusion,
nous avons simulé celle de 'oxygene a travers des couches polycristallines de ZrO,/Zy-4 et de

ZrOy/ ZrH, 6 modélisées par des agrégats de polyedres de Voronoi.

3.2 Echantillons numériques de couches polycristallines

3.2.1 Agrégat de polyedres de Voronoi

La microstructure de la couche d’oxyde est modélisée avec Cast3M par un agrégat de po-
lyedres de Voronoi. Une partition de Voronoi est une décomposition particuliere de 1’espace
réalisée a partir d’'un ensemble de points. Chaque point constitue un sommet dans la triangula-
tion de Delaunay (voir Figure 3.20). Les sommets du diagramme de Voronoi sont les centres des
spheres circonscrites aux tetraedres de la triangulation de Delaunay. Les arétes du diagramme
de Voronoi sont les médiatrices des arétes de la triangulation de Delaunay. Les polyedres ainsi

construits sont appelés cellules de Voronoi.

Dans Cast3M, la procédure VORO permet de réaliser la partition de Voronoi d’un domaine
bi- ou tridimensionnel. La Figure 3.21 montre les principales étapes de cette procédure qui a
pour données d’entrée le domaine € a partitionner et le nombre n, de cellules a créer. L’ensemble

des n, points est créé aléatoirement a l'intérieur du domaine cubique 2. Dans notre travail, les

130



3.2. ECHANTILLONS NUMERIQUES DE COUCHES POLYCRISTALLINES
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FIGURE 3.20 — Construction d’'un diagramme de Voronoi (simplification 2D) : (a) ensemble
discret de points distribués aléatoirement, (b) triangulation de Delaunay, (c) sommets (en
rouge) du diagramme de Voronoi et (d) superposition d'un diagramme de Voronoi (en rouge)
et de sa triangulation de Delaunay (en noir).

cellules de Voronoi sont considérées comme étant des grains d’oxyde et le domaine partitionné
Q2 forme un polycristal.

Le polycristal obtenu est constitué de grains équiaxes. Pour modéliser le caractere colon-
naire des grains de la zircone monoclinique, une étape d’allongement de la partition de Voronoi
est nécessaire (voir Figure 3.22). Pour ce faire, chaque point P(zp,yp, zp) de la partition du
domaine €2 est déplacé selon z d’une distance égale a 1) x zp, 1 étant le parametre d’allonge-
ment. De ce fait, on obtient des grains dont le rapport hauteur sur diametre est égal a ¢ + 1.
La procédure MAILVORO de Cast3M est ensuite utilisée pour créer le maillage M du domaine

Q) avec des tétracdres linéaires.

(a) (b) (c)

L

FI1GURE 3.21 — Modélisation d'un polycristal sous Cast3M a ’aide des polyedres de Voronoi :
(a) domaine 2 & partitionner, (b) tirage aléatoire de n, points germes dans le domaine Q et (c)
partition de Voronoi du domaine 2.
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(a) (b) (c)

FIGURE 3.22 — Construction d’'un agrégat de grains colonnaires : (a) partition de Voronoi du
domaine €2, (b) allongement de la partition et (c) maillage des cellules.

3.2.2 Construction des joints de grains

Pour calculer la diffusion de 'oxygene en volume et aux joints de grains, il faut distinguer les
zones géométriques des grains et des joints de grains. Les grains sont modélisés par les cellules
de Voronoi. Nous avons choisi de modéliser explicitement les joints de grains d’une épaisseur
0 entre les cellules. Pour construire les joints de grains, nous avons développé une nouvelle
procédure. Le principe de cette procédure est de construire, dans chaque cellule appelée cellule
« mere », une nouvelle cellule légerement plus petite appelée cellule « fille », puis de mailler le
volume séparant la cellule fille de la cellule mere (Figure 3.23). Une cellule fille est construite

par le déplacement des points P(xp,yp, zp) de chaque face w; de la cellule mere tel que :

o)

a;xp + biyp + cizp < =, VYP(xp,yp,2p) € w; (3.11)

(\V]

avec w; la face de normale n; = (a;, b;, ¢;) dirigée vers l'intérieur de la cellule mere. Les faces
formant le bord extérieur du domaine €2 sont également déplacées mais leurs demi-joints n’est
pas créés. Le demi-joint de grain, volume séparant la cellule fille des parois de la cellule mere,
est maillé avec une couche d’éléments linéaires. Le joint de deux grains est donc formé par deux

demi-joints et contient 2 couches d’éléments.

La Figure 3.24 montre un polycristal généré par la méthode présentée ci-dessus. Sur cette
figure, les joints de grains sont représentés en blanc et chaque grain par une couleur différente.

Le maillage des joints de grains seuls est aussi représenté.
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F1GURE 3.23 — Construction des joints de grains dans Cast3M
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FIGURE 3.24 — Agrégat de 125 grains (en couleur) avec joints de grains (en blanc).

Cette méthode de construction des joints de grains pose cependant quelques problemes. Pre-
mierement, plus le nombre de grains dans le polycristal est grand, plus le temps de construction
est long, étant donné qu’il faut traiter chaque face une par une. Deuxiémement, le succes de la
construction d’un polycristal dépend des germes tirés aléatoirement. En effet, suivant la posi-
tion des germes, la partition de Voronoi peut donner des cellules meres dont les cellules filles,

apres allongement, ne pourront étre construites avec la taille de joints demandée (probléme de
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retournement de cellule). Dans ce cas, la construction est recommencée avec un nouvel ensemble
de germes jusqu’a ce qu’un polycristal puisse étre créé. Pour ces raisons, nous n’avons pas réussi
a construire de polycristal avec plus de 125 grains. Troisiemement, la maniere de construire les
joints de grains font que ceux-ci dépassent légerement a 'extérieur du polycristal. Comme nous
le verrons dans la Section 3.3, ce détail peut poser probleme lors d’application de conditions

aux limites sur le contour du polycristal.

3.2.3 Qualification des échantillons numériques

Chaque polycristal est caractérisé par un diametre de grain moyen g, une épaisseur moyenne
¢ de demi-joint de grain et par sa fraction volumique moyenne de joints de grains f. Dans cette

section, on présente les méthodes utilisées pour calculer ces grandeurs.

3.2.3.1 Taille des grains

On caractérise la taille des grains par leur diametre équivalent g. Pour cela, le polycristal
est divisé en 25 coupes (voir Figure 3.25). Chaque coupe contient un nombre donné de grains
dont le diametre est identifié a celui d’un cercle de méme aire. La répartition statistique des
diametres de grains est calculée, ainsi que le diametre de grain moyen g, a partir des valeurs

obtenues dans toutes les coupes.

Section de polycristal

Section de grain Cercle
d’aire A d’aire A

<@=0

FIGURE 3.25 — Calcul du diametre équivalent g (seulement 10 coupes sont représentées par
souci de visibilité).
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3.2.3.2 Taille des joints de grains

La taille des joints de grains est caractérisée par I’épaisseur e de demi-joint de chaque grain
du polycristal. Pour chaque face d’un grain, la distance e entre le plan Pg de la face et le
plan P; du demi-joint de grain est calculée (voir Figure 3.26). La procédure de construction
des polycristaux ne pouvant pas assurer une distance e stricte, cette valeur varie autour d’une
valeur moyenne € qu’on calcule en faisant la moyenne des valeurs de la répartition statistique
de e. Cette valeur moyenne doit étre égale a 'épaisseur de demi-joint demandée lors de la

construction du polycristal.

e = épaisseur du demi-jointde grain
= distance du point 4 par rapport au plan @

F1GURE 3.26 — Calcul de I’épaisseur e d'un demi-joint.

3.2.3.3 Fraction volumique de joints de grains

Pour calculer la fraction volumique de joints de grains f, le polycristal est découpé en 50
tranches dans la direction des colonnes. On calcule le volume du maillage des grains et celui du
maillage des joints de grains. On obtient ainsi une fraction volumique f pour chaque tranche
de polycristal, ce qui nous permet de tracer une répartition statistique de f. La moyenne f est

calculée avec les valeurs de f sur toutes les tranches.

3.3 Influence de la microstructure sur la diffusion

L’intéret de pouvoir modéliser la microstructure de la couche d’oxyde est d’étudier I'influence

des parametres microstructuraux sur le coefficient de diffusion apparent. Pour cela, nous avons
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réalisé des calculs de diffusion en régime permanent, en donnant a I'espece diffusante un coeffi-
cient de diffusion D, dans les grains et D4, dans les joints de grains. Pour chaque échantillon
numérique, deux calculs d’homogénéisation sont effectués : un calcul ou le gradient de concen-
tration est imposé et un autre ou le flux d’espéce est imposé (voir Figure 3.27). Cette méthode
permet de borner le coefficient de diffusion apparent. Les calculs avec gradient imposé sont

réalisés en imposant, sur le contour 99 du polycristal, le champ de concentration C7 tel que :

Cz) =7 xz (3.12)

avec

— (C(z) la concentration a l'altitude z,

— v la valeur du gradient de concentration imposé selon z.

Les calculs avec flux imposé sont réalisés en imposant un flux Jy entrant par la base du poly-
cristal et sortant par le sommet. Pour étre plus rigoureux, il aurait fallu imposer ce flux sur
le contour entier du polycristal. Ce flux étant dirigé dans la direction z, les faces externes de
normales x et y devraient donc percevoir un flux nul. Cependant, la méthode de construction
des joints de grains fait que ceux-ci dépassent légerement de la surface extérieure du polycristal.
Le contour de celui-ci n’est donc pas constitué de surfaces rigoureusement planes. L’application
d’une telle condition sur la totalité du contour induit des flux sur les joints de grains extérieurs
qui parasitent beaucoup les résultats au vu du coefficient de diffusion utilisé dans cette phase
(voir plus loin pour les valeurs de coefficients de diffusion).

Apres résolution de I'équation de la seconde loi de Fick en régime permanent (V-(DVC') = 0)
pour ces deux types de conditions aux limites, on calcule le coefficient de diffusion apparent

D,y a T'aide de ’'Equation 3.13 qui est tout simplement la premiere loi de Fick projetée en z :

J. = —Dgpp x G. (3.13)

avec .

1
— J, = v /jz dV le flux moyen,
)

— V le volume du polycristal,

— j. = —D(z,y,2)V,C le flux local,
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Flux imposé

IN

Zmax -

Zmin ——

Zmin ——

Sur le contour, on impose
C(z)=yXxz

FIGURE 3.27 — Les deux types de conditions aux limites utilisées pour les calculs d’homogénéi-
sation du coefficient de diffusion.

— D(x,y, 2) la valeur local du coefficient de diffusion,

1
— G, = v / V.C dV le gradient de concentration moyen suivant z.
Q

Ces calculs d’homogénéisation ont été effectués avec un coefficient de diffusion en volume

Dyo, = 1.107'7 cm? /s et un coefficient de diffusion dans les joints de grains de D4, = 1.107* cm?/s.

G

app €0 celui en flux

Le coefficient de diffusion calculé en condition de gradient imposé est noté D

J

app- b moyenne de ces deux coefficients apparents est notée D,y),. Pour comparaison,

imposé D
des coefficients de diffusion apparents ont également été calculés analytiquement en utilisant
les lois des mélanges usuelles, c¢’est-a-dire en faisant la moyenne arithmétique (Equation 3.14)
et harmonique (Equation 3.15) des diffusivités pondérées par la fraction volumique de joints de

grains f :

D" = fDjag + (1= f) Dy (3.14)
harmo 1
Dapp — m (315)
Djdg Dvol

La moyenne arithmétique modélise la diffusion dans des grains et des joints de grains en
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parallele. Dans I’'Equation 3.14, le terme qui prévaut est le produit f x Djg,. La moyenne har-

monique modélise quant a elle la diffusion dans des grains et des joints de grains en série. Dans
1-F

vol

I’Equation 3.15, le terme qui prévaut est le quotient

A Taide de ces calculs d’homogénéisation, nous avons étudié I'influence sur le coefficient de

diffusion apparent :

— de I’épaisseur des joints de grains,
— du diametre des grains,

— de l'allongement des grains

3.3.1 Effet de I’épaisseur des joints de grains sur le coefficient de
diffusion apparent
Pour étudier 'effet de I’épaisseur des joints sur la diffusion, trois échantillons de 64 grains

équiaxes sont utilisés. Ils sont représentés sur la Figure 3.28. Ces trois échantillons sont iden-

tiques mise a part leur épaisseur de de demi-joints de grains.

Polycristal 1 Polycristal 2 Polycristal 3
é=14A é=25A4 é=5A

FIGURE 3.28 — Les trois échantillons numériques utilisés pour I'étude de 'effet de 1’épaisseur
des joints de grains sur la diffusion.

Les caractérisations en termes de diametres de grain g, d’épaisseur de demi-joint de grain e
et de fraction volumique de joints f sont données sur la Figure 3.29. Le diametre de grain moyen

est le méme pour chaque échantillon. Le premier polycristal a une demi-épaisseur moyenne de
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joints de grains de 1 A, le second de 2,5 A et le troisitme de 5 A. Les fractions volumiques de

joints de grains sont, respectivement, de I'ordre de 2, 4 et 9 %.
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FI1GURE 3.29 — Répartitions statistiques du diametre équivalent g, de I’épaisseur de demi-joint e
et de la fraction volumique de joints de grains f dans les trois polycristaux utilisés pour ’étude
de Veffet de I’épaisseur des joints de grains sur la diffusion.
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Microstructure Coefficient de diffusion apparent (1076 ¢cm?/s)
Polycristal | g (nm) | é (A) f (%) || Daith | pharmo | DG =1 DI | Dapp
1 23 1 17 178 | 0,102 | 138 | 130 | 1,34
2 27 | 25 4,3 444 | 0104 | 332 | 283 | 3,08
3 222 ) 8,7 8,83 0,109 6,57 4,86 5,72

TABLE 3.4 — Effet de I’épaisseur des demi-joints de grain sur le coefficient de diffusion apparent.

Les résultats des calculs d’homogénéisation sont présentés dans le Tableau 3.4 et sur la
Figure 3.30. Sur cette figure, on observe que le coefficient de diffusion apparent croit linéaire-
ment avec 1’épaisseur des joints de grains. On observe également que la moyenne arithmétique,
classiquement utilisée pour le calcul de Dy, (voir Chapitre 1, Section 1.3.5), donne des valeurs
du méme ordre de grandeur que celles obtenues par les calculs d’homogénéisation, mais un
peu plus importantes. En effet, la tortuosité des joints de grains, qui augmente le chemin a
parcourir, n’est pas prise en compte dans le modele simplifié de grains en parallele. De plus, la
diffusion aux joints de grains est 1égerement diminuée par des « pertes en ligne » via la diffusion
latérale vers les grains, qu’on ne prend pas non plus en compte dans la moyenne arithmétique.
Les valeurs obtenues avec la moyenne harmonique sont trés faibles par rapport a nos calculs.
En effet, la diffusion dans le modele de grains en série n’a en fin de compte pas de court-circuit

et est donc limitée par la diffusion en volume.

3.3.2 Effet du diametre des grains sur le coefficient de diffusion ap-

parent

Pour étudier 'effet du diametre des grains sur la diffusion, trois échantillons numériques
contenant respectivement 27, 64 et 113 grains équiaxes de taille moyenne différentes ont été

générés. Ils sont représentés sur la Figure 3.31.

La Figure 3.32 donne la répartition statistique des parametres g, e et f. Le diametre de
grain moyen vaut 23 nm pour le polycristal 1, 17,6 nm pour le polycristal 4 et 29,2 nm pour le
polycristal 5. Les trois échantillons ont la méme épaisseur moyenne de joints de grains (1 A). La
fraction volumique de joints de grains dans ces polycristaux vaut respectivement 1,7 %, 2,2 %

et 1.4 %.

141



CHAPITRE 3. APPROCHE MICROSCOPIQUE

9 T T T T
Gradient imposé —

g | Fluximpose S T B S ]
Moyenne arithmétique o

- Moyenne harmonique ——

Dapp (1 0" cm/s)

0 1 2 3 4 5 6

Demi-épaisseur de joint, e (A)

F1GURE 3.30 — Effet de I’épaisseur des joints de grains sur le coefficient de diffusion apparent.

Polycristal 1 Polycristal 4 Polycristal 5
g=23nm g=17,6 nm g =29,2nm

FIGURE 3.31 — Les trois échantillons numériques utilisés pour ’étude de I'effet du diametre des
grains sur la diffusion. Les 3 agrégats ont un volume identique.
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FI1GURE 3.32 — Répartitions statistiques du diametre équivalent g, de I’épaisseur de demi-joint e
et de la fraction volumique de joints de grains f dans les trois polycristaux utilisés pour ’étude
de leffet du diametre des grains sur la diffusion.
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Microstructure Coefficient de diffusion apparent (1076 ¢cm?/s)
Polycristal | g (nm) | é(A) | v | f (%) | Dwith | pharmo | D& | DI | Dapp
1 23 1 o | 17 178 | 0102 | 138 | 130 | 1,34
4 17,6 1 o] 22 231 | 0,102 | 177 | 165 | 1,71
5 292 1 o | 14 131 | 0101 | 1,04 | 105 | 1,05

TABLE 3.5 — Effet du diametre des grains sur le coefficient de diffusion apparent.

Les résultats des calculs d’homogénéisation sont présentés dans le Tableau 3.5 et sur la Fi-
gure 3.33. Les calculs en gradient de concentration imposé et en flux imposé donne des valeurs
de coefficients de diffusion assez proches. La moyenne arithmétique donne des valeurs plus
importantes mais du méme ordre de grandeur tandis que la moyenne harmonique donne des
valeurs d’ordre inférieur. On remarque également que plus le diametre des grains est grand, plus
les valeurs issues des calculs d’homogénéisation sont proches de celle calculée avec la moyenne
arithmétique. En effet, la moyenne arithmétique ne prend en compte ni la tortuosité des joints
de grains, ni les « pertes en lignes » via la diffusion a partir des joints de grains vers le volume
des grains. Le polycristal 5 ayant les plus gros grains, ses joints de grains sont moins tortueux

et moins affectés par les pertes en ligne.

3 . .
Gradient imposé o
Flux imposé -- -
Moyenne arithmétique —
25 Moyenne harmonique —— ]
T 2 ]
£
(@]
<
‘_'o 15 r .
g
o 1r i
05 r ]
0 T | ] i 1
15 20 25 30

Diameétre granulaire, g (nm)

FI1GURE 3.33 — Effet du diametre des grains sur le coefficient de diffusion apparent.
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3.3.3 Effet de ’allongement des grains sur le coefficient de diffusion

apparent

L’étude de leffet de I'allongement des grains a été réalisée avec 6 polycristaux de 125 grains
chacun. Ils sont représentés en Figure 3.34. Chaque échantillon a un parametre d’allongement

¢ différent allant de 0 a 5. La valeur v» = 0 correspond a des grains équiaxes.

, Polycristal 11

Polycristal 10 =5
P =4

Polycristal 9
Polycristal 8 Y=3
Y=2

‘ Polycristal 7
Polycristal 6 =1
P=0

FIGURE 3.34 — Les 6 échantillons numériques utilisés pour ’étude de 'effet de ’allongement
des grains sur la diffusion.

Les répartitions statistiques des parametres g, e et f pour chacun des échantillons sont
représentées sur la Figure 3.35. Tous les polycristaux ont un diametre de grain moyen compris
entre 25 et 28 nm, une épaisseur moyenne de demi-joints de grains de 1 A et une fraction

volumique de joints moyenne de 1,4 %.
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F1GURE 3.35 — Répartitions statistiques du diametre équivalent g, de 1’épaisseur de demi-joint
e et de la fraction volumique de joints de grains f dans les 6 polycristaux utilisés pour 'étude
de l'effet de I'allongement des grains sur la diffusion.
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Microstructure Coefficient de diffusion apparent (1076 ¢cm?/s)
Polycristal | g (nm) | é(A) | v | f (%) | Dwith | pharmo | D& | DI | Dapp
6 28 4 1 o] 135 145 | 0101 | 1,11 | 092 | 1,02
7 25,7 1|1 | 140 150 | 0101 | 132 | 1,17 | 1,25
8 24,8 12| 142 152 | 0101 | 140 | 137 | 1,39
9 24,7 1 3| 14 151 | 0,101 | 143 | 145 | 1,44
10 24,8 1 4| 14 150 | 0,101 | 143 | 140 | 1,42
1 24,9 1 |5 | 143 153 | 0,101 | 147 | 146 | 1,47

TABLE 3.6 — Effet du parametre d’allongement sur le coefficient de diffusion apparent.

Le Tableau 3.6 et la Figure 3.36 présentent les résultats des calculs d’homogénéisation. On
observe que le coefficient de diffusion apparent est plus faible pour des grains équiaxiaux que
pour des grains allongés. La tortuosité des joints de grains est en effet plus importante pour des
grains équiaxes. Le coefficient de diffusion apparent augmente légerement avec ’allongement. 11
semble qu’au dela de 1) = 2 (c’est-a-dire pour des grains 3 fois plus longs que larges), la valeur
du parametre d’allongement n’affecte plus le coefficient de diffusion. De plus, plus les grains
sont allongés, plus le résultat du calcul de D,,, avec la moyenne arithmétique est proche de
ceux des calculs d’homogénéisation. En effet, plus les grains ont une morphologie allongée, plus

le polycristal se rapproche du modele de grains en paralléle.

3.3.4 Synthese de I’étude

Pour étudier I'effet de la microstructure sur la diffusion, nous avons généré des polycristaux
en faisant varier I’épaisseur des joints de grains, le diametre et ’allongement des grains. En si-
mulant la diffusion en régime permanent avec un coefficient de diffusion 1000 fois plus élevé dans
les joints qu’en volume, nous avons pu estimer, par homogénéisation, un coefficient de diffusion
apparent dans chaque polycristal. Le coefficient de diffusion apparent augmente linéairement
avec I’épaisseur des joints et diminue linéairement avec le diametre des grains. Le coefficient de
diffusion apparent croit légerement avec l'allongement des grains jusqu’a un rapport longueur
sur largeur égal a 3. Au dela, le coefficient de diffusion apparent ne semble plus évoluer. Pour
chaque polycristal, les coefficients de diffusion apparents ont également été calculés analytique-

ment avec deux lois des mélanges classiques. La moyenne arithmétique, utilisée en général pour
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Fi1GURE 3.36 — Effet de ’allongement des grains sur le coefficient de diffusion apparent.

déterminer le coefficient de diffusion apparent, donne des valeurs proches de celles calculées par
homogénéisation lorsque les grains sont allongés et/ou ont un grand diametre. En revanche,
elle donne des valeurs toujours plus grandes lorsque les grains sont équiaxes. Pour le régime
permanent, la moyenne arithmétique des coefficients de diffusion reste donc une approximation

satisfaisante.

3.4 Influence de la microtexture sur la diffusion

La partie expérimentale a révélé une différence de microtexture entre les échantillons de
zircone formé sur Zircaloy-4 et sur hydrure de zirconium. En effet, comme Bisor (2010) l'avait
supposé dans sa these, les grains de zircone formés sur substrat hydruré sont davantage déso-
rientés entre eux que ceux du Zircaloy-4. Pour étudier 'effet de la microtexture sur la diffusion,
nous avons choisi deux méthodes. La premiere consiste a simulé I'influence des micro-contraintes
sur la diffusion en distribuant, dans un échantillon numérique, les orientations cristallines des
grains des couches ZrOy/Zy-4 et ZrO,/ ZrH, ¢ déterminées avec le systéme ASTAR. La seconde
méthode consiste a simuler la diffusion en tenant compte de la variation de I’épaisseur des joints

de grains avec les désorientations cristallines intergranulaires.
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3.4.1 Effets des orientations cristallines

Pour étudier I'effet des orientations cristallines sur la diffusion, la diffusion de I'oxygene est
simulée dans des polycristaux soumis a un état de contrainte dii a I’expansion volumique de
l'oxyde. Les propriétés de diffusion dépendent comme dans la Section 3.3, de la phase (grain
ou joint de grains) mais aussi du champ de contrainte hydrostatique (effet « Dollins », voir
Annexe E). A partir des cartographies expérimentales, une orientation cristalline est attribuée
a chaque grain constituant les échantillons numériques. Les polycristaux constituent donc des
matériaux hétérogenes, chaque grain ayant un comportement mécanique propre, relatif a son
orientation dans le repere de ’échantillon. Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés
aux comportements mécaniques macroscopiques d’échantillons numériques possédant les den-
sités de distribution d’orientations cristallines déterminées sur les lames minces ZrOq/Zy-4 et
ZrOq/ ZrH, 4 afin d’identifier une différence de comportement mécanique entre les deux zir-
cones. Dans un second temps, nous avons simulé la diffusion de I'oxygeéne dans ces échantillons

en tenant compte de l'effet Dollins.

3.4.1.1 Calculs de comportements mécaniques macroscopiques de polycristaux de

zircone

Nous comparons le comportement mécanique d’échantillons numériques présentant les den-
sités de distribution d’orientations cristallines des cartographies réalisées sur ZrOs/Zy-4 et
ZrOs/ ZrH, 4. Pour cela, on réalise des calculs d’homogénéisation. La méthode que nous avons
utilisée consiste a appliquer successivement plusieurs chargements mécaniques élémentaires sur
le polycristal. En supposant le matériau élastique anisotrope, il est facile de calculer les pro-
priétés mécaniques de celui-ci a partir des réponses aux différents chargements. Pour obtenir le
tenseur macroscopique des modules d’élasticité, on applique sur le contour du polycristal des
chargements mécaniques suivant deux types de condition aux limites : la condition de défor-
mations homogenes (CLDH) et la condition de contraintes homogenes (CLCH). Les modules

d’élasticité sont ainsi bornés par les valeurs obtenues en CLDH et en CLCH.
— Condition aux limites de déformations homogeénes (CLDH)
La condition aux limites de déformation homogene consiste a appliquer sur le contour du

polycristal le champ de déplacement donné par I'Equation 3.16 :

(3.16)

[

I
o
=
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ou :

— z est le champ position des points du contour,

— € est le tenseur de déformation imposée (uniforme).

Par exemple, pour une extension simple selon z, le tenseur de déformation est :

€0 0 0
0 00

Le calcul mécanique donne le champ de contraintes dans le volume du polycristal et on peut

écrire :
Ora o1 Ciu Ciy Cis Cu Cis Cig €0
Tyy o) Oy Coy Coz Oy Cos Cog 0
o 03 Cy Csy Csz Oy Cas Chg 0

_ _ (3.18)
Oy 04 Cyu Cp Ciz Cu Cu Cy 0
O 05 Csi Csz Css Csy Css Cos 0
Oy T6 Cor Coa Cozs Css Cos Cos 0
w—/ _ ~ _
[ea Cry
avec :

— 0 le tenseur des contraintes moyennes, calculé a partir du champ de contraintes obtenu,

— (1 le tenseur macroscopique des modules d’élasticité.

En appliquant une extension simple selon z, on obtient donc la premiere colonne de Ci:

Cn=2" (3.19)
€0
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Pour obtenir toutes les composantes, 6 calculs sont effectués : 3 extensions simples selon chaque

direction puis 3 glissements simples (voir Figure 3.37.a et b).

(a) (b) (c) (d)
FIGURE 3.37 — Déformations d'un agrégat lorsqu’il est soumis en CLDH & (a) une extension

simple, (b) un glissement simple, en CLCH a (c) une extension simple et (d) un glissement
simple.

— Condition aux limites de contraintes homogénes (CLCH)

La condition aux limites de contraintes homogenes consiste a appliquer, sur le contour de

I’'agrégat, la densité surfacique de force T" données par I’Equation 3.20 :

T=o0n (3.20)

avec

— n la normale sortante en tout point de la surface du polycristal,

— o le tenseur des contraintes imposées.

Pour éliminer les mouvements de corps rigides, les conditions suivantes sont imposées aux points

Py, Py et P, (représentés sur la Figure 3.38) :

Uy = Uy = u, = 0 pour le point Fy
u, =u, =0 pour le point P, (3.21)

u, =0 pour le point P,

Dans le cas d’une traction uniaxiale selon z,, le tenseur o vaut :
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1

Py

FIGURE 3.38 — Position des points Fy, P; et Ps.

go 0 0
o=10 00 (3.22)
0 00

Par calcul mécanique, on obtient le champ de déformations du volume et on peut écrire :

Eax €1 511 5'12 S'13 5'14 5’15 516 0o
Eyy €9 So1 Sag Spz Say Sps  Sos 0
€z €3 Sg1 Ssy Ssz Ssq Ssz Sse 0
_ _ (3.23)
2€ 4y €4 Si Siz Sizs Su Sis S 0
264, Es Ssi Ssa Sss Ssa Sss See 0
28y, €6 Se1 Se2 Ses Sea Ses Ses 0
L |
€ Sy

avec :

— £ le tenseur des déformations moyennes, calculé a partir du champ de déformations obtenu,

~ ~ 1 . , .
— 815 = C}; le tenseur macroscopique des souplesses élastiques.

En appliquant une traction simple selon z(, on obtient donc la premiere colonne de TR
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= Er
= = .24
Sn="" (3.24)

Pour obtenir toutes les composantes de Sy, 6 calculs sont effectués : 3 extensions simples selon
chaque direction puis 3 glissements simples. Sur les Figure 3.37.c et d, on peut voir que le
polycristal se déforme de fagon a respecter la condition de contrainte homogene, chaque grain

ayant un comportement élastique différent dans le repere du polycristal.

Les régions A, B, C et D analysées avec le systeme ASTAR (voir Section 3.1.4) ont été
divisées en 6 zones chacune et un agrégat de grains a été généré pour chaque zone (voir Fi-
gure 3.39). Cela permet de calculer 24 comportements macroscopiques par lame (12 zones tant
en CLCH qu’en CLDH) que I'on peut moyenner par la suite. D’apreés Berdin et al. (2013), il n’y
a pas d’influence de la morphologie sur 1’évaluation des contraintes ni sur leurs distributions.
En d’autres termes, les distributions de contraintes dans un polycristal de grains colonnaires
sont similaires a celles obtenues avec des grains équiaxes. Les agrégats utilisés pour cette étude

sont donc composés de grains équiaxes.

Région A (ZrO, / Zy-4)

. 581grains \.

b > p

FIGURE 3.39 — Les 6 zones de la cartographie de la région A et ses 6 agrégats de grains équiaxes
correspondants. Chaque couleur représente un grain.

Pour chaque zone, un agrégat de polyedres de Voronoi 3D est construit avec le méme nombre

de grains que la zone considérée. A chaque grain de I'agrégat, une orientation cristalline d’un
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grain de la zone est attribuée. Ainsi 'agrégat modélisé possede la densité de distribution d’orien-
tations cristallines de la zone étudiée. La position relative d’un grain avec ses voisins n’est pas
prise en compte étant donné que chaque zone 2D est modélisée par un polycristal 3D. Les
grains des agrégats ont chacun un repere cristallophysique propre, construit a ’aide de I’Equa-
tion 3.3, p. 119. L’Equation 3.25 donne le tenseur C; des modules élastiques d’un monocristal
de zircone monoclinique (d’apres Nevitt et al. (1988)). Ce tenseur est exprimé dans le repére
cristallophysique en notation de Voigt avec la convention utilisée dans Cast3M (2,3 — 6 et 1,2
— 4). Ce tenseur est appliqué a chaque grain et détermine son comportement élastique dans le
repere du polycristal. On fait I’hypotheése qu'un monocristal d’oxyde formé a partir d’hydrure
de zirconium a le méme comportement mécanique qu'un monocristal d’oxyde formé a partir
de Zircaloy-4. Ce tenseur est donc utilisé a la fois pour les échantillons construits a partir des

densités de distribution d’orientations des couches de ZrO,/Zy-4 que de celle de ZrOq/ZrH, 4.

358 144 67 0 —25,9 0
144 426 127 0 38,3 0
67 127 240 0 -23,3 0
C% (GPa) = (3.25)

0 0 0 130 0 —38,8

-25,9 —-38,3 -23,3 O 78,7 0

0 0 0 38,8 0 99,1

En réalisant les calculs d’homogénéisation en CLDH et en CLCH pour chaque polycristal,
on obtient donc 24 tenseurs Cr; par lame mince. Ils sont regroupés en Annexe F. Le Tableau 3.7
montre le tenseur C rAz1 Obtenu avec les orientations cristallines de la région A en zone 1. Les

tenseurs sont bien symétriques alors que les composantes sont obtenues par des calculs différents.

CLDH ~CLCH i L. .
et C sont déterminés a 1’aide des 12

Pour chaque lame, les tenseurs moyens C,,,,.,, moyen

tenseurs calculés en CLDH et en CLCH. La moyenne de ces deux tenseurs donne le comporte-

ment mécanique macroscopique moyen Ch,oyen, de chaque lame. Les résultats sont donnés dans

le Tableau 3.8.

Les tenseurs C,open sont quasiment identiques pour les deux lames. On remarque qu’ils

peuvent étre considérés comme ceux d’un matériau isotrope transverse dans le plan (%,yo)
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~CLDH ~CLCH

Cran Cran
320 150 96 3,3 —1,2 04 311 148 94 32 —14 —1,1
150 352 100 2,1 5,8 —21 148 346 99 1,9 55 —21
96 100 290 —2,0 —1,5 —13 94 99 287 —2,2-1,9 14
31 1,9 —21 93 —10 —3,2 33 2,1 —2,1 90 —10 —3,2
-1,3 5,7 —1,6 —10 102 0 -1,3 56 —1,8 —10 100 —0,1
04 —21 —13 —32 0 109 -1,1 —21 —13 —3,2 —0,1 106

TABLE 3.7 — Tenseurs des modules élastiques obtenus en CLDH et en CLCH avec les orientations
cristallines de la région A en zone 1 (indice RAZ1).

(voir Figure 3.40). Un matériau isotrope transverse est un matériau orthotrope invariant par

rotation d’angle quelconque autour de z,. Le tenseur des modules d’élasticité d'un tel matériau

est de la forme de I’Equation 3.26.

Cii Ca Cis 0 0 0
Ca1 Cap Oy 0 0 0
. Cs1 Cs Csg 0 0 0
Cporen = . . (3.26)
o o o L2 o9 9
2
0 0 0 0 Cuy O
0 0 0 0 0 Cu

plans transverses
Zp

plan d’isotropie

FIGURE 3.40 — Matériau isotrope transverse dans le plan (zg,y,,).

L’isotropie transverse n’a pas réellement été mise en évidence avec les figures de poles des deux
matériaux (Voir Figure 3.17, p. 130). Pour chaque lame, on peut alors calculer, a l'aide du

tenseur des souplesses d’un matériau isotrope transverse indiqué dans I’Equation 3.27 :
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Tenseur Lame ZrOy/Zy-4 Lame ZrOq/ZrH, 4
324 153 93 —1 -3 2 338 154 96 —5 —14 1

153 357 100 —1 3 —18 154 346 97 —6 2 10

93 100 284 0 -2 —12 96 97 283 —2 -8 4

5 2121 0 93 —10 3 "5 -6 -2 94 4 -7
oerPH 3 3 -2 10 101 -1 14 2 -8 4 102 -3
moyen 2 —18 —12 -3 —1 109 1 9 4 -7 -3 105
322152 92 4 4 2 332 152 94 —6 —14 1

152346 99 3 —1 —2 152 340 96 —6 1 10

92 99 280 1 3 -1 94 96 280 —2 —9 4

_ 4 3 1 91 2 2 26 -6 -2 92 4 -7
ot 4 13 “2100 0 14 1 -8 4 100 -3
moyen 2 -2 -1 0 105 1 10 4 -7 =3 103
323153 93 2 1 2 335 153 95 —6 —14 1

153 352 100 1 1 —10 153 343 97 -6 2 10

93 100 282 1 1 -7 95 97 282 —2 —9 4

_ 2 1 1 92 -6 -1 6 6 —293 4 -7
bo; 1 1 1 —6101 —1 14 2 -8 4 101 -3
moyen 2 10 -7 —1 —1 107 1 10 4 -7 -3 104

TABLE 3.8 — Moyennes des tenseurs des modules élastiques macroscopiques pour les lames
ZrOs/Zy-4 et ZrOz/ZrHL%.

— FE; = E, le module de Young longitudinal,

— FEr = E, = E, le module de Young transverse,

— VUpr = Uy = Uy, le coefficient de Poisson dans le plan d’isotropie,

— VpL = Vg, = Vy, le coefficient de Poisson dans les plans transverses,

— Grp = Gy, = Gy, le module de cisaillement dans les plans transverses.

En effet, le tenseur des souplesses d’un matériau isotrope transverse peut s’écrire :
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7 CELHE 000
moL om0 0 0
_vrr _vrpL 1 0 0 0
isotran isotran -1 Er Er Ky,
STy :( s ) = (3.27)
0 0 0 G;L 0 0
0 0 0 0 G%L 0
0 0 0 0 0 2(127?@

Les valeurs obtenues pour les deux lames sont données dans le Tableau 3.9. Les valeurs sont
identiques pour les couches ZrOs/Zy-4 et ZrOq/ZrH, 4, mis a part le module de Young trans-

verse légerement plus élevé pour ZrOs/ ZrH, 4.

Lame EL (GP&) ET (GP&) vrr vry, GTL (GP&)
7r0, ) Zy-4 244 246 0,19 | 0,38 92
ZrOq/ZrH, g | 244 254 | 0,19 | 0,38 92

TABLE 3.9 — Propriétés d’élasticité des lames ZrO,/Zy-4 et ZrOy/ZrH, 4 obtenues avec les

tenseurs C,oypen respectifs en supposant un matériau isotrope transverse.

Nous avons modélisé le comportement élastique de couches de zircone formées sur substrat
hydruré et non hydruré en respectant leurs densités de distribution d’orientations cristallines
(mais ayant le méme tenseur de modules élastiques monocristallin). Les résultats montrent que
la couche d’oxyde formée sur hydrure de zirconium a une densité de distribution d’orientations

cristallines quasiment identique a celle de la zircone formée sur Zircaloy-4.

3.4.1.2 Calculs de diffusion sous contrainte

La simulation de la diffusion de 'oxygene dans des échantillons numériques de ZrOq/Zy-4 et
ZrOy/7ZrH, ¢ a également été réalisée. Les calculs de diffusion sous contrainte sont effectués
avec le polycristal 11 (voir Figure 3.34 et Tableau 3.6). Rappelons que ce polycristal contient
127 grains de diametre moyen § = 25 nm avec un parametre d’allongement ) = 5. L’épaisseur

moyenne des demi-joints de grains vaut 1 A.
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Comme précédemment, les cartographies des régions A et B de la lame ZrOs/Zy-4, ainsi
que des régions C et D de la lame ZrO,/ ZrH, g6, ont été divisées en 6 zones (voir Figure 3.43,
p. 166). Pour chaque zone, 127 grains ont été choisis aléatoirement et leurs orientations ont été
attribuées aux grains d’un polycristal de type 11. Comme précédemment, le tenseur des mo-
dules d’élasticité d’un monocristal de zircone (Equation 3.25) définit, pour chaque grain, son
comportement anisotrope dans le repere du polycristal. Chaque demi-joint de grain est doté du
comportement mécanique du grain qui lui correspond (voir Figure 3.23 pour ’ensemble grain

+ demi-joint).

Les coefficients de diffusion de I'oxygene D, en volume et Djq4, aux joints de grains sont

dépendants de la contrainte hydrostatique (locale) et régis par la loi de Dollins (voir Annexe E) :

Q
Dyor = Dgol exXp - OH
kT
(3.28)

Q,
Djag = D;')dg exXp <M0H>

avec

— Do

vol

le coefficient de diffusion de 'oxygene dans les grains non-contraints de zircone,
— D?dg le coefficient de diffusion de I'oxygene dans les joints de grains non-contraints,
— oy la contrainte hydrostatique,

— (), = — un volume d’activation,

Op

— T la température,

— k la constante de Boltzmann.

Les valeurs de ces parametres sont indiquées dans le Tableau 3.10.

Le champ de contrainte hydrostatique est calculé en appliquant au polycristal un chargement
mécanique représentant l’expansion volumique de l'oxyde. La Figure 3.41.a montre un poly-
cristal de type 11 avec son repere Ry. Le sens de croissance de 'oxyde est porté par l'axe z.
Pour simuler le chargement mécanique du a ’expansion volumique de 'oxyde, on impose les
conditions aux limites de I’'Equation 3.29. Ces conditions aux limites sont représentées sur la

Figure 3.41.b.
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Parametre Valeur Commentaire
DY, 1071 ¢m?/s | Diffusivité de 'oxygeéne dans les grains non-contraints de zircone
DYy, 10712 cm?/s | Diffusivité de I'oxygene dans les joints de grains non-contraints
T 633 K Température
k 1,381 J/K | Constante de Boltzmann
Q, 0,8 x Q Volume d’activation ajusté par Dollins et Jursich (1983)
Q 14,7.1073° m3 | Volume atomique de 1'oxygeéne

TABLE 3.10 — Valeurs des parametres des lois de Dollins pour les calculs de diffusion sous

contrainte.

(@)

condition de planéité oy (GPa)

-1.75
-2.88
-4.00
-5.12
-6.25

-7.38
-8.50
-9.62
-1.08
-1.19

-1.30
-1.41
-1.52
-1.64

-1.75
-1.86
-1.98
-2.09
-2.20
-2.31
-2.42

()

FIGURE 3.41 — (a) Définition des différents contours 0€2; du polycristal, (b) conditions aux
limites appliquées pour simuler I'expansion volumique de l'oxyde et (c) exemple de champ de
contrainte hydrostatique oy obtenu, tracé sur la coupe d’un polycristal de type 11.

Uy = 0 sur O
Uy = —Eppx sur 08y
Uy = 0 sur 03 (3.29)
Uy = —Eopy sur Oy
U, = 0 sur 095
U, = ug sur 0Sg
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avec

— 0€; les contours définis sur la Figure 3.41.a.
— &4 = 0,005 la déformation transverse du tenseur de Parise donnée par I’Equation 1.16 (p. 35),

— ug une valeur de déplacement permettant a la face 0€ de rester plane (condition de

mouvement d’ensemble pour les points de 0€)).

Le tenseur de Parise est utilisé autant pour simuler I’état de contrainte de la couche d’oxyde
formée sur Zircaloy-4 que sur hydrure de zirconium. En effet, d’apres Bisor (2010), le rapport
de Pilling et Bedworth du systeme ZrO, / ZrHy vaut 1,45, ce qui est proche de celui du systeme
ZrOy/Zr.

La Figure 3.41.c montre un exemple de champ de contrainte hydrostatique oy obtenu avec
les conditions aux limites de I’Equation 3.29. Les différences d’orientations cristallines génerent
bien un champ de contrainte hétérogene. Les Figures 3.42a et b présentent les densités de dis-
tribution de o obtenues pour chaque calcul. Toutes les densités de distribution ont ’allure de
distributions gaussiennes. Leurs moyennes et écarts-types sont donnés dans le Tableau 3.11. Les
densités de distribution moyennées de oy pour chaque lame sont présentées sur la Figure 3.42.c.
Comme attendu, la différence entre les deux densités de distribution moyennes n’est pas im-
portante : la contrainte hydrostatique vaut en moyenne -1,137 GPa contre -1,154 GPa pour la

lame ZrOy/Zy-4.
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2.5X10_9 T T T T
rBz6 — -
rBz5 -—
rBz4 —-
9| ™23
2x107™7 [ Bz2 - -
rBz1 —
rAz6 ——
rAz5 -—
rAz4 —-
rAz3 -
rAz2 - -
rAz1 —

1.5x107° -

—_
Q
~—
(o)

1x107° |

5x10710 |

Contrainte hydrostatique oy (GPa)

2.5x107° : - ; :

2x107° | 1Dz - -

1.5x107° |

_—
(o)
S
flop)
feXe)
N N
=N
| )

1x107 |

5x10710 -

-25 -2 -1.5 -1 -0.5 0
Contrainte hydrostatique oy (GPa)

Zr0y/ZrH, g5 —
210,Zy-4 —

2x107° .

15x107° | g

—_
@)
~

flon)

1x107° g

5x10710 | .

0 L 1
-2.5 -2 -1.5 -1 -0.5 0

Contrainte hydrostatique oy, (GPa)

FIGURE 3.42 — Densités de distribution de la contrainte hydrostatique op : (a) obtenues avec

les zones de la lame ZrOy/Zy-4, (b) obtenues avec les zones de la lame ZrOq/ZrH, ¢ et (c)

moyennées sur la totalité des lames. L'unité de I'axe des ordonnées est en GPa™*.
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Lame Région | Zone | Moyenne (GPa) | Ecart-type (GPa)

1 -1,173 0,234
P 21,135 0,218
3 21,130 0,228

A
4 -1,169 0,224
5 21,184 0,226
6 -1,162 0,218

ZrO,/Zy-4

1 _1,155 0,241
p 1,127 0,222
3 -1,138 0,228

B
4 21,162 0,218
5 -1,170 0,211
6 -1,145 0,222
Globale -1,154 0,225
1 21,072 0,219
2 -1,083 0,223
3 21,182 0,244

C
4 -1,159 0,236
5 21,169 0,219
6 -1,178 0,235

ZrO,/ZrH,

’ 1 21,152 0,238
9 21,149 0,227
3 -1,104 0,247

D
4 -1,124 0,232
5 -1,160 0,227
6 S1,113 0,238
Globale -1,137 0,235

TABLE 3.11 — Moyennes et écarts-types de la contrainte hydrostatique oy dans les agrégats.
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Les calculs de diffusion sont identiques aux calculs d’homogénéisation présentés en Sec-
tion 3.3. On réalise les calculs en condition de gradient imposé pour les 6 zones de chaque
cartographie. On obtient donc 12 coefficients D,,, pour chaque lame (2 régions x 6 zones) que

I’'on peut moyenner pour déterminer un coefficient de diffusion apparent global.

G
app

G
app’

efficient de diffusion apparent D,,, = 3,69.10~'% cm? /s pour ZrOy/Zy-4 et D,,, = 3,75.107'% cm?/s
pour ZrOy/ZrH, g (voir Tableau 3.12).

La Figure 3.43 présente les 127 grains choisis, ainsi que le coefficien D;’ ~calculé pour chaque

zone des lames ZrO, /Zy-4 et ZrO,/ZrH, ... En moyennant les coefficients D on obtient un co-

ZrO, | Zy-4 ———— ——— ZrO,/ Zy-4
Région A Région B

ZrO,/ ZrH, gq ZrOy / ZrH, g6
Région C Région D

FIGURE 3.43 — Résultats des calculs de coefficients de diffusion apparents avec prise en compte
des micro-contraintes pour les lames (a) ZrOy/Zy-4 et (b) ZrOy/ZrH, 4. Les 127 grains choisis
aléatoirement dans chaque zone sont affichés en couleur. Les valeurs indiquées correspondent

au coefficient DS~ de chaque zone (x107"® cm?/s).
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Modélisation de la microstructure .
Lame R D, (107' cm?/s)
Polycristal | § (nm) | & (A) P f (%)

7x0sy ) Zy-4 3,69
11 924.9 1 5 1,43
ZrOy/7ZrH| 3,75

TABLE 3.12 — Influence des micro-contraintes sur le coefficient de diffusion.

Les calculs de diffusion dans des polycristaux avec prise en compte de la microtexture
des couches ZrOy/Zy-4 et ZrOy/ZrH, ¢ via les micro-contraintes donnent donc des résultats
similaires. Cette conclusion est logique car les calculs d’homogénéisations de comportement
mécanique donnent des tenseurs de modules d’élasticité également tres proches, de méme que
les distributions de micro-contraintes. Notons que le coefficient de diffusion apparent dans
ZrOq/ ZrH, 46 est plus élevé que celui dans ZrO, /Zy-4 mais la différence n’explique pas la
croissance plus rapide de I'oxyde sur substrat hydruré. Notons également que les calculs ont été
réalisés avec le méme comportement monocristallin pour les deux couches, mais un monocristal
d’oxyde formé sur hydrure de zirconium pourrait avoir un comportement mécanique différent de
celui de 'Equation 3.25. Malheureusement, il n’existe pas, a notre connaissance, d’information
a ce sujet dans la littérature. De plus, les mémes conditions aux limites ont été appliquées pour
simuler 'expansion volumique de 'oxyde. Il est vrai que les rapports de Pilling et Bedworth
des deux systeémes sont proches (1,55 pour ZrOy/Zr et 1,45 pour ZrOy/ZrH,). Cependant, les
observations de Bisor (2010) ont révélé que l'oxydation d’hydrure de zirconium semble favoriser
la formation du sous-oxyde Zr3O a I'interface interne. Cette phase intermédiaire a un RPB avec
I'hydrure de 0,96, ce qui laisse penser que la couche ZrO,/ ZrH, 45 a un état de compression

plus faible par rapport a la couche ZrOy/Zy-4, et donc un coefficient de diffusion plus élevé.

3.4.2 Effets des désorientations

Bisor (2010) a supposé que les grains d’oxyde développés & partir de ZrH; g5 présentaient
des espaces intergranulaires plus grands que ceux des grains développés sur Zircaloy-4, du fait
d’une désorientation cristalline plus importante. Cette hypothese expliquerait la part plus éle-

vée d’oxygene diffusant & travers les joints de grains de ZrOy/ZrH, 4.

Nos résultats expérimentaux ont montré des différences dans les répartitions des désorienta-

tions cristallines mesurées sur les lames minces prélevées sur ZrOy/Zy-4 et ZrO4/ZrH, 4 (voir
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Figure 3.19, p. 132). Plus précisément, les désorientations comprises entre 45 et 70° (« joints
jaunes » sur la Figure 3.18, p. 132) ainsi qu’entre 120 et 145° (« joints azurs ») sont plus fré-

quentes pour I’échantillon hydruré.

En supposant qu'un joint de grain « jaune » ou « azur » présente un espace plus grand pour
la diffusion, nous avons construit avec Cast3M des polycristaux dont les joints de grains ont une
épaisseur fonction de la désorientation. Nous avons ensuite simulé la diffusion de 'oxygene dans
des échantillons numériques de ZrO,y/Zy-4 et ZrOy/ ZrH, ¢ construits a partir des répartitions

de désorientations expérimentales.

3.4.2.1 Construction de polycristaux avec prise en compte des désorientations

A notre connaissance, il n’existe pas de données sur une épaisseur équivalente de joint de
grains séparant deux grains adjacents de zircone monoclinique en fonction de leur désorienta-
tion. Cependant, il existe des expériences de diffusion d’isotopes dans des bicristaux dont la
désorientation est connue. C’est le cas de I'étude de Upthegrove et Sinnott (1958) sur la diffu-
sion du ®3Ni dans des bicristaux de nickel & une température de 1100 °C. La Figure 3.44, tirée
de leurs travaux, montre la profondeur de pénétration du *3Ni au bout de 7,8 h de diffusion,
dans le volume et dans le joint de grains, en fonction de la désorientation 6 du bicristal. On
remarque que la profondeur de pénétration du nickel est environ deux fois plus importante
dans les joints de grains désorientés de 30 a 60° que dans le volume ou dans les joints de grains

désorientés de moins de 20°ou de plus de 70°.

Nous nous sommes inspirés des résultats de Upthegrove et Sinnott (1958) pour construire
des échantillons numériques dont I’épaisseur ¢ des joints de grains varie avec la désorientation
6. La fonction §(f) que nous avons choisie est représentée sur la Figure 3.45 et correspond a

I’Equation 3.30 :

5(6) = @ _ 2008(49)) 5 (3.30)

avec 0p ’épaisseur des joints de grains désorientés de 6 = 0°, 90° et 180°. Avec cette fonction,
I’épaisseur des joints jaunes et azurs est plus grande que celle des autres joints, avec un maxi-

mum pour 0 = 45° et 135°.

Nous avons développé un programme de construction de polycristal a épaisseur de joints de
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200

— — — volume
joint de grains

-

n

o
1
1

()}
o
1

Profondeur de
penetratlgn, X, (um)
o
o
1

Désorientation, 6 (°)

FIGURE 3.44 — Diffusion du %*Ni dans des bicristaux de nickel dont la désorientation entre les
deux grains est connue. La profondeur de pénétration dans le volume et dans le joint de grains
au bout de 7,8 h de diffusion a 1100 °C est donnée en fonction de la désorientation 6.

0.6 4

04 b .

0.2

Epaisseur du joint de grains, § (nm)

0 45 90 135 180
Désorientation, 8 (°)

FIGURE 3.45 — Tracé de la courbe de variation de 1’épaisseur § du joint de grains avec la
désorientation ¢ (Equation 3.30 avec dp = 0,2 nm). Les bandes de couleur correspondent aux
joints de grains de la Figure 3.18, p. 132.

grains variable dans Cast3M. La Figure 3.46 illustre la procédure de construction :

a) La partition de Voronol d'un domaine {2 bidimensionnel est d’abord réalisée.

b) Une désorientation 6 est ensuite attribuée a chaque aréte des cellules de Voronoi, a partir

des répartitions statistiques expérimentales.
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c) Les joints de grains sont construits en tenant compte de la relation §(#) de ’Equation 3.30.

d) Le domaine €2 est finalement extrudé dans la direction z, pour obtenir des grains colon-

naires.

o Fonction de distribution de 6

§ 7
;; 6
'% 5
o
o
g 3
B e
8
w 1
00 2 0 60 80 100 120 14
Désorientation 6 (°)
o Fonction de répartitonde 8 |
0.8 gk/
0.7
— 0.6
<,
hrg

100 120 140 160 180

Désorientation 6 (°)

FIGURE 3.46 — Procédure de construction d’un polycristal a épaisseur de joints de grains va-
riable : (a) partition de Voronoi d'un domaine €2 bidimensionnel, (b) attribution d’une désorien-
tation @ a chaque aréte a partir d’une fonction de répartition de § expérimentale, (¢) construction
des joints de grains en tenant compte de la relation () et (d) extrusion du domaine €2 pour
modéliser des grains colonnaires.

Pour attribuer les désorientations aux arétes des cellules de Voronoi, on utilise une méthode
de Monte Carlo. On choisit aléatoirement selon une loi uniforme une valeur comprise entre 0
et 1 pour chaque aréte : la valeur choisie correspond a une désorientation € via la fonction de
répartition F'(f) issue de I'intégration de I’histogramme de 6 obtenue expérimentalement. Les

fonctions de répartition F'(f) correspondant aux échantillons ZrOy/Zy-4 et ZrOy/ZrH, 4 sont
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représentées sur la Figure 3.47. En procédant ainsi, on n’assure pas la cohérence entre les
différentes désorientations des joints et 'orientation cristalline des grains voisins. Cependant,
I’anisotropie de diffusion n’étant pas prise en compte, cet inconvénient ne jouera pas de role

sur les résultats.

210,/ Zy-4 —

09 F 21Oy | ZrHy g —

0.8 | 4
0.7 | 4

0.6 4

04 .

0.3 4

0.2 i

0 1 1 1 1 1 1 1 1
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180

Désorientation 6 (°)

FIGURE 3.47 — Fonctions F'(0) de répartition des désorientations obtenues pour les couches
ZrOy/Zy-4 et ZrOq/ZrH, 4.

3.4.2.2 Simulation de la diffusion dans des échantillons numériques de ZrO,/Zy-4 et

ZrOy/ZrH,|

Pour étudier 'influence des désorientations, deux polycristaux ont été construits avec la mé-
thode précédente. Le polycristal 12 a été construit avec la fonction de répartition F'(f) obtenue
sur ZrOy/Zy-4; le polycristal 13 avec celle obtenue sur ZrOQ/ZrHLGG. La Figure 3.48 montre les
polycristaux 12 et 13 en vue du dessus. La Figure 3.49 présente, pour chaque échantillon nu-
mérique, les répartitions du diametre équivalent et de I'épaisseur des joints de grains. Pour ces
deux échantillons numériques, le diamétre des grains vaut en moyenne 35,6 nm et correspond
a la valeur mesurée sur la lame ZrOs/Zy-4. Les répartitions de ’épaisseur de joint de grains
comportent deux maximums : un a 0,2 nm (joints fins) et un autre a 0,8 nm (joints épais). On
observe que le polycristal 13, construit avec la fonction F'(¢) de ZrOy/ZrH, ¢, a 4 % de joints

épais en plus par rapport au polycristal 12.

Afin de coupler I'influence des désorientations avec celle de la microstructure, un troisieme

polycristal, le numéro 14, a été construit avec la fonction F(0) de ZrO,/ZrH, ¢4 et un diametre
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)
v 3

';.«

Polycristal 12 Polycristal 13 Polycristal 14
g =356 nm G = 35,6 nm g = 26,9 nm
F(8) ZrO,/ Zy-4 F(8) ZrO,/ ZrH, g F(8) ZrO,/ ZrH, g

FIGURE 3.48 — Vue du dessus des polycristaux 12, 13 et 14, utilisés pour ’étude de I'influence
des désorientations.

de grain moyen de 26,9 nm, correspondant a la valeur mesurée sur la lame ZrO,/ZrH, 4. Le
polycristal 14 est représenté sur la Figure 3.48 en vue du dessus. Ses répartitions de g et de ¢
sont données sur la Figure 3.49. On peut vérifier que la répartition de ¢ est la méme pour le

polycristal 13 et 14.

Des calculs de diffusion en condition de gradient de concentration imposée, tels que ceux
présentés dans la Section 3.3 p. 138, ont été réalisés afin de déterminer des coefficients de
diffusion apparents dans les polycristaux 12 a 14. La diffusion est simulée avec un coefhi-
cient de diffusion D,y = 1.1071° cm? /s et un coefficient de diffusion dans les joints de grains
de Dj4, = 1.1072 cm?/s. Le Tableau 3.13 résume les caractéristiques des 3 polycristaux uti-
lisés pour 1’étude de l'influence des désorientations cristallines et présente les résultats des
calculs d’homogénéisation. Le coefficient de diffusion apparent dans le polycristal 12 vaut
D2 =2,45.107"* cm?/s. Dans le polycristal 13, il vaut D} = 2,97.107* cm?/s. Les désorien-
tations entre grains de la couche ZrO,/ ZrH, 4 conduisent donc a augmenter le coefficient de

diffusion apparent de 21 % avec la fonction §(0) choisie. Dans le polycristal 14, le coefficient de

u _

—14 2 . 2 .
app = 3,42.107°% cm /s, ce qui représente une augmentation

diffusion apparent moyen vaut D

de 40 % par rapport au polycristal 12 et de 15 % par rapport au polycristal 13.

169



CHAPITRE 3. APPROCHE MICROSCOPIQUE

Probabilité (%)

Probabilité (%)

30 T T T T T
polycristal 12
25 L polycristal 13
polycristal 14
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FIGURE 3.49 — Répartitions du diametre équivalent g et de ’épaisseur ¢ des joints de grains
pour les polycristaux 12, 13 et 14.

Microstructure Coefficient de diffusion apparent (107 ¢cm?/s)
potveristal | 3| Joints | NS it parmo .
olycristal (nm) | fins (%) épais (%) Dgry D Dy,
(70)
12 356 | 17.8 41 |23 2,39 0,102 2.45
13 356 | 13,6 75 |29 3.00 0,103 2,97
14 269 | 132 85 |33 3.40 0,103 3,42

TABLE 3.13 — Effet des désorientations.
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Dans le Chapitre 1, Section 1.4.3, nous avons présenté les profils de diffusion de 80O dans
des couches de ZrOy/Zy-4 et de ZrOy/ZrH, ¢ obtenus par Bisor (2010) aprés exposition iso-
topique de 24 heures (voir Figure 3.2). Des calculs de diffusion en régime transitoire ont donc
été réalisés avec les polycristaux 12, 13 et 14 pour pouvoir comparer les résultats numériques
et expérimentaux. La diffusion de l'isotope 80 est simulée avec les mémes coefficients de dif-

fusion que précédemment. Les conditions initiales et aux limites de ces calculs sont les suivantes :
— Conditions initiales

Le champ de concentration C' en '*O est nul au temps t = 0 :

C=0 dansQa t=0 (3.31)

— Conditions aux limites

La Figure 3.50 montre la surface S du polycristal Q. A ¢t > 0, la concentration en 0 a la

surface S est imposée a une concentration C.

gzl surSa t>0 (3.32)

La diffusion de O est simulée pendant 24 h avec des pas de temps de 2,4 h. La Figure 3.51
montre le champ g dans chacun des polycristaux au bout de 6 h de diffusion. Comme attendu,
la profondeur de pésnétration de I'oxygene dans le polycristal 13, construit avec la fonction F'(6)
de ZrOy/ ZrH, g, est plus importante que celle dans le polycristal 12. L’oxygene pénetre encore

plus profondément dans le polycristal 14 qui a une fraction volumique de joints de grains plus

grande.

Pour tracer des profils de diffusion comparables aux profils SIMS expérimentaux, on divise
les polycristaux en 30 tranches perpendiculaires a ’axe des colonnes sur lesquels on integre la
concentration en oxygeéne. La Figure 3.52 présente les profils de concentration de 80 au bout
de 6 h de diffusion dans les polycristaux 12 a 14. On observe qu’avec les coefficients choisis,
I'oxygene atteint déja la partie basse des polycristaux (entre 0,6 et 1 um de profondeur) au bout
de 6 heures de diffusion alors que les profils SIMS, mesurés apres 24 h de diffusion, ne montrent

quasiment pas d’oxygene a cettte profondeur. Les coefficients de diffusion D,y et Dj4, sont
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F1cURE 3.50 — Conditons aux limites des calculs de diffusion en régime transitoire.
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FIGURE 3.51 — Champ de concentration en **O au bout de 6 h de diffusion dans les polycristaux
12, 13 et 14.
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donc surestimés. De plus, la diffusion en volume est trop importante par rapport aux profils
expérimentaux. En effet, la diffusion en volume n’est pas visible sur les profils SIMS, méme sur
la premiére dizaine de nanometre. La concentration en **O n’atteint d’ailleurs que 20 % proche
de la surface. L’écart entre D,q, et D, mériterait donc d’étre augmenté. Néanmoins, on note
que c’est le polycristal qui a les propriétés microstructurales de ZrO,/ ZrH, 4 qui présente la

plus grande profondeur de pénétration, conformément aux résultats expérimentaux.

1 : . , :
polycristal 12 —=—
polycristal 13
0.8 i
Simulation polycristal 14 —=—
6h de diffusion sch.vierge =
0.6 | / , |
(_)w éch. pré-hydruré ]
o
(@)
04 ~ |
Expérience
02 |= 24h de diffusion
2 P/
.'-.. o
"o, o S
.."llll. B
O I e T
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

Profondeur, z (um)

FIGURE 3.52 — Profils de concentration en #O calculés au bout de 6 heures de diffusion dans les
polycristaux 12, 13 et 14. Les profils de la Figure 3.2, p. 115 sont reportés pour comparaison.

3.4.3 Synthese de ’étude

A Taide des résultats expérimentaux présentés en Section 3.1.5, nous avons simulé la diffu-
sion de l'oxygene a travers des polycristaux numériques modélisant les couches ZrO,/Zy-4 et

ZrOy/7ZrH, 4. La microtexture a été prise en compte de deux manieres différentes.

La premiere méthode a consisté a prendre en compte 1'effet des micro-contraintes sur le coef-
ficient de diffusion apparent des échantillons numériques possédant les densités de distribution
d’orientations cristallines mesurées expérimentalement a 'aide du systeme ASTAR. Chaque
grain a donc un comportement mécanique propre a son orientation dans le polycristal. En ap-
pliquant aux polycristaux un chargement mécanique simulant 1’expansion volumique de 1'oxyde,
on obtient un champ de contrainte hétérogene. L’influence des contraintes est prise en compte

avec la loi de Dollins dans les grains et les joints de grains. Les coefficients de diffusion apparents
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ainsi calculés sont finalement trés proches pour les deux matériaux (D, = 3,69.1071% cm?/s
pour ZrOz/Zy-4 et Dypp = 3,75.1071 cm?/s pour ZrOy/ZrH, ). Ce résultat est dii a la simi-
larité des microtextures des deux zircones. On peut se poser des questions sur l'opportunité
d’adopter un comportement mécanique monocristallin identique pour les deux matériaux. De
plus, 'hypothese d'un tenseur de transformation identique pour les deux oxydes est certaine-
ment discutable. Enfin, nous avons considéré que 'oxyde formé sur échantillon hydruré ou celui
formé sur échantillon vierge présentent la méme expansion volumique. Or, la présence de sous-
oxyde entre la zircone et I’hydrure devrait aboutir a un état mécanique légerement différent

entre les deux oxydes.

La deuxieme méthode a consisté a simuler la diffusion de I'oxygene dans des polycristaux
dont I’épaisseur 0 des joints de grains varie en fonction des désorientations cristallines. L’ani-
sotropie de diffusion n’est pas prise en compte. Les polycristaux ont été construits a partir des
répartitions des désorientations obtenues avec le logiciel HKL pour les couches ZrOs/Zy-4 et
ZrOq/ ZrH, 6. La variation de I'épaisseur des joints de grains en fonction de la désorientation a
été choisie en s’inspirant de données de la littérature. La taille moyenne des grains mesurée dans
les couches ZrOy/Zy-4 et ZrOq/ZrH, 4 a également été prise en compte dans la construction
des polycristaux. Dans ces conditions, le coefficient de diffusion apparent de I’échantillon numé-
rique de ZrOy/ ZrH, g est 40 % supérieur a celui de I’échantillon numérique de ZrO, /Zy-4. Cette
différence est autant due a la microstructure plus fine de I’échantillon hydruré qu’a I'influence
des désorientations ZrOy/ZrH, 4. Nous avons donc pu dissocier les effets de la microstructure
et de la microtexture. Il s’avere que ’hypothese de Bisor (2010) n’explique qu’en partie la ciné-
tique d’oxydation 1,8 fois plus rapide de ZrH; g6 par rapport au Zy-4 (jusqu’a une épaisseur de
1,2 um d’oxyde). Cette différence entre les vitesses d’oxydation s’explique également par une
différence de taille de grains entre les deux oxydes et sans doute par d’autres facteurs qui n’ont
pas été pris en compte dans cette étude. Cependant, nous avons simulé la diffusion de 'oxygene
avec des coefficients de diffusion trop élevé, notamment pour la diffusion en volume. De plus, il
faudrait augmenter 1’écart entre les coefficients de diffusion en volume et aux joints de grains
pour pouvoir comparer nos calculs avec les profils de diffusion expérimentaux. La convergence

de I'algorithme de résolution des équations de la diffusion n’est alors plus assurée.
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Les alliages de zirconium sont utilisés comme matériau de gainage du combustible nucléaire
dans les réacteurs a eau pressurisée. Les crayons combustibles, formés des pastilles d’oxyde
d’uranium et du gainage en alliages de zirconium, sont plongés dans 1’eau du circuit primaire.
La corrosion des gaines par I'eau se traduit par la formation d’une couche de zircone a 'inter-
face externe et par la précipitation de phases fragiles d’hydrures de zirconium sous l'interface
oxyde/métal. L’oxydation et I’hydruration altérent les propriétés mécaniques du gainage. Le
gainage constituant la premiere barriere de confinement des produit de fission, il est nécessaire

de comprendre et de limiter ces phénomeénes de dégradation.

La corrosion des alliages de zirconium est déja bien documentée par une littérature riche de
60 ans d’études. On sait notamment que I'oxydation du zirconium est contrdlée par la diffusion
de 'oxygene a travers la couche d’oxyde jusqu’'au métal sous-jacent. De plus, la majeure partie
de l'oxygene diffuse par les joints de grains de cette couche et qu'une faible part diffuse dans le
volume des grains via un mécanisme de diffusion lacunaire. D’autres expériences ont également
montré 'existence d’un couplage entre l'oxydation et I’hydruration, cette derniere ayant un

effet accélérateur sur la premiere.

Les modélisations cinétiques de croissance d’une couche d’oxyde sur Zircaloy-4 prévoit, en
phase pré-transitoire, une évolution parabolique de I’épaisseur. En pratique, les expériences
d’oxydation d’alliages de zirconium révelent, dans des conditions représentatives de celles des
REP, des cinétiques d’oxydation sous-paraboliques, voire cubiques. Cet écart entre le modele
classique de Wagner et la loi cinétique expérimentale peut étre dii a 'influence des contraintes

sur la diffusion et c’est ce que nous avons étudié.

Le premier objectif de ce travail était de simuler la diffusion-corrosion du Zircaloy-4 en

tenant compte de l'influence des contraintes de croissance. Pour cela, le code de calcul par
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éléments finis Cast3M a été utilisé pour coupler la résolution des équations de la diffusion a
celles de la mécanique. L’oxydation a été modélisée par la diffusion de 'oxygeéne dans deux
milieux (zircone/Zircaloy-4) séparés par une interface mobile. La méthode des éléments finis
classiques ne disposant pas de fonctions d’interpolations capables de décrire les discontinuités
de concentration et de propriétés a Uinterface oxyde/métal, deux solutions de traitement de

cette interface ont été envisagées.

La premiere solution a été de remplacer 'interface par une zone de mélange ou les gran-
deurs varient contintiment dans I’espace. Ce modele est appelé « modele d’interface diffuse ».
Ce modele ne permet pas de contréler la taille de la zone de mélange qui croit au cours de
I'oxydation pour atteindre des valeurs non réalistes. De plus, il est nécessaire d’identifier une
concentration limite d’oxygene pour définir I'interface oxyde/métal en comparant la cinétique
de croissance théorique a la simulation. Une seconde approche a donc été mise en ceuvre afin
de limiter ’épaisseur de la zone de mélange a la plus petite taille possible pour la méthode
des éléments finis, c’est-a-dire a un élément. Le principe de ce « modele d’interface franche »
est d’imposer les concentrations d’oxygene de l'interface oxyde/métal aux noeuds de 1’élément
de la zone de mélange. Cet élément est considéré comme oxydé lorsque les flux nodaux de
réaction, relatifs aux concentrations imposées, permettent d’atteindre la quantité d’oxygene
nécessaire a ’oxydation totale de 1’élément. L’élément suivant devient alors la zone de mélange.
De cette maniére, on modélise le mouvement de l'interface oxyde/métal en déplacant le saut
de concentration d'un élément au suivant. Ce modele a été utilisé pour analyser 'influence des

contraintes sur la cinétique d’oxydation.

L’effet des contraintes a été séparé en deux contributions. La premiere, appelée « effet
Dollins » , traduit la dépendance du coefficient de diffusion avec la contrainte hydrostatique. La
deuxieme contribution, appelée « effet Stephenson », exprime 'effet du gradient de contrainte
hydrostatique sur le flux d’oxygene. Pour des niveaux de contraintes classiquement mesurés
dans les couches de zircone, 'effet Dollins a une forte influence sur la cinétique d’oxydation. En
effet, pour une contrainte hydrostatique homogene de -0,95 GPa dans 1'oxyde, le coefficient de
diffusion est diminué de 72%. La cinétique demeure cependant parabolique si la distribution de
contrainte est homogene.

L’effet Stephenson induit un flux qui s’oppose au flux de Fick dans le cas d’un gradient de
contrainte négatif, ce qui réduit la vitesse d’oxydation. L’effet Stephenson a été analysé en

imposant des gradients de contrainte issues de données de la littérature simplifiées. De ce fait,
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deux gradients de contrainte uniformes de -0,30 et -0,60 GPa/um ont été étudiés. Cet effet
conduit & une cinétique sous-parabolique, voire cubique pour le gradient le plus fort, proche
de la cinétique expérimentale. L’effet des contraintes, et notamment leurs distributions dans
la couche d’oxyde, pourrait donc expliquer 1’écart a la loi parabolique observé sur la cinétique
d’oxydation des alliages de zirconium. En résumé, la cinétique expérimentale peut étre simulée
avec les effets des contraintes en utilisant directement les données de la littérature. Cependant,
ce résultat a été obtenu avec un écart a la stoechiométrie de la zircone que I'on n’observe pas.
Diminuer la valeur de ce parametre conduirait a augmenter celle du coefficient de diffusion
de T'oxygene dans l'oxyde. Or, la valeur utilisée pour ce parametre a déja été choisie parmi
les coefficients de diffusion les plus élevées de la littérature. C’est un point qui reste donc a
investiguer.

Cette étude a montré que le couplage entre la diffusion et la mécanique dans la couche est
important. D’autres couplages sont peut-étre a considérer pour justifier les valeurs de sous-
stoechiométrie attendues de la couche a 'interface oxyde/métal, tels quun couplage électrochi-
mique, la prise en compte de l'effet Soret (thermo-diffusion) ou bien la prise en compte de la

mécanique du substrat.

Le deuxieme objectif de ce travail était d’étudier I'effet des micro-contraintes sur la diffusion
de l'oxygene a travers une couche polycristalline de zircone. Un modele de polycristal a donc
été créé afin de simuler la diffusion de I'oxygene dans ce milieu polycristallin. Les grains sont
modélisés par un agrégat de polyedres de Voronoi, construit et maillé a I’aide d’une procédure
de Cast3M modifiée pour obtenir des grains colonnaires. Pour construire les joints de grains,
nous avons développé une nouvelle procédure de construction. Le principe de cette procédure
est de construire une cellule fille a l'intérieur de chaque cellule mere de I'agrégat. Une cellule
mere est une cellule de la partition de Voronoi initiale et une cellule fille est une copie de la
cellule mere, construite en déplagant les faces meres d’une distance qui correspond a la demi-
épaisseur de joint de grains souhaitée. Le maillage du volume créé entre les cellules meres et
filles correspond alors au maillage des joints de grains. Ce modele de polycristal permet de si-

muler la diffusion en volume et aux joints de grains, en les considérant comme un milieu continu.

Ces échantillons numériques ont d’abord été utilisés pour étudier 'effet de la microstructure
sur le coefficient de diffusion apparent. Comme attendu, plus le diametre des grains est faible,
plus le coefficient de diffusion apparent est important, plus 1’épaisseur des joints de grains est

importante, plus le coefficient de diffusion apparent 1’est aussi. Un effet morphologique a éga-
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lement été observé : plus les grains sont allongés dans le sens de diffusion, plus le coefficient de
diffusion apparent est important. En effet, cette morphologie s’approche du modele de grains
en parallele pour lequel le coefficient de diffusion apparent est égal a la moyenne arithmétique
des diffusivités en volume et aux joints de grains, borne supérieure du coefficient de diffusion
apparent. [’écart entre la simulation et le résultat analytique pour les polycristaux a grains
équiaxes montrent cependant que la moyenne arithmétique classiquement utilisée surestime la

diffusivité apparente pour ce type de microstructure.

L’étude de I'influence des micro-contraintes sur la diffusion a été mise en rapport avec les
travaux de C. Bisor sur le couplage entre l'oxydation et I’hydruration. Ses travaux ont montré
qu'un oxyde se formant sur substrat hydruré croit 1,8 fois plus vite qu'un oxyde se formant sur
Zircaloy-4 pauvre en hydrogene. En réalisant des expériences d’expositions isotopiques, C. Bi-
sor a montré que 'oxygene a un coefficient de diffusion apparent plus élevé dans la zircone
formée sur un substrat fortement hydruré que dans celle formé sur un substrat de Zircaloy-4
pauvre en hydrogene. De plus, le flux de diffusion aux joints de grains est nettement plus élevé
dans I’échantillon hydruré. Pour expliquer cette différence, C. Bisor a émis I'’hypothese que
les désorientations cristallines entre grains adjacents de zircone seraient plus marquées pour
I'oxyde formé sur hydrure, offrant ainsi un espace intergranulaire plus grand pour la diffusion

de I'oxygene dans les joints de grains.

Dans un premier temps, des échantillons numériques ont été construits avec les densités
de distribution des orientations cristallines de lames minces d’oxyde formé sur hydrure et sur
substrat vierge. Pour cela, des cartographies d’orientations cristallines ont été réalisées sur deux
lames minces prélevées sur les échantillons de C. Bisor. L’utilisation du systeme ASTAR a per-
mis de mettre en évidence des différences entre 'oxyde formé sur hydrure et celui formé sur
échantillon vierge. D’une part, 'oxyde formé sur hydrure est constitué de grains plus petits
(28 nm de diametre contre 35 nm), présentant donc une fraction volumique de joints de grains
plus importante. D’autre part, les histogrammes de désorientations cristallines montrent que
les désorientations cristallines comprises entre 45 a 70° et entre 120 a 145° sont plus fréquentes

pour I’échantillon hydruré.

Le tenseur des modules d’élasticité d’'un monocristal de zircone monoclinique a été utilisé
pour le comportement mécanique des grains des échantillons numériques. En appliquant le

tenseur de Parise pour simuler I'état de contraintes di a ’expansion volumique de l'oxyde,
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un champ de contrainte hétérogene a été obtenu dans les échantillons numériques. L’effet des
micro-contraintes sur la diffusion en volume et aux joints de grains a été simulé en appliquant
la loi de Dollins aux coefficient de diffusion. L’homogénéisation des comportements mécaniques
des polycristaux donnent des tenseurs de modules élastiques quasiment identiques, qu’ils soient
construits avec les orientations des grains d’oxyde formé sur hydrure ou sur substrat vierge. De
plus, ces tenseurs peuvent étre assimilés a ceux d’un matériau isotrope transverse. Les échan-
tillons numériques ayant des comportements mécaniques proches, les coefficients de diffusion
apparents le sont donc également, ce qui ne permet pas d’expliquer la vitesse d’oxydation qua-

siment deux fois plus rapide de I’hydrure de zirconium par rapport au Zircaloy-4.

Dans un second temps, les densités de distribution des désorientations cristallines ont été
utilisées pour construire des échantillons numériques avec une épaisseur de joints de grains va-
riable. En s’inspirant de la littérature, la courbe d’évolution de I’épaisseur du joint de grains en
fonction de la désorientation cristalline a été élaborée pour générer une épaisseur plus grande
aux joints désorientés de 45 a 70° et de 120 a 145° que ceux désorientés de 0, 90 ou 180°. De
cette maniere, nous avons calculé un coefficient de diffusion apparent 1,2 fois plus élevé dans le
polycristal construit avec les désorientations de 'oxyde formé sur hydrure. En tenant compte
de la taille des grains dans les calculs, le coefficient de diffusion apparent augmente d’un facteur
1,4 pour la microstructure de I'oxyde formé sur hydrure par rapport a celui relatif a la micro-
structure sur substrat vierge. L’hypothese de C. Bisor sur les désorientations, ainsi que la taille
plus fine des grains d’oxyde formé sur substrat hydruré, contribuent donc a expliquer la ciné-
tique d’oxydation 1,8 fois plus rapide de I’hydrure de zirconium, sous réserve que le choix de la
courbe d’évolution de I'épaisseur des joints de grains en fonction de la désorientation cristalline
ne soit pas erronée. Cependant, d’autres facteurs sont a considérer, comme, par exemple, des
états de contraintes différents entre les deux oxydes ou la présence d'une couche continue de
sous-oxyde ZrzO a l'interface oxyde/hydrure susceptible de modifier les équilibres chimiques

locaux.

Perspectives

Le modele d’interface franche capable de simuler la cinétique d’oxydation expérimentale
pourrait étre employé pour simuler des expériences d’expositions isotopiques, souvent réalisées

pour étudier I'oxydation et I’hydruration des alliages de zirconium. Pour ce faire, il faudrait
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intégrer a la couche d’oxyde les courts-circuits de diffusion que forment les joints de grains.
Le modele de diffusion devra également étre amélioré pour tenir compte du couplage entre la
diffusion des différents isotopes de 'oxygene utilisés pour effectuer les expériences d’oxydations
alternées. Ces travaux ont déja été entrepris dans le cadre de ce travail mais des difficultés
numériques n’ont pas permis d’obtenir de résultats concluants. En effet, la prise en compte des
termes de diffusion couplées est responsable d’'un mauvais conditionnement de la matrice de

diffusivité, ce qui conduit a des difficultés de convergence.

D’un point de vue pratique, la procédure de génération de polycristaux mériterait d’étre
plus robuste. En effet, le succes de la construction d’un polycristal dépend du nombre de germes
choisis, de leurs positions et de I’épaisseur moyenne des joints de grains visée. La procédure a
permis de construire des polycristaux en trois dimensions avec un maximum de 125 grains. Il
serait appréciable de pouvoir augmenter cette valeur afin d’obtenir des échantillons numériques
plus représentatifs. De plus, le fait que les joints de grains dépassent légerement a la surface des
polycristaux pose des problemes lors d’application de conditions aux limites. Il serait possible,
en modifiant 'algorithme de construction des joints de grains, de ne pas déplacer les faces meres

constituant la surface extérieure et, ainsi, d’éviter ces désagréments.

Pour I’étude de 'effet des micro-contraintes sur la diffusion, les orientations cristallines ont
été attribuées aléatoirement dans les polycristaux, sans tenir compte des relations de voisinage.
Il existe dans la littérature des algorithmes permettant de distribuer les orientations cristallines
dans un échantillon numérique en respectant la position relative des grains par rapport a leurs
voisins. Les polycristaux construits de cette maniere posseédent alors la méme densité de distri-
bution d’orientations, ainsi que la méme densité de distribution de désorientations. La mise en
ceuvre de tels algorithmes n’a pas pu étre effectuée a temps mais permettrait aux échantillons

numériques d’étre plus représentatifs.

L’effet des orientations sur la diffusion pourrait également étre étudié en tenant compte
d’une diffusivité anisotrope dépendant de I'orientation des grains. Il faudrait pour cela connaitre
I’évolution du coefficient de diffusion de I'oxygene en fonction de I'orientation de la structure
monoclinique de la zircone. Comme ’a montrée 1’étude bibliographique, il existe de grandes
incertitudes sur sa valeur et des hypotheses devraient sans nul doute étre émises quant a son

évolution avec 'orientation.
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L’étude de l'effet des désorientations cristallines sur la diffusion a été réalisée en utilisant
une loi d’évolution de I’épaisseur des joints de grains en fonction de la désorientation identifiée
a partir d'une étude concernant le nickel. Cette courbe pourrait étre obtenue en répétant les
expériences de Upthegrove et Sinnott (1958) sur des bicristaux de zircone stabilisée a I'yttrium.
Cependant, la présence d’yttrium modifie a priori la diffusion de 'oxygene, d’autant plus que la
zircone est stabilisée dans sa forme quadratique ou cubique. Un autre moyen serait de coupler
des cartographies ASTAR, permettant de déterminer la désorientation des joints de grains, avec
des mesures de sonde atomique pour connaitre la quantité d’oxygene présente dans le joint de

grains.

Les simulations de la diffusion de 'oxygene dans une couche polycristalline pourraient servir
a l'identification des coefficients de diffusion de I'oxygene en volume et aux joints de grains a
partir de profils SIMS pour des temps courts de diffusion. Pour cela, la prise en compte de
la microstructure et des contraintes mécaniques est indispensable. Cependant, la diffusion aux
joints de grains doit étre extrémement favorisée par rapport a celle en volume pour pouvoir
simuler les ruptures de pentes observés expérimentalement sur les profils de diffusion. Le rapport
du coefficient de diffusion aux joints de grains sur celui en volume devrait d’étre de l'ordre de
10* & 10° mais de telles valeurs posent des difficultés de résolution numérique avec la méthode

des éléments finis.
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Annexe A

Modélisation numérique de la diffusion

La méthode des éléments finis (MEF), ainsi que celle des différences finies (MDF), sont
utilisées pour la recherche de solutions approchées d’équations aux dérivées partielles, généra-

lement spatiale et temporelle. Nous allons les présenter a travers la discrétisation des lois de

Fick.

A.1 Méthode des éléments finis

La méthode des éléments finis a été élaborée par I'ingénieur Olgierd Zienkiewicz dans les
années 50. Cette méthode consiste a vérifier les équations de conservation de la physique sous
une forme faible (c’est-a-dire en moyenne) par intégration sur une base de fonctions tests. La
discrétisation spatiale du domaine a l'aide d’un maillage permet de faire le choix d’une base de
fonctions d’intégration de la solution, ainsi que de celui de fonctions tests. La solution numérique
du probleme EF est donc réduit a cet espace de fonctions. Lorsque la solution physique ne fait
pas parti de cet espace de fonctions, cela conduit a des approximations plus ou moins acceptable.

Nous allons présenté la formulation éléments finis du probleme de diffusion d’une espece
dans un domaine €. Les lois de Fick sont présentées dans le Chapitre 1, Section 1.3.3 et sont

rappelées ici :

avec
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A.1. METHODE DES ELEMENTS FINIS

— C'(z) le champ de concentration de I'espece dans (2,
— J le flux de diffusion de ’espéce,

— D le coefficient de diffusion de I'espéce dans le domaine ).

A.1.1 Régime stationnaire de la diffusion

Prenons I'exemple du régime stationnaire (V- J = 0) du probléme de diffusion d’une espece
dans le domaine  dont une partie du contour 9€); est imposée & un flux J° et une autre
partie Q¢ est imposée & une concentration C. La formulation locale de ce probléme (loi de

conservation + conditions aux limites + loi de comportement) est :

V- (DVC(z)) =0 Yz € Q
—~DVC(z)=.J° VxecdQ, (A.3)
O(z) = ! Vi € 90

La formulation variationnelle du probléeme A.3 est obtenue par le biais de plusieurs opéra-
tions successives. On multiplie d’abord la premiére équation par une fonction test C*(x) choisie
nulle sur 0{2¢ ou la concentration est connue, on integre sur le domaine €2 puis on applique le

théoreme de la divergence pour enfin obtenir le probleme A.4 :

/yc* .DYCdV = —/C*Jj-ﬂds
Q o0 (A.4)
Cz) = CT vz € 00

La méthode des éléments finis consiste a calculer une solution approchée du probléeme va-
riationnel A.4, ce qui donnera une solution approchée du probléeme local A.3. L’idée de base
consiste a résoudre le probleme A.4 dans un espace de dimension finie M. La construction
de M repose sur la notion géométrique de maillage (voir Figure A.1), qui est un ensemble
de sous-domaines, appelés éléments, décomposants 2. Ces éléments sont de forme et de taille
arbitraires. Suivant le type d’éléments utilisé, un certain nombre de points, appelés noeuds, est
défini dans chaque élément du maillage. Le champ solution du probleme est alors composé des

solutions nodales C; en chaque noeud . Le probléme continu devient un probléme discret.
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ANNEXE A. MODELISATION NUMERIQUE DE LA DIFFUSION

T T T G
e

= ]

Maillage de Q
~<——> n, €léments O,
n, noeuds

FI1GURE A.1 — Décomposition du domaine {2 en sous-domaines €2,, appelés éléments, définissant
les noeuds i, lieux d’interpolation du champ solution.

Chaque type d’élément est associé a des fonctions d’interpolation continues et dérivables par
morceaux. Le champ solution du probleme va étre approché a I’aide des fonctions interpolation.
L’approximation d'une fonction C'(z,t) sur un domaine géométrique discrétisé par un maillage
comportant n noeuds s’effectue comme une combinaison linéaire des fonctions d’interpolation

N;(z) :

Cla,t) = 3 Ci(t)Ni(z) (A.5)

avec

— C;(t) la valeur de la solution au noeud i et au temps t (en régime stationnaire C;(t) = C;),

— N;(z) la fonction d’interpolation au noeud .

En utilisant la discrétisation spatiale A.5 du champ solution dans la formulation variation-
nelle A.4, on obtient la formulation matricielle du probleme, s’exprimant sur chaque élément

fini e du maillage M :

f:[z / VN{(z) DV N (z)dV | Ci+ 3 / Ni(z)J° - ndS ]:0 (A.6)

e=1 | 4,7

K3; —Qf
Dans cette équation, la premiere somme s’effectue sur les éléments, les deux autres sur les
noeuds du maillage. La résolution du probleme de diffusion stationnaire se ramene a celle d’un

systeme linéaire, que ’on peut résoudre numériquement :

K

Q

=@
cl osur OMe

Q
|
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A.2. SCHEMAS NUMERIQUES USUELS

avec

— C le vecteur colonne de concentrations aux noeuds, C = (C;...C;...C,)" I'inconnu du

probleme ;
— K =3, K*° lamatrice de diffusivité, assemblage des matrices de diffusivité élémentaires ;

— @ le vecteur second membre, issu de I'intégration du flux imposé J° sur la frontiere 99

du domaine.

A.1.2 Régime non-stationnaire de la diffusion

Pour les problemes non-stationnaires, il faut ajouter un terme a I’Equation A.7 afin de

décrire I’évolution temporelle du vecteur C' :

MC+KC=Q (A.8)

avec M assimilable a la matrice de capacité en thermique :

M = [ Ni(@)N(z)av (A.9)

Pour exprimer C, il est nécessaire de discrétiser en temps 'Equation A.8. Cette discrétisation
peut étre réalisée suivant différents schémas numériques. Connaissant les conditions initiales et
les conditions aux limites du probleme, on peut alors calculer les valeurs de la solution pour

chaque noeud et a chaque pas de temps.

A.2 Schémas numériques usuels

Pour présenter les trois principaux schémas utilisés pour résoudre les équations de la dif-
fusion non-stationnaire, nous allons prendre l’exemple de la résolution du probleme par la
méthode des éléments finis. En effet, ces schémas ne sont pas inhérents a la MEF. En formulant
le probléeme sous forme matricielle, les équations de Fick conduisent donc a I’équation A.8.
Supposons la solution déterminée a l'instant ¢. On cherche a calculer les nouvelles concentra-
tions nodales C**2!. La méthode la plus répandue consiste & discrétiser le temps de la maniére

suivante (Rappaz et al., 1998) :
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ANNEXE A. MODELISATION NUMERIQUE DE LA DIFFUSION

QHAt - Qt t+At t t+ AL t
M(At) + K (0CA 4 (1-0)C") = 0Q" A + (1 - 0)Q (A.10)

avec le réel 0 variant de 0 a 1. Le choix de la valeur de 0 détermine la nature du schéma numé-

rique.

A.2.1 Schéma explicite (§ = 0)

Lorsqu’on choisit 8 nul, le schéma est dit explicite car il est obtenu en calculant la dérivée

o SN . .
sur I'incrément de temps C' & partir des concentrations C* connue au temps t :

MC' = Q' — KC! (A.11)
Le systeme devient donc :
1 t+At 1 t t
LM = (AtM—K)C L Q (A.12)
A B
1

A.2.2 Schémas implicite (§ = 1) et semi-implicite (6 = 5)

Lorsqu’on choisit 8 = 1, le schéma est dit implicite car la valeur cherchée au temps t + At

dépend des grandeurs évaluées aussi au temps ¢t + At :

MQ't-'rAt _ Qt+At _ KQt-FAt (A13)
Le systeme devient donc :
<1M 4 K) crar = Lper g g (A.14)
At - At — '
—_—
A B

1
Avec 6 = 3 le schéma est dit semi-implicite, obtenu en prenant la dérivée temporelle de C'
sur l'incrément de temps égale a la moyenne arithmétique de Qt et de QHN (Equations A.11

et A.13). Dans tous les cas, le probléme revient a résoudre le systéme linéaire suivant :
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A.3. METHODE DES DIFFERENCES FINIES

Act-l-At — B
- " (A.15)
C=0C" sur OMc

La Figure A.2 illustre de maniere simplifiée les différents schémas numériques usuels. Sur
cette figure, on cherche a calculer la solution sur le noeud rouge. Pour cela, on utilise les solutions

déja connues des noeuds colorés en noir.

t t t
ttAt+= O O @O0 O t+t+ O 0@ O t+at4+ O 0»?*0 O
t ol N N NO ty ONON NONO t, oN N N NO
————— x ————1— x !!:\::>x
/5\- +'\xb+ ,b+ ~F\xv-‘— ¢b+ ¥ xv+
4 +7 4 o
(a) schéma explicite (b) schéma implicite (c) schéma semi-implicite

F1GURE A.2 — Illustration 1D des schémas numériques usuels. La solution est connue sur tous
les noeuds au temps t;. La solution au temps t; + At sur le noeud rouge est calculée avec la
solution des noeuds colorés en noir suivant le schéma utilisé.

C' A par un schéma explicite est plus rapide en temps de calcul qu’avec un schéma

Le calcul de
implicite mais n’est stable que pour des petits pas de temps. En revanche, un schéma implicite
est inconditionnellement stable et permet d’utiliser des grandes valeurs de pas de temps. Le
schéma semi-implicite avec 6 = ; est plus précis car il est du second ordre en temps alors que

les deux autres ne sont que du premier ordre. Cependant, sa stabilité n’est pas garantie.

A.3 Méthode des différences finies

Dans la méthode des différences finies (MDF), on discrétise également le domaine € en
éléments. Les opérateurs de dérivation sont approchés par différentes formules. Pour le probleme
de la diffusion, la variation temporelle de la concentration d’une espece dans I’élément e, notée
C., est calculée & chaque pas de temps selon les lois de Fick :

aCYe Je - J€,1

), = = Al
Ce ot Te (A.16)

avec
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ANNEXE A. MODELISATION NUMERIQUE DE LA DIFFUSION

— J._1 et J. les flux de I'espece entrant, et sortant, de ’élément e,

— x, ’épaisseur de I'élément e.

Le flux J, passant de I'élément e a I'élément e + 1 est donné, dans le cas « centré », par
I’équation :
C’e—‘,-l - Ce

Te + Teq1

2

Enfin, la concentration dans 1’élément e a l'instant ¢ + At peut étre obtenue en utilisant le

Je =-D <A17)

développement limité de C'(z,t) par rapport au temps, tronqué a 'ordre 1 :

CIHA = O+ C AL (A.18)
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Annexe B

Expression de ¢(C)

Déterminons I'expression du parametre ¢ en fonction de la fraction molaire d’oxygene C'
dans la zone de mélange ZM. Pour cela, il faut d’abord dénombrer toutes les espéces présentes
dans cette zone de mélange. Cette zone est constituée d’'un mélange de phase métallique Zr et

de phase d’oxyde sous-steechiométrique ZrO,_,.. Nous noterons :

dans la phase métallique de la zone de mélange :

— n', le nombre d’atomes de zirconium,
— ng le nombre d’atomes d’oxygene dissout,

— n™ le nombre total d’atomes de métal saturé :

m

n™ =nYy +np (B.1)

dans la phase oxyde :

— n%. le nombre d’atomes de zirconium dans le sous-réseau métallique de I'oxyde,
— ng& le nombre d’atomes d’oxygene dans le sous-réseau d’oxygene de 'oxyde,
— n{’ le nombre de lacunes d’oxygene,

— n°" le nombre total de sites dans 'oxyde :

n® =n% +ny +ny (B.2)
Enfin, nous noterons n le nombre total de sites dans la zone de mélange :
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ANNEXE B. EXPRESSION DE ¢(C)

n=n"+n" (B.3)

no le nombre total d’atomes d’oxygene dans la zone de mélange :

no = ng +ngy (B.4)

et nz, le nombre total d’atomes de zirconium dans la zone de mélange :

Nzr = Nz, + Nz, (B.5)

On définit ¢ comme étant le rapport de la quantité de zirconium utilisée dans 'oxyde sur la

quantité totale de zirconium :

ox

nz
= Z4r B.6
o= (B.6)
On peut aussi écrire :
1—p=2r (B.7)
nNzy

La fraction molaire d’oxygene C' présent dans la zone de mélange est donnée par :

n ng -+ ngy
CZ*O: m m ° ox ° ox oxr (BS)
n ny,. +ng +ny. +ny +ny
Exprimons maintenant les quantités n%.., n%., ng, ng’, et n{’ en fonction ¢ et ny,.
D’apres I’Equation B.6 :
Ny, = @nzy (B.9)
D’apres 'Equation B.7
ng, = (1- @ng (B.10)

En supposant la phase métallique de la zone de mélange comme étant saturée en oxygene, on

peut écrire :
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C,=20=_"0 (B.11)
g+ g,

ou (Y est la fraction molaire d’oxygene de saturation du zirconium.

D’apres les Equations B.10 et B.11 :

Cs Cs

1 o CanT = 1 o CS (1 - So)nzr (B12)

ney =

Enfin, en considérant que la phase oxyde de la zone de mélange est sous-stoechiométrique et en

utilisant B.9 :

ny = (2 - x)ng, = (2 - x)enz (B.13)

et,

ny = Xng. = X$nzr (B.14)

Remplagons les expressions B.9, B.10, B.12, B.13 et B.14 dans I’Equation B.8 de C';

Cs
{1_0 (L =)+ (2= x)p|nz
C= c 2 (B.15)
L+ T (1= ) + @ e+ x| na
Puis simplifions :
Cs_l' 2_X_3Cs+CSX
P )¢ (B.16)
1+ (2-3C)¢
On peut, en inversant la formule de C', obtenir ’expression de ¢ en fonction de C' :
C — C,

(B.17)

v (3C, —2)C +2 - x - 3C, + Cux
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Annexe C

Expression de D*(y)

Le coefficient de diffusion D* dans la zone de mélange est donnée par la moyenne harmonique
des coefficients de diffusion D?" de I'oxygene dans le métal et D792 dans I'oxyde, pondérée

par la fraction volumique d’oxyde, qu’on note fJ* :

1

fgx 1 _ijm
I)ZTOQ + Z)Zr

La fraction volumique d’oxyde est définie par le rapport du volume d’oxyde V" et du volume

total V = (vm 4 vow) :

D* = (C.1)

Voa:
= —— C.2
f ‘/nz+_‘/az ( )
On cherche & exprimer D* en fonction de . Rappelons sa définition (voir Annexe B) :
gpz% ou 1—30:% (C.3)
Nz, nzy

avec

— n%. le nombre de moles de zirconium utilisée dans l'oxyde

— Nz, le nombre de moles de zirconium total.

Exprimons donc les volumes de métal et d’oxyde en fonction de . Le volume d’oxyde est donné

par :

B MOCE
pOCE

yos no® (C.4)
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avec :
— M°* la masse molaire de la zircone en kg/mol,
— p° sa masse volumique en kg/m?

— n°% le nombre de moles de zircone.

En remarquant que n°® = n%., on peut écrire que, d’apres C.3 :
Zro )

MOJ/‘
Veor = Nz, (C.5)
pOI

Le volume de métal, considéré comme étant saturé d’oxygene dans la zone de mélange, est

donné par :

MZT‘(O)

Vm = WTLZT(O) (06)

avec .

— M?#(9) la masse molaire de la solution solide Zr-O en kg/mol,

Zr(0)

—p sa masse volumique en kg/m?,

— nzy0) le nombre de moles de solution solide.

D’apres la définition de ¢ et I’Equation B.12 de I’Annexe B :

m m
nZT(O) — an + no

=(1—¢)nzr + 1_7805(1 — p)nz; (C.7)
_1l-0
T
Donc :
. MZT(O) 1— )
V= ( 27(0) ) <1 — CS) o (©8)

Remplagons maintenant les expressions C.5 et C.7 dans I'expression C.2 de la fraction volumique

d’oxyde :
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ANNEXE C. EXPRESSION DE D*(y)

Moz
pox b
f: Moo= MZ’I‘(O) 1_90 (Cg)
por ¢+ pZT(O) 1 — Cs

On peut donc exprimer le coefficient de diffusion D* de 'oxygene dans la zone de mélange en

fonction ¢ en injectant I'expression C.9 dans C.1.

Les valeurs utilisées pour les différents parametres sont regroupées dans le Tableau C.1.

Parametre | Valeur Désignation

Mo® 123 g/mol | Masse molaire de la zircone

M%) 97,72 g/mol | Masse molaire du zirconium saturé en oxygene

P 5,8 g/m? Masse volumique de I'oxyde

p?r(©0) 6,776 g/m3 | Masse volumique du zirconium saturé en oxygene

Cs 0,29 Limite de saturation en oxygene du zirconium (fraction atomique)

TABLE C.1 — Valeurs utilisées pour calculer f5*.
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Annexe D

Solution analytique de Fick

On suppose que la vitesse d’oxydation est limitée par la diffusion des lacunes donc I’évolution
temporelle de I'épaisseur X de l'oxyde peut étre exprimée en fonction du flux des lacunes

(noté Jy) :

=V, Jy (D.1)

avec V. le volume molaire de la zircone.

D’apres la loi de Fick, on peut exprimer le flux Jy, en fonction du gradient de la concentration
en lacunes Cy de la maniere suivante (diffusion unidirectionnelle) :
oCy

En supposant que le régime est pseudo-stationnaire et donc que le gradient de concentration

est linéaire dans 1’épaisseur de 1'oxyde, 1’équation D.2 peut s’écrire :

Ovewt B Ovznt

Jy = =Dy e

(D.3)

avec Cy,,, et Cy,,,, les concentrations en lacunes d’oxygene a 'interface externe et interne.

L’équation D.1 devient :

dX Cvezt B C‘/znt

— =-V.D D.4
= v (D.4)

Montrons que Cy,,, est négligeable devant C'y, .. Pour cela, factorisons I’expression D.4 par CYy, .

et cherchons a exprimer les concentrations en lacunes en fonction des constantes de réaction.
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ANNEXE D. SOLUTION ANALYTIQUE DE FICK

Cy,
v, (G )
dX int CV
o VD int D5
dt v X (D-3)
A Tinterface interne a lieu la réaction d’oxydation suivante :
Zr — Zrg. +2Vp
La constante de réaction s’écrit :
Kint = [VO]Q = ‘2fint
Ce qui nous permet d’obtenir une expression de Cy;, en fonction de Ky, :
1
C‘/int = KZQTLt (D6)
A Tinterface externe a lieu la réaction suivante :
1
502 + Vo — Op
La constante de réaction externe s’écrit :
1 1
Kext = T = T
P022 [VO] P022 Cvezt
Ce qui nous permet d’obtenir une expression de Cy,,, en fonction de K4 :
1
Ovext = 17 (D7)
P022 Kea:t
Ovezt bl . 9 N 7 .
Le rapport —== s’exprime donc, d’apres les équations D.6 et D.7 :
‘/int
C 1 2
Veat ( ) (D.8)
C‘/int P02 Kg

avec Ky = K KK fxt la constante d’équilibre de la réaction globale Zr + Oy — ZrOs.

Finalement, on peut exprimer ’évolution de 1’épaisseur d’oxyde de la maniére suivante (d’apres

I'équation D.8) :
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(D.9)

Or, la constante d’équilibre K, étant tres grande, on peut négliger le terme a la puissance % :

(D.10)

On integre cette derniere équation entre l'instant initial {5 = 0 et l'instant ¢ et on obtient

I’expression de I’évolution de I’épaisseur de zircone dans le temps :

X = /2Dy Cy, Vit (D.11)
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Annexe E

Couplage diffusion/mécanique

E.1 Effet Dollins

Dans un solide seulement soumis a la pression atmosphérique, le coefficient de diffusion D

suit une loi d’Arrhenius (Adda et Philibert, 1966) telle que :

D = Djexp <_AGO>

kT

avec

— Dy une constante dépendant du systéme cristallin (m?/s),
— AG I'énergie d’activation pour un saut atomique élémentaire (J),
— k la constante de Boltzmann (J/K),

— T la température (K).

Considérons maintenant le cas ou le solide est soumis a une contrainte hydrostatique opy. La

contrainte hydrostatique est égale a 'opposée de la pression p (Pa) :

- ;Tr(a) ~ (E.2)

La pression, suivant son signe, favorise ou non les sauts atomiques. En effet, Les équations de

Maxwell permettent d’écrire :

() v, -



E.2. EFFET STEPHENSON

avec

— @ 1énergie de Gibbs (J),

— V, un volume d’activation (m?) indépendant de la pression, qui correspond & la variation

de volume du cristal causée par un saut atomique.

Il y a donc une partie AGP de la variation de ’énergie de Gibbs qui provient de la variation de

pression entre I’état initial et I’état courant. D’apres ’'Equation E.3, on peut écrire :

AGP = pV, (E.4)

En combinant les Equations E.1, E.2 et E.4, on obtient :

—A
D = Dgexp ( k:TGO> exp <02¥A> (E.5)

L’Equation E.5 peut s’écrire :

(E.6)

0= oo (78

avec D, le coefficient de diffusion dans le milieu lorsq’il est libre de contrainte.

Une espece diffusant dans un milieu sous pression positive, ¢’est-a-dire dans un état de compres-
sion, a donc un coefficient de diffusion plus faible que dans le méme milieu soumis seulement a
la pression atmosphérique. En effet, la probabilité des sauts atomiques est réduite a cause de

la taille des sites diminuée par la compression.

Pour la zircone, le volume d’activation est pris égal a 0,8 fois le volume atomique de I'oxygene.
Cette valeur a été obtenue par Dollins et Jursich (1983) par ajustement de leur modele avec
des expériences d’oxydation de Zircaloy-2 a 500 °C. C’est pourquoi nous avons appelé cet effet

de la contrainte sur la diffusion « 'effet Dollins ».

E.2 Effet Stephenson

Selon la thermodynamique des phénomenes irréversibles, le flux de diffusion j;, (mol/m?/s)

de lespéce k est proportionnel au gradient du potentiel chimique fix généralisé (J/mol). Dans
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ANNEXE E. COUPLAGE DIFFUSION/MECANIQUE

le cas d’une diffusion unidirectionnelle selon x, on peut écrire :

DO
RT Oz

Tk =
— ¢, la concentration volumique (mol/m?) de Pespece k,

— R la constante des gaz parfaits (J/mol/K),

— T la température (K).

Considérons l'espece k comme des lacunes d’oxygene (V). La présence de contraintes modifie
le potentiel chimique généralisé des lacunes d’oxygene (fiy) et donc, le flux jy. Le potentiel
chimique généralisé est défini comme une fonction de la concentration en lacunes d’oxygene cy

et de la contrainte hydrostatique oy (Stephenson, 1988; Geguzin et Krivoglaz, 1973) :

,ELV = /JJ(‘)/ —+ RT In CV + QVNAUH (ES)

avec

— pY le potentiel chimique standard des lacunes a I’état standard,
— Cy la fraction molaire de lacunes d’oxygene,
— Qy le volume d’une lacune d’oxygene,

— Ny le nombre d’Avogadro.

En combinant les Equations E.7 et E.8, le flux de diffusion des lacunes d’oxygene en présence

de contraintes devient :

. 8cv QV 80‘H
Jv = —DV% — DVWWCV (Eg)

L’Equation E.9 peut étre exprimée en termes de vitesse de diffusion .Jy, et de fraction mo-

laire C'y :

~ Dy 5 Cy (E.10)

Les anions d’oxygene diffuse dans le sens opposé des lacunes d’oxygene :

Jo = —Jy (E.11)
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E.2. EFFET STEPHENSON

et la fraction molaire de lacunes d’oxygene peut étre calculée par :

Cy = Ch —Co (E.12)

ot C4 est la fraction molaire d’oxygeéne dans une couche de zircone stoechiométrique. C% est

2
égale a 3 (voir Figure 1.8, p. 25).

En supposant que Dy ~ Dy et que 2o ~ Qy et en combinant les Equations E.10, E.11 et E.12,

la vitesse de diffusion de I'oxygene en présence de contraintes est :

Q
JO:_DOaCO D oaUH(

— A_
5+ Do (Ch CO) (E.13)
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Annexe F

Tenseurs des modules élastiques

~CLDH L
C pour la région A

330 153 92 -5 —7 0,8 326 154 92 04 -3 3

g 153 358 102 —4 3 —30 N 154 359 99 -0,2 2 -—13
= 92 102 282 2 -3 —19 <N: 92 99 281 0,8 -2 -8
~ -5 —4 2 95 —16 —5 ~ 0,2 —0,4 0,7 94 -8 -3
-7 3 -3 —16 102 —2 -3 1 —2 -8 100 —0,3

0,7 =31 —19 -5 —2 108 3 —13 —8 -3 —0,3 107

321 154 92 —2 -3 1 329 154 91 0,2 0,5 0,2
g 154 358 101 —2 4 —22 N 154 356 100 —0,1 0,9 —13
= 92 101 285 —0,7 —2 —14 <Ng 91 100 281 —04 0,3 -8
~ -2 -2 —0,8 92 —-12 —4 ~ 0 —02-04 94 —6 -1
-3 4 -2 —12 103 -1 04 09 02 —6 101 —0,8
1 —22 —14 —4 -1 111 0,1 —13 —8 —1 —0,8 107

320 150 96 3 —1 04 320 152 94 0,2 —5 4

E‘ 150 352 100 2 6 —21 g 152 357 99 0 1 —9
= 96 100 290 —2 —1 —13 = 94 99 285 —1 —3 —6
o 3 2 -2 93 —10 -3 ~ 0 0 —-192 -7 -3
-1 6 -1 —10 102 O -5 0,9 —3 —7 101 —0,7

0,4 —21 —13 =3 0 109 4 —10 —6 —3 —0,7 109

TABLE F.1 — Tenseurs des modules élastiques obtenus en CLDH avec les orientations cristallines
des 6 zones de la région A (RAZ1 = Région A Zone 1).

~CLCH .
C pour la région A

- -321 152 91 —5 —7 —1 7 F318 152 91 1 —3 2 7
3 152 353 102 —4 3 —32 N 152354 97 0 1 —14
= 91 102 279 2 -3 —20 = 91 97 278 0 -2 —9
= 25 -4 2 92 —16 -5 1 0 0 92 -8 -3
—7 3 3 16 100 —2 o 3 1 -2 -897 -1

L —1 —32 —20 —5 —2 105 | L 2 —14 —9 —3 —1 104 |

- -312 153 91 —2 —3 —1 7 -321 153 90 1 1 —1 7
] 153 352 100 —2 4 —23 N 153 349 98 0 1 —14
= 91 100 283 —1 -3 —15 = 90 98 278 -1 0 -9
= Z9 —2 11 89 —12 —4 = 1 0 —190 —6 —1
3 4 —2 12100 —1 1 1 0 —698 —1

L —1 —23 —15 —4 —1 107 | L ~1 —13 —9 —1 —1 103

_ F311 148 94 3 —1 —1 17 o F312 151 93 0 —5 3 7
3 148 346 99 2 6 -21 Q 151351 97 0 1 —10
= 94 99 287 -2 -2 —14 = 93 97 282 -1 -3 —7
= 3 2 —2 90 —10 —3 = 0 0 —189 —7 —3
“1 6 —2 —10 100 0 -5 1 -3 -798 —1

L 1 —21 —13 =3 0 106 L 3 —10 =7 -3 ~1 106 .

TABLE F.2 — Tenseurs des modules élastiques obtenus en CLCH avec les orientations cristallines
des 6 zones de la région A (RAZ1 = Région A Zone 1).
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~CLDH o
C pour la région B

- 336 155 94 5 16 0,8 © 328 153 93 9 11 —3
Q9 155 363 97 5 —4 20 N 153 356 100 10 —6 16
M 94 97 274 5 9 11 M 93 100283 2 7 9
5 5 5 97 11 10 9 10 2 94 10 8

aet 16 —4 9 11 99 2 ~= 11 -6 7 10102 3
0,8 20 11 10 2 105 2315 9 8 3 109
342 156 93 4 18 3 330 154 91 10 10 —-0,6

Q 156 354 98 4 —4 10 N 154 360 101 10 —6 22
M 93 98 276 4 12 11 M 91 101279 2 6 13
4 4 "4 97 10 11 10 10 2 95 12 8

aet 18 —4 11 10 101 1 ~ 10 —6 6 12101 3
3 18 11 11 1 105 ~0,7 21 13 8 3 107

344 154 97 2 5 T

— 154 316 97 2 05 —2 N B e X
3 97 97 204 09 5 6 = 92 102 286 0,1 4 11
2 2 1 89 -4 2 12 12 0 91 6 5

aa 5 —06 5 -4 112 03 oo 3 -7 3 6 104 3
7 2 6 2 03 107 4 14 11 5 3 110

TABLE F.3 — Tenseurs des modules élastiques obtenus en CLDH avec les orientations cristallines
des 6 zones de la région B (RBZ1 = Région B Zone 1).

~CLCH o
C pour la région B
r328 154 92 6 16 2
Q 154 357 96 6 —4 21 N
M 92 96 271 5 10 12 N
6 6 5 9511 10
aat 16 -3 10 11 96 1 ~
L 2 21 12 10 1 102
. 7335155 92 4 19 4 7 — 323 153 90 11 11 1
Q 155 346 97 4 -3 19 N 153 354 100 11 —6 23
M T Y Pt il M WAL
aat 19 =3 12 10 97 1 ~ 11 -6 7 12 98 2
L 4 19 11 11 1 102 1 23 13 8 2 105
_ 335151 96 2 5 T ~ 320153 91 13 4 5
3 151305 95 2 0 -3 g 153 339 101 12 —7 14
M 96 95 290 -1 5 5 Mm 91 101283 0 4 11
2 2 18 —4 2 13 12 088 7 5
as 5 0 5 —4108 0 oo i 7 4 7101 2
7 -3 5 2 0 104 5 14 11 5 2 106

TABLE F .4 — Tenseurs des modules élastiques obtenus en CLCH avec les orientations cristallines
des 6 zones de la région B (RBZ1 = Région B Zone 1).
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ANNEXE F. TENSEURS DES MODULES ELASTIQUES

~CLDH L.
C pour la région C
335 151 96 —2 —4 —3
0 © 151 330 97 -2 —0,3 -7
N N 96 97 294 2E—1 —0,8 —4
% 9 2 22 01 91 -2 -1
o —4 —04 -0,9 —2 105 —0,4
3 -7 —4 -1 —04 106
328152 95 -5 -2 02 -334 155 94 -8 —15 2 -
o 152333 98 -5 1 6 < 155 341 98 —8 —0,6 16
N 95 98 206 -3 —03 3 N 94 98 288 -5 -9 9
E—% 6 -5 -3 8 2 —08 EE) 28 8 591 5 -5
~209 —05 2 106 -3 ~15 -0,6 =9 5 105 —4
01 6 3 —08 —3 108 L 2 15 9 —5 —4 1074
343 158 93 —17 —14 1 - 330 158 93 —18 —11 2 -
3 158 342 98 —17 1 23 g 158 351 99 —18 —3 25
) 93 98 282 —7 —8 12 ) 93 99 283 -6 —4 13
= S 18 27 92 9 6 = J18 218 =6 92 9 —1
14 1 -8 9 106 —8 ~11 -3 —4 9 104 -9
1 23 12 -6 -8 107 L 2 25 13 —1 —9 109.

TABLE F.5 — Tenseurs des modules élastiques obtenus en CLDH avec les orientations cristallines
des 6 zones de la région C (RCZ1 = Région C Zone 1).

~CLCH ..
C pour la région C

329149 95 —3 —4 —3

Q N 149 323 96 —3 —1 —7
O O 95 96 290 0 —1 —4
= = -3 -2 0 88 —2 —1
—4 0 —1-2102 0

-3 -7 —4 -1 0 104

320 149 94 —6 —2 0 327 153 93 —9 —16 2

] 149325 96 —5 1 6 N 153 335 97 —9 —1 16
O 94 96 293 —3 —1 3 ) 93 97 285 —5 —9 9
= -6 —5 —3 87 2 —1 = -8 -9 —58 5 -5
-2 1 -1 2 103 —3 —16 =1 —9 5 102 —4

1 6 4 —1-3105 2 16 9 —5 —4 105

338 158 92 —18 —15 2 324 157 92 —19 —13 2

S 158 336 97 —19 1 24 g 158 347 98 —19 —4 26
O 92 97 280 —7 —8 12 O 92 98 281 —7 —4 13
= —~18 =18 =7 90 9 —6 = -19-19 =6 91 9 -1
-15 1 —8 9 103 —8 —12 —4 —4 9 102 —9
2 24 12 —6 —8 105 3 26 14 —1 —9 106

TABLE F.6 — Tenseurs des modules élastiques obtenus en CLCH avec les orientations cristallines
des 6 zones de la région C (RCZ1 = Région C Zone 1).
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~CLDH L.
C pour la région D

345 152 95 2 —18 —1 342 153 94 1 —15 —1

3 152 356 95 1 2 -2 N 153 358 96 —0,1 6 2
95 95 276 1 —12 -3 94 96 274 2 —12 -2
a 2 08 1 97 —04 —9 - 08 —03 2 97 1 —9
ast ~18 2 —12 —04 98 0,7 oo 15 6 -12 1 98 1
-1 -2 -3 -9 0,7 102 1 2 2 9 1 103

r345 151 96 5 —20 —1 1 345 152 94 2 —11 1

g 151363 95 4 6 8 § 152 349 97 1 5 5
96 95 272 2 —12 2 94 97 276 1 —10 0,5

A 5 4 2 99 4 —12 A 2 09 1 96 1 -7
aat 20 5 —12 4 96 2 aat 11 5 —10 1 99 1
L1 8 2 -12 2 102 1 5 04 -7 1 103

-325 154 96 —7 —21 4 A 350 150 98 —1 —20 4

3 154 351 96 —7 —0,3 15 g 150 341 95 -2 4 7T
a 97 96 287 —4 —12 9 a 98 95 278 -2 —13 1
27 028 T4 92 4 =8 2 22 T2 97 1 —11
as 21 —04 —12 4 103 —4 ~ 20 4 —13 1 101 —0,9
L 4 15 9 —8 —4 1084 3 7 1 —-11 -0,9 102

TABLE F.7 — Tenseurs des modules élastiques obtenus en CLDH avec les orientations cristallines
des 6 zones de la région D (RDZ1 = Région D Zone 1).

~CLCH o
C pour la région D
- 338 152 94 2 —18 —1 © 335 152 93 1 —15 —1
3 152 348 94 1 1 —2 g 152351 94 0 5 2
a 94 94 272 1 —12 -3 = 93 94 271 2 -13 2
2 1 1 94 0 -9 1 0 2 94 2 —10
ao 18 1 —12 0 95 1 oo 15 5 -13 2 95 1
1 -2 -3 -9 1 99 1 2 -2 10 1 100
- 338 151 94 5 —20 —1 - 338 151 93 2 —10 2
3 151357 93 4 5 8 & 151 342 96 1 5 5
) 94 93 269 2 —13 2 = 93 96 273 1 —11 0
5 4 2 97 4 —12 5 1 2 93 2 —7
oo 220 5 -13 4 94 2 o 10 5 11 2 97 1
18 2 —12 2 99 2 5 0 -7 1 100
_ 319 153 96 —8 —22 5 345 150 97 —2 —21 4
3 153 345 96 —8 —1 16 Q 150 335 94 -3 3 7
a 96 96 285 —4 —13 9 a 97 94 275 —2 —14 1
= 78 28 T4 .90 4 -8 292372 94 1 -1
22 —1 —12 4 101 —4 oo 21 3 —14 1 98 -1
5 16 9 —8 —4 106 47 1 —11 -1 100

TABLE F.8 — Tenseurs des modules élastiques obtenus en CLCH avec les orientations cristallines
des 6 zones de la région D (RDZ1 = Région D Zone 1).
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(REP), les pastilles d'uranium sont isolées deul’e@’oxydation du Zircaloy-4 en autoclave s’écartdale
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zirconium (Zy-4, M5, ZIRLO). Ces gaines jouent uphénomenes sont susceptibles d’expliquer cette

réle crucial en termes de sureté car elles sontdiéférence entre la cinétigue expérimentale et

le

premiere barriere de confinement des produits dmdele analytique, notamment la présence de fortes
fission. En conditions nominales d'utilisation, la&ontraintes de compression au sein de la couche

corrosion des gaines induite par I'environnement dioxyde. La prise en compte dans la modélisation
circuit primaire (320 °C, 155 bars, présence deffet des contraintes sur la diffusion de I'oxyge
lithium et de bore) se traduit par I'oxydation dpermet de simuler et d'expliquer cet écart a la |
zirconium et la formation de phases fragilgsarabolique.

d’hydrures de zirconium sous [linterfaceDans un second temps, nous avons simulé

oxyde/métal. Ces phénomeénes couplés affectentéléments finis la diffusion de I'oxygéne a traverse

tenue mécanique de la gaine et, in fine, limitent touche polycristalline de zircone. Les grains de
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durée de vie des assemblages combustibles zamone sont modélisés par un agrégat de polyédres
réacteur (~ 5 ans). Ce travail vise a miewe Voronoi. Un espace entre les polyédres est

comprendre le phénoméne de corrosion des alliaggslement maillé pour modéliser les joints de grain

de zirconium. Ces échantillons numériques ont été utilisés paur

Dans un premier temps, une modélisation pétudier l'effet de la microstructure et de la
éléments finis de la diffusion-corrosion du Zirgalo microtexture des couches de zircone. Les simulatign

4 a été réalisée pour simuler la cinétique d’'oxigsat sont nourries par les données expériementales

observée expérimentalement. Le modéle analytiqoletenues sur des lames minces de zircone form
de Wagner prédit une évolution de [I'épaissesur Zircaloy-4 et hydrure de zirconium.
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Abstract: In Pressurized Water Reactor (PWR)laking into account the influence of the hydrostati
zirconium-based alloy cladding tubes are immerssttess and its gradient into the oxygen flux

in high pressure water containing boron (1000 wexpression , sub-parabolic oxidation kinetics were

boron) and lithium (2 wt. ppm) at high temperaturemulated. The sub-parabolic behavior of the
(320 °C). The corrosion induced by thigxidation kinetics can be explained by a non-
environment is mainly due to the oxidation of thaniform compressive stress level into the oxide
zirconium which transforms in zirconia. Thidayer.

phenomenon is one of the limiting factors of the iBimulations of oxygen diffusion throught
pile fuel rod lifetime (~ 5years). Therefore, it ipolycristalline layer of zirconia were performed.
important to predict the corrosion process dirconia grains are modelled by Voronoi tesselation

zirconium based alloys in PWR conditions. and a space between grains is meshed to model
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inlike the Wagner theory which predicts a parabolto study the effect of zirconia microstructure and
kinetics. Two finite element models were developadicrotexture on oxygen diffusion. Experimental
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model and the sharp interface model. Both simulateand zirconium hydrure are used in the simulations
parabolic oxidation kinetics. The growth stress

effects on oxygen diffusion were studied to explain

the gap between theory and experience.
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