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Contribution à la compréhension de la déformation sous irradiation des alliages 
de zirconium à forte dose 

 

Résumé :  
 
Le grandissement sous flux des tubes d’assemblages REP en alliages de zirconium est dû au fluage axial et au 

phénomène de croissance libre qui est associé à l’apparition des boucles <c> à forte dose d’irradiation. 

Ce travail de thèse vise à étudier le couplage entre ces deux phénomènes à travers l’analyse par Microscopie 

Electronique en Transmission de l’effet d’application d’une contrainte macroscopique sur la microstructure des 
boucles <c>. Des campagnes d’irradiation aux ions Zr

+ (600 keV) ont été menées sur deux alliages de zirconium 
recristallisés: Zircaloy-4 et M5®

. Grâce à un dispositif de mise en contrainte sous flux d’ions, différents niveaux 
de contrainte de traction ou de compression ont été appliqués. Les examens microscopiques ont montré que, 
conformément au mécanisme SIPA,  la densité des boucles <c> diminue dans les grains d’axe <c> proche de la 

direction de traction ou éloigné de la direction de compression.  Toutefois, l’analyse d’un grand nombre de 
grains a révélé une dispersion grain à grain. Cette dispersion, qui trouverait son origine dans les hétérogénéités 
intergranulaires, amoindrit l’amplitude de l’effet de la contrainte. 

Parallèlement à cette étude expérimentale, un modèle basé sur la méthode de dynamique d’amas a permis de 
décrire l’évolution de la microstructure sous irradiation du zirconium et du Zircaloy-4 et de rendre compte de 
l’effet de la contrainte. A l’échelle macroscopique, un modèle physique a été développé en vue de prédire le 
comportement en croissance et en fluage sous irradiation des tubes en alliages de zirconium.  
 
Mots clés : alliages de zirconium, croissance, boucles <c>, contrainte, dynamique d’amas, modèle 
macroscopique 
 

Contribution to the understanding of zirconium alloy deformation under 
irradiation at high doses 

 

Summary :  
 
The growth of zirconium alloy tubes of PWR fuel assemblies is the result of two phenomena: axial irradiation 
creep and stress “free” growth which is correlated to the formation of c-loops at high irradiation doses.  

This PhD work aims at investigating the coupling between these two phenomena through a fine Transmission 
Electron Microscopy analysis of the effect of a macroscopic applied stress on the c-loop microstructure. 600 keV 
Zr+ ion irradiations were performed at 300°C on two recrystallized zirconium alloys: Zircaloy-4 and M5®. 
Thanks to a device specifically designed, different tensile or compressive stress levels were applied under ion 
irradiation. The microstructural observations have shown that the c-loop density reduces in grains oriented with 
the c-axis close to the direction of the applied tensile stress or far from the direction of the applied compressive 
stress, which is in good agreement with the SIPA mechanism. Nevertheless, the examination of a large number 
of grains has revealed dispersion from grain to grain. This dispersion, which could be explained by the 
intergranular heterogeneities, reduces the magnitude of the stress effect on c-loop microstructure.  

In parallel to this experimental study, a cluster dynamics model has been able to describe the evolution under 
irradiation of zirconium and Zircaloy-4 microstructure and to assess the effect of stress on c-loop microstructure.  
On the macroscopic scale, a physical model was also developed to predict the irradiation growth and creep 
behaviour of zirconium alloy tubes. 
 
Keywords : zirconium alloys, growth, c-loops, stress, cluster dynamics, macroscopic model 
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Introduction 

 

Contexte industriel  
 
L’industrie nucléaire est progressivement devenue la principale source de production d’électricité en 

France. Aujourd’hui, avec 58 réacteurs nucléaires en fonctionnement répartis sur 19 centrales 
nucléaires et une puissance installée de 63,4 GWatt, le parc nucléaire français assure 78% de la 
production d’électricité. Une des particularités de ce parc électronucléaire est sa standardisation. Tous 
les réacteurs actuellement en fonctionnement sont des Réacteurs à Eau Pressurisée (REP) qui 
appartiennent à la même filière technologique, appelée « réacteurs de deuxième génération ». Le 
59ème réacteur nucléaire français est en cours de construction à Flamanville. Ce réacteur de type EPR 
(European Pressurized Reactor) est un réacteur à eau pressurisée de troisième génération. Il est 
développé dans le but de fournir une puissance électrique de 1630 MWe. Ce réacteur dispose de 
quatre systèmes redondants de sûreté et devrait être capable de fonctionner avec un cœur 

comportant uniquement du combustible MOX (oxyde mixte d’uranium et de plutonium).  

Les Réacteurs à Eau Pressurisée (REP) sont constitués de trois circuits : le circuit primaire, le circuit 
secondaire et le circuit tertiaire (Figure Intro.1). Le circuit primaire comporte la cuve (Figure Intro.2 (a)) 
dans laquelle est placé le cœur du réacteur, lieu de la réaction nucléaire en chaîne. L’énergie produite 

par la réaction de fission nucléaire chauffe l’eau du circuit primaire. En exerçant une forte pression de 
155 bar, le pressuriseur permet de maintenir l’eau du circuit primaire sous sa forme liquide. Cette eau 
circule entre la cuve du réacteur et le générateur de vapeur qui assure le transfert de la chaleur de 
l’eau du circuit primaire à l’eau du circuit secondaire. Celle-ci est soumise à une pression plus faible 
(70 bar). Au contact des tubes internes du générateur de vapeur, l’eau du circuit secondaire se 

vaporise. La vapeur entraîne un turbo-alternateur produisant ainsi de l’électricité. A la sortie du turbo-
alternateur, la vapeur est transformée en eau dans un condenseur refroidi par l’eau de mer ou de 

fleuve ou par l’air humide des tours de refroidissement.  

Un cœur de REP est constitué d’assemblages de combustible nucléaire (Figure Intro.2 (b) et       
Figure Intro.2 (c)), 157 pour les réacteurs de puissance de 900 MWe et 193 pour ceux de 1300 MWe. 
Un assemblage de géométrie 17x17 comporte 264 crayons de combustible (Figure Intro.3 (a) et 
Figure Intro.3 (b)) arrangés en réseau à maille carrée dans une structure comprenant un embout 
supérieur, un embout inférieur, des grilles de maintien et/ou de mélange du caloporteur et 24 tubes 
guides (Figure Intro.3 (c)). Les crayons de combustible sont des tubes dans lesquels sont empilées 
des pastilles cylindriques de dioxyde d’uranium (UO2) ou de MOX. Les tubes guides servent à 
accueillir les grappes de contrôle formées de crayons absorbants de neutrons qui permettent de 
contrôler la réaction en chaîne et de réguler la puissance du réacteur. Le tube central est réservé à 
l’instrumentation du réacteur. Les grilles de maintien sont soudées sur les tubes guides et assurent à 
l’aide des ressorts l’espacement et le maintien mécanique des crayons de combustible. En raison de 
l’épuisement du combustible, les assemblages sont renouvelés régulièrement avec une périodicité 
variant entre un an et 18 mois et à raison d’un quart ou d’un tiers du cœur. Un assemblage de 
combustible séjourne en moyenne 3 à 4 ans dans la cuve. Cette durée de séjour du combustible dans 
le cœur du réacteur a tendance à être prolongée par les exploitants qui cherchent à augmenter le taux 
de combustion au-delà de 60 GWj/tU (gégawatts jours par tonne d’uranium) dans le but d’améliorer 

les performances du réacteur, de réduire le volume des déchets radioactifs générés lors du 
rechargement du cœur tout en réduisant les coûts de production et en augmentant la compétitivité du 
parc nucléaire. Or, l’évolution vers des taux de combustion plus élevés rend l’environnement plus 
agressif pour les assemblages de combustible nucléaire. Face aux exigences de sûreté, il est 
primordial de garantir que la gaine, première barrière de confinement des produits radioactifs, mais 
également les éléments de structure de l’assemblage, notamment les tubes guides, conservent leur 
intégrité mécanique sous irradiation tout au long de leur période de séjour en réacteur. Le matériau 
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(a) 

(b) 

(c) 

utilisé pour le gainage des crayons de combustible nucléaire et pour les éléments de structure de 
l’assemblage doit donc obéir à un cahier des charges bien précis. 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure Intro.1: Fonctionnement d’un Réacteur à Eau Pressurisée (REP). 

Figure Intro.2 – (a) Cuve d’un REP, (b) et (c) assemblage de combustible REP. 
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Plusieurs facteurs ont abouti au choix des alliages de zirconium en tant que matériau de gainage et de 
structure pour les assemblages de combustible nucléaire du REP : 
 

o Transparence aux neutrons thermiques : le zirconium présente une très faible section efficace 
de capture des neutrons thermiques (0,185×10-24 cm²). L’absorption des neutrons thermiques 

est limitée ce qui permet d’entretenir la réaction nucléaire en chaîne dans le cœur du 

réacteur ;  
o Bonne résistance à la corrosion par l’eau à haute température (280 à 350°C) ; 
o Bonnes propriétés mécaniques à chaud ; 
o Stabilité des propriétés mécaniques sous irradiation.  

 
Les alliages de zirconium se présentent comme des matériaux nucléaires stratégiques sur lesquels 
portent des études de R&D approfondies qui concernent notamment la compréhension et la prédiction 
de leur comportement mécanique sous irradiation fondée sur la description de l’évolution de leurs 

caractéristiques microstructurales. Ces études s’appuient sur l’analyse du retour d’expérience 

industriel mais aussi sur des expérimentations analytiques conduites dans des réacteurs 
expérimentaux ou dans des accélérateurs de particules chargées (ions, électrons, protons) ainsi que 
sur des modélisations à différentes échelles.  
 

Problématique et démarche de l’étude 

 
En fonctionnement nominal, les assemblages de combustible nucléaire sont soumis à diverses 
sollicitations neutroniques et thermomécaniques. Parmi ces sollicitations, nous citons par exemple le 
flux neutronique qui « endommage » le matériau, les efforts thermohydrauliques exercés par l’eau du 
circuit primaire sur l’assemblage, l’effort de compression appliqué par les ressorts de maintien, … Ces 
sollicitations peuvent entraîner des variations dimensionnelles de l’assemblage. Plus particulièrement, 
en fin de vie, les assemblages s’allongent suivant la direction axiale : on parle alors de grandissement 
d’assemblage (Figure Intro.4). Ce phénomène apparaît comme un facteur limitant la durée de vie des

(a) 

(b) 

(c) 

Figure Intro.3 – (a) Crayon de combustible nucléaire et pastilles, (b) crayon de combustible et 
(c) tubes guides et grilles. 
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assemblages car il peut amener à un risque de déformation axiale ou latérale excessive. Il est donc 
important d’évaluer les déformations associées à ce phénomène de grandissement en vue de les 
prendre en compte dans les phases de dimensionnement et de conception de l’assemblage. 

La déformation liée au grandissement de l’assemblage est due principalement au fluage d’irradiation 

axial et au phénomène de croissance libre qui a lieu sous flux en l’absence de toute contrainte. Pour 
les alliages de zirconium recristallisés, la croissance sous irradiation reste modérée jusqu’à une 

accélération à forte dose d’irradiation. Cette accélération de croissance est corrélée à l’apparition d’un 

type spécifique de défaut d’irradiation : les boucles à composante$< " >. Une connaissance 

approfondie de l’évolution microstructurale et des mécanismes microscopiques régissant la formation 
et la croissance de ces défauts responsables de l’accélération de croissance est nécessaire pour 

pouvoir prédire le grandissement sous flux des tubes des assemblages de combustible. C’est ainsi 

que ce travail de thèse vise à caractériser et à modéliser la microstructure des boucles à composante < " > et le comportement en croissance libre et en fluage sous irradiation de deux alliages de 

zirconium recristallisés : le Zircaloy-4 et le M5®.  

Jusqu’à présent, les modèles de prédiction du comportement sous flux des alliages de zirconium 
adoptent, généralement, une approche pour laquelle les deux composantes de déformation induites 
par le fluage et la croissance sous irradiation sont décorrélées. Les deux vitesses de déformation sont 
considérées comme additives. Il est cependant légitime de se demander dans quelle mesure cette 
approche est pertinente, compte tenu du fait que ces deux phénomènes de croissance libre et de 
fluage d’irradiation sont régis par des mécanismes microscopiques faisant intervenir la diffusion et 
l’élimination des défauts ponctuels, créés sous irradiation, sur les puits de la microstructure 
(dislocations, boucles de dislocation, joints de grains, etc.). Comme le phénomène d’accélération de 

croissance est associé à la formation des boucles à composante$< " > et que le fluage d’irradiation a 

lieu sous l’action combinée de la contrainte et du flux, l’étude d’un éventuel couplage entre ces deux 
phénomènes est équivalente, d’un point de vue microscopique, à une analyse de l’effet d’application 

d’une contrainte macroscopique sous irradiation sur la microstructure de ces boucles de dislocation. 

Ainsi, dans l’objectif de répondre à cette question, des campagnes d’irradiation aux ions Zr
+ ont été 

menées pour simuler l’irradiation neutronique. L’approche expérimentale se base sur une étude 

statistique en Microscopie Electronique en Transmission (MET) de l’évolution de la microstructure des 
boucles à composante < " > sous l’effet d’une contrainte externe. Par ailleurs, dans la mesure où la 

Figure Intro.4: Evolution du grandissement d’assemblages de Zircaloy-4 et de M5® [1]. 
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littérature recense peu de données expérimentales illustrant l’effet de la température sur l’évolution 

microstructurale des boucles à composante$< " >, un complément d’étude expérimentale, réalisée par 

irradiation aux ions Zr+
, a porté sur l’influence de ce paramètre sur la microstructure de ces défauts 

d’irradiation.  

En s’appuyant sur les résultats de ces analyses expérimentales et des données bibliographiques, une 

démarche de modélisation multi-échelle a été mise en œuvre. A l’échelle microscopique, cette 

démarche consiste à modéliser la microstructure sous irradiation du zirconium et du Zircaloy-4 à 
travers un modèle basé sur la méthode de dynamique d’amas. Plus particulièrement, le mécanisme 

expliquant l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante < " > a été introduit 

dans ce modèle de dynamique d’amas pour apporter des éléments de comparaison avec les résultats 

obtenus à l’issue des irradiations aux ions. Un des objectifs de cette modélisation est également de 

déduire le comportement en croissance du monocristal de zirconium et du zirconium polycristallin et 
de confronter les résultats des simulations aux données expérimentales de la littérature. A l’échelle 

macroscopique, une démarche de modélisation analytique simplifiée fondée sur une description 
phénoménologique du comportement en croissance et en fluage sous irradiation des tubes en alliages 
de zirconium a été développée. En prenant en compte la loi d’évolution microstructurale des boucles à 

composante < " > avec la contrainte qui a été déterminée à l’issue des campagnes d’irradiation aux 

ions Zr+
, il est possible d’examiner l’effet de la contrainte sur la déformation axiale des tubes en 

alliages de zirconium et de rendre compte ainsi de l’amplitude du couplage entre le fluage d’irradiation 

axial et le phénomène d’accélération de croissance.  

Ces travaux de recherche ont été entrepris dans le cadre d’un partenariat bi-partite entre le CEA et 
AREVA-NP. Les thématiques de recherche abordées dans ce travail de thèse se répartissent entre les 
deux volets du projet : le premier volet porte sur une approche analytique au moyen d’expériences 

d’irradiation aux particules chargées et le deuxième sur la modélisation physique de la déformation 
sous flux. 

 

Plan du mémoire  
 
Ce mémoire présente chacune des parties de la démarche mise en place lors de ce travail de thèse 
avec une organisation en six chapitres. Certains points sont détaillés ou complétés dans les annexes.  

Le premier chapitre est consacré à une analyse bibliographique portant sur l’évolution microstructurale 

du zirconium et de ses alliages sous irradiation et leur comportement macroscopique sous flux. Le 
deuxième chapitre introduit les matériaux de l’étude, les techniques expérimentales et la méthode 
mise en place pour l’analyse des boucles à composante < " > en MET. Les chapitres trois et quatre 

portent sur deux études expérimentales conduites par irradiations aux ions zirconium dans le but 
d’examiner, respectivement, l’effet de la température et d’une contrainte macroscopique sur la 

microstructure des boucles à composante$< " >. Le cinquième chapitre s’intéresse à la modélisation 

par la méthode de dynamique d’amas de l’évolution sous irradiation de la microstructure du zirconium 
et du Zircaloy-4 ainsi qu’à l’effet de la contrainte et au comportement en croissance libre. Enfin, le 

dernier chapitre du mémoire est dédié à la modélisation du comportement macroscopique sous 
irradiation des tubes en alliages de zirconium.  

Ce travail de thèse s’inscrivant dans le cadre d’un partenariat entre le CEA et AREVA-NP, nous 
sommes tenus par des clauses de confidentialité. C’est la raison pour laquelle une partie du chapitre 
trois et du chapitre six ne figureront pas dans le corps du mémoire mais apparaîtront comme des 
annexes confidentielles. Néanmoins, nous dressons dans le mémoire un résumé public du chapitre 
trois. Ce résumé porte uniquement sur les résultats de l’effet de la température sur la microstructure 

des boucles à composante < " > dans le Zircaloy-4.  
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I. Chapitre 1  

Etude bibliographique 

L’objectif de ce chapitre est de fournir une synthèse bibliographique concernant l’évolution 

microstructurale du zirconium et de ses alliages sous irradiation et les mécanismes à l’origine de leur 

comportement macroscopique sous flux. Un intérêt particulier est porté aux deux défauts 
microstructuraux, les boucles de dislocation < ! > et les boucles à composante < " > et deux 

phénomènes responsables de la déformation sous irradiation de ces matériaux, à savoir la croissance 
libre et le fluage d’irradiation.  

Cette revue apporte des éléments bibliographiques nécessaires pour la lecture et la compréhension 
des chapitres suivants.  
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I.1 Généralités sur le zirconium et ses alliages  

I.1.1 Propriétés cristallographiques du zirconium en phase α 

 
Le zirconium est un métal de transition qui présente à l’état solide deux phases allotropiques suivant 
le domaine de température considéré. A basse température (& < $&'/( =$863°C), sa structure 

cristallographique est hexagonale compacte correspondant à la phase α. Au-delà de cette 
température, le matériau subit une transformation allotropique conduisant à une phase appelée phase 
β de structure cubique centrée et stable jusqu’à la température de fusion ($&) =$1854°C). 

Dans la mesure où ce travail de thèse porte sur l’étude du matériau à des températures inférieures à 
la température de transformation allotropique α-β,$&'/(, seule la phase α est considérée. 

Dans le modèle des sphères dures, la structure hexagonale compacte (HCP) résulte d’un empilement 

de plans denses d’atomes parallèlement au plan de base selon la séquence ABAB… (Figure I.1.1). 

Suivant ce modèle, la structure HCP idéale présente un rapport$$"/! = *8/3 +$1,633, " étant la 

hauteur du prisme hexagonal et$$! le côté de l’hexagone. A pression atmosphérique et à température 

ambiante, ce rapport vaut 1,593 pour le zirconium en phase α avec ! = 0,323 nm et$" = 0,515 nm. 

La structure HCP peut être représentée soit par un prisme droit à base hexagonale (maille triple en 
Figure I.1.2 (a)) soit par un prisme droit à base losange (maille élémentaire en Figure I.1.2 (b)). La 
maille élémentaire de cette structure contient deux atomes A et B de coordonnées (0,0,0) et             
(⅔, ⅓, ½), respectivement. 
La notation à quatre indices (,- .- 0- 1) de Miller-Bravais est généralement adoptée pour les matériaux 

hexagonaux. Cette notation permet de conserver la symétrie de rotation autour de l’axe < " > d’un 

angle de 60° dans le plan de base qui correspond à une symétrie d’ordre 6 et d’associer les familles 
de plans et de directions équivalentes par une simple permutation des trois premiers indices. En 
considérant cette notation, le plan de base hexagonal est défini par trois vecteurs !244445- !644445$et !744445 formant 

un angle de 120° entre eux et obéissant à la relation$!244445 9$!644445 9 !744445 = : (Figure I.1.2 (c)). Les trois 

premiers indices ,- .- 0 sont liés respectivement aux vecteurs !244445- !644445$et !744445 et vérifient la même relation, 

à savoir$$, 9 . 9 0 = :. Les principaux plans et directions cristallographiques de la maille hexagonale 

compacte du zirconium en phase α sont donnés en notation à quatre indices de Miller-Bravais dans la 
Figure I.1.3. 

La structure HCP induit une anisotropie des propriétés physiques du monocristal de zirconium. Des 
grandeurs caractéristiques comme le module de Young, le module de cisaillement et le coefficient de 
dilatation thermique varient suivant l’angle entre l’axe < " > et la direction cristallographique 

considérée (Tableau I.1.1).  

En utilisant la technique de propagation d’ondes ultrasoniques, Fisher et Renken [1] ont déterminé les 
constantes élastiques de monocristaux de zirconium pour des températures allant de 4 à 1133 K. 
Northwood [2] en a déduit la variation des modules élastiques du monocristal Zr-α avec la température 
et l’orientation cristallographique. A température ambiante, le module de Young est maximum 

(;[???2] =$125 GPa) suivant la direction$< " >, est égal à 97 GPa pour la direction < @:@A: > et passe 

par un minimum de 89 GPa à 52° par rapport à l’axe$$< " >. Comme indiqué dans le Tableau I.1.1, 

l’anisotropie du module de cisaillement est moins forte.  

La détermination des coefficients de dilatation thermique suivant les axes < ! > (coefficient$BC) et les 

axes$< " > (coefficient$$BD) de la maille élémentaire du zirconium montre une anisotropie avec un 

rapport $'E'F$ de 1,5 à température ambiante (Tableau I.1.1). Ce rapport d’anisotropie de dilatation 

thermique augmente avec la température et est de l’ordre de 1,9 à 300°C [3]. Cette anisotropie peut 
être la source de contraintes internes importantes au sein du matériau lors d’un chargement 

thermique. 
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Figure I.1.1: Empilement de la structure hexagonale compacte.  

Figure I.1.2 – (a) Maille triple de la structure hexagonale compacte, (b) maille élémentaire de la structure 
hexagonale compacte et (c) représentation des trois vecteurs %G44445- %H44445$et %I44445 dans le plan de base. 
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Tableau I.1.1: Anisotropie des propriétés thermoélastiques du monocristal Zr-α à température ambiante. 

 Unité Direction [JJJG] Direction [GJGKJ] Référence 

Paramètre de maille nm " = 0,515 ! = 0,323 [3] 

Module de Young GPa 125 97 [1], [2] 

Module de cisaillement GPa 32 34 [1], [2] 

Coefficient de dilatation 
thermique 

K-1 4,9×10-6 7,4×10-6 [3] 

 

I.1.2 Les alliages de zirconium  
 
Plusieurs alliages de zirconium ont été développés dans le but d’améliorer leurs propriétés 

thermomécaniques ainsi que leur résistance à la corrosion et leur tenue à l’irradiation neutronique. 

Deux grandes classes de ces alliages interviennent dans la fabrication des composants des 
assemblages de combustible nucléaire : les « Zircaloy » présentant comme principal élément 
d’addition l’étain et les alliages au niobium. Historiquement, les alliages « Zircaloy » furent les 
premiers à être utilisés dans les réacteurs à eau bouillante (Zircaloy-2) et à eau pressurisée                  
(Zircaloy-4). Les alliages de type Zr-Nb ont été développés à l’origine pour les tubes de force des 

réacteurs CANDU (Zr-2,5%Nb) et les tubes de gainage de la filière russe VVER (E110). Au début des 
années 80’s, de nouveaux alliages appartenant à cette famille ont été élaborés pour répondre aux 
exigences des exploitants des REP, en particulier en ce qui concerne l’augmentation du taux de 

combustion et le prolongement de la durée d’utilisation du combustible. Des alliages, comme le M5
® 

développé par AREVA-NP et CEZUS, ont montré des performances élevées par rapport au Zircaloy-4, 
en termes de tenue à l’oxydation et à l’hydruration. La Figure I.1.4 montre les limites du Zircaloy-4       
vis-à-vis de la résistance à la corrosion, la croissance de la couche d’oxyde présentant une 

accélération pour des taux de combustion supérieures à 35 GWj/tU [4]. Au-delà d’une épaisseur limite 

d’une centaine de micromètres, la couche d’oxyde peut « desquamer » créant un point froid à la 
surface de la gaine. Celle-ci se trouve fragilisée par la précipitation d’hydrures. La baisse 

!"44445 !#44445 !$44445 

%45 

Plan de base L'''"M 
['''"] 

Plan prismatique {"'"K'} 

Plan prismatique {""#K'} < ""#K' > 

< "'"K' > 

"/( < #'#K$ > 

Figure I.1.3: Plans et directions cristallographiques suivant la notation à quatre 
indices de Miller-Bravais. 
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concomitante de la tenue mécanique de la gaine, première barrière de confinement du combustible et 
des produits de fission, pour des taux élevés de combustion justifie le développement du nouvel 
alliage, le M5®, qui présente une cinétique de corrosion constante avec le taux de combustion    
(Figure I.1.4). 
 

 

  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Dans ce travail de thèse, l’étude porte sur deux alliages de zirconium : le Zircaloy-4, l’alliage le plus 

couramment utilisé jusqu’à ce jour pour les gaines de crayons de combustible et le nouvel alliage M5®, 
actuellement généralisé comme matériau pour la gaine et les éléments de structure des assemblages 
combustibles des REP du parc français. 
 

I.1.2.1 Composition chimique et précipités du Zircaloy-4 et du M5®  

I.1.2.1.1 Composition chimique du Zircaloy-4 et du M5
®
 

 
La composition chimique des deux alliages de zirconium étudiés, le Zircaloy-4 et le M5® est rappelée 
dans le Tableau I.1.2.  
 

Tableau I.1.2: Composition chimique du Zircaloy-4 et du M5® (% massique). 

 Sn Fe Cr S Nb O Zr 

Zircaloy-4 1,32 0,215 0,108 - - 0,125 Bal. 

M5® < 0,003 0,037 0,0049 0,0018 0,99 0,135 Bal. 

 
L’amélioration de la tenue à la corrosion aqueuse des alliages appartenant à la famille Zr-Nb, comme 
le M5®, est corrélée à la baisse de la teneur en étain, avec en contrepartie, une perte de la tenue 
mécanique à haute température. Cette perte est compensée par l’ajout de l’oxygène qui leur confère 
un durcissement structural de type solution solide. Le soufre contribue également à l’amélioration des 
propriétés mécaniques de ces alliages, où environ 10 ppm suffisent à diviser par trois la vitesse de 
fluage thermique à 400°C [5], [6]. Le niobium et les métaux de transition, comme le fer et le chrome, 
apportent une amélioration de la résistance à la corrosion. 
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Figure I.1.4: Evolution de la couche d’oxyde dans le Zircaloy-4 et le M5® avec le taux de 
combustion [4]. 
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I.1.2.1.2 Eléments en solution solide dans le Zircaloy-4 et le M5
®
  

 
L’étain est un élément alphagène qui présente une grande solubilité dans le domaine α du zirconium 

(jusqu’à 7,3% en masse à 982°C) [7]. Pour les teneurs des alliages étudiés (Tableau I.1.2), il est 
entièrement dissous dans la phase Zr-α et forme avec la matrice une solution solide substitutionnelle. 

L’ajout de l’étain contribue au durcissement de la matrice et améliore les propriétés mécaniques de 
l’alliage mais dégrade par contre sa résistance à la corrosion. La teneur en étain est donc définie de 
manière à trouver un compromis entre ces deux effets : un effet durcissant sur l’alliage et un effet 
détériorant sur sa tenue en corrosion.  

Egalement très soluble dans la phase α du zirconium, l’oxygène se trouve en solution solide, occupant 

une position interstitielle. Il augmente la résistance mécanique de l’alliage sans nuire à sa tenue en 
corrosion. Elément alphagène, il stabilise, tout comme l’étain, la phase α du zirconium.  

Le soufre est présent à très faible teneur dans l’alliage M5
® (Tableau I.1.2). Cet élément d’addition se 

trouve en solution solide jusqu’à une teneur de 20 ppm massiques [5]. Dans le M5®, il se trouve à la 
fois en solution solide et sous forme ségrégée. Des calculs ab-initio [6], [8] ont montré que les atomes 
de soufre ségrégent au cœur des dislocations vis < ! >, modifiant leur structure et leurs propriétés 

(étalement du cœur, mobilité, ..). Cette interaction entre les atomes interstitiels du soufre et les 
dislocations serait à l’origine de l’amélioration des propriétés en fluage de l’alliage.  

L’oxydation et l’hydruration de la face externe des gaines par l’eau du circuit primaire conduisent à 
une prise d’hydrogène dans la matrice métallique. La solubilité de l’hydrogène dans les alliages de 

zirconium croît avec la température selon une loi d’Arrhenius [9]. Alors qu’elle est quasi-nulle dans le 
Zircaloy-4 à température ambiante, la solubilité de l’hydrogène avoisine les 100 ppm massiques à 
320°C [9]. Au-delà de la limite de solubilité, l’hydrogène précipite sous forme de plaquettes d’hydrures.  

L’analyse d’échantillons de ZrH0,05 par diffusion inélastique des neutrons a montré, que lorsque 
l’hydrogène se trouve en solution solide dans la matrice Zr-α, il occupe les sites tétraédriques [10]. 
Les calculs ab-initio confirment ce résultat expérimental [11], [12]. De plus, les récents calculs de      
Christensen et al. [13] précisent que les atomes interstitiels d’hydrogène se placent principalement 
dans les sites tétraédriques de la maille hexagonale compacte du zirconium mais qu’une fraction non 
négligeable se positionne dans les sites octaédriques.  

La présence de l’hydrogène, aussi bien en insertion que sous forme d’hydrures, provoque une 
distorsion du réseau hexagonal et génère une dilatation volumique de l’ordre de 11% pour une 

concentration d’hydrogène de 10000 ppm massiques [13].  
 

I.1.2.1.3 Etat de précipitation du Zircaloy-4 et du M5
®
 

 
Le fer et le chrome sont deux éléments bétagènes de solubilité très faible dans la phase Zr-α. Pour le 
Zircaloy-4, la limite de solubilité du chrome est de 66 ppm massiques à 805°C [14] et de 200 ppm 
massiques à 860°C [15], la solubilité du fer n’excédant pas les 54 ppm massiques à 805°C [14] et les     
120 ppm massiques à 820°C [15]. Par conséquent, ces deux éléments d’addition précipitent sous 
forme de phases intermétalliques, appelées phases de Laves, de type Zr(Fe,Cr)2 pour le Zircaloy-4             
(Figure I.1.5 (a)). Ces phases présentent deux structures cristallographiques, la structure C14 
hexagonale (! =$0,511 nm et$$" =$0,828 nm) et la structure C15 cubique à faces centrées               

(! = 0,721 nm) [16], [17]. Une règle empirique a été proposée par Kanematsu et al. [18] et vérifiée par 
Shaltiel et al. [19] pour déterminer la forme cristallographique de ces composés. Selon cette règle, les 

phases Zr(Fex,Cr1-x)2 sont cubiques pour x N$0,1, hexagonales pour 0,15$N$x N$0,8 et de nouveau 

cubiques pour x O$0,9 [18], [19]. Le rapport de concentration Fe/Cr dans le Zircaloy-4 est d’environ 2      

(Tableau I.1.2). x étant égal à ⅔, les phases de Laves Zr(Fex,Cr1-x)2 sont majoritairement de structure 
hexagonale. Ces précipités intermétalliques, répartis uniformément dans la matrice, garantissent à 
l’alliage une bonne résistance à la corrosion.  
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Le niobium présente une faible solubilité en phase α du zirconium, d’environ 0,6% en masse à 600°C 
[20]. Pour le M5®, cet élément d’addition est présent en solution solide de substitution mais aussi sous 
forme de précipités β-Nb (Figure I.1.5 (b)) riches à 85% en masse en niobium [21] et de structure 
cubique centrée. Ces particules, de diamètre moyen d’environ 35 nm [21] sont réparties de façon 
homogène dans la matrice de zirconium. Des phases de Laves de type Zr(Fe,Nb)2 de structure 
hexagonale compacte peuvent aussi se former mais sont plus rarement rencontrées que les précipités 
β-Nb [22] . 

 

  

Figure I.1.5: Phases secondaires dans le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® – (a) phases de Laves Zr(Fe,Cr)2 
dans le Zircaloy-4 recristallisé et (b) précipités β-Nb dans le M5® [21]. 

 
I.1.2.2 Elaboration des tubes en alliages de zirconium : états métallurgiques, texture 
cristallographique et anisotropie élastique 

 
Le minerai le plus utilisé pour la fabrication du zirconium est le zircon, un silicate double de zirconium 
et de hafnium de formule ZrSiO4(HfSiO4). Le zircon contient environ 2,5% de hafnium dont la section 
efficace de capture des neutrons est environ 1000 fois plus élevée que celle du zirconium. Pour une 
application dans l’industrie nucléaire, une étape de purification par attaque à l’acide chlorhydrique est 

nécessaire afin de séparer le zirconium du hafnium. Le minerai est ensuite transformé en des 
éponges de zirconium compactées avec la matière recyclée et les éléments d’addition. Par la suite, 
des lingots sont élaborés par fusions multiples dans un four à arc à électrode consommable 
fonctionnant sous vide. Ces lingots sont forgés puis trempés. S’ensuit alors une extrusion à chaud 
puis plusieurs passes de laminage à froid à pas de pèlerin, entrecoupées par des recuits 
intermédiaires permettant de contrôler la distribution des précipités et de restaurer les contraintes 
internes introduites lors des phases d’élaboration du tube. Après la dernière passe de laminage, les 
tubes, dont la géométrie obtenue correspond à celle du produit final, subissent un traitement 
thermique final qui détermine leur état métallurgique. 

Une illustration des différentes étapes d’élaboration des tubes en alliages de zirconium est donnée 
dans la Figure I.1.6. Deux types de traitement thermique final sont considérés, le traitement de 
détente et le traitement de recristallisation partielle ou totale conduisant, respectivement, à un état 
détendu ou à un état recristallisé du produit final. Ces deux états métallurgiques seront détaillés 
ultérieurement dans la partie I.1.2.2.1 de ce chapitre.  
 
 
 

(a) (b) 



Chapitre 1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

 

14 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

I.1.2.2.1 Etats métallurgiques 

 
Les alliages de zirconium, utilisés dans l’industrie du nucléaire, se présentent principalement sous 
deux états métallurgiques :  
 

o Etat détendu : obtenu par un recuit à une température comprise entre 450 et 500°C pendant 
quelques heures, typiquement à 475°C pendant deux heures, dans le but de relaxer les 
contraintes internes. Cependant, ce traitement ne restaure que partiellement l’écrouissage du 
matériau dont la microstructure est caractérisée par une densité très élevée de dislocations < ! > et$< " 9 ! > et des grains allongés suivant la direction de laminage. Les grains ont une 

taille moyenne d’environ 10 à 20 µm suivant la direction axiale du tube et 2 à 5 µm suivant les 

Zircon brut 

Eponge de zirconium 

Broyage 

sous 

vide 

Copeaux < 25 mm + matière 

recyclée et éléments d’addition  

Four à arc à 

électrode 

consommable 

Lingots 

Tubes extrudés 

4 à 5 cycles de laminage à 

froid + recuit 

intermédiaires 

Tubes de géométrie finale 

Traitement thermique 

final 

Etat recristallisé Etat détendu 

Figure I.1.6: Illustration des étapes d’élaboration des tubes (gaines et tubes guides) en 
alliages de zirconium. 
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deux autres axes (Figure I.1.6). Cet état est utilisé pour les gaines en Zircaloy-4 de 
l’assemblage combustible des REP; 

o Etat recristallisé : obtenu par un traitement de recristallisation qui consiste à porter le 
matériau à une température plus élevée, de 550 à 650°C, typiquement à 580°C pour le M5® et 
à 620°C pour le Zircaloy-4 pendant deux heures. La microstructure du produit final se 
caractérise par des grains équiaxes de taille typique de 5 µm (Figure I.1.6) et une faible 
densité de dislocations. Cet état recristallisé est utilisé pour les tubes guides en Zircaloy-4 et 
en M5® et pour les gaines en M5® des REP. 

 
I.1.2.2.2 Texture cristallographique et anisotropie élastique 

 
A la suite des procédés de mise en forme des tubes et du fait de l’anisotropie de la maille hexagonale 

compacte du zirconium, les gaines et les tubes guides affichent une texture cristallographique 
marquée.  

A l’état détendu, les axes cristallographiques < " > sont majoritairement inclinés de ± 30 à 40° par 

rapport à la direction radiale du tube, dans le plan radial-transverse (DR-DT), les directions < @:@A: > 

étant préférentiellement orientées suivant la direction de laminage (DA) correspondant à la direction 
axiale du tube (Figure I.1.7 (a), Figure I.1.8 (a) et Figure I.1.8 (b)). Les alliages recristallisés 
présentent une texture identique avec une large proportion des grains distribués dans les plans 
radiaux (DR-DT) du tube, leurs axes < " > faisant un angle de ± 30° par rapport à la direction radiale. 

Toutefois, par rapport à l’état détendu, les axes cristallographiques < ! > ont tourné d’environ 30°, les 

directions < @@PA: > s’alignant avec la direction de laminage (DA) (Figure I.1.7 (b), Figure I.1.8 (c) et 

Figure I.1.8 (d)). 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
En plus des figures de pôle, la texture cristallographique de ces alliages peut être caractérisée de 
manière plus globale par les facteurs de Kearns$QRS, QRT et QRU$définis comme la fraction équivalente 

des grains dont les axes < " > sont alignés suivant les trois directions radiale (DR), transverse (DT) et 

axiale (DA), respectivement. En raison de la texture radiale des tubes en alliages de zirconium, le 
facteur  QRS est beaucoup plus élevé que QRT et QRU avec$QRT > QRU.  

 

 

 

DR 
DT 

(a) 

< "'"K'
DA 

DR 
DT 

(b) 

< ""#K' > 

%45 %45 35° 35° %45 

DA 

%45 30° 30° 

Figure I.1.7: Illustration de l’orientation du cristal de zirconium dans une plaque – (a) à l’état détendu et 
(b) à l’état recristallisé. 
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La texture cristallographique est une donnée essentielle qui affecte les propriétés thermoélastiques du 
polycristal et caractérise l’anisotropie de son comportement mécanique et thermique. Pan et al. [23] 
ont examiné son effet sur le module d’élasticité de plaques en Zircaloy-4 détendu et recristallisé. A 
température ambiante, l’écart entre les modules d’élasticité suivant la direction transverse et axiale est 
de l’ordre de 1% pour le Zircaloy-4 détendu avec ;RT = 97,51 GPa et ;RU = 96,32 GPa. Cet écart  

(a) (b) 

DA 

DT 

(a) 

DA 

DT 

(b) 

Figure I.1.8: Figures de pôles du Zircaloy-4 – (a) pôle LJJJHM pour le Zy-4 détendu, (b) pôle {GJGKJ} pour 
le Zy-4 détendu, (c) pôle LJJJHM pour le Zy-4 recristallisé et (d) pôle {GGHKJ} pour le Zy-4 recristallisé. 
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n’est que de 0,3% pour le Zircaloy-4 recristallisé. Cela justifie le fait que l’élasticité macroscopique des 

alliages de zirconium est généralement considérée comme isotrope à température ambiante. En 
revanche, le comportement  en plasticité de ces matériaux est fortement anisotrope en raison de leur 
faible symétrie cristalline et de leur texture cristallographique prononcée. 
 

I.1.3 Modes de déformation plastique des alliages de zirconium non irradiés 
 
Les modes de déformation plastique dépendent principalement de la structure cristalline du matériau, 
des cissions résolues critiques dans les plans et les directions considérées ainsi que du niveau de la 
déformation, de la vitesse de sollicitation, de la température et des éléments d’addition. La 
déformation plastique des métaux de structure hexagonale compacte est régie par le glissement des 
dislocations et par le maclage. Dans les alliages de zirconium, le maclage n’a été observé qu’à basse 

température et pour des déformations plastiques relativement élevées [24]–[27]. A température 
ambiante, ce mode de déformation permet à des monocristaux de zirconium sollicités en traction ou 
en compression d’accommoder la déformation suivant leur axe cristallographique < " > [24], [28]. 

L’apparition de ce mode de déformation, dans ce cas particulier, peut être expliquée par le nombre 

limité de systèmes de glissement des dislocations dans la maille hexagonale compacte du zirconium, 
ces systèmes permettant majoritairement d’accommoder la déformation suivant la direction$< ! >. La 

suite de cette synthèse bibliographique ne portera que sur l’analyse du mode de glissement des 
dislocations, mode actif pour les gammes de déformation et de température de fonctionnement en 
réacteur.  
 

I.1.3.1 Dislocations et systèmes de glissement 

 
La notion de dislocation est indispensable à la compréhension des mécanismes microscopiques 
responsables de la plasticité des métaux. Les différents types de dislocations rencontrées dans les 
structures hexagonales compactes sont donnés dans le Tableau I.1.3. Les vecteurs de Burgers de 
ces défauts linéaires sont représentés à l’aide d’un double tétraèdre (Figure I.1.9), dérivé du tétraèdre 
de Thompson utilisé dans les structures cubiques à faces centrées. Nous recensons 6 dislocations de 
type < ! > (AB), 2 dislocations de type < " > (TS), 12 dislocations pyramidales de type < " 9 ! > 

(SA/TB), 6 dislocations de type partielle de Shockley (AV), 4 dislocations de type < " PW >$(VS) et 12 

dislocations de type @ XY < PAP:3 > (AS). 
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T 
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Figure I.1.9: Représentation du double tétraèdre dans la maille hexagonale compacte. 
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Tableau I.1.3: Types des dislocations dans les structures hexagonales compactes. 

Type AB TS SA/TB AZ ZS AS 

\445 @3 < @@PA: > [:::@] @3 < @@PA3 > 
@3 < @A@:: > 

@P [:::@] @X < PAP:3 > 

^\445^ ! " *"² 9 !² !_3 
"P `"²a 9 !²3  

 
Le mouvement d’une dislocation a lieu dans le plan contenant son vecteur de Burgers et sa ligne, le  
système de glissement étant formé par la combinaison de ce plan de glissement et le vecteur de 
Burgers. De façon générale, le glissement des dislocations dans les métaux hexagonaux se fait 
suivant quatre plans (basal$b, prismatique$c, pyramidal de première espèce d2$et pyramidale de 

seconde espèce$d6) et selon deux directions (< ! >$= @ 3Y < @@PA: > et$$< " 9 ! >$= @ 3Y < @@PA3 >) 

[24], conduisant ainsi à cinq familles de systèmes de glissement possibles (Tableau I.1.4). 

La facilité relative des modes de glissement a fait l’objet de plusieurs approches théoriques. Nous 

citons le critère de Peierls-Nabarro, selon lequel les directions et les plans de glissement dans les 
métaux correspondent aux directions et aux plans denses. Le rapport "/! du zirconium étant inférieur 

à$$_3, les plans denses sont les plans prismatiques. Par conséquent, le système de glissement 

principal est le système prismatique de type$$< ! >. Dans le but de lever les exceptions de certains 

matériaux au critère géométrique de Peierls-Nabarro, Legrand [29] a suggéré une autre approche qui 
prend en considération la structure électronique du matériau. En utilisant un modèle de liaisons fortes, 
Legrand [29], [30] met en évidence une structure non planaire du cœur des dislocations vis < ! > qui 

présente un étalement principal dans le plan prismatique et des étalements secondaires dans le plan 
basal. Pour la détermination du plan de glissement principal, un critère se basant sur la comparaison 
des énergies de faute d’empilement corrigées par les coefficients élastiques dans le plan de base et 

dans le plan prismatique a été proposé par Legrand [29], [31]. Ce critère a été vérifié pour tous les 
métaux hexagonaux et plus particulièrement pour le zirconium, pour lequel le glissement prismatique, 
de plus faible énergie de faute d’empilement, est le plus facile à activer. 

Les observations en Microscopie Electronique en Transmission (MET) confirment que le glissement 
prismatique c < ! > est le système de glissement principal du zirconium [27] et de ses alliages [25], 

ceci pour toutes les directions de sollicitation et pour une large gamme de températures. D’autres 

systèmes de glissement, dits secondaires, permettent aussi d’accommoder la déformation plastique 

de ces matériaux mais sont plus difficiles à activer que le glissement prismatique. Des études sur des 
monocristaux de titane [32] ont mis en évidence un mode de glissement dans les plans pyramidaux de 
première espèce, associé à la déviation du glissement prismatique des dislocations vis$$< ! >. 

Cependant, ce glissement d2 < ! > n’intervient pas seulement lors du glissement dévié mais a été 

également observé comme glissement simple dans le Ti-α [33] et dans les alliages de zirconium [8], 
[25] en particulier pour des températures supérieures à 200°C. L’activation du système de glissement 

basal b < ! > a été notée dans quelques cas particuliers, pour des monocristaux de zirconium en 

traction à une température au-dessus de 580°C [26] et pour le Zircaloy-4 à une température de 350°C 
et à partir d’une déformation plastique de 1% suivant la direction circonférentielle [25]. Ce système de 
glissement semble ne pouvoir s’activer que pour des orientations de sollicitation favorables, pour des 

niveaux de déformation plastique importants et pour une température élevée [8], [25]. Par ailleurs, les 
seuls systèmes de glissement permettant une accommodation de la déformation suivant l’axe < " > 

sont les systèmes pyramidaux d2 < " 9 ! > et$$$d6 < " 9 ! >. Ces systèmes sont très rarement 

observés dans le cas des faibles déformations plastiques [8], [24], [25].  

Rautenberg et al. [34]–[36] ont étudié, via des expérimentations entreprises en MET ex-situ [34], [35] 
et in-situ [36] sur le M5®

, la facilité d’activation des systèmes de glissement en fonction de la direction 
de sollicitation à une température de 400°C et pour des niveaux de déformation compris entre 1 et 3% 
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[34], [35]. Un chargement suivant une direction proche de la direction axiale des tubes active 
principalement le glissement prismatique$c < ! >. En revanche, pour une orientation de sollicitation 

entre 60 et 90° par rapport à la direction axiale, la facilité d’activation des systèmes de glissement 
secondaires est augmentée [34]–[36] avec notamment une forte activité du glissement dévié 
pyramidal d2 < ! >. Le glissement$d2 < ! >, dont l’activation est favorisée par la température, 

apparaît comme le glissement secondaire majoritaire. Les glissements pyramidaux$$d2 < " 9 ! >, d6 < " 9 ! > et le glissement basal sont moins actifs [34], [35].  

Récemment, des simulations en ab-initio et en potentiels empiriques [37] ont permis de calculer les 

barrières énergétiques qu’une dislocation vis < ! > initialement étalée dans un plan prismatique doit 

franchir pour glisser dans un plan pyramidal ou dans un plan basal. De manière assez surprenante, 
les deux systèmes de glissement, pyramidal d2 < ! >$et basal$$b < ! >, présentent la même barrière 

énergétique et le même mécanisme faisant intervenir une configuration intermédiaire métastable pour 
laquelle la dislocation s’étale dans le plan pyramidal d2 [37].  

 
Tableau I.1.4: Systèmes de glissement dans les métaux hexagonaux. 

Famille de plan de 
glissement 

Direction de 
glissement 

Représentation du système de 
glissement 

Basal e${JJJG} < % >$= GI < GGHKJ > 

 

Prismatique f${GJGKJ} < % >$= GI < GGHKJ > 

 

Pyramidal π1 {GJGKG} < % >$= GI < GGHKJ > 

 

Pyramidal π1 {GJGKG} < # 9 % >$= GI < GGHKI > 

 

Pyramidal π2 {GJGKH} < # 9 % >$= GI < GGHKI > 
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Un classement des différents systèmes de glissement peut être obtenu par le critère de facilité 
d’activation de Schmid. Selon ce critère, le glissement d’un système donné n’est possible que si la 

cission appliquée est supérieure à la cission critique, notée$$gD. La mesure expérimentale de cette 

grandeur requiert des essais mécaniques sur des monocristaux. Afin d’accéder à la valeur précise de 

la cission critique d’activation d’un système de glissement secondaire, il faudrait pouvoir l’activer en 

orientant le cristal suivant des directions inhibant le système de glissement principal. Cette approche 
peut s’avérer délicate. Dans la littérature, peu de valeurs de cissions critiques sont disponibles. 

Néanmoins, il est possible d’établir un classement qualitatif relatif à la facilité d’activation des 

systèmes de glissement dans le zirconium et ses alliages [38] : 
 gDLc < ! >M < gDLd2 < ! >M < gDLb < ! >M < gDLd2 < " 9 ! >M h gDLd6 < " 9 ! >M 
 
Plusieurs auteurs [25], [27], [39] ont montré une forte sensibilité à la température de la cission critique 
du système prismatique,$gDLc < ! >M, en particulier dans le domaine des basses températures           

(N 250°C). Une diminution de la cission critique$$gD $$avec l’augmentation de la température a été 

constatée et est expliquée par une plus grande mobilité des dislocations à température élevée. 
L’augmentation de la température facilite également l’activation des systèmes de glissement 

secondaires, le classement précédemment établi restant néanmoins inchangé [25]. En plus de sa 
sensibilité à la température, la cission critique augmente en présence d’éléments en insertion dans le 

réseau cristallin du zirconium, et en particulier en présence de l’oxygène [39], [40] qui joue un rôle 
d’obstacle au mouvement des dislocations par un mécanisme d’ancrage. 

L’irradiation a pour effet de rapprocher les cissions critiques des différents systèmes de glissement 
[41]–[43] et de modifier l’ordre établi pour les alliages de zirconium non irradiés. En effet, le glissement 

basal, très peu actif dans les matériaux non irradiés, est favorisé par rapport au glissement 
prismatique dans les matériaux irradiés [42]–[44]. Toutefois, l’activation préférentielle du glissement 

basal n’a été observée que pour un chargement en traction suivant le sens transverse et en 
pressurisation interne. Du fait de la forte texture du matériau, seuls les glissements prismatiques et 
pyramidaux sont observés pour des essais de traction axiale. L’augmentation sous irradiation de la 

cission critique des plans de glissement prismatiques peut être expliquée par la présence des boucles 
de dislocation dans les plans prismatiques [41]. 
 

I.1.3.2 Anisotropie du comportement mécanique des alliages de zirconium 

 
La nature de la structure cristalline des alliages de zirconium, leur texture cristallographique marquée 
et le nombre limité de modes de déformation plastique sont à l’origine de l’anisotropie de leur 

comportement viscoplastique [25], [45]. Leurs propriétés physiques en plasticité, comme la contrainte 
d’écoulement, dépend de la direction de sollicitation. Du fait de la texture des tubes en alliages de 
zirconium (§ I.1.2.2.2), la limite d’élasticité est légèrement plus importante suivant la direction 
transverse (circonférentielle) du tube que suivant la direction axiale [25], [46]. La surface de charge 
s’écarte de celle d’un matériau isotrope (critère de Von Mises) et peut être représentée par le critère 
d’écoulement plastique de Hill vérifié pour les géométries tubulaires de symétrie orthotrope        
(Figure I.1.10).  

D’après les Figure I.1.10 (a) et les Figure I.1.10 (b), l’anisotropie de comportement suivant les deux 

directions circonférentielle et axiale semble diminuer avec la température [25], [46].  

Seule la dépendance à la direction de sollicitation qui est à l’origine de l’anisotropie du comportement 

plastique des alliages de zirconium a été évoquée dans cette partie. Toutefois, il est important de 
mentionner que la contrainte d’écoulement évolue avec des paramètres autres que la température, 

comme la déformation plastique, la vitesse de sollicitation, l’état métallurgique et la composition 

chimique du matériau ainsi que l’irradiation. 
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Des essais de traction uniaxés réalisés sur des tubes de Zircaloy-4 détendu ont également montré 
une anisotropie de comportement mécanique de cet alliage [45] (Figure I.1.11 (a)) qui peut être 
évaluée par les coefficients de Lankford  i et c définis comme suit : 

 

i = jklRTklRSmnop c = jklRUklRSmnoq Eq. I.1.1 

 

Recristallisé Détendu 

(a) (b) 

Recristallisé 

Détendu 

(c) 

Von Mises 
Expérimentale 

Von Mises 

Expérimentale 

Figure I.1.10: Surfaces de charge isotropes (Von Mises) et anisotropes du Zircaloy-4 et du M5®   

– (a) Zircaloy-4 détendu et recristallisé, 20°C, déformation plastique de 0,02% et vitesse de déformation de 
6,6×10-4 s-1 [46], (b) Zircaloy-4 détendu et recristallisé, 350°C, déformation plastique de 0,02% et vitesse de 

déformation de 6,6×10-4 s-1 [46] et (c) M5®, 400°C, déformation plastique entre 1 et 3% et vitesse de 
déformation de 3,3×10-8 s-1 [35]. 
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Avec lRU la déformation axiale, lRT la déformation circonférentielle et lRS la déformation radiale.  

Ces coefficients valent 1 dans le cas d’un comportement isotrope. Pour le Zircaloy-4 détendu,      
Murty et al. [45] ont trouvé des valeurs de 1,5 pour i$$et de 2,9 pour c à température ambiante           

(Figure I.1.11 (b)). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Ces tubes de Zircaloy-4 détendu présentent une texture radiale, les axes cristallographiques < " > 

des grains s’orientant majoritairement dans le plan (DT-DR) (§ I.1.2.2.2). Les systèmes de glissement 
pour accommoder une déformation suivant la direction radiale, direction « dure » du matériau, sont 
difficilement activés par rapport au système de glissement prismatique. Ce dernier correspond au 
système de glissement principal pour l’accommodation d’une déformation suivant la direction axiale  
(§ I.1.3.1). Par conséquent, l’anisotropie du rapport de déformation plastique klRU par klRS, quantifiée 

par le coefficient c, est élevée. D’après la Figure I.1.11 (b), ce rapport c est constant avec la 

température puis diminue à partir de 600 K pour devenir inférieur à$$i. Cette évolution peut être 

corrélée à une augmentation de la facilité d’activation des systèmes de glissement secondaires avec 
la température (§ I.1.3.1). La direction radiale, direction d’orientation préférentielle des axes 

cristallographiques$$< " >, devenant moins « dure ».  

 

I.1.4 Conclusions 
 

 

Cette première partie d’analyse bibliographique a permis tout d’abord de rappeler les propriétés 
cristallographiques du zirconium en phase α ainsi que les principales caractéristiques des deux 
alliages étudiés : le Zircaloy-4 et le M5®. Une description non exhaustive a porté sur les modes de 
déformation plastique de ces matériaux non irradiés.  

De cette étude, on peut noter certains points importants : 
 

o Le comportement élastique du monocristal de zirconium est anisotrope. Cette anisotropie 
dépend de la température ; 

o Le comportement en dilatation thermique du monocristal de zirconium est anisotrope avec 
un rapport d’anisotropie de 1,5 à température ambiante. Cette anisotropie augmente avec 
la température et peut induire des contraintes internes lors d’un chargement thermique ; 

o L’élasticité macroscopique des alliages de zirconium peut être considérée comme isotrope 
pour des sollicitations dans le plan axial-transverse (DA-DT) d’un produit de type tube ou 
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Figure I.1.11 – (a) Déformation radiale et circonférentielle en fonction de la déformation axiale pour un 
essai de traction uniaxé sur un tube de Zircaloy-4 détendu [45] et (b) évolution des coefficients 

d'anisotropie avec la température [45]. 
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tôle minces;  
o Les alliages de zirconium se déforment principalement par le glissement des dislocations. 

En raison de la faible symétrie de la maille hexagonale compacte, le nombre de systèmes 
de déformation activés est limité. Le glissement prismatique c < ! > constitue le système 
de glissement principal du zirconium et de ses alliages non irradiés. L’activation des 
systèmes secondaires est possible pour des orientations de sollicitation favorables, pour 
des niveaux de déformation plastique importants et pour une température élevée ; 

o La structure de la maille hexagonale compacte du zirconium, la texture cristallographique 
marquée des tubes en alliages de zirconium et le nombre limité de systèmes de 
déformation plastique entraînent une anisotropie de leur comportement plastique. 

 

 

I.2 Effets de l’irradiation sur la microstructure des alliages de zirconium 

I.2.1 Origine de l’endommagement des alliages de zirconium sous irradiation 
 
En fonctionnement nominal en REP, les gaines et les tubes guides sont soumis à un bombardement 
neutronique qui entraîne des changements microstructuraux et une modification du comportement 
mécanique. Pour mieux appréhender les mécanismes microscopiques responsables de ces 
transformations, il apparaît nécessaire de comprendre l’origine du dommage d’irradiation. Ainsi, dans 
cette partie, nous nous intéresserons à la première étape d’endommagement du matériau sous 
irradiation qui correspond à la création de défauts sous irradiation aux neutrons, mais aussi sous 
irradiation aux particules chargées (électrons et ions lourds).  
 

I.2.1.1 Irradiations aux neutrons 

 
Les neutrons rapides, émis lors de la réaction de fission, interagissent avec le matériau constituant les 
gaines et les tubes guides. Ces interactions s’opèrent via des collisions élastiques ou inélastiques ou 

des réactions nucléaires. En raison de la faible section efficace de capture des neutrons thermiques 
par les alliages de zirconium, la formation de nouvelles espèces chimiques par interaction nucléaire 
inélastique est généralement très faible et les interactions consistent essentiellement en collisions 
élastiques entre les neutrons et les atomes. 

Considérons un neutron rapide d’énergie ;s$qui entre en collision élastique avec un atome cible du 

matériau irradié et lui transmet au cours de sa traversée une énergie cinétique moyenne$;tK . Par la 

conservation de la quantité de mouvement et de l’énergie cinétique du système, cette énergie 
transmise s’écrit comme suit, où us est la masse du neutron incident et uvw la masse de l’atome cible 

de zirconium : 

;tK = $ P$$usuvw$;sLus 9uvwM² Eq. I.2.1 

 
Si l’énergie transmise lors de ces collisions élastiques est supérieure à une énergie seuil de 
déplacement,$;x, l’atome cible est éjecté de son site cristallin créant une paire de lacune-auto-

interstitiel (SIA : Self-Interstitial Atom) appelée paire de Frenkel (Figure I.2.1 (a)).  
Pour une irradiation aux neutrons de 1 MeV, l’énergie transmise vaut 22 keV et est beaucoup plus 
élevée que l’énergie seuil de déplacement d’un atome de zirconium de son site cristallin, égale à       
40 eV selon la norme NRT (Norm Reference Test Standard E521-96, Annual Book of ASTM 
Standards, Philadelphia, PA, USA) [47]. 
Avant d’occuper une position interstitielle dans le réseau cristallin, l’atome primaire éjecté, appelé PKA 
(Primary Knock-on Atom), peut déplacer à son tour un atome si son énergie cinétique, communiquée 
par le neutron, est suffisante. Dans ce cas, il continue sa traversée dans le matériau en créant une 
cascade de collisions avec les atomes voisins jusqu’à épuiser toute son énergie (Figure I.2.1 (b)). Se 
crée alors une cascade de déplacements formée de zones riches en lacunes (cœur de la cascade) et 
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de zones périphériques riches en auto-interstitiels. Le comportement structural et énergétique des 
cascades de déplacements est largement étudié en modélisation par la Dynamique Moléculaire [48], 
[49]. 
 
 

 
 
 

 
 
 
 
 

 
 
 
L’endommagement du matériau sous l’effet de l’irradiation est quantifié par le taux de production de 

défauts ponctuels y défini comme le nombre de déplacement par atome (dpa) par unité de temps : 

 

y = $yz|U ~x�Ct$ Eq. I.2.2 

 
avec yz|U le taux de création de PKA par unité de volume, ~x le nombre d’atomes déplacés dans une 

cascade et �Ct le nombre d’atomes cibles par unité de volume.  

Le taux de création de PKA yz|U$qui traduit le nombre de cascades initiées dans le matériau dépend 

de la section efficace d’interaction élastique$V��C�t, du nombre d’atomes cibles par unité de volume �Ct 
et du flux$�. Pour une énergie donnée des particules incidentes, yz|U s’écrit : 

 

yz|U =$�$�CtV��C�t Eq. I.2.3 

 
A partir des équations Eq. I.2.2 et Eq. I.2.3, nous déduisons l’expression suivante du taux de création 

de défauts ponctuels y!: 
 

y = $�$V��C�t $~x Eq. I.2.4 

 
Le nombre d’atomes déplacés dans la cascade peut être déterminé par la théorie de Norgett, 
Robinson et Torrens (NRT) [50] : 
 

~x = � ;tKP$;x $ Eq. I.2.5 

 
Le coefficient � présente l’efficacité de déplacement et est approximativement égal à 0,8 [50]. 

Nous proposons d’évaluer, à l’aide d’un calcul analytique simple, le dommage d’irradiation 

neutronique dans des gaines du REP. D’après les équations Eq. I.2.1 et Eq. I.2.5, un neutron 
d’énergie de 1 MeV induit une cascade dans laquelle 220 atomes ont été déplacés. La section 
efficace d’interaction élastique du zirconium (90Zr) avec des neutrons de 1 MeV est de 6 barn [51], 
[52]. La masse volumique du zirconium valant 6,5 g/cm3 

à 20°C, le nombre d’atomes par unité de 

Figure I.2.1: Effets de l’irradiation – (a) création d’une paire de Frenkel (lacune-auto-interstitiel) 
et (b) création d’une cascade de déplacements. 



I.2. EFFETS DE L’IRRADIATION SUR LA MICROSTRUCTURE DES 
ALLIAGES DE ZIRCONIUM 

 

 

25 
 

volume �Ct est de 4,34×1028 atomes/m3. En considérant un flux typique de neutrons de 1 MeV égal à 

5×1017 n/m²/s, nous obtenons un taux de création de PKA de 1,3×1019 m-3 s-1 (Eq. I.2.3). Le taux de 

création de défauts ponctuels dans la gaine du REP est donc égal à 6,6×10-8 dpa/s (Eq. I.2.2). En un 

an d’irradiation en REP, chaque atome est déplacé deux fois.  

Par ailleurs, un dommage d’irradiation de 1 dpa correspond à une fluence neutronique de      
7,58×1024 n/m². Cette correspondance entre la fluence neutronique et le nombre de dpa est proche de 

la valeur de Shishov [53] qui est de 6,9×1024 n/m² pour des neutrons d’énergie ; >$1 MeV. La 

quantification du dommage d’irradiation en dpa permet aussi de comparer les expériences d’irradiation 

réalisées dans des accélérateurs et des réacteurs expérimentaux à celles conduites dans les 
réacteurs de puissance. Une correspondance fluence/dpa est donnée pour les réacteurs 
expérimentaux (Materials Testing Reactors, MTR) où 1 dpa correspond à une fluence neutronique de 
4×1024 n/m² (; >$1 MeV) [53]. 

 
I.2.1.2 Irradiations aux particules chargées : électrons et ions lourds 

I.2.1.2.1 Irradiations aux électrons 

 
Le calcul de l’énergie cinétique moyenne transmise par les électrons incidents aux atomes cibles du 

matériau irradié s’appuie sur l’approche relativiste traduite comme suit où$$;� $est l’énergie des 

électrons incidents, u� leur masse et " la vitesse de la lumière : 

 

;tK = ;�L;� 9 Pu�"6Muvw"6  Eq. I.2.6 

 
Compte tenu de leur faible masse, les électrons transmettent aux atomes de zirconium, via les 
collisions élastiques, une énergie cinétique très faible. Si nous considérons le cas d’une irradiation aux 
électrons de très haute énergie (;� = 1 MeV), l’énergie moyenne transmise aux atomes cibles n’est 

que de 25 eV. Les électrons ne peuvent donc créer que des paires de Frenkel lors des chocs 
balistiques avec les atomes cibles, l’énergie transférée aux PKA étant trop faible pour induire des 
cascades de déplacements. De là vient l’intérêt des irradiations aux électrons qui permettent d’étudier 

l’influence des déplacements d’atomes sur la microstructure du matériau irradié sans avoir les effets 
des cascades. 
 

I.2.1.2.2 Irradiations aux ions 

 
Le type d’interaction, élastique ou/et inélastique, des atomes cibles avec les ions incidents dépend de 
l’énergie et de la masse de ces derniers.  
Des ions de forte énergie provoquent une excitation du nuage électronique et des ionisations.  Au fur 
et à mesure que ces ions pénètrent dans la matière, leur énergie cinétique baisse et ils entrent en 
collision élastique avec les atomes cibles de la matière, créant ainsi des cascades de déplacements. 
Ces cascades sont d’autant plus importantes que les ions sont lourds, l’énergie transférée aux PKA 

étant plus élevée.  
Des ions de faible énergie interagissent avec les atomes cibles du zirconium via des chocs élastiques. 
Leur interaction avec la matière est donc similaire à celle ayant lieu avec les neutrons. Néanmoins, il 
faut noter que les ions sont rapidement arrêtés dans la matière, créant ainsi un dommage sur une 
épaisseur de quelques centaines de nanomètres à quelques dizaines de micromètres. Cette 
épaisseur de dommage d’irradiation dépend de la nature et de l’énergie de ces ions incidents. 
L’irradiation aux neutrons crée, quant à elle, un dommage dans le volume du matériau.  

Le calcul du dommage d’irradiation et de la profondeur de pénétration des ions dans la matière peut 
être obtenu par le logiciel SRIM. Ce logiciel, développé par Ziegler et Biersack [54], [55], est 
communément utilisé par la communauté des implantations ioniques.   
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Les irradiations aux particules chargées sont souvent utilisées pour simuler l’irradiation neutronique. 

Elles présentent un certain nombre d’avantages, notamment la possibilité d’atteindre en quelques 
heures ou jours des doses équivalentes à plusieurs années d’irradiation en REP. Cependant, il est 

fondamental de bien vérifier la bonne représentativité du dommage créé lors de ces irradiations. Le 
Tableau I.2.1 donne un ordre de grandeur des temps d’irradiation pour atteindre une dose de 7 dpa 

avec des neutrons d’énergie de 1 MeV, des électrons de 1 MeV et des ions Zr
+ de 600 keV. Les flux et 

les taux de création de dommage, donnés pour les irradiations aux électrons et aux ions Zr+, 
proviennent des expériences réalisées dans le cadre de ce travail de thèse. 

 
Tableau I.2.1: Comparaison de l'endommagement aux neutrons et aux particules chargées 

(électrons et ions). 

 Neutrons (1 MeV) Electrons (1 MeV) Ions Zr+ (600 keV) 

Flux (particule.m-2.s-1) 5×1017 8,43×1023 7×1014 

Taux de création de 
dommage (dpa/s) 

6,6×10-8 2,53×10-3 4,5×10-4 

Temps d’irradiation 
pour atteindre 7 dpa 

3 années et 160 jours 46 minutes 4 heures 

Dommage primaire 
Cascades de 

déplacements massives 
Paires de Frenkel 

Cascades de 
déplacements  

Epaisseur 
d’endommagement 

Volume Surface Surface (300 nm) 

 

I.2.2 Evolution de la population de défauts ponctuels 
 
Le temps caractéristique d’évolution d’une cascade de déplacements est de quelques picosecondes 
(Figure I.2.2). La première phase de création de la cascade produit un très grand nombre de défauts 
ponctuels. Le matériau se trouve alors dans un état hors équilibre thermodynamique défini par une 
sursaturation de lacunes et d’auto-interstitiels. S’ensuit une phase d’effondrement de la cascade qui 
correspond à une relaxation très rapide pendant laquelle les auto-interstitiels et les lacunes 
s’annihilent par recombinaison. Le nombre de défauts ponctuels résiduels, restants après 
l’effondrement de la cascade, dépend de son énergie et de la température [48], [49], [56]. Ce nombre 
traduit l’efficacité de production des paires de Frenkel et constitue un paramètre important pour la 
description des évolutions microstructurales du matériau sous irradiation. Les calculs en Dynamique 
Moléculaire [48], [49], [56] donnent un nombre de paires de Frenkel (��) inférieur à celui déduit par le 

modèle NRT [50] (~x dans l’équation Eq. I.2.5). Le rapport$$�� ~x $W évolue avec l’énergie de la cascade 

de déplacements et la température. Pour le zirconium pur, une cascade d’énergie de 20 keV et une 
température de 100 K, ce rapport est de l’ordre de 30% [48], [49].  
 
 
 
 

 

 

 
A des échelles de temps plus longues, les lacunes et les auto-interstitiels se réorganisent et peuvent 
s’éliminer sur les différents puits de la microstructure (dislocations, joints de grains et surfaces libres) 
ou bien s’agglomérer pour former des défauts bi et tridimensionnels (boucles de dislocation et 

cavités). Les phénomènes « post-cascade » font intervenir des mécanismes de diffusion des défauts 
ponctuels qu’il convient de comprendre pour parvenir à prédire l’évolution microstructurale des 

Secondes 

Création d’une 
cascade 

10
-13

 10
-12

 

Effondrement 
de la cascade 

10
-6

 

Diffusion 
interstitielle 

1 

Diffusion 
lacunaire 

10
6

 

Evolution 
microstructurale 

Figure I.2.2: Temps caractéristiques d’évolution de la cascade de déplacements, des 
mécanismes de diffusion et de l’évolution de la microstructure. 
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alliages de zirconium sous irradiation. Plusieurs travaux de modélisation à l’échelle atomique ont porté 

sur la stabilité et la diffusion des défauts ponctuels.  
 

I.2.2.1 Propriétés des auto-interstitiels 

 
Les calculs en potentiels empiriques et ab-initio portant sur la structure, la stabilité et la mobilité des 
auto-interstitiels sont classiquement basés sur les huit configurations proposées par Johnson et 
Beeler pour les métaux hexagonaux compacts [57] (Figure I.2.3 (a)) : Octaédrique (O), Split dumbbell 
suivant <c> (S), Crowdion hors du plan basal (C), Tétraédrique (T), Basal-Octaédrique (BO), Split 
dumbbell dans le plan basal (BS), Crowdion dans le plan basal (BC) et Basal-Tétraédrique (BT). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Pour le zirconium,  la configuration BO a été identifiée comme étant la configuration la plus stable pour 
les auto-interstitiels [58]–[61]. Cependant, il est important de noter que la stabilité relative des 
différentes configurations auto-interstitielles dépend fortement du potentiel interatomique utilisé ou 
bien de l’approximation de la fonctionnelle de densité adoptée en ab-initio et de la géométrie et la 
taille de la supercellule [58], [60], [62] (Tableau I.2.2). Ainsi d’autres configurations peuvent être 

fréquemment rencontrées comme la (O), ou la (BS) [59] et la (S) [58], [62]. Des calculs récents, en   
ab-initio, utilisant la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT), ont identifié de nouvelles 
configurations qui peuvent correspondre à des minimums locaux d’énergie ou à des points de cols 
[60], [61]. Plus particulièrement, la configuration (BC’)  présente une énergie de formation légèrement 
plus élevée (0,02 eV) que celle de la configuration la plus stable (BO). Cette nouvelle configuration 

(a) 

(b) 

Figure I.2.3 – (a) Les 8 configurations classiques des auto-interstitiels dans la maille hexagonale 
compacte [47] et (b) les trois nouvelles configurations des auto-interstitiels dans la maille 

hexagonale compacte du zirconium [60]. 



Chapitre 1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE 

 

28 
 

(BC’) est de faible symétrie et est obtenue à partir de (BC) [60], [61]. Deux autres nouvelles 
configurations d’auto-interstitiels métastables de basse énergie, (PS) et (PS’), ont été mises en 
évidence dans le zirconium [60], [61] (Figure I.2.3 (b)). En résumé, un ordre basé sur la stabilité des 
configurations auto-interstitielles peut être proposé [61] (Tableau I.2.2) : 
 

(BO) < (BC’) < (BS) < (O)$< (S)$< (PS’)$< (PS) 

 
Les configurations jouent un rôle important dans la migration des auto-interstitiels. Connaissant leur 
stabilité relative, l’étude de la mobilité des SIAs consiste à regarder les différents chemins qui 
permettent de passer d’une configuration à une autre et à calculer leur barrière de migration.  
Plusieurs mécanismes de saut peuvent donc intervenir dans la mobilité des auto-interstitiels. 
Toutefois, de nombreux auteurs s’accordent sur le fait que le chemin de migration basale s’effectue 

principalement via la position interstitielle la plus stable (BO) en passant par une configuration 
intermédiaire (BS), la migration non basale ayant lieu suivant (BO) et (O) [59], [61], [63], [64]. 

 
Tableau I.2.2: Energies de formation et de migration des auto-interstitiels dans le zirconium calculées en 

ab-initio et en Dynamique Moléculaire. 

Méthode  
Energie de formation (eV) 

Energie de 
migration (eV) Référence 

BO O BS S BC’ PS PS’ �$< # > // < # > 

Finnis-Sinclair MB 
interatomic potential 

- - - - - - - 0,06 0,15 [65] 

Finnis-Sinclair MB 
interatomic potential 

3,97 4,13 3,77 - - - - 0,24 0,16 [66] 

Ab-initio LDA 2,78 2,79 2,9 2,8 - - - 
0,12 0,15 

[58] 

Ab-initio GGA 3,14 3,04 3,39 3,28 - - - [58] 

Ab-initio GGA + KMC 2,77 2,92 2,9 3,02 2,82 3,06 2,98 0,254 0,269 [64] 

Ab-initio GGA  2,96 2,99 - 3,16 - - - - - [12] 

Ab-initio + elastic 
correction 

2,77 2,96 2,94 2,97 2,93 3,07 3,03 0,25 0,29 [61] 
 

MB: Many-Body, LDA: Local Density Approximation, GGA: Generalized Gradient Approximation, KMC: Kinetic Monte Carlo. 

 

En utilisant des potentiels empiriques, plusieurs auteurs [12], [63], [65]–[67] ont rapporté une 
anisotropie de diffusion des auto-interstitiels qui migrent plus facilement dans le plan basal que suivant 
la direction cristallographique < " >. Cette anisotropie de diffusion diminue avec la température [12], 
[64]. Toutefois, il existe dans la littérature des travaux qui font appel à la méthode de calcul ab-initio et 

qui mettent en évidence une plus faible anisotropie de diffusion des SIAs [59], [61], [64] que celle 
prévue par les calculs en potentiels empiriques. A titre d’exemple, Vérité [59] trouve un faible écart de 
0,06 eV entre la barrière de migration de l’auto-interstitiel suivant l’axe < " >$et celle parallèle au plan 
basal. Cet écart n’est que de 0,015 eV selon Samolyuk et al. [64].  

A ce jour, il semble difficile d’avoir une réponse claire sur la diffusion des auto-interstitiels dans la 
maille HCP du zirconium du fait du grand nombre de configurations possibles (Figure I.2.3) et des 
limites de chacune des deux méthodes de calcul atomistique. En effet, les potentiels empiriques 
emploient une approche simplifiée pour la description électronique du matériau. Les résultats sont 
donc moins précis que ceux issus des calculs ab-initio qui ont le mérite de partir des principes 
fondamentaux sans utiliser des paramètres empiriques. En revanche, les calculs ab-initio se font à 

température nulle (état de base) et ne prennent pas en compte l’entropie et l’effet de la température. 

Néanmoins, malgré la contradiction de certains résultats issus de la modélisation à l’échelle atomique 
et le manque de preuves expérimentales, il est généralement « admis » que les auto-interstitiels 
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diffusent plus rapidement dans le plan basal que suivant la direction$< " > de la maille hexagonale 

compacte du zirconium. 
 

I.2.2.2 Propriétés des lacunes 

 
Des mesures expérimentales de l’auto-diffusion [68], [69] ont révélé que l’énergie d’activation de la 

diffusion lacunaire dans le zirconium est plus faible que ce que prédisent les lois classiques de 
diffusion à température élevée pour les métaux de structure hexagonale compacte. Cette migration 
facile des lacunes serait due à leur interaction avec des atomes interstitiels des espèces chimiques 
présents dans la matrice Zr-α [68], [69]. Ces atomes, comme le fer ou le chrome, sont appelés 
diffuseurs « ultra-rapides » et peuvent s’associer à la lacune [70], [71]. Se forme ainsi un couple 
atome interstitiel ultra-rapide/lacune qui va diffuser rapidement dans le matériau [70], [72], [73]. Il a été 
montré que le coefficient d’autodiffusion augmente avec la teneur en fer dans le zirconium [70]. 
L’interaction du fer avec la lacune a été également étudiée via des calculs à l’échelle atomique [71], 
[74]. La présence du fer semble modifier la stabilité thermodynamique et le mécanisme de diffusion de 
la lacune.  

Les énergies de formation et de migration, calculées par simulations atomistiques en potentiels 
empiriques [63], [65], [66], sont compatibles avec les énergies d’activation obtenues 
expérimentalement [69], [70] (Tableau I.2.3). Une diffusion quasi-isotrope de la lacune a été mise en 
évidence expérimentalement [69], [70], [75] et via des calculs en potentiels empiriques [63], [65], [66]. 
Il existe donc une Différence d’Anisotropie de Diffusion (DAD) entre les auto-interstitiels qui migrent 
préférentiellement dans le plan basal (§ I.2.2.1) et les lacunes dont la mobilité est faiblement 
anisotrope. 
 

Tableau I.2.3: Energies de formation et de migration des lacunes dans le zirconium calculées 
expérimentalement, en ab-initio et en Dynamique Moléculaire. 

Méthode  
Energie de formation 

(eV) 

Energie de 
migration (eV) 

Energie 
d’activation 

(eV) 
Référence 

�$< # > // < # > 

Auto-diffusion - - 1,2-3,5 [68] 

Finnis-Sinclair MB 
interatomic potential 

1,79 0,93 2,72* [65] 

Finnis-Sinclair MB 
interatomic potential 

1,78 0,84 0,88 2,64* [66] 

Ab-initio GGA 2,17 0,51 0,67 2,76* [76] 

Ab-initio LDA 2,29 0,23 0,43 2,62* [76] 

Ab-initio GGA 2,07 0,54 0,65 2,66* [77] 

Ab-initio GGA + KMC - 0,54 0,63 - [64] 

Ab-initio GGA + KMC 2 0,72 0,76 2,74* [12] 

MB: Many-Body, LDA: Local Density Approximation, GGA: Generalized Gradient Approximation, KMC: Kinetic Monte Carlo. 
* énergie d’activation évaluée comme la somme de l’énergie de formation et de la moyenne des énergies de migration. 

 
Les simulations en ab-initio prédisent, quant à elles, une anisotropie de diffusion de la lacune qui 
migre plus facilement dans le plan basal que suivant la direction < " > [59], [64], [76], [77]       

(Tableau I.2.3). L’écart entre la barrière de migration non basale et basale est assez important, de 

l’ordre de 0,1 eV [59], [64], [76], [77]. Cette anisotropie de diffusion de la lacune peut être expliquée 
par une différence de chemin de migration, rectiligne et symétrique pour le saut hors du plan basal et 
courbé et asymétrique pour le saut basal [65].  
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En guise de remarque, nous tenons à préciser que ces résultats récents issus des simulations en     
ab-initio mettent en défaut la théorie basée sur la Différence d’Anisotropie de Diffusion entre les auto-
interstitiels et les lacunes. En effet, une diffusion quasi-isotrope des auto-interstitiels (§ I.2.2.1) et une 
migration préférentielle des lacunes dans le plan basal sont à l’opposé de la DAD. Néanmoins, selon 

Samolyuk et al. [64], cette contradiction peut être résolue par la considération de la mobilité 1D des 
petits amas de SIAs [65]. Une diffusion plus rapide de ces petits amas interstitiels dans le plan basal 
que suivant l’axe cristallographique$< " > peut induire un effet similaire à la DAD. L’anisotropie de la 

mobilité 1D des amas interstitiels est d’ailleurs prise en compte dans le modèle de croissance sous 

irradiation proposé par Barashev et al. [78].  

Tout comme pour les auto-interstitiels (§ I.2.2.1), le caractère isotrope ou anisotrope de la diffusion 
des lacunes n’est pas clair jusqu’à présent. En effet, si les résultats des calculs en potentiels 

empiriques prédisent une diffusion isotrope des lacunes et anisotrope des auto-interstitiels, les calculs 
ab-initio remettent en cause cette DAD. Toutefois, il est important de bien noter que l’anisotropie de 

diffusion des lacunes diminue avec l’augmentation de la température [12], [64], [79]. L’anisotropie de 
la diffusion lacunaire mise en évidence par les calculs ab-initio à 0 K [59], [64], [76], [77] serait donc 

plus faible à une température plus élevée. Par ailleurs, les calculs thermodynamiques de l’enthalpie et 

l’entropie de migration montrent une faible anisotropie de diffusion de la lacune comparée à celle de 
l’auto-interstitiel [12], [79], la DAD restant significative jusqu’à des températures inférieures à 700 K. 
Nous verrons par la suite que la DAD joue un rôle important dans la prédiction du comportement en 
croissance libre sous irradiation des alliages de zirconium. 
 

I.2.3 Les boucles de dislocation < % > 
 
A l’issue de l’effondrement de la cascade de déplacements, les défauts ponctuels survivants et les 
petits amas interstitiels et lacunaires s’agglomèrent  pour former des défauts planaires, les boucles de 

dislocation. Ces boucles constituent les principaux défauts d’irradiation rencontrés dans le zirconium 
et ses alliages. Elles sont de deux types : les boucles < ! > qui apparaissent dès les premiers stades 

de l’irradiation et les boucles à composante < " > qui ne sont observées qu’à forte dose d’irradiation.  

Nous proposons dans cette partie une revue bibliographique des observations en Microscopie 
Electronique en Transmission attestant la formation des boucles de dislocation < ! > sous irradiation 

aux neutrons et aux particules chargées et mettant en évidence leurs caractéristiques 
microstructurales (vecteur de Burgers, plan d’habitat, nature, géométrie, taille et densité). Nous nous 
intéresserons également à l’influence des conditions d’irradiation et des éléments d’alliage sur 
l’évolution de leur nucléation et leur croissance.  
 

I.2.3.1 Observation et caractérisation des boucles de dislocation < % > induites par 

l’irradiation 

 
La communauté scientifique a été pendant longtemps en désaccord à propos des caractéristiques des 
boucles de dislocation induites par l’irradiation du zirconium et de ses alliages. C’est finalement en 

1979 que plusieurs laboratoires procédèrent à une analyse commune des défauts d’irradiation dans le 

zirconium pur et le Zircaloy-2. L’étude fut conduite sur les mêmes échantillons dans le but de 
comparer les observations réalisées par les différents laboratoires. Ce « Round-Robin » a permis de 
lever l’indétermination sur la nature des défauts d’irradiation et d’établir un consensus sur leurs 

caractéristiques. 

Les observations réalisées dans le cadre du « Round-Robin » ont porté sur deux matériaux, le 
zirconium pur « crystal bar » et le Zircaloy-2, irradiés jusqu’à une fluence neutronique de 1×1025 n/m² 

et pour des températures allant de 250 à 400°C [80]. Les résultats obtenus par les différents 
laboratoires sont en parfait accord, les défauts d’irradiation présents dans cette gamme de 
température et de dose d’irradiation sont exclusivement des boucles de dislocation$< ! > de vecteur 

de Burgers de type$< ! > (�45 = @/3 < @@PA: >). Aucune boucle à composante < " > n’a été observée.   



I.2. EFFETS DE L’IRRADIATION SUR LA MICROSTRUCTURE DES 
ALLIAGES DE ZIRCONIUM 

 

 

31 
 

Les boucles de dislocation$< ! >, ayant comme vecteur de Burgers un vecteur du réseau cristallin, 

sont donc parfaites. Trois familles peuvent être distinguées selon que le vecteur de Burgers est 
suivant !244445- !644445$ou !744445 (Figure I.1.2 (a) et Figure I.1.2 (c)). Northwood et al. ont [81] montré que les trois 

types de vecteurs de Burgers sont uniformément répartis au sein de la population des boucles de 
dislocation < ! > présentes dans des échantillons de zirconium pur irradiés à une température de 

250°C et à une fluence neutronique de 1,8×1024 n/m².  

Jostsons, Kelly et Blake [82] ont montré que les boucles de dislocation < ! >$$ne sont pas 

rigoureusement situées dans les plans prismatiques de la maille hexagonale compacte mais se 

répartissent entre les plans {@:@A:}$et$${@@PA:}. La distribution des normales aux plans d’habitat de ces 

boucles dans le triangle standard [83] (Figure I.2.4 (a)) permet de visualiser la dispersion de ces plans 
autour des plans prismatiques et principalement autour des plans prismatiques de première 

espèce${@:@A:}. Ce résultat a été confirmé par le « Round Robin ». Les normales aux plans d’habitat 

des boucles < ! > étudiées font un angle allant de 15 à 30° par rapport à la direction < @:@A: > [80] 

(Figure I.2.4 (b)). Le vecteur de Burgers de type$$< ! >$ (�45 = @/3 < @@PA: >) n’étant pas parfaitement 

perpendiculaire au plan d’habitat de ces boucles, celles-ci ne sont pas purement coins. Une 
cartographie de la distribution en « ailes de papillon » des normales au plan d’habitat des trois familles 

de boucles < ! > a été proposée par Kelly et Blake [83] (Figure I.2.4 (c)). Cette cartographie peut 

servir à déterminer le vecteur de Burgers d’une boucle dont on connaît son plan d’habitat. Cette 

méthode de détermination du vecteur de Burgers a été mise en application, dans le cadre de ce travail 
de thèse, en vue d’une caractérisation des boucles < ! > dans du Zircaloy-4 irradié aux électrons de 

1 MeV à 580°C (§ Annexe D.2.2.1).  

Le caractère interstitiel ou lacunaire des boucles de dislocation < ! > a fait l’objet de plusieurs 

controverses. Carpenter et Watters [84] ont caractérisé 200 boucles observées dans une même lame 
mince de zirconium pur irradiée aux électrons à une température de 450°C. Ces boucles ont été 
identifiées comme étant toutes de nature interstitielle. Cependant, les travaux de plusieurs autres 
auteurs ont mis en évidence l’existence de boucles < ! > interstitielles et lacunaires induites par des 

irradiations aux neutrons [80], [82], [83] ou aux électrons [85]. La proportion des boucles interstitielles 
et lacunaires varie avec la température mais les deux types de boucles coexistent [80], [82]. A 400°C, 
la proportion des boucles < ! > lacunaires est d’environ 70% [80], [82], elle serait de 46% à 300°C 

[86] et de 44% à 250°C [81]. La mobilité de la lacune étant réduite à basse température, la formation 
des boucles interstitielles serait légèrement favorisée.  
La méthode d’analyse du contraste interne/externe d’une boucle de dislocation (§ Annexe D.2.2.2) est 
généralement plus facile à mettre en place pour déterminer la nature de boucles de tailles moyennes. 
A plus faibles températures, les boucles sont de petites tailles (diamètre inférieur à 10 nm) ce qui rend 
l’analyse de leur nature délicate. Dans la partie I.2.3.2.4, nous verrons que les surfaces libres et les 
joints de grains modifient également la proportion des boucles < ! > interstitielles et lacunaires.  

La présence simultanée des deux types, interstitiel et lacunaire, de boucles de dislocation < ! > est 

relativement atypique. Compte tenu de l’interaction élastique préférentielle d’une dislocation avec un 

auto-interstitiel (§ I.3.1.2.1) [87], le flux des SIAs vers les boucles de dislocation < ! > est plus élevé 

que celui des lacunes. De ce fait, les boucles < ! > lacunaires ne peuvent théoriquement grandir et 

les boucles de dislocation < ! > seraient exclusivement de nature interstitielle. Woo [88] a suggéré 

que la DAD (§ I.2.2.1 et § I.2.2.2) est en mesure d’expliquer l’existence des boucles lacunaires dans le 
zirconium. En effet, la DAD introduit un biais supplémentaire qui peut vaincre le biais dû à la 
Différence d’Interaction Elastique (EID) (§ I.3.1.2.1). Les dislocations ne sont plus alors 
nécessairement biaisées pour les auto-interstitiels. Avec le biais d’anisotropie de diffusion, le piégeage 

préférentiel des défauts ponctuels sur les puits de la microstructure dépend de leur orientation 
cristallographique et de leur environnement. Ainsi, les boucles de dislocation < ! > reçoivent un flux 

net d’interstitiels ou de lacunes suivant leur voisinage à des puits biaisés par la DAD. 
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Concernant la forme géométrique des boucles de dislocation$< ! >, celle-ci dépend de leur type 

interstitiel ou lacunaire et de leur taille. Jostsons et al. [82] ont  étudié la variation du rapport �/!         

(! étant le grand axe de la boucle et � son petit axe) avec la taille des boucles dans du zirconium pur 

irradié à 395°C avec une fluence neutronique de 6,4×1024 n/m². Si les boucles interstitielles sont 

toujours circulaires indépendamment de leur taille, les boucles lacunaires ont tendance à être plus 
elliptiques pour les plus grandes tailles [82]. Leur rapport d’ellipticité est de 0,8 pour des boucles d’une 

taille de 20 nm et de 0,6 pour des boucles de taille supérieure à 100 nm, valeur pour laquelle une 
stabilisation est atteinte (Figure I.2.5). 
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Figure I.2.4 – (a) Distribution des normales aux plans d’habitat des boucles de dislocation < % > [83], (b) plans 
d’habitat de la famille de boucles de vecteur de Burgers %G44445$et (c) distribution en « ailes de papillon » des normales 

aux plans d’habitat des trois familles de boucles de dislocation < % > [83]. 
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Les boucles de dislocation < ! > apparaissent à faible dose, à partir d’une fluence neutronique de 3 à 

4×1023 n/m² dans le zirconium et le Zircaloy-2, sous la forme de « black dots » d’une taille moyenne 

de 2 à 10 nm [89]. Ces défauts d’irradiation sont difficiles à observer et à analyser en MET à cause de 
leur grande densité et leur petite taille. Néanmoins, des études ont permis de montrer l’influence des 

conditions d’irradiation et des paramètres du matériau sur l’évolution de leur microstructure.  
 

I.2.3.2 Paramètres influençant la microstructure des boucles de dislocation < % > 

I.2.3.2.1 Température d’irradiation 

 
Lors du « Round-Robin »,  les auteurs ont rapporté un effet de la température sur la densité et la taille 
des boucles$< ! > [80]. Les résultats des analyses d’échantillons de Zircaloy-2 et de zirconium pur ont 

montré que plus la température d’irradiation est élevée, plus les boucles sont grandes et leur densité 

est faible. A 350°C, les boucles < ! > observées dans du Zircaloy-2 irradié à une fluence neutronique 

de 1×1025 n/m² ont une taille de 8 à 10 nm et une densité moyenne de 2×1022 m-3. A 400°C, leur taille 

moyenne passe à 20 nm et leur densité moyenne est de 9,5×1021 m-3 [80]. Cet effet de la température 
a été noté par plusieurs auteurs [90]–[94] (Figure I.2.6). Hellio et al. [92] ont mis en évidence le même 
effet de la température sur la cinétique de croissance des boucles de dislocation < ! > dans des 

lames minces de zirconium pur et de Zircaloy-4 irradiées aux électrons de 1 MeV pour des 
températures d’irradiation allant de 400 à 600°C. De façon générale, il a été noté que la température 
favorise la croissance des boucles < ! > au détriment de leur germination. Cet effet peut s’expliquer 

par la diminution de la sursaturation en défauts ponctuels avec l’augmentation de la température, ce 

qui induit une diminution du taux de nucléation. L’élévation de la température conduit aussi à une 

augmentation de la mobilité et donc du libre parcours moyen des défauts ponctuels. Ces défauts vont 
alors s’annihiler sur les boucles déjà formées, favorisant ainsi leur croissance. A 500°C les boucles de 
dislocation observées dans des échantillons de zirconium pur « crystal bar », de Zircaloy-2 et de       
Zr-2,5%Nb irradiés jusqu’à une fluence neutronique de 1,3×1025 n/m², ressemblent à de grands bras 

de dislocations enchevêtrés et à 700°C aucun défaut n’a été observé [94]. A très haute température, 
la diminution de la sursaturation en défauts ponctuels conduit à un taux de nucléation des boucles nul. 
Un recuit réalisé à une température supérieure à la température d’irradiation peut également faire 

disparaître les boucles de dislocation et restaurer la microstructure. 
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Figure I.2.5: Variation de l’ellipticité des boucles de dislocation < % >  avec la taille des boucles et leur 
nature (les boucles < % > interstitielles sont représentées par des cercles pleins et les boucles < % > 

lacunaires par des cercles vides) [82]. 
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Par ailleurs, comme mentionné précédemment (§ I.2.3.1), la proportion des boucles < ! > 

interstitielles et lacunaires évolue avec la température d’irradiation. Les boucles sont majoritairement 

lacunaires pour des irradiations aux neutrons à 400°C [80], [82], [94]. A 350°C, les boucles < ! > 

interstitielles et lacunaires sont en quasi égale proportion [90]. Peu de données sont disponibles à 
plus faible température en raison de la difficulté d’analyse du caractère interstitiel/lacunaire de la 
boucle (§ I.2.3.1).  Néanmoins, Northwood et al. [81] soulignent que pour une température inférieure à 
300°C les boucles sont interstitielles. 
 

I.2.3.2.2 Fluence d’irradiation 

 
A température constante, la densité et la taille des boucles < ! > évoluent avec la fluence 
d’irradiation. Les observations de Carpenter et al. [87] et Northwood [89] ont révélé l’existence d’une 

fluence seuil en dessous de laquelle les boucles de dislocation sont trop petites (diamètre inférieur à  
2 nm) pour être visibles en MET. Cette fluence seuil est de l’ordre de 2 [89] à 3×1023 n/m² [87] pour le 

Zircaloy-2 irradié aux neutrons à 300°C et de 8×1023 n/m² pour le Zr-2,5%Nb. Au-delà de cette 

fluence seuil, la densité des boucles de dislocation < ! > augmente rapidement jusqu’à atteindre une 

valeur de saturation égale à  3×1022 m-3 pour une fluence neutronique de saturation de 4×1024 n/m² 

dans le Ziracloy-2 irradié à 300°C (Figure I.2.7 (a)). Puis, la densité des boucles diminue légèrement. 
En revanche, leur taille continue à augmenter avec la dose sans qu’aucune saturation ne soit 

observée jusqu’à une fluence neutronique de 1×1026 n/m² [87] (Figure I.2.7 (b)). Ces fluences seuil de 

visibilité et de saturation des boucles < ! > dépendent de la température d’irradiation ainsi que de la 

composition chimique du matériau irradié.  

Lors des irradiations aux électrons, l’évolution de la densité et de la taille des boucles < ! > avec la 

fluence est similaire à celle observée au cours des irradiations aux neutrons. La saturation en densité 
de boucles est atteinte rapidement, après quelques minutes d’irradiation [91], [92]. 

(a) (b) 

0,2 /0 0,2 /0 

(c) 

0,1 /0 

(d) 

0,2 /0 

Figure I.2.6: Evolution de la population de boucles de dislocation < % > avec la température 
dans le zirconium pur crystal bar recristallisé (a) et (b) et dans le Zircaloy-2 recristallisé (c) et (d) 

[94] – (a) 300°C, 1,3×1025 n/m², (b) 400°C, 1,2×1025 n/m², (c) 300°C, 1,3×1025 n/m² et (d) 400°C, 
1,2×1025 n/m². 
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I.2.3.2.3 Eléments d’alliage  

 
Un effet des éléments d’alliage sur la microstructure des boucles de dislocation < ! > a été suspecté 

suite aux observations menées dans le cadre du « Round-Robin ». Les échantillons de zirconium pur 
« crystal bar » irradiés à 400°C à une fluence neutronique de 1×1025 n/m² présentent des boucles < ! > de taille moyenne de 54 nm et d’une densité de 8,5×1020 m-3 [80]. Les boucles, observées dans 

le Zircaloy-2 irradié dans les mêmes conditions, sont dix fois plus nombreuses et presque trois fois 
moins grandes (§ I.2.3.2.1) [80]. Ainsi, il semble que la présence des éléments d’alliage influence la 

microstructure de ces boucles.  

L’étude de l’effet des éléments d’alliage sur la microstructure des défauts d’irradiation est relativement 

difficile. Pour bien mener cette analyse, il faudrait élaborer des alliages modèles en faisant varier la 
teneur d’un seul élément d’addition. Des travaux réalisés sur des alliages industriels ont permis, 
néanmoins, de déterminer quelques tendances. Dans cette partie consacrée à l’étude de l’effet des 
éléments d’addition sur la germination et la croissance des boucles$< ! >, trois éléments chimiques 

principaux, l’étain, le niobium et l’oxygène, seront examinés. De manière succincte, nous évoquerons 
aussi l’effet de la prise d’hydrogène sur la microstructure des boucles de dislocation$< ! >.  

L’addition d’étain aurait pour effet d’augmenter la densité des boucles de dislocation < ! > [80], [89], 

[91], [92]. L’ajout de niobium en solution solide augmenterait également la densité des boucles de 
dislocation < ! > [89], [91], [92]. Cette augmentation de la densité est accompagnée d’une diminution 

de la taille des boucles. L’effet de ces deux éléments d’addition sur la microstructure des boucles de 
dislocation  < ! > peut être expliqué en considérant leur interaction avec les auto-interstitiels. De 

rayons légèrement plus petits que le rayon de l’atome de zirconium, l’étain et le niobium forment une 
solution solide substitutionnelle avec la matrice Zr-α (§ I.1.2.1.2 et I.1.2.1.3). Des calculs atomistiques 
ont montré une faible interaction de ces deux éléments d’alliage avec les lacunes [71]. En revanche, 
les atomes de niobium agissent comme des pièges pour les SIAs [71]. Christensen et al. [71] montrent 

un effet de l’étain sur la diffusion des auto-interstitiels, ceci malgré une énergie de liaison négative 
entre les atomes d’étain et les SIAs.  
Les atomes de niobium en solution solide dans la matrice de zirconium attirent fortement les               
auto-interstitiels qui se trouvent piégés et ralentis. Epinglés par les atomes de niobium même à 
température élevée, la mobilité des auto-interstitiels est réduite. Pour une teneur de niobium de 0,5% 
atomique, la diffusion des SIAs est même supprimée [71]. Cependant, comme la limite de solubilité du 
niobium dans la phase Zr-α est faible [20] (§ I.1.2.1.3), on s’attend à ce que ce phénomène soit limité. 
Les résultats des simulations atomistiques montrent un effet similaire de l’étain sur la diffusion des 

Figure I.2.7: Evolution de la population de boucles de dislocation < % > 
avec la fluence neutronique dans le Zircaloy-2 irradié à 300°C – (a) 

densité volumique et (b) diamètre moyen [87]. 
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auto-interstitiels [71] mais dans une moindre mesure que celui observé pour les atomes de niobium. 
Les auteurs [71] expliquent cet effet comme suit : les SIAs, légèrement repoussés par les atomes 
d’étain, tendent à les éviter et voient leur mobilité diminuée. A température élevée (> 700 K), les auto-

interstitiels réussissent à vaincre la répulsion de l’étain et leur diffusion se rapproche de celle dans le 
zirconium pur.  
En conclusion, les atomes de niobium et d’étain diminuent la diffusion des auto-interstitiels favorisant 
ainsi la germination des boucles de dislocation < ! > au détriment de leur croissance. De plus, en 

piégeant les auto-interstitiels, les atomes de niobium peuvent être considérés comme des sites 
préférentiels pour l’agglomération des SIAs.  

Hellio et al. [91], [92] ont examiné l’effet de l’oxygène sur la cinétique de croissance des boucles de 

dislocation$< ! >. Les échantillons de zirconium enrichis en oxygène à une teneur de 1760 ppm et 

irradiés aux électrons ou aux ions présentent une densité plus élevée de boucles$< ! > interstitielles 

de taille plus petite que celles observées dans le zirconium pur. Il a été conclu que l’oxygène limite 

considérablement la croissance de ces boucles. Des calculs en ab-initio ont porté sur l’interaction des 
défauts ponctuels avec les atomes d’oxygène [11], [71]. Le calcul de l’énergie de liaison oxygène-
lacune montre que l’oxygène est faiblement lié à la lacune. Une répulsion entre l’oxygène et l’auto-
interstitiel a été également notée. Ces résultats ne permettent donc pas d’expliquer l’impact de 

l’oxygène sur l’évolution de la microstructure des boucles de dislocation$$< ! >.  

A notre connaissance, il existe dans la littérature peu de résultats expérimentaux attestant de l’effet de 

l’hydrogène sur la microstructure des boucles de dislocation$< ! >. Des observations in-situ conduites 

lors des implantations en hydrogène d’échantillons de Zircaloy-4 pré-irradiés aux ions Ni3+ de 4 MeV à 
des faibles doses (de 0,01 à 0,05 dpa) suggèrent que l’hydrogène implanté se piégerait sur les 

défauts d’irradiation pour précipiter en hydrures [95]. Toutefois, mis à part un éventuel piégeage des 
atomes d’hydrogène sur les premières boucles de dislocation < ! >, ces travaux [95] n’ont pas permis 

de mettre en évidence un potentiel effet de l’hydrogène en solution ou des hydrures précipités sur la 
germination et la croissance des boucles de dislocation < ! >. 

Par ailleurs, des études numériques se sont penchées sur la question d’interaction de l’hydrogène 
avec les défauts ponctuels et les boucles de dislocation [11]–[13], [96]–[98]. Les calculs atomistiques 

[11], [13], [98] montrent que l’hydrogène en insertion dans la matrice Zr-α est lié aux défauts 
ponctuels, ce qui laisse penser qu’il peut y avoir un effet de cette interaction sur la microstructure des 
boucles de dislocation$< ! >. En effet, les résultats révèlent une forte attraction entre l’hydrogène en 

solution solide et les lacunes avec une énergie de liaison de l’ordre de 0,24 [98] à 0,3 eV [13].  En 
revanche, l’attraction entre les auto-interstitiels et les atomes d’hydrogène est moins nette, le calcul de 

l’énergie de liaison dépendant des différentes configurations des SIAs [11], [13]. 
La valeur d’énergie de liaison hydrogène-lacune issue des calculs atomistiques [13], [98] est proche 
de la valeur expérimentale de 0,28 ± 0,06 eV obtenue par Lewis [99]. De ces résultats, il ressort que 
les atomes d’hydrogène peuvent être piégés par les lacunes [12], [13]. Selon Christensen et al. [13], 
une lacune peut piéger jusqu’à 9 atomes d’hydrogène. Ce piégeage pourrait expliquer le constat 
expérimental d’une augmentation de la limite de solubilité de l’hydrogène sous irradiation [100]. Il peut 
aussi induire une diminution de la mobilité des lacunes ou être à l’origine d’une germination 

hétérogène des boucles de dislocation$< ! >, les atomes d’hydrogène jouant le rôle de sites de 

nucléation. Concernant l’effet de l’hydrogène sur la croissance des boucles de dislocation, 

Christensen et al. [12], [13] montrent que les boucles basales lacunaires à composante < " > sont 

des puits d’absorption d’hydrogène plus efficaces que les boucles interstitielles. Les atomes 
d’hydrogène ségrégent à l’intérieur des boucles lacunaires alors qu’ils restent en périphérie des 
boucles interstitielles. L’effet de l’hydrogène sur la croissance des boucles de dislocation < ! > 

interstitielles serait donc limité [12], [13].  
Par ailleurs, une surconcentration d’hydrogène dans les boucles lacunaires peut conduire à la 
précipitation d’un micro-hydrure. Des hydrures précipités peuvent créer un champ de contrainte local 
qui attirent les défauts ponctuels et favorisent la nucléation des boucles de dislocation.  
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I.2.3.2.4 Surfaces libres et joints de grains 

 
Les surfaces libres et les joints de grains constituent des puits d’élimination des défauts ponctuels. 

Compte tenu de la DAD (§ I.2.2.1 et I.2.2.2), ces puits microstructuraux ne sont pas neutres et sont 
biaisés en faveur des auto-interstitiels ou des lacunes en fonction de leur orientation 
cristallographique. La nature des boucles de dislocation$$< ! >$, se trouvant à proximité de ces puits, 

peut donc varier [101]. 

Deux types de joints de grains peuvent être définis, les joints dits prismatiques (parallèles aux plans 
prismatiques) et les joints basaux (parallèles aux plans de base). La force de de ces puits dépend de 
leur orientation cristallographique [101], [102]. Comme les auto-interstitiels diffusent plus facilement 
dans le plan basal que suivant la direction cristallographique < " > (§ I.2.2.1), les joints prismatiques 

sont des puits biaisés en faveur des SIA et inversement les joints basaux ont tendance à absorber 
plus de lacunes. Ainsi, les boucles de dislocation < ! > qui se trouvent au voisinage d’un joint de 

grain prismatique absorbent plus de lacunes. Au contraire, à proximité d’un joint de grain basal, les 

boucles de dislocation < ! > tendent à absorber les auto-interstitiels.  

Des zones dénudées en boucles de dislocation$$< ! > ont été observées à proximité des joints de 

grains dans le zirconium et ses alliages irradiés aux neutrons à 427°C [103]. Conformément aux 
prédictions du modèle de Woo [101] basé sur l’anisotropie de diffusion des auto-interstitiels [88], [102], 
des zones dénudées en boucles < ! > interstitielles sont reportées près des joints de grains 

perpendiculaires à < @@PA: > (joints de grains prismatiques) [103] (Figure I.2.8). Loin de ces joints de 

grains, les deux types, interstitiel et lacunaire, de boucles < ! > coexistent (Figure I.2.8). En 

revanche, des zones dénudées en boucles < ! > lacunaires n’ont pas été observées au voisinage 

des joints de grains basaux. Pour cette orientation de joints de grains, la zone dénudée en boucles < ! > interstitielles est plus restreinte (Figure I.2.8). Il semble donc que la largeur des zones 

dénudées en boucles < ! > interstitielles à proximité des joints de grains dépend de leur orientation 

cristallographique. La force des joints de grains basaux vis-à-vis des SIAs étant plus faible que celle 
des joints de grains prismatiques, la zone dénudée en boucles < ! > interstitielles est moins large 

(Figure I.2.8). Celle-ci n’est que d’environ 0,2 µm, alors que l’effet d’un joint de grain prismatique sur la 

microstructure des boucles de dislocation < ! > est ressenti jusqu’à une distance de 0,6 µm [103]. 
Griffiths et al. [103] soulignent que le volume affecté dépend également de la présence des éléments 
chimiques qui modifient la diffusion des défauts ponctuels vers les puits de la microstructure.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

""#K' 

0,5 /0 

Joint de grain 
prismatique 

Joint de grain 
basal 

Figure I.2.8: Zones dénudées en boucles < % > interstitielles à proximité des joints 
de grains dans du zirconium pur « crystal bar » irradié à 700 K et à une fluence 

neutronique de 1,5×1026 n/m² [103]  
(les boucles interstitielles sont notées i et les boucles lacunaires v). 
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La proportion des boucles < ! > interstitielles et lacunaires varie avec l’orientation cristallographique 

des surfaces libres [101]. Tout comme pour les joints de grains, les surfaces prismatiques dont la 
normale est perpendiculaire à l’axe < " > absorbent préférentiellement les auto-interstitiels, favorisant 

ainsi la croissance des boucles$< ! > lacunaires et inversement pour les surfaces de type basal (de 

normale parallèle à l’axe$< " >). Griffiths et al. [85], [104] ont examiné l’évolution de la population des 

boucles de dislocation < ! >$avec l’orientation cristalline des surfaces libres de lames minces de 

zirconium irradiées aux électrons. Comme suggéré par Woo [101], au voisinage des surfaces 
prismatiques, les boucles de dislocation$$< ! >$$sont principalement lacunaires. Cependant, les 

observations n’attestent pas l’effet des surfaces basales prédit par l’anisotropie de diffusion des SIAs. 
Les deux types de boucles coexistent près d’une surface dont la normale est orientée à ~ 6° par 
rapport à l’axe$< " >. Woo [101] explique cet écart par une cinétique d’évolution plus lente pour 

l’annihilation des lacunes sur les surfaces basales (ou joints de grains basaux) par rapport à 

l’absorption des SIAs par les surfaces prismatiques (ou joints de grains prismatiques).  
 

I.2.4 Les boucles de dislocation à composante < # > 
 
Le zirconium et ses alliages se distinguent par la présence d’un autre type de boucles de dislocation, 

des boucles basales de caractère lacunaire et dont le vecteur de Burgers présente une composante 
parallèle à l’axe$$< " >. Ces boucles de dislocation, appelées boucles à composante$< " >, sont au 

centre de ce travail de thèse. Une étude bibliographique approfondie a porté sur leur caractérisation 
suite à des irradiations aux neutrons et aux particules chargées. L’évolution de leur microstructure 

sous l’effet de certains paramètres qui dépendent des conditions d’irradiation et du matériau a été 
également examinée.  
 

I.2.4.1 Existence des boucles de dislocation à composante < # > 

 
L’existence des boucles à composante < " > a fait l’objet de plusieurs controverses dès les années 

soixante avec le modèle de croissance des alliages de zirconium sous irradiation neutronique, 
proposé par Buckley [105]. Selon ce modèle, l’allongement du monocristal de zirconium suivant la 
direction cristallographique < ! > et son raccourcissement suivant l’axe < " > peuvent être expliqués 

par la formation et la croissance de boucles interstitielles dans les plans prismatiques et de boucles 
lacunaires dans les plans basaux. Ce modèle a été rejeté lorsque les observations réalisées dans le 
cadre du « Round-Robin » ne démontrèrent pas l’existence de telles boucles basales [80]. Seules les 
boucles de dislocation < ! > ont été observées jusqu’à une fluence neutronique de 1×1025 n/m² [80]. 

D’autre part, l’existence simultanée de boucles < ! > interstitielles et lacunaires dans les plans 

prismatiques invalide ce modèle.  

C’est Jostsons et al. [106] qui sont les premiers à avoir rapporté en 1977 la présence de boucles à 
composante < " > dans du zirconium de haute pureté irradié à 450°C à une fluence neutronique de 

1,3×1025 n/m². Ces boucles fautées de vecteur de Burgers @/X < P:PA3 > sont exclusivement 

lacunaires et coexistent avec les boucles de dislocation < ! > parfaites. L’existence des boucles à 

composante < " > a été également prouvée à une température d’irradiation plus basse par Holt et 
Gilbert [107] et par Griffiths et al. [108] dans du Zircaloy-2 et du Zircaloy-4 recristallisés. Pour des 
températures d’irradiation de 277 à 307°C, les boucles à composante < " > n’apparaissent qu’à partir 

d’une fluence neutronique de 3 à 4 ×1025 n/m² [107].  

En Microscopie Electronique en Transmission, ces défauts ont été analysés avec le vecteur de 
diffraction �5 = :::P qui permet d’éteindre les boucles de dislocation < ! > présentes en grand 

nombre dans la microstructure, la condition d’extinction �5� �45 = :$$étant vérifiée. L’utilisation de ce 

vecteur de diffraction permet de visualiser les boucles à composante < " > sur la tranche. Elles 

apparaissent sous la forme de segments de dislocations (Figure I.2.9). 
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Au début des caractérisations microscopiques des échantillons d’alliages de zirconium irradiés à 

haute fluence neutronique, il a été difficile de dissocier ces boucles de l’ensemble du réseau de 

dislocations [109]. C’est en 1983 que Holt et Gilbert [110] ont montré que du fait de leur répartition 
homogène (Figure I.2.9) ces contrastes correspondent bien à des boucles de dislocation et non pas à 
des dislocations apparues pour accommoder la déformation de croissance sous irradiation. 

L’existence de ces boucles basales lacunaires a été considérée au début comme une anomalie. Leur 
formation contredit deux règles généralement appliquées pour la prédiction de l’évolution de la 

microstructure. La première règle concerne le plan d’habitat des boucles de dislocation. Foll et 

Wilkens [111] ont établi un critère basé sur la distance entre les plans atomiques qui dépend du 

rapport "/! pour les métaux de structure hexagonale compacte. Pour un rapport$$"/! < _3$, les plans 

prismatiques, correspondant aux plans denses, sont les plans principaux de germination des boucles 

de dislocation. Lorsque ce rapport est supérieur à$_3, les défauts ponctuels s’agglomèrent dans les 

plans basaux. Pour le zirconium dont le rapport$$"/! < _3, les plans préférentiels de nucléation des 

boucles de dislocation sont les plans prismatiques. De ce fait, la formation des boucles à composante < " >$ dans les plans basaux de la maille hexagonale compacte du zirconium paraît surprenante. 

Toutefois, il est important de noter que ce critère ne prend pas en compte les fautes d’empilement. 

Par ailleurs, et comme mentionné précédemment pour les boucles de dislocation < ! > (§ I.2.3.1),  

compte tenu de l’interaction élastique préférentielle des dislocations avec les auto-interstitiels, les 
boucles de dislocation lacunaires devraient absorber préférentiellement des auto-interstitiels. Les 
boucles lacunaires ne pourraient donc pas croître. En ne considérant que le biais dû à la Différence 
d’Interaction Elastique (EID) (§ I.3.1.2.1) [87] et en n’intégrant pas le biais induit par la Différence 
d’Anisotropie de Diffusion (DAD) (§ I.2.2.1 et I.2.2.2), les boucles de dislocation induites par 
l’irradiation dans le zirconium devraient être exclusivement interstitielles. 

Face à ces contradictions, plusieurs études ont été menées et diverses hypothèses ont été avancées 
pour expliquer les mécanismes à l’origine de la formation et de la croissance de ces boucles à 
composante$< " >. Parmi les mécanismes proposés, on cite la modification du rapport "/!$$par la 

présence d’éléments chimiques ou de contraintes internes [112], la ségrégation des solutés sur la 
faute d’empilement et la diminution de son énergie [112], la Différence d’Anisotropie de Diffusion 

(DAD) entre les auto-interstitiels et les lacunes [88], [102], …  
 

(a) (b) 

Figure I.2.9: Boucles de dislocation à composante < # > observées sur la tranche dans des 
échantillons de Zircaloy-2 recristallisé irradiés dans le réacteur EBR-II à 417°C et à une 

fluence neutronique de 6,3×1025 n/m² [110] – (a) �445 = JJJH et (b)$�445 = JJJH. 
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I.2.4.2 Observation et caractérisation des boucles de dislocation à composante < # > 

induites par l’irradiation 

I.2.4.2.1 Aux neutrons 

 
Les boucles à composante < " > n’apparaissent qu’au-delà d’une dose seuil d’irradiation qui dépend 

de la composition chimique du matériau, de son état métallurgique et des conditions d’irradiation.  
Pour le Zircaloy-4 recristallisé irradié aux neutrons à des températures de fonctionnement des REP 
(277 à 307°C) , la fluence seuil d’apparition des boucles à composante < " > se situe aux alentours 

de 3 et 4×1025 n/m² [107], correspondant à une dose de 4,4 et 5,8 dpa respectivement (conversion de 

Shishov pour les REP [53]). Quelques boucles à composante < " > ont été observées par Simonot 

[113] dans du Zircaloy-4 détendu irradié 4 cycles (14 dpa) en milieu REP. Toutefois, il convient de 
noter que l’observation de ces boucles dans les alliages détendus est très rare. Pour les alliages au 
niobium, la fluence neutronique seuil est plus élevée, elle est de 5,7×1025 n/m² (soit 8,3 dpa) pour le 

M5® [22]. A des températures plus élevées, les boucles à composante < " > apparaissent à une plus 

faible fluence neutronique [108], [114].  

Le vecteur de Burgers des boucles à composante < " > est égal à @/X < P:PA3 > [106] et peut s’écrire 

comme la somme de deux composantes, "/P et$@/3 < @:@A: >. Ces boucles tiennent leur nom du fait 

que l’une de ses deux composantes est parallèle à l’axe cristallographique$< " >. Ces boucles sont 

exclusivement lacunaires et se situent dans le plan basal [106], [108], [114]. Elles présentent une 

faute d’empilement intrinsèque de type I1 avec comme vecteur de faute$@/3 < @:@A: > et comme plan 

de faute le plan basal ou un plan adjacent. Après un recuit à haute température, ces boucles fautées 
peuvent devenir parfaites de vecteur de Burgers$$< :::@ > [108].  

Les boucles à composante < " > sont généralement plus grandes et moins nombreuses que les 

boucles de dislocation$$< ! >. Régnard [86] rapporte une densité volumique comprise entre 3 et 

6×1020 m-3 et une taille moyenne de 120 nm dans le Zircaloy-2 et le Zircaloy-4 recristallisés irradiés à 

300°C et à une fluence neutronique de 5,4×1025 n/m². La densité des boucles à composante < " > 

dans les alliages de type Zr-Nb est plus faible que celle dans les alliages à base de zirconium et 
d’étain [115], [116]. Une densité linéique de 3,14×1013 m-2 a été reportée pour les boucles à 

composante < " > présentes dans le M5® irradié 5 cycles (17,1×1025 n/m², 25 dpa) en REP [115]. La 

densité linéique dans le Zircaloy-4 bas étain irradié 6 cycles (21×1025 n/m², 31 dpa) en REP est de 

1,75×1014 m-2. L’évolution de la microstructure (densité et taille) des boucles à composante < " > 

semble dépendre des éléments d’alliage présents dans le matériau irradié [90], [117]. Cet aspect sera 
détaillé dans la partie I.2.4.3.2 de ce chapitre.  

Une des caractéristiques microstructurales de ces boucles à composante < " > induites par 

l’irradiation aux neutrons est leur nucléation préférentielle au voisinage des phases intermétalliques, 
comme les phases de Laves Zr(Fe,Cr)2 dans le Zircaloy-4 [90], [107] (Figure I.2.10). 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 100 nm 

Figure I.2.10: Concentration des boucles à composante < # > au 
voisinage des phases de Laves Zr(Fe,Cr)2 dans le Zircaloy-4 irradié en 

REP à 300°C à une fluence neutronique de 8×1025 n/m² [107]. 
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L’observation de ces boucles à composante < " >$est toujours accompagnée par une forte vitesse de 

croissance dans les alliages recristallisés. Le phénomène d’accélération a été corrélé à l’apparition de 

ces défauts d’irradiation spécifiques [107], [110], [114]. 
 

I.2.4.2.2 Aux électrons 

 
En 1981, Carpenter et Watters [84] ont signalé la présence de lignes de défauts dans le plan basal du 
zirconium et du Zircaloy-2 irradiés aux électrons de 1 MeV à 300°C. Ces défauts n’apparaissent qu’à 

une dose d’irradiation élevée (12 dpa). Leur nature n’a pas été clairement identifiée par ces auteurs 

qui les considéraient comme étant des artefacts dus à la distorsion des lames minces soumises à de 
fortes doses d’irradiation. 

Des travaux, principalement de Griffiths et al. [90], [118], [119], ont permis de mettre en évidence 
l’existence de trois types de boucles à composante < " > lors des irradiations aux électrons. Ces 

boucles se différencient par leur vecteur de Burgers, leur nature et leur plan d’habitat : 
 

o Les boucles fautées de vecteur de Burgers @/X < P:PA3 > n’ont été observées que dans des 

échantillons de zirconium très oxydés [90], [118]. Elles sont de nature lacunaire ; 

o Des boucles de vecteur de Burgers @/X < @@PA3 > sont apparues dans des lames minces de 

zirconium irradiées à des températures allant de 300 à 500°C [118]. Les observations 
montrent que ce sont les boucles les plus fréquemment rencontrées dans ces conditions 
d’irradiation aux électrons [118]. Ces boucles non-basales < " 9 ! > ont un plan d’habitat 

proche de${@:@A@}. Comme elles sont glissiles, elles partent vers les surfaces libres et une 

faible proportion seulement reste dans la lame mince. Les boucles analysées sont 
principalement de nature interstitielle [118]. Elles sont petites, leur taille ne dépassant pas les 
50 nm à 400°C [119]. Leur présence a été signalée dans les alliages de Zircaloy-2 et     
Zircaloy-4 mais pas dans le Zr-2,5%Nb ni dans le zirconium de haute pureté [119]. L’existence 

de ce type de boucles a été également mise en évidence dans le Zircaloy-2 irradié dans le 
réacteur EBR-II à 417°C et à une fluence neutronique de 5,5×1025 n/m2 ;  

o Un autre type de boucles basales a été observé dans des échantillons de zirconium irradiés 
aux électrons de 1 MeV à 440°C [90], [104]. Ce sont des boucles fautées de vecteur de 
Burgers @/P < :::@ > et de caractère lacunaire. Elles sont sessiles et ont une taille moyenne 

de 40 nm. Suite à une communication personnelle, Griffiths remet, néanmoins, en question 
cette observation et estime qu’il est possible que ces boucles aient un vecteur de Burgers de 

type$@/X < P:PA3 >. 

 
Ces observations démontrent la formation de boucles à composante < " > à l’issue des irradiations 

aux électrons. Depuis, des travaux se sont intéressés à l’étude de l’effet de différents paramètres sur 

l’évolution de leur microstructure.  

De Carlan [112] a examiné l’effet de la température sur la dose seuil d’apparition des boucles à 
composante < " >. A 250°C, la dose de nucléation de ces boucles dans le Zircaloy-4 se situe aux 

alentours de 30 dpa. A 300°C, les premières boucles apparaissent à une dose seuil d’irradiation plus 

faible (5 dpa). En plus de la sensibilité de la dose d’apparition des boucles à composante < " > à la 

température d’irradiation, les éléments chimiques présents dans la matrice de zirconium, et plus 
particulièrement le fer, jouent un rôle important dans la formation de ces défauts [90], [112], [119], 
[120]. Ce point sera détaillé ultérieurement dans la partie I.2.4.3.2. 

Dans le cas des irradiations aux électrons réalisées directement sur des lames minces, le dommage 
n’est créé que sur une épaisseur de quelques centaines de nanomètres. Les surfaces libres peuvent 
se présenter comme des puits biaisés par la DAD (§ I.2.2.1 et I.2.2.2). La formation des boucles à 
composante < " > serait donc impactée par l’orientation cristalline des grains par rapport à la normale 

à la surface de la lame mince. Cet effet a été suggéré par Woo [101] à travers son modèle basé sur la 
DAD. Tout comme pour les boucles < ! > lacunaires (§ I.2.3.2.4), la formation des boucles à 



Chapitre 1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

 

42 
 

100 nm 

(a) (b) 

1 /0 

composante < " > serait favorisée  à proximité des surfaces de type prismatique. Expérimentalement, 

l’effet de l’orientation des surfaces sur l’évolution de la microstructure des boucles à composante < " > n’a pas été étudié.  

 
I.2.4.2.3 Aux ions lourds 

 
En 1974, Lee et Koch [121] ont irradié des échantillons de Zircaloy-2 avec des ions de Ni2+ de 5 MeV 
à des températures variant de 300 à 600°C et des fluences neutroniques de 5,6 à 7×1019 ions/m² 

(correspondant à des doses de 7 à 87 dpa). Des défauts alignés dans le plan basal ont été observés à 
des températures de 400 et 500°C et pour des doses supérieures à 10,2 dpa. Ces lignes de défauts 
semblent évoluer avec la dose et avec une moindre mesure la température d’irradiation. En revanche, 

l’espacement entre les segments ne varie pas avec la dose et à fort grossissement, les lignes 

apparaissent comme étant discontinues. Ces défauts n’ont pas été clairement identifiés au cours de 

cette étude. Néanmoins, les auteurs [121] ont émis deux hypothèses qui pourraient justifier la 
présence de telles microstructures. La première concerne la possibilité de précipitation d’une seconde 

phase liée à l’introduction des atomes de nickel lors du bombardement ionique. La deuxième 
justification relie l’apparition de ce contraste à un déplacement réticulaire de la matrice suivant une 
composante parallèle à l’axe$< " >.  

Adamson et al. [122] et Bell [123] ont observé un contraste de bandes parallèles au plan de base 
dans des échantillons de zirconium et de Zircaloy-2 irradiés aux neutrons. Le terme « Corduroy » 
(Velours à côtes) a été utilisé par Bell [123] pour décrire ces microstructures observées. Selon lui, ce 
contraste ne correspond pas à un défaut spécifique, dont le champ de déformation aurait une 
composante suivant l’axe$< " >$, mais à de petits volumes cristallins désorientés de façon périodique. 

En rapprochant leurs observations (Figure I.2.11 (b)) à celles de Lee et Koch [121] (Figure I.2.11 (a)), 
il est possible que les défauts identifiés dans le Zircaloy-2 irradié aux ions Ni2+ correspondent au 
contraste de « Corduroy ». 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

 
 
L’existence des boucles à composante < " > après irradiation aux ions lourds n’a été établie que 

récemment. Des irradiations, réalisées sur des échantillons de Zircaloy-4 recristallisé [124], [125] et de 
M5® [124] à 300°C avec des ions Zr+ de 600 keV, ont montré des boucles à composante < " > plus 

petites et plus nombreuses que celles obtenues aux irradiations aux neutrons (§ I.2.4.2.1). La petite 
taille des boucles et leur forte densité peuvent s’expliquer par l’effet du taux de création de défauts 
ponctuels, un effet qui est inverse à celui de la température d’irradiation (§ I.2.3.2.1). Comme le taux 

Figure I.2.11 – (a) Défauts alignés dans le plan basal, Zircaloy-2 irradié aux ions Ni2+ de 5 MeV 
à 400°C et 57,5 dpa [121] et (b) contraste de « Corduroy » dans du zirconium irradié aux 

neutrons à 290°C et à une fluence neutronique de 1,8×1025 n/m² [123]. 
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de création de dommage par les ions est beaucoup plus élevé (~ 1000 fois) que celui des neutrons, la 
concentration de défauts ponctuels dans la matrice de zirconium est plus importante. La probabilité 
pour que ces défauts s’agglomèrent pour former des germes est élevée. La nucléation des boucles à 
composante < " > se trouve alors favorisée par rapport à la croissance. Pour avoir une meilleure 

représentativité des microstructures observées par irradiation aux ions, le fort taux de création de 
dommage peut être compensé par une augmentation de la température.  

Par ailleurs, la distribution spatiale des boucles à composante$< " > , induites par ces irradiations aux 

ions, apparaît homogène (Figure I.2.12 et Figure I.2.13). La nucléation préférentielle à proximité des 
phases de Laves, reportée lors des irradiations aux neutrons (§ I.2.4.2.1), n’a pas été observée lors de 

ces irradiations aux ions.  

A 2,9 dpa (4,9×1014 ions/cm²), les boucles à composante < " > sont rares (Figure I.2.12 (a) et    

Figure I.2.13 (a)) et ne sont clairement identifiées qu’à partir de 4,1 dpa (6,7×1014 ions/cm²)        

(Figure I.2.12 (b) et Figure I.2.13 (b)). La dose seuil de nucléation de ces boucles dans le Zircaloy-4 et 
le M5® irradiés aux ions Zr+ à 300°C se situerait aux alentours de  4,1 dpa. De plus, Tournadre [124] a 
noté que l’effet d’alliage, montré lors des irradiations aux neutrons (§ I.2.4.2.1), n’est pas reproduit lors 

de ces irradiations aux ions où les microstructures (densité et taille) de boucles à composante < " > 

sont quasi-équivalentes dans les deux alliages (Zircaloy-4 et M5®
), à une même dose d’irradiation 

(Figure I.2.12 et Figure I.2.13). 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
 

(a) (b) 

(c) (d) 

100 nm 100 nm 

100 nm 100 nm 

Figure I.2.12: Zircaloy-4 recristallisé irradié aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C – (a) pas de boucles à 
composante < # > à 2,9 dpa (4,9×1014 ions/cm²), dislocation < # 9 % > repérée par la flèche, (b) 4,1 

dpa (6,7×1014 ions/cm²), (c) 5,5 dpa (9×1014 ions/cm²) et (d) 7 dpa (1,15×1015 ions/cm²) [125]. 



Chapitre 1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

 

44 
 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
Des observations in-situ de la microstructure du M5® irradié aux ions Kr2+ de 1 MeV à 300°C et 
jusqu’à une dose de 22 dpa (5×1015 ions/cm²) ont également mis en évidence la présence de boucles 

à composante < " > [126], [127]. La dose seuil d’apparition de ces boucles se situe aux alentours de 

6,8 dpa.  

Yamada et al. [128] ont montré la présence de boucles de vecteurs de Burgers @/P < :::@ > dans le 

zirconium pur et le Zircaloy-2 irradiés aux ions Zr4+ de haute énergie (12 MeV) à des températures de 
300 et 400°C. Cette étude a permis de souligner, qualitativement, l’effet de la température, de la dose 

d’irradiation et des éléments d’alliage sur la microstructure de ces boucles. En effet, ces boucles de 
vecteur de Burgers de type @/P < :::@ > se forment dans le zirconium pur à une température 

d’irradiation de 400°C alors qu’elles ne sont pas observées à 300°C et ceci jusqu’à une forte dose 

d’irradiation (20 dpa). La température favoriserait donc la formation de ces boucles de dislocation. 
Dans le Zircaloy-2, ces boucles sont présentes à 300°C, ce qui suggère que certains éléments 
d’alliage favoriseraient la formation de ces défauts. Ce point serait détaillé dans la partie I.2.4.3.2. 

Des irradiations in-situ aux ions Kr2+ de 1 MeV à des températures de 300, 400 et 500°C ont été 
réalisées sur du zirconium pur dans le but d’étudier la formation et l’évolution des défauts d’irradiation 

à de faibles doses, allant de 0,008 à 1 dpa [93]. Comme souligné par Yamada et al. [128], aucune 
boucle à composante < " > n’apparaît dans le zirconium pur irradié à 300°C. Selon Idrees et al. [93], 

l’absence de ces boucles à cette température peut être expliquée par la faible diffusion des impuretés 

dans la matrice de zirconium. Ces impuretés, bien que présentes en faible quantité dans le zirconium 
pur, stabiliseraient les premiers germes. A 400°C, les premières boucles ont été détectées à une dose 
de 0,8 dpa. La dose seuil d’apparition de ces défauts d’irradiation est d’environ 1 dpa pour une 

température de 500°C. Selon Idrees et al. [93], les contraintes intergranulaires qui peuvent être 

(a) (b) 

(c) (d) 

100 nm 100 nm 

100 nm 100 nm 

Figure I.2.13: M5® irradié aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C – (a) pas de boucles à composante < # > à 2,9 dpa (4,9×1014 ions/cm²),  (b) 4,1 dpa (6,7×1014 ions/cm²), (c) 5,5 dpa (9×1014 ions/cm²) 
et (d) 7 dpa (1,15×1015 ions/cm²) [124]. 
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générées par la présence de couches d’oxydes ou/et par la croissance sous irradiation des grains 

stabiliseraient les boucles à composante$< " >. Une élévation de la température induit une relaxation 
thermique des contraintes internes, ce qui expliquerait selon Idrees et al. [93], pourquoi les boucles à 
composante < " > apparaissent à une dose plus élevée à 500°C. Cependant, il est important de noter 

que dans le cas des irradiations aux neutrons (§ I.2.4.2.1) et aux électrons (§ I.2.4.2.2), la dose seuil 
d’apparition des boucles à composante$< " > dans les alliages de zirconium diminue avec la 
température. Les résultats à 400 et 500°C, présentés par Idrees et al. [93], sont donc en contradiction 
avec l’effet de température observé pour des irradiations aux neutrons et aux électrons. 
La présence des boucles à composante < " > à 500°C a été également reportée par Griffiths et al. 

[118] pour des lames minces de zirconium pur irradiées aux électrons de 1 MeV à des doses de 0,08 
et 0,14 dpa. Ces auteurs ont aussi attribué au départ la formation de ces défauts à la présence de 
contraintes générées par les couches d’oxydes. Lors d’une communication personnelle, Griffiths 

nuance cette conclusion et estime que c’est plutôt l’effet de la surface qui est responsable de ce 

phénomène. 
 

I.2.4.2.4 Aux protons 

 
La littérature recense plusieurs travaux consacrés à l’étude des alliages de zirconium irradiés aux 

protons. Les thématiques abordées sont variées [129]–[134] mais les boucles à composante < " > 

n’ont pas fait l’objet de ces travaux.  

L’existence des boucles à composante < " > a été établie grâce à des irradiations aux protons H+ de 

2 MeV réalisées à 350°C sur des barreaux de Zircaloy-4 recristallisé [124], [125] et de M5® [124]. Les 
observations en MET ont montré des microstructures représentatives de celles obtenues en REP. 
Comme pour les irradiations aux neutrons (§ I.2.4.2.1), les boucles à composante < " > sont grandes, 

leur taille moyenne est de 111 nm dans le Zircaloy-4 recristallisé irradié à 19 dpa                   
(1,36×1020 ions/cm²). A cette dose d’irradiation, leur densité volumique est de 1,1×1021 m-3. La 

densité des boucles apparaît également plus importante dans le Zircaloy-4 que dans le M5®       
(Figure I.2.14) [124]. Les irradiations aux protons à 350°C reproduisent donc l’effet des éléments 
d’alliage constaté lors des irradiations aux neutrons (§ I.2.4.2.1).  

Par ailleurs, une dose seuil d’apparition des boucles à composante < " > a pu être identifiée pour le 

M5®. En effet, aucune boucle n’a été observée à une dose de 4,9 dpa (3,5×1019 ions/cm²)           

(Figure I.2.14 (d)). A 8,1 dpa (5,78×1019 ions/cm²), quelques boucles sont visibles (Figure I.2.14 (e)), 

ce qui laisse supposer que la dose seuil se situe entre 4,9 et 8,1 dpa. Pour le Zircaloy-4, la dose seuil 
n’a pas été clairement identifiée mais semble être inférieure à celle du M5®. Une nucléation 
préférentielle des boucles à composante < " > à proximité des phases de Laves a été également 

constatée. Les microstructures de Zircaloy-4, représentées dans la Figure I.2.14, mettent en évidence 
une distribution homogène des boucles à composante$< " >, ceci malgré une nucléation préférentielle 

au voisinage des phases de Laves. En revanche, pour le M5®, les boucles se répartissent de façon 
hétérogène.  

En conclusion, les irradiations aux protons permettent d’obtenir des microstructures assez 

représentatives de celles observées suites aux irradiations aux neutrons, contrairement aux 
irradiations aux ions lourds où certains phénomènes comme l’effet des éléments d’alliage et la 
nucléation préférentielle au voisinage des phases de Laves ne sont pas reproduits et où les boucles à 
composante$$< " >$sont petites et très nombreuses (§ I.2.4.2.3). Ceci peut être expliqué, 

principalement, par le taux de création de dommage plus faible avec les protons qu’avec les ions Zr
+. 

La croissance des boucles, lors des irradiations aux protons, est alors favorisée (§ I.2.4.2.3) ce qui 
explique l’obtention de boucles plus grandes, ayant des tailles du même ordre de grandeur que celles 
obtenues à l’issue des irradiations aux neutrons. Un taux de création de dommage plus lent facilite 

également la diffusion du fer pouvant induire la formation de sites de nucléation de boucles à 
composante$< " >. Ce point sera détaillé dans la partie I.2.4.2.3. Il est aussi important de mentionner 

que lors des irradiations aux protons, les lames minces sont prélevées dans le volume irradié des 
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échantillons. L’effet des surfaces libres, qui est vraisemblablement de second ordre devant l’effet du 

taux de création de dommage, est alors négligeable.   
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) (e) 

(b) (f) 

200 nm 200 nm 

200 nm 200 nm 

(d) 

100 nm 

100 nm 

8,1 dpa 

12,5 dpa 

4,9 dpa 

200 nm 200 nm 

(c) (g) 

19 dpa 

Figure I.2.14: Microstructures des boucles à composante < # > après irradiation aux protons H+ de 2 MeV 
à 350°C – (a) Zircaloy-4, 8,1 dpa (5,78×1019 ions/cm²), (b) Zircaloy-4, 12,5 dpa (8,93×1019 ions/cm²), (c) 

Zircaloy-4, 19 dpa (1,36×1020 ions/cm²), (d) M5® 4,9 dpa (3,5×1019 ions/cm²), pas de boucles mais 
uniquement des dislocations < # 9 % > (entourées en noir), (e) M5®, 8,1 dpa, (f) M5®, 12,5 dpa et (g) M5®, 

19 dpa [124]. 
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I.2.4.3 Paramètres influençant la microstructure des boucles de dislocation à composante < # > 

 
I.2.4.3.1 Dose d’irradiation 

 
Plusieurs travaux ont porté sur la cinétique de croissance des monocristaux et des polycristaux de 
zirconium. Cependant, peu de données expérimentales illustrent l’évolution de la microstructure 

(densité et taille) des boucles à composante < " > avec la dose d’irradiation.  

Des expériences en Diffraction des Rayons X (DRX) ont été réalisées par Griffiths et al. [135], [136] 
sur des échantillons de Zircaloy-4 recristallisé irradié en REP à 300°C. L’élargissement de la raie 

(0004), relative au plan de base, a été associé à la nucléation des boucles à composante $< " >. Trois 

stades d’évolution peuvent être distingués pour le Zircaloy-4 (Figure I.2.15) : un premier élargissement 
à faibles doses suivi d’un régime stationnaire puis à partir d’une dose seuil d’environ 3×1025 n/m², la 

raie s’élargit rapidement. Cette dose correspond à la dose seuil d’apparition des boucles à 

composante < " >  induites par des irradiations aux neutrons à 300°C (§ I.2.4.2.1). Cette évolution 

peut donc être corrélée à l’augmentation de la densité des boucles à composante < " > avec la dose 

d’irradiation.  
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 
 
L’augmentation de la densité et la taille des boucles à composante < " > avec la dose d’irradiation a 

été observée lors des irradiations aux particules chargées [93], [112], [120], [124]–[128]. La densité 
linéique semble évoluer quasi-linéairement avec la dose d’irradiation [124], [126], [127]. 
 

I.2.4.3.2 Eléments d’alliage  

 
La comparaison de la microstructure des boucles à composante < " > dans différents alliages de 

zirconium suggère un effet des éléments d’addition sur leur densité et leur taille mais aussi sur leur 

distribution spatiale et leur dose seuil de nucléation (§ I.2.4.2.1, I.2.4.2.2 et I.2.4.2.4). L’étude de l’effet 

des éléments chimiques reste néanmoins difficile à établir du fait de la variation de la teneur de 
plusieurs éléments à la fois et de la possible corrélation entre les rôles joués par chacun d’entre eux.  

L’influence de quatre principaux éléments chimiques présents dans les alliages de zirconium (le fer, le 
niobium, l’étain et l’oxygène) sur la microstructure des boucles à composante$< " > est détaillée dans 

cette partie. Nous présentons aussi de façon succincte l’effet de l’hydrogène en solution solide ou 

sous forme d’hydrures précipités sur la microstructure des boucles à composante$< " >.  

 

Figure I.2.15: Evolution de l’élargissement de la raie (0004) avec la 
fluence neutronique dans le Zircaloy-4 recristallisé irradié à 300°C [135]. 
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Plusieurs auteurs s’accordent à dire que le fer stabilise les boucles à composante$< " >, favorisant 

ainsi leur nucléation [90], [108], [112], [114], [116], [120], [137]. Des observations ont révélé une 
surconcentration de ces défauts d’irradiation au voisinage des phases de Laves Zr(Fe,Cr)2 présentes 
dans le Zircaloy-2 et le Zircaloy-4 irradiés en REP [90], [107] (Figure I.2.10). L’amorphisation et la 
dissolution de ces précipités intermétalliques sous irradiation (§ I.2.5),  accompagnées d’un rejet de 

fer dans la matrice de zirconium, jouent un rôle important sur la stabilisation et la distribution spatiale 
des boucles à composante$< " >.  

En vue d’étudier l’effet du fer en solution, de Carlan [112], [120] a irradié des échantillons de     
Zircaloy-4 dopés en fer aux électrons de 1 MeV. Il a constaté que, pour des températures d’irradiation 

de 250 et 300°C, la densité des boucles à composante < " > dans les échantillons implantés en fer 

est nettement supérieure à celle observée dans le Zircaloy-4 de référence. Pour les échantillons  
dopés à 0,6 et à 0,8% atomique en fer, les boucles apparaissent dès les premiers instants de 
l’irradiation. Selon lui, deux mécanismes, le premier d’origine cristallographique et le deuxième 

énergétique, pourraient expliquer l’influence de cet élément d’alliage sur la germination des boucles à 
composante$< " >. En effet, la présence d’éléments en solution peut conduire à une dilatation de la 

maille cristalline et à une augmentation du rapport cristallographique$"/!. Pour le zirconium, ce 

rapport est inférieur à _3$et les plans les plus denses sont les plans prismatiques [111] (§ I.2.4.1). Une 

augmentation significative de ce rapport pourrait rendre le plan de base le plan principal de 
germination des boucles. Cependant, des mesures en Diffraction de Rayons X (DRX), réalisées sur 
une éponge de zirconium irradiée à 427°C à une fluence neutronique de 1,5×1026 n/m², donnent une 

variation de 0,12% du rapport "/! [108]. Cette variation, qui peut être attribuée à la remise en solution 

du fer dans la phase Zr-α est insuffisante pour avoir un effet conséquent sur le plan de germination 
des boucles. En s’inspirant des travaux de Suzuki [138], un autre mécanisme selon lequel les atomes 
de fer ségrégent sur les fautes d’empilement, pourrait être envisagé. Ce mécanisme implique 
l’existence au préalable des germes de boucles fautées. En minimisant leur énergie de faute 
d’empilement, ils sont rendus énergétiquement plus stables. Leur croissance est ainsi favorisée.  De 

ce fait, le fer ne jouerait plus un rôle sur la nucléation des boucles à composante < " > mais plutôt sur 

leur croissance. De Carlan [112] souligne que ce mécanisme ne permet pas d’expliquer 

l’augmentation très importante de la densité des boucles dans les échantillons dopés en fer. Il 
suggère que la formation des boucles est favorisée par la présence d’une précipitation en deux 

dimensions du fer sur les plans de base du zirconium, les lacunes étant substituées par les atomes de 
fer [112], [120]. Cette précipitation aurait une structure proche de celle du Zr2Fe (structure quadratique 
C16 avec des paramètres ! =$0,6385 nm et$$" =$0,5596 nm). Ces structures constitueraient les 

premiers sites de nucléation des boucles à composante$< " >. Il est aussi possible que la ségrégation 

des atomes de fer sur les boucles modifie leur biais d’interaction avec les défauts ponctuels, favorisant 

ainsi leur croissance.  

Comme mentionné dans la partie I.2.2.2, une lacune peut s’associer à un atome de fer, formant ainsi 

un couple fer/lacune [70], [71]. Des amas contenant des atomes de fer et des lacunes joueront alors le 
rôle de germes pour la nucléation des boucles à composante$< " >. 

Il est important de signaler que l’effet inverse du fer a été observé dans les alliages de type Zr-Nb [22] 
et les alliages dits Excel [139] comme par exemple pour l’alliage E635 (Zr-1,2%Sn-0,7%Nb-xFe) pour 
lequel une augmentation de la teneur en fer engendre la diminution de la densité des boucles à 
composante < " > [116]. Il existerait, dans ce cas une synergie entre le niobium et l’étain qui 

diminuerait la stabilité des boucles à composante< " >. Les atomes d’étain et de niobium en solution 

solide ou les précipités intermétalliques Zr(Nb1-xFex)2 joueraient donc un rôle dans l’évolution de la 
microstructure de ces boucles [140].  

Les alliages de type Zr-Nb-O présentent une densité de boucles à composante < " > plus faible que 

celle dans les alliages de la famille Zr-Sn-O [21], [22], [115], [124]. Prenons comme exemple les deux 
alliages, le M5® et le Zircaloy-4. La quantification des boucles à composante < " >$dans les deux 

alliages irradiés en REP jusqu’à une fluence neutronique de 22×1025 n/m² montre une densité plus 
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faible pour le M5® et une dose de nucléation plus élevée [21]. De ce fait, il apparaît que le niobium, 
présent en solution solide, agit comme un élément inhibiteur à la nucléation et à la croissance des 
boucles à composante$< " >. La présence du fer dans les alliages de type Zr-Nb permet notamment 

d’augmenter la limite de solubilité du niobium dans la matrice de zirconium ce qui expliquerait l’effet 

observé dans l’alliage E635. Le mécanisme à l’origine du rôle inhibiteur du niobium sur la formation 

des boucles à composante < " > n’est pas encore connu. Les calculs atomistiques ont montré une 

faible interaction des atomes de niobium avec les lacunes [71]. Cet élément d’addition piège les auto-
interstitiels et peut être considéré comme un site d’agglomération des SIAs en boucles < ! > 

interstitielles (§ I.2.3.2.3).  

L’effet de l’étain sur l’évolution de la microstructure des boucles à composante < " > n’a pas été 

clairement étudié. Néanmoins, Zee [141] et Rogerson [142] ont examiné son influence sur le 
comportement en croissance des alliages de zirconium. A 80°C, les déformations de croissance 
mesurées sur deux alliages, Zr-0,1%Sn et Zr-1,5%Sn, de composition chimique comparable 
respectivement à celle du zirconium purifié à l’iode et du Zircaloy-2, montrent que la présence d’étain 

conduit à une plus faible croissance [141]. Toutefois, l’accélération de croissance n’a pas été 

observée pour les échantillons de Zr-0,1%Sn irradiés à 80°C. Inversement, à plus haute température 
(280°C), les déformations sont plus élevées pour le matériau riche en étain [142]. L’origine de cette 
inversion de l’effet de l’étain avec la température d’irradiation n’a pas été rigoureusement identifiée et 

a été attribuée à l’influence d’autres éléments d’alliage comme pièges à lacunes [142]. Tout comme 
pour le niobium, les simulations à l’échelle atomique montrent une faible interaction des atomes 
d’étain avec les lacunes [71]. Par contre, l’étain agit comme piège à auto-interstitiels jusqu’à une 

température de 700 K. Au-delà de cette température, son effet sur la diffusion des SIAs devient 
minime.  

Des échantillons de zirconium pur « crystal bar », d’éponge de zirconium, de Zircaloy-2 et de  
Zircaloy-4 ont été irradiés dans le réacteur EBR-II à des températures allant de 391 à 437°C [114]. Il a 
été reporté que la densité des boucles à composante < " > est beaucoup plus élevée dans les 

échantillons d’éponge de zirconium, de Zircaloy-2 et de Zircaloy-4 comparée à celle dans le zirconium 
pur. Cette densité élevée peut être liée à la présence du fer ou/et de l’oxygène, deux éléments 

principaux de ces matériaux. Comme les phases de Laves Zr(Fe,Cr)2 conservent leur structure 
cristalline et ne se dissolvent pas dans ce domaine de température (§ I.2.5), l’effet sur la 

microstructure des boucles peut être attribué à l’oxygène. Il semble alors que la teneur élevée en 
oxygène (970 à 990 ppm) dans l’éponge de zirconium comparée à celle dans le zirconium pur       
(150-350 ppm) favorise la nucléation et la croissance des boucles à composante$< " >. Cependant, il 

est à noter que les simulations atomistiques ne permettent pas d’expliquer cet effet. Les atomes 

d’oxygène ne semblent pas agir sur la diffusion et la stabilité thermodynamique des lacunes [71]. 
Domain [11] montre même que l’oxygène augmente l’énergie de faute d’empilement basale ce qui 
aurait pour effet de rendre les boucles à composante < " > moins stables, leur formation étant plus 

coûteuse énergétiquement. Contrairement à l’effet suggéré précédemment, la formation des boucles 

ne serait pas favorisée en présence de l’oxygène.  

Des travaux expérimentaux récents ont souligné l’effet de l’hydrogène sur la déformation de 

croissance libre des alliages de zirconium [143], [144]. Des échantillons de l’alliage russe E110,      
pré-hydrurés à une teneur de 200 à 500 ppm massiques d’hydrogène, voient leur déformation de 

croissance augmenter d’un facteur six par rapport au matériau non irradié [143]. Des échantillons de 
Zircaloy-4 recristallisé ont été prélevés de tubes guides irradiés en REP jusqu’à une fluence 

neutronique d’environ 1×1026 n/m² (; >$1 MeV) (~ 15 dpa) [144]. Ces échantillons qui présentent trois 

niveaux de teneur en hydrogène (135, 240 et 700 ppm massiques) ont été re-irradiés dans le réacteur 
expérimental Halden [144]. Les résultats ont révélé une dépendance de la déformation de croissance 
libre à la concentration en hydrogène. Plus la teneur est élevée, plus l’amplitude de croissance est 

importante [144]. Comme les échantillons ont été pré-irradiés en REP jusqu’à une dose élevée, il a été 

suggéré que l’hydrogène interagit plus particulièrement avec les boucles à composante$< " >.  
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Une étude expérimentale approfondie portant sur l’effet de l’hydrogène sur la microstructure des 

boucles à composante < " > a été menée par Tournadre et al. [124], [145], [146]. Des échantillons de 

Zircaloy-4 et de M5®,pré-hydrurés à une teneur d’hydrogène allant de 80 à 350 ppm massiques, ont 

été irradiés aux protons à 350°C. Les observations microstructurales mettent en évidence un effet 
double de la pré-hydruration sur la microstructure des boucles à composante$< " >. L’hydrogène 

favorise à la fois la formation et la croissance des boucles à composante < " > en diminuant leur dose 

seuil de nucléation et en augmentant leur densité linéique. De plus, à une teneur élevée en hydrogène 
(350 ppm massiques), une nano-précipitation d’hydrures a été observée sur les boucles à 

composante$< " >. L’ensemble de ces résultats expérimentaux peut être expliqué par le piégeage des 

atomes d’hydrogène en solution solide par les lacunes et principalement par les boucles à 
composante < " > [12], [13], [98]. Les amas contenant des atomes d’hydrogène et des lacunes 

peuvent jouer le rôle de sites de nucléation pour les boucles à composante$< " >. D’après les calculs 

atomistiques [11], [97], [98], le piégeage de l’hydrogène sur les germes de boucles à composante < " > diminue l’énergie de la faute d’empilement basale et la stabilise. L’hydrogène favorise ainsi la 

nucléation et la croissance des boucles à composante$< " >.  

Par ailleurs, lors de l’étude expérimentale de Tournadre et al. [124], [145], [146] , il a été noté que la 
microstructure des boucles à composante < " > n’est pas affectée par la présence d’hydrures 

micrométriques précipités. En revanche, des agglomérats de boucles à composante < " > se forment 

au voisinage d’anciens hydrures dissous sous irradiation. La dissolution de ces hydrures précipités 
libère de l’hydrogène dans la matrice qui favorise la formation et la croissance des boucles à 

composante$< " >.  

 

I.2.5 Autres effets de l’irradiation sur la microstructure des alliages de zirconium 
 
Outre la formation des boucles de dislocation, l’irradiation entraîne d’autres modifications 
microstructurales notamment la précipitation induite par l’irradiation et l’amorphisation totale ou 

partielle des précipités en fonction de leur taille, de la fluence et de la température d’irradiation. 

Dans le domaine de température de fonctionnement des REP (290 à 330°C), les phases de Laves, 
Zr(Fe,Cr)2 pour le Zircaloy-4, présentent une amorphisation partielle avec un cœur cristallin et une 

couche périphérique amorphe [90], [113], [137]. Cette transformation partielle semble, néanmoins, ne 
concerner que les précipités de taille supérieure à 240 nm, ceux de taille inférieure subissent une 
transformation cristal-amorphe totale.  
L’amorphisation dans ce domaine de températures est progressive, l’épaisseur de la zone amorphe 

évoluant linéairement avec la dose d’irradiation et s’accompagne d’une remise en solution du fer (plus 

que 30% dans le cœur cristallin, 10% au niveau de l’interface cristal-amorphe et jusqu’à 5% dans la 

zone amorphe) et un maintien de la teneur en chrome [113], [137]. A des températures plus élevées, 
les phases de Laves conservent leur structure cristalline.  

L’irradiation de l’alliage M5
® entraîne une précipitation accélérée de fines particules d’une longueur 

moyenne de 6 nm, appelées des « aiguilles ». Ces aiguilles s’allongent suivant le plan basal et sont 
espacées d’une distance d’environ 50 nm [21], [22], [137]. Des microanalyses par spectroscopie des 
rayons X (EDX) ont montré que ces composés sont riches en niobium. Ces particules, 
thermodynamiquement stables, sont généralement considérées comme étant des aiguilles β-Nb 
formées sous irradiation. Par ailleurs, il a été montré que les précipités β-Nb, initialement présents 
dans le M5® non irradié (§ I.1.2.1.3), conservent leur structure cristalline et ne s’amorphisent pas 

même après irradiation de 6 cycles en REP [22]. 

Contrairement aux aciers austénitiques, les alliages de zirconium apparaissent résistants à la 
formation des cavités sous irradiation. Leur présence n’a été observée que sous des conditions très 
particulières. En effet, il semble que leur apparition nécessite la présence de gaz insolubles [106], 
[147], [148], des impuretés et des fluences élevées. Ce dernier point permet d’expliquer leur plus 

grande stabilisation lors des irradiations aux électrons [112], [119], [120], [148], où des doses élevées 
peuvent être atteintes en quelques heures.  
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I.2.6 Conclusions 
 

Cette deuxième partie d’analyse bibliographique apporte des éléments de réponse aux 
interrogations portant sur l’évolution de la microstructure des alliages de zirconium sous 
irradiation. On note essentiellement la formation de deux types de défauts microstructuraux 
bidimensionnels : 

 
o les boucles de dislocation < % > !: boucles parfaites de vecteur de Burgers de type  @/3 < @@PA: >. Les observations réalisées dans le cadre du « Round-Robin » ont donné 

lieu à un consensus concernant les principales caractéristiques microstructurales (vecteur 
de Burgers, plan d’habitat, nature, géométrie, taille et densité) de ces boucles. Ainsi, il a 
été montré qu’elles ne sont pas purement coins, leur plan d’habitat se situant entre les 

plans prismatiques {@:@A:}$et$${@@PA:}, et qu’elles sont de nature interstitielle et lacunaire. 
La proportion des boucles < ! > interstitielles et lacunaires évolue avec la température 
d’irradiation : à 300°C, les boucles sont majoritairement interstitielles, à 350°C, les deux 
types de boucles sont en quasi égale proportion et à 400°C elles sont principalement 
lacunaires. Par ailleurs, la forme géométrique de ces boucles dépend de leur type 
interstitiel ou lacunaire et de leur taille. Si les boucles interstitielles sont toujours 
circulaires, les boucles lacunaires, elles, deviennent plus elliptiques pour les grandes 
tailles. Les boucles de dislocation < ! > se caractérisent par leur grande densité et leur 
petite taille. Plusieurs études ont permis de montrer la dépendance de leur microstructure 
aux conditions d’irradiation et aux paramètres du matériau ; 

o les boucles à composante$< # > !: boucles fautées de vecteur de Burgers @/X < P:PA3 > 
qui se forment dans les plans de base de la maille hexagonale compacte du zirconium. 
Elles sont exclusivement lacunaires et sont en densité bien moindre que les boucles de 
dislocation < ! > mais de taille beaucoup plus grande. L’apparition de ces boucles à partir 
d’une dose seuil d’irradiation a été corrélée au phénomène d’accélération de croissance 
des alliages de zirconium recristallisés. Un résumé des principales caractéristiques 
microstructurales des boucles à composante$< " >,  faisant l’objet principal de ce travail 
de doctorat, est donné dans le Tableau I.2.4 .  
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Tableau I.2.4: Résumé des principales caractéristiques microstructurales des boucles à composante < # > induites par irradiation neutronique et aux particules 

chargées. 

Caractéristiques Irradiations aux neutrons Irradiations aux électrons Irradiations aux ions lourds Irradiations aux protons 

Type de boucles 
Boucles  de vecteur de Burgers @ XW < P:PA3 >, fautées$�2, basales et 

lacunaires 

o Boucles basales fautées de vecteur 
de Burgers @/X < P:PA3 > et de 

nature lacunaire [90], [118] 
o Boucles de vecteur de Burgers @/X < @@PA3 >, glissiles et 

interstitielles [118], [119] 
o Boucles fautées de vecteur de 
Burgers$@/P < :::@ >, lacunaires et 

basales [90], [104] 

o Boucles basales fautées de 
vecteur de Burgers                  @/X < P:PA3 > et de nature 

lacunaire [125]–[127] 
o Boucles fautées de vecteur 

de Burgers$@/P < :::@ >, 
lacunaires et basales [93], 

[128] 

Boucles basales fautées de 
vecteur de Burgers              @/X < P:PA3 > et de nature 

lacunaire [125], [146] 

Dose seuil 
d’apparition 

Aux températures de fonctionnement 
du REP (290 à 350°C) 

 
o Zircaloy-4 : 3 à 4×1025 n/m² [107] 

(4,4 à 5,8 dpa) 
 

o M5® : 5,7×1025 n/m² [22] (8,3 dpa) 
 

Pour les boucles de vecteur de 
Burgers @/X < P:PA3 >  

 
A 300°C 

 
Zircaloy-4 : 5 dpa [112] 

Pour les boucles de vecteur 
de Burgers @/X < P:PA3 >  

 
A 300°C 

 
o Zircaloy-4 : aux alentours 

de 4,1 dpa [124], [125] 
 

o M5® : aux alentours de 4,1 
et 6,8 dpa [126], [127] 

 

A 350°C 
 

o Zircaloy-4 : inférieure à 
4,9 dpa [125] 

 
o M5® : se situe entre 4,9 et 

8,1 dpa [124] 

Dépend de la composition chimique du matériau, du type et des conditions d’irradiation 

Densité et taille 

o Zircaloy-4 : une densité entre 1,5 et 
3×1020 m-3 et un diamètre moyen 
de 100 nm pour des irradiations à 
300°C et à une fluence neutronique 
de 3,9×1025 n/m² (8 dpa) [86], pour 
une fluence neutronique de 
5,4×1025 n/m² (10,5 dpa), la densité 
varie entre 3 et 6×1020 m-3 et le 
diamètre moyen est de 120 nm 
 

Pour les boucles de vecteur de 
Burgers @/X < P:PA3 > 

 
Zircaloy-4 : l’évolution de la densité 
linéique et de la taille des boucles avec 
la dose d’irradiation est donnée dans 
[112], [120] pour des températures de 
300 et 350°C 

Pour les boucles de vecteur 
de Burgers @/X < P:PA3 > 

 

A 300°C 
 

o Zircaloy-4 : une densité 
linéique de 3,3×1013 m-2 et 
un diamètre de 25 à 40 nm à      
7 dpa [125], [146] 
 

A 350°C 
 
 

o Zircaloy-4 : densité de 
1,3×1014 m-2 et un 
diamètre de 111 nm à    
19 dpa [125], [146] 
 

o M5® : une densité linéique 
de 2×1013 m-2 et un 
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Des tronçons de tube guides en 
Zircaloy-4 recristallisé irradiés 5 
cycles en REP (14 dpa et 320°C) 
montrent une densité linéique de 
boucles à composante < " > égale 
à  2,1×1014 m-2 [113] 

 
Une densité de 9,2×10

13
 m

-2
 a été 

obtenue lors des  irradiations dans le 
réacteur Phénix à une dose de 13 dpa 
[117] 
 
o M5® : une densité linéique égale à  

3,14×1013 m-2 et une taille moyenne 
de 130 nm après 5 cycles en REP 
(17,1×1025 n/m², 25 dpa)  [115] 
 

 
o M5® : une densité linéique 

de 2,8×1013 m-2 et un 
diamètre moyen de 20 à     
45 nm à 7 dpa [146] 

 

Se référer à [125]–[127], [146] 
pour plus de valeurs de densité 
et de taille de boucles à 

composante < " > 

diamètre moyen de 71 nm 
et à 19 dpa [146] 

 

Se référer à [125], [146] pour 
plus de valeurs de densité et 
de taille moyenne de boucles 

à composante < " > 

 

 
 

 Dépend de la composition chimique du matériau, du type et des conditions d’irradiation 

Effet d’alliage 

Oui 

 
o sur la dose d’apparition des boucles 

[90], [110] 
o sur la densité et la taille des boucles 

[21], [22], [90], [115], [117] 

Pour les boucles de vecteur de 
Burgers @/X < P:PA3 >  

Oui 

o sur la dose d’apparition des boucles 
[112], [119], [120] 

o sur la densité et la taille des boucles 
[112], [120] 

Non  
 

[125]–[127], [146] 

Oui 

 
o sur la dose d’apparition 

des boucles [125], [146] 
o densité plus faible dans le 

M5® par rapport à celle 
dans le Zircaloy-4 [125], 
[146] 

Nucléation 
préférentielle au 
voisinage des 

précipités 

Oui [22], [90], [107], [108] 

Pour les boucles de vecteur de 
Burgers @/X < P:PA3 >  

 
Oui [112], [120] 

Non 
 

[125]–[127], [146] 

Oui  
 

[125] 

Dépend de la composition chimique du matériau, du type et des conditions d’irradiation 
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I.3 Déformation macroscopique des alliages de zirconium sous irradiation: 

constats expérimentaux et mécanismes  

 
Après avoir décrit l’évolution de la microstructure du zirconium et de ses alliages sous irradiation, 

l’objectif de cette partie est de présenter les déformations induites sous flux et les mécanismes qui en 
sont responsables.  

Les gaines et les tubes guides de l’assemblage combustible sont soumis à de forts flux neutroniques 
et à des sollicitations thermiques et mécaniques induisant des variations dimensionnelles. Les 
déformations macroscopiques, observées pour les alliages de zirconium, sont liées au fluage 
thermique et à deux phénomènes qui trouvent leur origine dans la présence d’une grande 

concentration de défauts ponctuels créés lors de l’irradiation : la croissance sous irradiation et le 
fluage d’irradiation. En l’absence de contrainte et sous l’action du flux, la déformation des alliages de 
zirconium fortement texturés résulte du phénomène de croissance libre. Sous l’effet combiné de la 

contrainte et du flux, la déformation est due au fluage d’irradiation.  
 

I.3.1 Comportement en croissance sous irradiation 
 

I.3.1.1 Analyse des constats expérimentaux  

I.3.1.1.1 Croissance libre sous irradiation d’un monocristal de zirconium  

 
En 1962, Buckley [105]  fut le premier à reporter la croissance sous irradiation des monocristaux de 
zirconium. Celle-ci consiste en un allongement de la maille hexagonale dans le plan basal et une 
contraction suivant la direction cristallographique$< " >. Selon lui, cette déformation induite par 

l’irradiation des monocristaux à une faible fluence neutronique (3×1023 n/m²) est expliquée par 

l’agglomération des auto-interstitiels en boucles interstitielles dans les plans prismatiques et des 
lacunes en boucles lacunaires dans les plans de base. Les observations microscopiques réalisées 
dans le cadre du « Round-Robin » (§ I.2.3.1 et I.2.4.1) ne montrant pas de boucles lacunaires basales 
à faible fluence neutronique (jusqu’à 1×1025 n/m²) [80], cette interprétation fut rejetée par la 

communauté scientifique. Des expériences d’irradiation sur des monocristaux de zirconium furent par 
la suite menées jusqu’à une forte fluence neutronique [149]–[151]. Les monocristaux de zirconium 
recristallisés, purifiés par la méthode de Van Arkel (« iodide zirconium ») ou de fusion de zone 
(« zone-refined zirconium ») montrent un comportement de croissance sous irradiation assez similaire 
(Figure I.3.1). Leur cinétique de croissance suivant la direction < ! > se caractérise par une évolution 

en trois stades avec la dose d’irradiation (Figure I.3.1) : 
 

o Un stade primaire, correspondant aux faibles doses jusqu’à environ une fluence neutronique 
de 1×1025 n/m², se caractérise par une augmentation rapide de la déformation de croissance ; 

o Un stade secondaire au cours duquel un régime stationnaire s’établit après un fort 

ralentissement de la vitesse de croissance. A 280°C, la valeur de saturation de la déformation 
de croissance est d’environ 2×10-4  pour le zirconium Van Arkel ; 

o Un stade tertiaire appelé stade d’accélération de croissance qui a lieu à fortes doses 

d’irradiation, à partir d’une valeur seuil de fluence neutronique de 3 à 4×1025 n/m² pour le 

monocristal purifié à l’iode. Cette accélération de croissance du zirconium monocristallin a été 
associée à l’apparition des boucles à composante < " > dans le plan de base [107], [110], 

[114].  

La décomposition de la cinétique de croissance en trois stades est moins nette suivant la direction 
cristallographique$< " >.  Il est important également de noter que la déformation par croissance libre 

s’opère à volume constant [149]–[151]. 
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I.3.1.1.2 Croissance libre sous irradiation du zirconium polycristallin et de ses alliages 

 
La croissance sous irradiation est un phénomène complexe qui dépend fortement des conditions 
d’irradiation et des caractéristiques du matériau (composition chimique, état métallurgique, texture, 
taille des grains, taux d’écrouissage et densité initiale de dislocations). Dans une première étape, 
l’étude de la croissance des monocristaux a permis de s’affranchir de la plupart des paramètres 

relatifs au matériau et a constitué une base pour la compréhension de ce phénomène. La  croissance 
sous irradiation des polycristaux de zirconium et de ses alliages a été par la suite examinée dans le 
but d’aboutir à une bonne caractérisation du comportement sous flux des tubes guides et des gaines. 

L’étude de la croissance des polycristaux de zirconium a permis de mettre en évidence l’importance 
de la texture et de la taille des grains. Des polycristaux recristallisés de zirconium Van Arkel, 
présentant différentes textures cristallographiques définies par le facteur de Kearns Q� suivant la 

direction longitudinale, ont été irradiés dans le réacteur DIDO à 280°C et jusqu’à une fluence 

neutronique de 6×1025 n/m² [151]. Comme le montre la Figure I.3.2, les éprouvettes faiblement 

texturées (Q� = 0,3) se déforment très peu. Celles avec une texture prononcée présentent, quant à 

elles, de forts taux de déformation. Les échantillons ayant un faible facteur de Kearns (Q� = 0,16) qui 

traduit une orientation préférentielle des grains avec leur axe cristallographique < ! > suivant la 

direction longitudinale ont une croissance positive avec un taux d’allongement qui croît rapidement 

avec la fluence neutronique. En revanche, pour une texture avec des grains dont les axes 
cristallographiques < " > sont orientés majoritairement suivant la direction longitudinale (Q� = 0,4), la 

croissance est négative. On note donc l’influence de la texture sur le comportement en croissance du 

zirconium polycristallin. Ce paramètre définit le signe de l’allongement du matériau suivant une 
direction � donnée (positif pour un faible facteur de Kearns Qx et négatif pour un facteur de Kearns Qx 

élevé) et influence l’amplitude de sa déformation de croissance. Dans les réacteurs CANDU, les tubes 
de force en alliages Zr-2,5%Nb présentent une texture transverse avec QRT = 0,6, QRS =$0,3 et          QRU = 0,05 [152]. Leur croissance sous irradiation se traduit par un allongement axial accompagné 

d’une réduction diamétrale ainsi qu’une augmentation de l’épaisseur. Les tubes guides et les gaines 
du REP ont une texture radiale (§ I.1.2.2.2). Sous flux, ces matériaux texturés s’allongent suivant la 

direction axiale [137], leur épaisseur diminue [153] mais la variation de leur diamètre est faible [154]. 

 

 

Figure I.3.1: Croissance sous irradiation du zirconium monocristallin à 280°C [150]. 
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La comparaison des monocristaux avec les polycristaux et les alliages de zirconium montre l’influence 

de la taille des grains sur leur comportement en croissance [90], [151], [153], [155]. La croissance du 
zirconium polycristallin est plus rapide que celle du monocristal et le taux de déformation augmente 
avec la diminution de la taille des grains (Figure I.3.3). Il a été noté que cet effet est plus important au 
premier stade transitoire de la croissance et semble augmenter avec la température d’irradiation [151]. 
Ces constats expérimentaux attestent du rôle important des joints de grains sur la déformation de 
croissance de ces matériaux. Par ailleurs, le zirconium polycristallin et ses alliages recristallisés 
présentent une cinétique de croissance en trois stades, similaire à celle décrite pour le monocristal de 
zirconium (§ I.3.1.1.1). A titre d’exemple, la Figure I.3.4 donne l’évolution caractéristique de la 

déformation axiale de croissance d’un tube de Zircaloy-4 recristallisé irradié aux neutrons à des 
températures de 277 à 307°C [156]. Après un premier stade de croissance rapide, la vitesse de 
déformation diminue pour atteindre le régime stationnaire. Puis, la déformation de croissance 
s’accélère à partir d’une valeur seuil de fluence neutronique de 4×1025 n/m².  

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I.3.2: Influence de la texture sur la croissance d’un zirconium polycristallin 
recristallisé irradié à 280°C [151]. 

Figure I.3.3: Influence de la taille des grains sur la croissance d'un 
zirconium polycristallin recristallisé irradié aux neutrons à des 

températures de 277 à 307°C [90]. 
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Les alliages écrouis et détendus présentent une cinétique de croissance en deux étapes, un premier 
stade transitoire suivi par un régime au cours duquel la déformation de croissance évolue de manière 
quasi-linéaire avec la dose d’irradiation. De plus, les déformations de croissance atteintes à des doses 
d’irradiation élevées sont beaucoup plus importantes que celles reportées dans les alliages 
recristallisés (Figure I.3.5). Le taux d’écrouissage et la densité initiale de dislocations apparaissent 

alors comme deux paramètres importants qui modifient à la fois la cinétique de la croissance et son 
amplitude.  
Il a été montré qu’un taux d’écrouissage élevé augmente la vitesse de croissance sous irradiation de 
ces matériaux [151], [153], [156], [157]. Pour des taux très élevés (>$75%), le premier régime 

transitoire n’est plus observé et la déformation évolue linéairement avec la fluence d’irradiation. Ces 
déformations de croissance sont qualitativement proportionnelles à la densité initiale de dislocations 
introduites lors du traitement thermomécanique du matériau [153]. Comme on peut le noter sur la 
Figure I.3.5, l’effet du taux d’écrouissage s’amplifie avec la température.  
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 

 
 
 

Figure I.3.4: Croissance du Zircaloy-4 recristallisé irradié aux neutrons à 
des températures de 277 à 307°C [156]. 

Figure I.3.5: Influence de l’écrouissage sur la croissance du Zircaloy-2 irradié 
aux neutrons à 8 et 280°C [151]. 
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A ces différents paramètres matériau (état métallurgique, texture, taille des grains, taux d’écrouissage 

et densité initiale de dislocations) s’ajoute l’influence de la composition chimique. A 280°C, la 
croissance d’un monocristal purifié par la méthode de Van arkel (« iodide zirconium ») s’accélère à 

partir d’une fluence neutronique de 3 à 4×1025 n/m² alors que l’accélération de croissance du  

monocristal de plus haute pureté « zone-refined zirconium » semble se produire à une fluence 
neutronique plus élevée (6×1025 n/m²) (Figure I.3.1). La teneur en éléments d’addition influence donc 

le comportement en accélération de croissance du matériau irradié (dose seuil marquant le début du 
stade d’accélération de croissance et l’amplitude des déformations atteintes) [142], [149]–[151], [158]. 
Cet effet peut être associé à l’influence de la présence des éléments chimiques en solution solide ou 

sous forme de précipités intermétalliques sur la microstructure du matériau et notamment sur la 
formation et la croissance des boucles de dislocation < ! > et à composante < " >$(§ I.2.3.2.3 et 

I.2.4.3.2). 
Le comportement en croissance des alliages de zirconium dépend aussi des conditions d’irradiation et 

notamment de la température. Trois régimes de température peuvent être distingués [158] : 
 

o Basses températures (80°C < � < 277°C) : La croissance des alliages recristallisés sature 

rapidement [151], [156], [158]. Le régime d’accélération de croissance n’est pas observé à 
forte fluence d’irradiation (jusqu’à 2×1026 n/m²). Ceci suggère que les boucles à composante < " > ne se forment pas à ces basses températures ;  

o Températures intermédiaires (277°C < � < 307°C) : La dépendance en température des 

deux premiers stades de croissance est assez faible. En revanche, le régime d’accélération 

de croissance est très sensible à la température [142], [156], [158], [159]. Une élévation de la 
température diminue la dose critique d’apparition du régime d’accélération de croissance et 

augmente considérablement l’amplitude des déformations associées. L’effet de la température 

est donc double avec une influence à la fois sur la dose seuil du début de l’accélération de 

croissance et sur le taux de déformation final. Pour les alliages écrouis et détendus, la vitesse 
de déformation de croissance augmente très rapidement avec la température [158] ; 

o Températures élevées (360°C < � < 437°C) : Pour ce domaine de température, les alliages 

recristallisés et détendus présentent des déformations de croissance élevées [153], [158].  
 

I.3.1.2 Modèles de prédiction de la croissance sous irradiation 

 
A la lumière de ces constats expérimentaux, des mécanismes ont été proposés pour expliquer le 
phénomène de croissance sous irradiation du zirconium et de ses alliages. La prise en compte de ces 
mécanismes à travers des modèles de prédiction de la déformation sous flux de ces matériaux a 
permis de reproduire certains résultats caractéristiques de la croissance libre.  

Le premier modèle de croissance sous irradiation du zirconium a été proposé par Buckley [105] au 
début des années soixante. En s’inspirant de ses travaux sur la croissance de l’uranium, il propose un 

mécanisme selon lequel les auto-interstitiels s’agglomèrent pour former des boucles interstitielles 

dans les plans prismatiques de la maille hexagonale compacte du zirconium alors que les lacunes 
s’organisent en boucles lacunaires dans le plan basal (§ I.2.4.1 et I.3.1.1.1). La déformation des 
monocristaux de zirconium qui se traduit par un allongement suivant la direction < ! > et un 

raccourcissement suivant l’axe < " > serait le résultat d’un transfert d’atomes des plans de base vers 

les plans prismatiques par le biais des défauts ponctuels créés sous irradiation. Les observations 
réalisées dans le cadre du « Round-Robin » ne montrant pas la présence de boucles de dislocation 
dans les plans basaux [80], ce modèle a été écarté. Par ailleurs, la coexistence des boucles 
prismatiques de caractère interstitiel et lacunaire (§ I.2.3.1) rend ce modèle non valide.  

Kelly [160] a suggéré un autre mécanisme selon lequel une migration anisotrope des défauts 
ponctuels vers les joints de grains serait à l’origine de la déformation induite par la croissance sous 
irradiation. Il explique cette anisotropie par la présence de contraintes internes induites par la 
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dilatation thermique anisotrope des grains. Ce mécanisme a été réfuté en raison de son incapacité de 
rendre compte des déformations mesurées expérimentalement.  

Ces premiers modèles, peu prometteurs, ont été proposés avant la connaissance précise de 
l’évolution de la microstructure du zirconium et de ses alliages sous irradiation. Au fur et à mesure que 
les observations et les caractérisations microstructurales de ces matériaux progressaient, plusieurs 
travaux se sont focalisés sur une meilleure compréhension des mécanismes régissant le phénomène 
de croissance sous irradiation. Parmi ces modèles, on cite le modèle basé sur la différence 
d’interaction élastique des défauts ponctuels avec les dislocations et celui qui s’appuie sur la 
différence d’anisotropie de diffusion des SIAs et des lacunes.  

I.3.1.2.1 Modèle basé sur la Différence d’Interaction Elastique (EID) 

 
Carpenter et Northwood [87] ont proposé un mécanisme qui porte sur la Différence d’Interaction 

Elastique (EID) entre les défauts ponctuels et les dislocations. Dans le zirconium, les auto-interstitiels, 
de volume de relaxation plus élevé que celui des lacunes (en valeur absolue), interagissent plus avec 
les dislocations. Il en résulte une élimination différentielle des défauts ponctuels sur les puits de la 
microstructure, les SIAs s’annihilant sur les dislocations rectilignes < ! > et les lacunes sur les puits 

neutres (comme les joints de grains). La montée des dislocations de type < ! > par absorption d’un 

flux net de SIAs conduit à un allongement des grains suivant les directions$< ! >.  Le flux net des 

lacunes sur les joints entraîne la contraction des grains suivant l’axe$< " >. 

Ce premier modèle a été par la suite modifié par plusieurs auteurs dans le but de prendre en compte 
les nouvelles observations microstructurales. Ces modifications sont recensées dans la revue de Holt 
[161]. Cependant, il est important de souligner que ces modèles basés sur la différence d’interaction 
élastique ne peuvent pas expliquer tous les résultats expérimentaux, notamment :  
 

o la coexistence des boucles < ! > interstitielles et lacunaires mise en évidence lors des 

irradiations aux neutrons et aux électrons (§ I.2.3.1). Les deux types de boucles ont des tailles 
voisines. Or du fait de l’interaction préférentielle des dislocations avec les auto-interstitiels, 
une boucle de dislocation interstitielle croît alors qu’une boucle lacunaire rétrécit ; 

o les zones dénudées en boucles < ! > interstitielles observées au voisinage des joints de 

grains prismatiques, perpendiculaires aux directions < @@PA: >$(§ I.2.3.2.4). Ce constat 

expérimental suggère l’existence d’un biais qui dépend de l’orientation cristallographique des 
joints de grains ;  

o la présence des dislocations < " 9 ! > principalement dans les matériaux écrouis. Ces 

dislocations ont un vecteur de Burgers plus élevé que celui des dislocations$< ! >                 

(§ Tableau I.1.3). En considérant le modèle EID qui fait intervenir l’effet de la taille des défauts 

ponctuels dans leur énergie d’interaction avec les dislocations [162], les dislocations               < " 9 ! > présentent un biais pour les auto-interstitiels plus important que celui des 

dislocations de vecteur de Burgers < ! >. Par conséquent, la prise en compte de la présence 

de ces dislocations  < " 9 ! > dans le modèle EID peut conduire à une croissance positive 

suivant les directions$$< " >, résultat qui vient contredire les observations expérimentales              

(Figure I.3.5) ;  
o la formation des boucles à composante < " > responsables du phénomène d’accélération de 

croissance (§ I.2.4). Ces boucles sont exclusivement lacunaires, leur croissance ne peut donc 
être justifiée par une telle approche élastique.  
 

I.3.1.2.2 Modèle basé sur la Différence d’Anisotropie de Diffusion (DAD) 

 
La diffusion des défauts ponctuels dans la maille hexagonale compacte a fait l’objet de plusieurs 

études. Les principaux résultats de ces études ont été synthétisés dans la partie I.2.2. Une discussion 
a également portée sur le caractère isotrope ou anisotrope de la diffusion des auto-interstitiels et des 
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lacunes dans le zirconium (§ I.2.2). Nous considérons ici le modèle DAD basé sur la différence 
d’anisotropie de diffusion entre les auto-interstitiels qui migrent plus facilement dans le plan basal que 
suivant la direction < " > et les lacunes qui migrent de manière isotrope.  

De cette différence d’anisotropie de diffusion entre les auto-interstitiels et les lacunes résulte une 
différence de leur taux d’absorption par les puits de la microstructure. Ce modèle, principalement 
développé par Woo [88], [101], introduit un biais supplémentaire qui ne dépend plus du volume de 
relaxation des défauts ponctuels comme le suggère le modèle basé sur l’EID (§ I.3.1.2.1) mais de la 
différence d’anisotropie de diffusion des SIAs et des lacunes. Des calculs ont montré que ce biais  
peut être prépondérant par rapport à celui induit par la Différence d’Interaction Elastique [102]. Ainsi, 
dans le modèle de la DAD, les joints de grains ne constituent plus des puits neutres (hypothèse du 
modèle EID proposé par Carpenter et Northwood [87]) mais leur efficacité de piégeage des défauts 
ponctuels dépend de leur orientation cristallographique. Les joints de grains prismatiques 
(perpendiculaires aux directions$< ! >) sont des puits préférentiels pour les auto-interstitiels alors que 

les joints de grains basaux (perpendiculaires à la direction$< " >) sont biaisés en faveur des lacunes. 

Ce modèle est en mesure d’expliquer l’apparition de zones dénudées en boucles < ! > interstitielles 

au voisinage des joints de grains prismatiques (§ I.2.3.2.4). Les surfaces également se présentent 
comme des puits préférentiels pour les SIAs ou les lacunes en fonction de leur orientation 
cristallographique. Les boucles basales, quant à elles, constituent des puits préférentiels de lacunes. 
Ce mécanisme apporte donc un élément de réponse à la question de la croissance des boucles à 
composante$< " >. 

Ce mécanisme basé sur la DAD a permis de rendre compte du comportement en croissance sous flux 
des alliages de zirconium recristallisés. La densité initiale de dislocations dans ces matériaux est 
faible. Ainsi, au début de l’irradiation, les joints de grains constituent les puits dominants du milieu. En 

raison de la migration plus rapide des auto-interstitiels dans le plan de base que suivant l’axe 

cristallographique$< " >, leur élimination se fait principalement sur les joints de grains prismatiques. Il 

subsiste un flux net de lacunes qui migrent de manière isotrope vers les joints de grains basaux. De là 
résulte une déformation rapide du monocristal de zirconium avec un allongement dans le plan basal et 
une contraction suivant l’axe$< " >. L’élimination différentielle des défauts ponctuels sur les joints de 

grains serait donc à l’origine du premier stade de croissance (Figure I.3.6 (a)). Ce mécanisme permet 
aussi d’expliquer la sensibilité de la déformation initiale de croissance du zirconium polycristallin à la 
taille des grains (§ I.3.1.1.2).  
Au fur et à mesure de l’irradiation, la densité des boucles de dislocation < ! > augmente. Le calcul 

des biais induits par la DAD a montré que les dislocations rectilignes de type < ! > sont biaisées en 

faveur des auto-interstitiels alors que les boucles de dislocation < ! > sont  relativement neutres. Ces 

dernières reçoivent donc un flux net de SIAs ou de lacunes selon leur environnement, ce qui explique 
la coexistence des boucles de dislocation < ! > interstitielles et lacunaires. L’élimination préférentielle 

des SIAs sur les dislocations < ! > et sur les boucles < ! > interstitielles et des lacunes sur les 

boucles < ! > lacunaires conduit à une faible déformation du cristal. La vitesse de croissance diminue 

donnant lieu au régime stationnaire, deuxième stade de croissance (Figure I.3.6 (b)). Enfin, à une 
fluence neutronique élevée, les boucles à composante < " > se forment. Selon la DAD, les lacunes 

s’éliminent préférentiellement sur ces boucles basales, conduisant à leur croissance. Les lacunes 
s’éliminent aussi sur les joints de grains basaux alors que les auto-interstitiels sont annihilés 
principalement par les dislocations de type < ! > et les joints de grains prismatiques. Cette nouvelle 

répartition des défauts ponctuels sur les puits de la microstructure explique une augmentation de la 
vitesse de croissance (Figure I.3.6 (c)). Le phénomène d’accélération a été corrélé à la formation et 

l’évolution des boucles à composante < " > [107], [110], [114]. 

La cinétique de croissance des alliages de zirconium écrouis et détendus peut également être décrite 
par le modèle de la DAD. Ces matériaux sont caractérisés par une forte densité de dislocations qui 
constituent les puits dominants du milieu. L’élimination des lacunes se fait principalement sur les 

dislocations de type$< " 9 ! > (Figure I.3.6 (d)). Les auto-interstitiels sont annihilés par les 

dislocations de type$< ! >. Cette absorption préférentielle des défauts ponctuels conduit à une 
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montée des dislocations. La cinétique de croissance est très rapide et les taux de déformation sont 
plus élevés que ceux des alliages recristallisés. 

De par sa capacité à reproduire plusieurs observations expérimentales, le modèle de la DAD est 
considéré jusqu’à présent comme le modèle le plus pertinent pour décrire le comportement en 
croissance sous flux des alliages de zirconium. 
 

 
 

 

 

 

 

 

 
 
 
 

I.3.2 Comportement en fluage d’irradiation 
 
En fonctionnement normal en réacteur, sous l’action combinée de la contrainte et du flux, la 

déformation est également liée au phénomène du fluage d’irradiation. Il convient de différencier ce 
phénomène du fluage d’irradiation du phénomène de fluage sous irradiation au sens large qui intègre 
à la fois la composante thermiquement activée du fluage (fluage thermique) et celle induite par la 
présence d’une contrainte sous flux (fluage d’irradiation).  

Ce phénomène du fluage d’irradiation a fait l’objet de plusieurs études. Les retours d’expériences de 

réacteurs et les expériences réalisées dans des réacteurs expérimentaux ont permis de tirer des 
conclusions quant à l’effet des conditions d’irradiation et de certains paramètres matériau.  
 

I.3.2.1 Analyse des constats expérimentaux 

 
D’un point de vue expérimental, il est difficile de séparer la partie thermiquement activée du fluage de 
celle induite par la présence de la contrainte sous flux. Néanmoins, bien souvent, les deux 
mécanismes de déformation sont définis suivant le domaine de température et de contrainte 
considéré : le fluage thermique prédomine à haute température et pour des niveaux de contrainte 
élevés alors que le fluage d’irradiation s’impose à faible température et pour de faibles niveaux de 

contrainte.  

Comme pour la croissance, la cinétique du fluage sous irradiation des alliages de zirconium peut se 
décomposer en plusieurs stades [154]. Au cours du premier stade, la vitesse de déformation diminue 
progressivement avec la fluence neutronique jusqu’à atteindre un régime stationnaire. Cette 
diminution est attribuée au durcissement du fluage thermique par les boucles de dislocation présentes 
dans la microstructure [156]. Puis, la vitesse de fluage s’accélère par la montée des dislocations        
(§ I.3.2.2). La cinétique et l’amplitude du fluage dépend des conditions d’irradiation et des paramètres 
du matériau. La suite de cette partie porte sur une synthèse non exhaustive de l’influence de ces 
facteurs sur le comportement en fluage d’irradiation des alliages de zirconium.  

(a) (b) (c) 

(d) 

Boucle interstitielle 

Boucle lacunaire 

Figure I.3.6: Les trois stades de croissance sous flux des alliages de zirconium 
recristallisés (a-c) et des alliages écrouis (d) [47]. 
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Les expériences montrent un effet marqué de la contrainte et du flux sur les taux de déformation de 
fluage d’irradiation [156]. La dépendance de la vitesse de déformation à ces deux paramètres est 
généralement traduite par une loi de puissance. L’effet de la température étant décrit par la loi 

d’Arrhenius, la vitesse de déformation de fluage d’irradiation l� peut s’écrire comme suit avec V la 

contrainte, &CDt la température d’activation et � un coefficient de proportionnalité : 

 

l� = �Vs�� ��� jr&CDt& m Eq. I.3.1 

 
Plusieurs auteurs s’accordent à attribuer des valeurs allant de 0,25 à 1 pour l’exposant � [156]. Une 

dépendance quasi-linéaire au flux neutronique a été communément trouvée pour les tubes de force 
des réacteurs CANDU [152]. Dans le domaine de faibles contraintes (V < $V� PW , avec V� la limite 

d’élasticité), l’exposant ~ est égal à 1 [156]. Sa valeur augmente avec le niveau de la contrainte et la 

température. Pour l’alliage Zr-2,5%Nb écroui, l’exposant ~$varie entre 2 et 3 pour des contraintes de 

200 à 400 MPa et augmente rapidement, atteignant la valeur de 100 pour une contrainte de 600 MPa.  

L’effet de la température sur la vitesse de déformation de fluage des alliages de zirconium se traduit 
par deux régimes de basse et de haute température d’activation. En dessous de 570 K, la 

température d’activation varie entre 2000 et 5000 K. L’effet de la température d’irradiation sur la 
vitesse de fluage est alors faible. A des températures plus élevées, la température d’activation 

augmente rapidement et atteint des valeurs (25000 et 30000 K) de l’ordre de celles obtenues en 

fluage thermique sur matériau non irradié [156]. Par conséquent, en connaissant la température de 
transition entre les deux régimes, il est possible de déterminer qualitativement la frontière entre le 
domaine des faibles températures d’irradiation pour lequel le mécanisme de fluage d’irradiation est 

activé et celui des températures élevées où le fluage thermique est prépondérant. De plus, cette 
température de transition dépend de la composition chimique du matériau et de son état 
métallurgique. Elle est plus élevée pour un alliage de zirconium que pour le zirconium pur et décroît 
lorsque la densité de dislocations augmente. 

Un effet de la texture sur la vitesse de fluage a été observé par plusieurs auteurs [152], [156], [163]. Il 
a été suggéré d’introduire un facteur d’anisotropie dans la loi en puissance (Eq. I.3.1) pour prendre en 
compte cet effet. Par ailleurs, des essais de relaxation réalisés sur des échantillons de Zircaloy-2 et de 
Zr-2,5%Nb irradiés à 295°C avec un flux neutronique de 2×1017 n/m²/s ont mis en évidence un rôle 

mineur de la taille des grains sur les vitesses de déformation de fluage, ceci pour une gamme de taille 
allant de 1 à 70 µm [164]. Cependant, des travaux récents de Walters et al. [163] ont montré un effet 
de la forme des grains sur la déformation diamétrale des tubes de force en Zr-2,5%Nb. 
Par ailleurs, un alliage recristallisé a une vitesse de fluage plus faible que l’alliage détendu [154].  

Le zirconium pur résiste peu au fluage. L’ajout d’éléments chimiques comme l’étain, l’oxygène et le 
soufre améliore considérablement la résistance de l’alliage au fluage thermique et dans certains cas 

au fluage d’irradiation [156], [165]. La  résistance au fluage est plus marquée pour les éléments se 
trouvant en solution solide que pour ceux de faible limite de solubilité et participant à la formation de 
précipités. Il a été montré que l’ajout de seulement 10 ppm de soufre dans l’alliage M5® réduit d’un 

facteur trois la vitesse du fluage thermique. Sous irradiation, l’effet est moins marqué mais reste 
significatif (facteur 1,5) [154].  
 

I.3.2.2 Mécanismes du fluage d’irradiation 

 
Le premier modèle de fluage s’est basé sur un simple mécanisme de diffusion des lacunes. Ce 
modèle a été considéré tout d’abord pour le fluage thermique puis a été étendu au fluage d’irradiation 

en considérant l’augmentation de la concentration des lacunes [166]. Or, une concentration plus 
élevée de lacunes ne conduit pas forcément à une déformation plus importante en fluage. Les lacunes 
peuvent se recombiner avec les auto-interstitiels ou s’éliminer sur les puits, auxquels cas aucune 

déformation n’est générée. Ce premier modèle s’est avéré donc erroné. D’autres modèles ont été par 
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la suite proposés et peuvent être classés en deux types : les modèles de type SIPA et SIPN qui 
attribuent la déformation de fluage d’irradiation à l’élimination différentielle des défauts ponctuels sur 
les puits de la microstructure et ceux qui se basent sur le glissement des dislocations favorisé par la 
montée assistée par l’absorption des défauts ponctuels. Ces différents modèles sont détaillés dans 
l’article de synthèse de Matthews et Finnis [166]. Dans cette partie, nous nous focaliserons sur les 
deux mécanismes les plus communément proposés dans la littérature, à savoir le mécanisme SIPA et 
le mécanisme SIPN. 
 

I.3.2.2.1 Mécanisme Stress Induced Preferential Absorption (SIPA) 

 
Le mécanisme d’absorption préférentielle des défauts ponctuels induite par la contrainte (SIPA) a été 
proposé par Heald et Speight [167], [168] et Wolfer et Ashkin [162], [169], [170] et développé par ces 
auteurs et par Bullough [171], [172].  

Comme détaillé dans la partie I.3.1.2.1, il existe une différence d’interaction élastique (EID) entre les 
défauts ponctuels et les dislocations. Ces dernières interagissent préférentiellement avec les auto-
interstitiels. Il en résulte un biais d’interaction des défauts ponctuels avec les dislocations. Selon le 
mécanisme SIPA, en présence d’une contrainte interne ou externe, ce biais est modifié suivant 
l’orientation relative du vecteur de Burgers des dislocations par rapport à la direction de la contrainte. 
Des auteurs [88], [173] ont suggéré un effet de la contrainte sur l’anisotropie de diffusion des défauts 
ponctuels, donnant lieu à un phénomène appelé élasto-diffusion à l’origine du modèle Stress Induced 

Preferential Absorption-Anisotropic Diffusion (SIPA-AD). Dans cette étude, nous nous intéresserons 
uniquement au mécanisme SIPA. 

Ce modèle considère les défauts ponctuels comme des inclusions sphériques de propriétés élastiques 
différentes de celles de la matrice. Leur énergie d’interaction avec un champ local de contrainte est la 

somme de deux contributions, une énergie d’interaction$$;2$qui fait intervenir l’effet de taille 

responsable de l’EID au premier ordre et une énergie ;6 qui traduit l’interaction inhomogène entre 

l’inclusion et la matrice de propriétés élastiques différentes (interaction diaélastique). Wolfer et Ashkin 
[162], [169], [170] définissent ces énergies pour un matériau isotrope comme suit : 
 

;2 = r��l�� Eq. I.3.2 

;6 = r@PB|l��l�� r B�l��Rl��R Eq. I.3.3 

 
avec � le volume de relaxation du défaut ponctuel, � le module de compressibilité de la matrice, B| et B�$$les polarisabilités de compressibilité et de cisaillement des défauts ponctuels, l�� $la trace du 

tenseur des déformations élastiques$$l et l��R$sa partie déviatorique (l��R = l�� r 27 ���l�� avec ��� le 

coefficient de Kronecker). Le tenseur des déformations globales l inclut les déformations dues à la 

dislocation et celles induites par la présence d’un champ de contrainte externe.  

Le flux des défauts ponctuels autour d’un puits donné est déterminé par les gradients de 
concentration mais aussi par le gradient d’énergie d’interaction de ces défauts avec le champ de 
contrainte local. Ainsi, il est possible d’écrire ce flux comme suit [162], [170] : 
 

� = r�L��M r ��.& �; Eq. I.3.4 

 
Avec � la concentration du défaut ponctuel, � son coefficient de diffusion, ; l’énergie d’interaction du 

défaut ponctuel avec le champ de contrainte local (; = $;2 9 ;6),$. la constante de Boltzmann et & la 

température. Le flux est obtenu par la résolution de l’équation de diffusion en régime stationnaire. 
Wolfer [174] a utilisé une méthode des perturbations pour donner des expressions approchées de ce 



Chapitre 1 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE 

 

64 
 

flux. Ainsi, le flux s’exprime comme la somme de plusieurs termes et fait intervenir le facteur � 

d’efficacité d’interaction élastique du défaut ponctuel avec le puits étudié : 
 � = �? 9 �2 9 �6 9  =$ �?� Eq. I.3.5 

 
En prenant comme puits une dislocation droite coin, un développement au troisième ordre donne 
[174] : 
 

� = �? 9 �$LV¡M 9 �LVRM$ Eq. I.3.6 

 �? est le facteur d’efficacité d’interaction induit par l’EID en l’absence de contrainte, �$LV¡M est le 

terme qui dépend de la contrainte hydrostatique V¡ (V¡ = 27 LV22 9 V66 9 V77M) et �LVRM dépend de la 

partie déviatorique du tenseur de contrainte extérieure. Comme la contribution de la partie 
hydrostatique au facteur � est indépendante du vecteur de Burgers et de son orientation, le terme �$LV¡M n’aura aucune influence sur le fluage d’irradiation. La modification de l’absorption préférentielle 

des défauts ponctuels par une dislocation, en fonction de l’orientation du vecteur de Burgers par 

rapport à la direction de la contrainte, est donnée par le terme �LVRM$dépendant de la partie 

déviatorique du tenseur de contrainte. Selon Wolfer [174], ce terme s’exprime comme suit : 
 

�LVRM = ¢$�£P���� r L@ r a¤M1�1�¥$V��R Eq. I.3.7 

¢ = $@3$¦
� a!Y §6
¨©¦� !Y § $

L@ 9 ¤MB�
[PdL@ r ¤M.&]6 Eq. I.3.8 

 
avec$�$$la norme du vecteur de Burgers de la dislocation, 2$�$$la distance moyenne entre les 

dislocations,$!$$le rayon de cœur de la dislocation,$$¤$$le coefficient Poisson de la matrice,$By$la 

polarisabilité en cisaillement du défaut ponctuel,$�0, �ª les vecteurs unitaires parallèles au vecteur de 

Burgers de la dislocation, 10, 1ª les vecteurs unitaires parallèles au vecteur ligne de la dislocation et V0ª� 

la partie déviatorique du tenseur de contrainte extérieure. Les polarisabilités $$By$des SIAs et des 

lacunes étant positives [175], le terme ¢ est positif et le signe de �LVRM est donné par le signe de 

(�£P���� r L@ r a¤M1�1�¥$V��R). Dans un repère orthonormé («@4445- «P4445- «34445), considérons comme exemple un 

tenseur de contrainte de traction suivant$«74445, une dislocation coin de vecteur de Burgers �«74445 et de 

vecteur ligne$«24445. L’équation Eq. I.3.7 donne : 

�LVRM = ¢$�$V$ ¬a3 9 @3 L@ r a¤M Eq. I.3.9 

 
Comme le volume de relaxation$$� des auto-interstitiels est positif, le terme �LVRM relatif aux SIAs l’est 

aussi. Une contrainte appliquée parallèlement au vecteur de Burgers d’une dislocation augmente donc 

l’efficacité de capture des auto-interstitiels par cette dislocation. Si on considère une contrainte 
appliquée suivant$«24445, dans ce cas où le vecteur de Burgers de la dislocation est perpendiculaire à la 

direction de la contrainte, l’efficacité de capture des auto-interstitiels est diminuée avec$�LVRM$qui 

s’écrit : 

�LVRM = r¢$�$V$ ¬P3 9 P3 L@ r a¤M Eq. I.3.10 

 
En conclusion, une dislocation ayant un vecteur de Burgers parallèle à la direction de la contrainte 
reçoit un flux net d’auto-interstitiels plus important qu’une dislocation de vecteur de Burgers 
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perpendiculaire à la direction d’application de la contrainte. Cette différence d’absorption d’auto-
interstitiels par les dislocations coins conduit au phénomène de montée différentielle de dislocations 
qui est responsable de la déformation de fluage à volume constant. 

Une schématisation de ce mécanisme est illustrée dans la Figure I.3.7. Une dislocation absorbe un 
flux net de SIAs qui est plus ou moins élevé suivant l’orientation de son vecteur de Burgers par rapport 

à la contrainte appliquée.  
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Ce mécanisme de montée différentielle des dislocations assistée par la création de défauts ponctuels 
lors de l’irradiation conduit à une vitesse de fluage proportionnelle à la contrainte appliquée et au taux 
de création de défauts ponctuels [166], [176]. Il permet donc de rendre compte de l’effet du flux et de 

la contrainte sur le comportement en fluage des métaux (Eq. I.2.3). Cependant, le mécanisme SIPA 
ne peut être activé qu’en présence d’un réseau de dislocations coins dans le matériau. Or, un alliage 

de zirconium recristallisé est caractérisé par une faible densité initiale de dislocations, ce qui suggère 
que le fluage d’irradiation est contrôlé par l’élimination des défauts ponctuels sur un autre puits de la 

microstructure. Il est possible d’envisager un effet de la contrainte sur l’efficacité d’interaction élastique  
des défauts ponctuels avec les boucles de dislocation$$< ! >. Une contrainte appliquée 

perpendiculairement aux plans prismatiques favoriserait la croissance des boucles < ! > interstitielles 

et inversement, les boucles < ! > lacunaires croîtront plus facilement dans les plans prismatiques de 

Matériau déformé 

Matériau avant déformation 

Sens de montée des dislocations  

Flux net de SIA 
Flux net de lacune 

Longueur de la flèche         proportionnelle au flux 

) 

  

) 

    

(a) (b) 

Longueur de la flèche          proportionnelle à la vitesse de 
déformation 

Figure I.3.7: Schématisation du principe de la montée différentielle des dislocations par le mécanisme 
SIPA – (a) cas non contraint et (b) cas contraint : augmentation du flux net des SIAs et de la vitesse de 

montée pour une dislocation de vecteur de Burgers parallèle à la direction de la contrainte et 
diminution du flux net des SIAs et de la vitesse de montée pour une dislocation de vecteur de Burgers 

perpendiculaire à la direction de contrainte. 
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normale perpendiculaire à la direction de la contrainte appliquée. Lors des irradiations aux protons de 
3,5 MeV à une température de 250°C sur du zirconium recristallisé, Faulkner et McElroy [177] ont 
montré que le diamètre moyen des boucles de dislocation < ! > évolue avec la contrainte appliquée. 

D’après ces expériences, le fluage d’irradiation serait régi par le mécanisme SIPA appliqué aux 

boucles de dislocation$< ! >. Comme la densité de ces boucles sature rapidement (§ I.2.3.2.2), le 

mécanisme SIPA ne peut expliquer la déformation de fluage d’irradiation qu’à faibles doses 

d’irradiation. En outre, la coalescence des boucles < ! > à haute température peut générer un réseau 

de dislocations qui serait lui susceptible d’activer le mécanisme SIPA. 
 

I.3.2.2.2 Mécanisme Stress Induced Preferential Nucleation (SIPN) 

 
Le mécanisme SIPN a été introduit pour la première fois par Hesketh [178] lors de son étude portant 
sur le fluage d’irradiation de l’uranium. Ce mécanisme se base sur l’effet de la contrainte sur la 

germination des amas de défauts ponctuels. La contrainte favorise la nucléation des boucles 
interstitielles dans les plans de normale parallèle à sa direction d’application. Inversement, la 

probabilité de formation des boucles lacunaires est plus importante dans les plans de normale 
perpendiculaire à la direction de la contrainte. Ainsi ce mécanisme introduit une anisotropie de 
germination des boucles de dislocation déterminée à partir de leur énergie d’interaction, dès les 

premiers stades de formation, avec le champ de contrainte.  
Un nombre plus important de boucles de dislocation interstitielles se trouvant dans les plans 
perpendiculaires à la contrainte et des boucles lacunaires se formant dans les plans parallèles à la 
contrainte induit un allongement du monocristal dans la direction de la contrainte. La déformation de 
fluage résulte donc de la germination préférentielle et assistée par la contrainte des boucles de 
dislocation. Plusieurs auteurs [179]–[182] ont fait référence à ce mécanisme pour expliquer le fluage 
d’irradiation dans les aciers austénitiques.  

Notons que ce mécanisme suggère qu’une fois que le germe de défauts ponctuels a choisi son 
orientation préférentielle, la boucle de dislocation se forme et le taux de déformation induit n’est plus 

contrôlé par la contrainte appliquée mais uniquement par le flux. La déformation dépendra donc de la 
contrainte qu’aux tout premiers instants de l’irradiation et le phénomène de fluage pourrait se 
poursuivre même si la contrainte est retirée. Ceci a été constaté expérimentalement où il apparaît que 
le mécanisme SIPN ne semble intervenir que dans les matériaux recuits et à faibles doses [183]. De 
ce point de vue, ce modèle ne semble pas être pertinent pour expliquer le comportement en fluage 
des métaux.  
 

I.3.2.2.3 Autres mécanismes 

 
Les mécanismes SIPA et SIPN postulent que la déformation de fluage est induite par la montée des 
dislocations. Pour le second type de modèles proposés, la montée des dislocations n’est plus la cause 

directe du fluage d’irradiation mais elle permet aux dislocations de contourner plus facilement les 

obstacles et de glisser. C’est le glissement de ces dislocations « libérées » qui génère une 
déformation [166], [174], [176] et contrôle son amplitude. Toutefois, la vitesse de fluage dépend du 
mécanisme le plus lent c’est-à-dire la montée assistée par l’absorption préférentielle des défauts 

ponctuels.  
Plusieurs modèles basés sur ce mécanisme de glissement contrôlé par la montée des dislocations ont 
été développés. Ces modèles, regroupés sous le nom de SICG (Stress Induced Climb and Glide), 
sont recensés dans l’article de synthèse de Matthews et Finnis [166]. 
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I.3.3 Conclusions 
 

Cette partie bibliographique a permis de faire un point sur les principales observations 
expérimentales portant sur le comportement en fluage et en croissance sous irradiation des 
alliages de zirconium ainsi que sur les mécanismes de déformation associés à ces deux 
phénomènes.   

Il ressort de cette étude un nombre de points importants : 
 

o La cinétique de croissance du monocristal, du zirconium polycristallin et de ses alliages 
recristallisés se caractérise par une évolution en trois stades avec la dose d’irradiation. 
Après un premier stade de croissance rapide, la vitesse de déformation diminue pour 
atteindre le régime stationnaire. Puis, la croissance s’accélère à partir d’une valeur seuil 
de dose d’irradiation ;  

o La cinétique et l’amplitude de croissance dépend fortement des propriétés du matériau, 
notamment sa texture, sa taille de grains, son taux d’écrouissage et la densité initiale de 
dislocations ainsi que sa composition chimique. Le comportement en croissance des 
alliages de zirconium dépend aussi de la température d’irradiation. Dans le domaine de 
température de fonctionnement du REP, l’augmentation de la température diminue la dose 
seuil d’apparition du stade d’accélération de croissance et augmente le taux de 
déformation ; 

o Nombre de modèles de croissance ont été proposés dans le but d’interpréter les résultats 
expérimentaux du comportement en croissance des alliages de zirconium. Certains de ces 
modèles ont été écartés car jugés incapables de reproduire les évolutions caractéristiques 
de la déformation sous flux de ces matériaux. A l’heure actuelle, le mécanisme de 
déformation basé sur la Différence d’Anisotropie de Diffusion (DAD) des défauts ponctuels 
est considéré comme étant le mécanisme le plus pertinent pour rendre compte du 
comportement en croissance sous flux des alliages de zirconium. Il est en mesure aussi 
d’expliquer des observations expérimentales, considérées au départ comme des 
anomalies. Parmi ces observations on cite la coexistence des boucles de dislocation < ! > interstitielles et lacunaires, la formation de zones dénudées en boucles < ! > 
interstitielles près des joints de grains et des surfaces prismatiques et la croissance des 
boucles basales lacunaires à composante < " > !; 

o Le phénomène de fluage sous irradiation intègre deux composantes : une composante 
thermiquement activée (fluage thermique) et une composante  induite par la présence 
d’une contrainte sous flux (fluage d’irradiation). Expérimentalement, il est difficile de 
séparer ces deux composantes. Néanmoins, les deux mécanismes de déformation 
peuvent être définis suivant un domaine de température et de contrainte : le fluage 
thermique est prépondérant à une température élevée et pour des niveaux de contrainte 
élevés alors que le fluage d’irradiation prédomine à faible température et pour de faibles 
niveaux de contrainte. Le comportement en fluage d’irradiation des alliages de zirconium 
dépend de plusieurs facteurs, principalement la contrainte, le flux et la température 
d’irradiation. La vitesse de déformation en fluage d’irradiation peut s’écrire comme suit : 
 

l� = �Vs�� ��� jr&CDt& m 

 
En outre, plusieurs études ont révélé un effet de la texture, de la forme des grains, de 
l’état métallurgique et de la composition chimique du matériau sur sa vitesse de fluage 
sous irradiation. Plus particulièrement, des éléments chimiques comme l’étain, l’oxygène 
et le souffre améliorent considérablement la résistance de l’alliage au fluage thermique et 
au fluage d’irradiation. L’interprétation de ces constats expérimentaux a donné lieu à deux 
types de modèles : les modèles de type SIPA et SIPN qui attribuent la déformation de 
fluage d’irradiation à l’élimination différentielle des défauts ponctuels sur les puits de la 
microstructure et ceux qui se basent sur le glissement des dislocations favorisé par la 
montée assistée par l’absorption des défauts ponctuels. Pour les alliages de zirconium, les 
modèles intégrant le mécanisme SIPA et le mécanisme SICG semblent être les plus 
pertinents pour décrire leur comportement en fluage d’irradiation et rendre compte de 
l’effet de certains paramètres comme le flux d’irradiation et la contrainte.  
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II.  Chapitre 2   

Matériaux et techniques expérimentales 

Ce chapitre s’intéresse à la caractérisation avant irradiation des deux matériaux de l’étude 

expérimentale, le Zircaloy-4 recristallisé TREX et le M5® TREX (Tubes Reduced Extrusion). Tout 
d’abord, le choix du produit intermédiaire TREX est justifié. Ensuite, les deux alliages sont décrits en 
termes de composition et d’homogénéité chimique, de microstructure (morphologie et taille de grains) 
et de comportement mécanique (dureté et traction à haute température). Dans une deuxième partie, 
les principales conditions des irradiations aux ions, conduites pour simuler l’endommagement créé par 

irradiation neutronique en réacteur de puissance, sont présentées. Il s’ensuit une troisième partie 

consacrée à la méthode d’analyse post-mortem en Microscopie Electronique en Transmission mise en 
œuvre pour caractériser principalement la microstructure des boucles à composante < " >.  
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II.1 Matériaux de l’étude 

II.1.1 Choix du produit Tube Reduced Extrusion (TREX) 
 
L’étude expérimentale, menée dans le cadre de ce travail de thèse, a porté sur deux alliages 
industriels de zirconium, le Zircaloy-4 recristallisé et le M5®. Les échantillons ont été prélevés des 
Tubes Reduced Extrusion (TREX) fournis par AREVA-NP. Ces tubes sont des produits intermédiaires 
du procédé de mise en forme des tubes guides et des gaines des REP (§ I.1.2.2). Ils sont obtenus par 
une succession d’opérations de laminage à froid et par un traitement thermique de recristallisation 

dans le domaine Zr-α. Les tubes ébauches TREX ont un diamètre extérieur de 55 mm et une 
épaisseur de 11 mm.  
 

 

 

 

 

 

 

 
 
La texture cristallographique de ces produits semi-finis a été caractérisée par Diffraction des Rayons X 

dans le cadre du travail de thèse de Tournadre [1]. Les figures des pôles$L:::PM,${@:@A:} et${@@PA:}, 
recalculées à partir de la Fonction de Distribution des Orientations Cristallines, sont représentées sur 
la Figure II.1.2 pour le Zircaloy-4 et le M5® TREX. Les pôles L:::PM$de ces deux alliages mettent en 

évidence un maximum de densité de grains ayant des axes < " > orientés suivant la direction 

transverse avec un étalement dans le plan (DT-DR), DT correspondant à la direction transverse et DR 

à la direction radiale des tubes. Les pôles prismatiques {@:@A:} et {@@PA:} s’alignent préférentiellement 

suivant la direction axiale (DA) des tubes TREX. La distribution de l’orientation des axes 

cristallographiques < " > selon les trois directions transverse, radiale et axiale est décrite par les 

facteurs de Kearns associés aux figures de pôles (Tableau II.1.1). 

Le choix du TREX comme matériau d’étude est motivé par deux raisons majeures : 
 

o Ces tubes semi-finis sont plus épais que les tubes finis (une épaisseur de 0,57 mm pour les 
gaines et de 0,4 à 0,5 mm pour les tubes guides) (Figure II.1.1). Leur épaisseur plus 
importante facilite le prélèvement d’un plus grand nombre d’échantillons ;  

o Les tubes TREX se caractérisent par une texture transverse où les axes cristallographiques < " > sont orientés préférentiellement suivant la direction transverse mais présentent 

également un étalement dans le plan (DT-DR) formé par la direction transverse et la direction 
radiale. Les échantillons prélevés dans l’épaisseur de ces tubes épais présentent une grande 
proportion de grains avec leurs axes < " > contenus dans le plan de la lame mince. Cette 

orientation cristallographique permet d’obtenir aisément la condition de diffraction optimale 
pour l’imagerie des boucles à composante < " > par Microscopie Electronique en 

Transmission (�5 = :::P). Ce point sera détaillé ultérieurement dans la partie II.3.1 de ce 

présent chapitre. Compte tenu de la texture radiale des tubes minces finis (§ I.1.2.2.2), les 
grains des échantillons découpés dans l’épaisseur de ces tubes sont orientés avec leurs axes 
cristallographiques < " > suivant la direction radiale et donc normaux aux plans des lames 

minces. Par conséquent, ces produits ne permettent pas d’obtenir facilement les conditions de 
diffraction appropriées pour l’imagerie des boucles à composante$< " >. 

Figure II.1.1: Schématisation de l’orientation transverse 
préférentielle des grains du tube épais TREX. 
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En conclusion, les motivations principales qui ont conduit à ce choix du produit TREX résident dans sa 
texture cristallographique et son épaisseur.  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) (b) (c) 

Zy-4 TREX 

Pôle L'''#M Pôle {"'"K'} Pôle {""#K'} 

(d) (e) (f) 

DA 

DT 
M5

®
 TREX 

Pôle L'''#M Pôle {"'"K'} Pôle {""#K'} 

Figure II.1.2: Figures de pôles recalculées à partir de la Fonction de Distribution des Orientations 
Cristallines des tubes TREX en Zircaloy-4 ((a), (b) et (c)) et en M5® (d), (e) et (f)) – (a) et (d) 

pôles$LJJJHM, (b) et (e) pôles {GJGKJ} et (c) et (f) pôles${GGHKJ}. 
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Tableau II.1.1: Facteur de Kearns des tubes TREX en Zircaloy-4 et en M5®. 

 ®¯� ®¯° ®¯³ 

Zircaloy-4 0,53 0,38 0,09 

M5® 0,49 0,42 0,09 

 

II.1.2 Caractérisation du matériau non irradié 
 
Avant d’étudier de façon précise les défauts microstructuraux induits par irradiation, il apparaît 

nécessaire, dans une première étape, de caractériser le produit intermédiaire TREX non irradié dans 
le but de vérifier sa bonne représentativité chimique et mécanique par rapport aux tubes guides et aux 
gaines. L’homogénéité de la composition chimique, la morphologie et la taille des grains et la 
caractérisation mécanique en dureté Vickers des tubes TREX en Zircaloy-4 et en M5® ont fait l’objet 

d’une étude réalisée dans le cadre de la thèse de Tournadre [1]. Ces caractérisations sont complétées 
par des essais de traction à des températures de fonctionnement en REP (300 et 350°C) effectuées 
dans le cadre de ce travail de thèse. 
 

II.1.2.1 Composition et homogénéité chimique  

 
Les analyses à la microsonde électronique Castaing SX 100 ont permis de vérifier l’homogénéité de la 

composition chimique dans l’épaisseur des tubes TREX. La répartition des éléments d’alliage 

principaux du Zircaloy-4 (Sn, Fe, Cr et O) et du M5® (Fe, Nb et O) est globalement homogène. 
Toutefois, quelques zones riches en fer et en chrome ont été détectées dans le Zircaloy-4 TREX. Ces 
zones locales correspondraient aux précipités intermétalliques, les phases de Laves Zr(Fe,Cr)2 qui se 
forment dans le Zircaloy-4 (§ I.1.2.1.3). 

En ce qui concerne le dosage des différents éléments chimiques, il a été montré que les teneurs 
mesurées en étain, en fer, en chrome et en niobium (Tableau II.1.2) sont en bon accord avec les 
spécifications chimiques des produits finis (Tableau I.1.2). Une teneur élevée de l’oxygène a été 

observée, notamment près de la face interne de la gaine. Elle serait due à la contamination de la 
surface lors de l’étape de préparation des échantillons.  
 

Tableau II.1.2: Composition chimique des tubes TREX en Zircaloy-4 et en M5® (% massique). 

 Sn Fe Cr Nb 

Zircaloy-4 TREX 1,3 0,21 0,1 - 

M5® TREX - 0,04 - 0,95 

 
Les observations en MET de la microstructure des deux alliages non irradiés montrent la présence de 
précipités intermétalliques de même nature que ceux identifiés dans les produits finis (§ I.1.2.1.3). Les 
précipités rencontrés dans le Zircaloy-4 correspondent aux phases de Laves de type Zr(Fe,Cr)2 dont 
la taille est de quelques centaines de nanomètres (Figure II.1.3). L’alliage M5

® TREX montre un 
alignement de petites particules réparties de manière homogène dans la matrice. Il s’agit des 

précipités β-Nb natifs (Figure II.1.4 (a)) qui ont une taille moyenne de 60 nm. Quelques précipités de 
plus grande taille (environ 150 nm) ont été également observés (Figure II.1.4 (b)). D’après les 

analyses par spectroscopie des Rayons X (EDX), ces composés correspondent à des phases de 
Laves de type Zr(Fe,Nb)2 présents en moins grand nombre que les particules β-Nb. 
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II.1.2.2 Morphologie et taille des grains  

 
Les observations en microscopie optique ont été effectuées sur des échantillons prélevés dans les 
plans de normale DA (plan (DT-DR)) et DT (plan (DR-DA) des tubes TREX.  

Pour le Zircaloy-4, les métallographies suivant ces deux plans de prélèvement mettent en évidence 
une microstructure homogène formée par des grains equiaxes (Figure II.1.5 (a) et (b)) d’une taille 

moyenne de 5,3 ± 0,9 µm suivant la direction axiale et de 5,9 ± 0,6 µm suivant la direction transverse. 
Les échantillons de M5® prélevés dans le plan (DT-DR) présentent une microstructure similaire avec 
des grains equiaxes (Figure II.1.5 (c)) de diamètre moyen 5,5 ± 0,4 µm. Le prélèvement dans le plan 
(DR-DA) révèle, quant à lui, une microstructure caractérisée par une légère hétérogénéité de la taille 
des grains et leur allongement préférentiel suivant la direction de laminage correspondant à la 
direction axiale du tube TREX. Les observations dans ce plan de prélèvement mettent en évidence la 
présence de zones locales non recristallisées (Figure II.1.5 (d)), distribuées aléatoirement dans le 
matériau. Cette microstructure du M5® TREX est le résultat d’un traitement de recristallisation du 
TREX effectué à une plus faible température que pour le Zircaloy-4 TREX afin d’éviter la formation de 

la phase β-Zr. En effet, le diagramme de phase Zr-Nb [2] fait apparaître un palier eutectoïde à une 
température de 620°C.  

Par ailleurs, les observations en microscopie optique réalisées sur des échantillons découpés sur 
plusieurs niveaux dans l’épaisseur des TREX révèlent un faible gradient de taille des grains avec une 

(a) (b) 

(a) (b) 

(c) 

Figure II.1.4: Phases secondaires du M5® TREX – (a) particules β-Nb natifs, (b) phase de Lave 
Zr(Fe,Nb)2 en champ clair et (c) phase de Lave Zr(Fe,Nb)2 en champ sombre. 

Figure II.1.3: Phase de Lave Zr(Fe,Cr)2 observée dans le Zircaloy-4 TREX en axe de zone LGHKGJM – (a) champ clair et (b) champ sombre [1]. 
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taille légèrement plus élevée en peau interne des tubes. Néanmoins, ces écarts restant faibles. Les 
tubes épais TREX, en Zircaloy-4 et en M5®, peuvent donc être considérés comme des produits 
homogènes.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 
Une vue générale de la microstructure de l’alliage M5

® TREX est donnée par les micrographies MET 
de la Figure II.1.6.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

(a) (b) 

50 /0 50 /0 

(c) 

50 /0 50 /0 

(d) 

(a) (b) 

Figure II.1.6: Vue générale de la microstructure de l’alliage M5
® TREX – (a) grains equiaxes et 

(b) présence de zones non recristallisées indiquées par des flèches blanches. 

Figure II.1.5: Microstructure représentative des tubes TREX suivant un prélèvement dans le 
plan (DT-DR) ((a) et (c)) ou dans le plan (DR-DA) ((b) et (d)) – (a) Zircaloy-4, (b) Zircaloy-4, (c) 

M5® et (d) zones non recristallisées dans le M5® indiquées par des flèches blanches. 
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II.1.2.3 Caractérisation mécanique en dureté Vickers 

 
La dureté Vickers du Zircaloy-4 TREX mesurée pour les échantillons découpés dans le plan de 
prélèvement (DR-DA) est de 203 ± 9 HV1. Elle est plus élevée que celle obtenue dans le plan de 
normale DA (176 ± 4 HV1). Tout comme pour le Zircaloy-4 TREX, la dureté Vickers reportée dans le 
M5® TREX suivant le plan de normale DT (186 ± 7 HV1) est supérieure à celle suivant la normale DA 
(169 ± 4 HV1). Ceci se justifie par la conjonction de deux facteurs : l’anisotropie du comportement 

mécanique des alliages de zirconium (§ I.1.3.2) avec une difficulté à activer les systèmes de 
glissement < " 9 ! > (§ I.1.3.1) et la texture transverse prononcée des tubes intermédiaires TREX qui 

font que ces matériaux sont plus durs suivant DT, direction préférentielle d’orientation des axes 

cristallographiques$< " >.  

En outre, bien que la dureté soit légèrement inférieure en peau interne des tubes, les profils mesurés 
dans l’épaisseur des tubes de Zircaloy-4 et du M5® TREX sont globalement constants. 
 

II.1.2.4 Comportement en traction à 300 et 350°C 

 
Des essais de traction ont été réalisés sur des éprouvettes de Zircaloy-4 et de M5® TREX à une 
vitesse de déformation de 5×10-4 s-1 et à des températures de 300 et 350°C. Le choix de la 

température pour ces essais mécaniques est guidé par l’étude expérimentale portant sur l’effet 

d’application d’une contrainte macroscopique sur la microstructure des boucles à composante$< " > 

qui fera l’objet du chapitre quatre de ce mémoire. Cette étude requiert la connaissance du domaine 
d’application de la contrainte et donc de la limite d’élasticité du matériau à la température étudiée.  

Les essais ont porté sur des éprouvettes plates de traction d’une longueur utile de 7 mm et d’une 

épaisseur de 1 mm (Figure II.1.7 (a)). Deux types d’éprouvette sont distingués suivant leur sens de 
prélèvement: les éprouvettes de traction sens transverse (DT) et celles de sens axial (DA)          
(Figure II.1.7 (b)).  
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
Lors de ces essais mécaniques conduits jusqu’à rupture des échantillons, deux grandeurs physiques 
ont pu être suivies : le déplacement de la traverse et la force mesurée par la cellule de charge de la 
machine de traction. Cette méthode qui consiste à évaluer le déplacement grâce à celui de la traverse 
fait intervenir la raideur de l’ensemble de l’éprouvette et de la machine. Pour obtenir la courbe typique 

contrainte – déformation du matériau suivant les deux directions de sollicitation (DT et DA), il est 

(b) (a) 

Figure II.1.7 – (a) Géométrie de l’éprouvette plate de traction et (b) schématisation du sens de prélèvement 
des éprouvettes transverses et axiales. 
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nécessaire de s’affranchir de la raideur de la machine. Pour cela, on considère que cette dernière se 
comporte comme un ressort en série avec l’éprouvette. Sa compliance s’obtient donc en soustrayant 

la pente élastique de la courbe force – déplacement de la souplesse élastique des éprouvettes. Dans 
cette démarche, nous nous appuyons sur le fait que le comportement élastique des alliages de 
zirconium peut être considéré comme isotrope pour des sollicitations dans le plan (DT-DA) des tubes 
minces de texture classique (§ I.1.2.2.2). A 300°C, les modules de Young du Zircaloy-4 recristallisé [3] 
et du M5® sont pris égaux à 79 GPa. Les mêmes modules ont été considérés pour les essais à 350°C. 

Les résultats des essais de traction réalisés pour le Zircaloy-4 et le M5® TREX suivant les directions 
de sollicitation DT et DA sont présentés par les courbes conventionnelles contrainte – déformation à 
300°C en Figure II.1.8 (a) et à 350°C en Figure II.1.8 (b). Ces courbes montrent une limite d’élasticité 

plus élevée suivant la direction transverse que suivant la direction axiale. Ce résultat est cohérent 
avec l’anisotropie du comportement mécanique de ces matériaux caractérisés par leur texture 
transverse (§ II.1.1). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

350°C 

Figure II.1.8: Courbes conventionnelles contrainte-déformation du Zircaloy-4 et du M5® TREX 
suivant deux directions de sollicitation (DT et DA) – (a) à 300°C et (b) 350°C. 
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En effet, la déformation de ces alliages s’opère principalement par le glissement prismatique              
(§ I.1.3.1). Les systèmes de glissement secondaires pour accommoder une déformation le long des 
axes cristallographiques < " > étant difficilement activés par rapport au glissement principal 

prismatique, la direction transverse, direction d’orientation préférentielle des axes < " > dans les 

tubes TREX, constitue une direction « dure » de ces matériaux. Pour des sollicitations uniaxiales, la 
texture cristallographique marquée du matériau et le nombre limité de systèmes de déformation 
plastique conduisent donc à une anisotropie de son comportement traduite ici par la différence entre 
la limite d’élasticité suivant les deux directions DT et DA.  

Les valeurs des limites d’élasticité conventionnelles à 0,2% du Zircaloy-4 et du M5® TREX à 300 et 
350°C sont regroupées dans le Tableau II.1.3. Il apparaît que le Zircaloy-4 TREX est plus résistant 
que le M5® TREX pour une sollicitation en traction suivant la direction transverse, ceci pour les deux 
températures 300 et 350°C. Ce comportement est inversé pour un chargement suivant la direction 
axiale. Cette inversion pourrait être imputée aux zones non recristallisées du M5® TREX (§ II.1.2.2).  

Par ailleurs, ces essais montrent un effet de la température sur la limite d’élasticité du Zircaloy-4 et du 
M5® TREX. Cet effet est double : l’élévation de la température diminue la limite d’élasticité ainsi que 
l’anisotropie du comportement macroscopique suivant les deux directions de sollicitation transverse et 
axiale. Cet effet de la température sur les propriétés en plasticité des alliages de zirconium a été 
souligné dans le premier chapitre de synthèse bibliographique (§ I.1.3.2) et peut être associé à une 
activation facilitée des systèmes de déformation secondaires par l’augmentation de la température. 

Dans le cadre du travail de thèse de Tournadre [1], des essais de traction suivant les deux directions 
de sollicitation, DT et DA, ont été réalisés à la température ambiante. Les résultats donnent une limite 
d’élasticité d’environ 570 MPa pour le Zircaloy-4 TREX suivant DT, 600 MPa pour le M5® TREX 
suivant DT, 320 MPa pour le Zircaloy-4 TREX suivant DA et 300 MPa pour le M5® TREX suivant DA. 
L’effet de la température est encore une fois prouvé avec des limites d’élasticité plus élevées à 
l’ambiante qu’à 300 et 350°C. Comme pour nos essais de traction à haute température, Tournadre [1] 
a noté une inversion du comportement du M5® TREX vis-à-vis du Zircaloy-4 TREX pour les deux 
directions de sollicitation en traction.  
 

Tableau II.1.3: Limites d’élasticité conventionnelles à 0,2% (en MPa) des tubes TREX en Zircaloy-4 et en 
M5® pour les directions de sollicitation transverse (DT) et axiale (DA) à 300 et 350°C. 

Matériau 

300°C 350°C 

Rp0,2 
moyen 

DT 

Ecart 
type  

DT 

Rp0,2 
moyen 

DA 

Ecart 
type  

DA 

Rp0,2 
moyen 

DT 

Ecart 
type 
DT 

Rp0,2 
moyen 

DA 

Ecart 
type 
DA 

Zircaloy-4 TREX 271 7,3 158 4,29 243 4,4 150 7,6 

M5® TREX 232 7,3 193 17,2 221 4,13 176 8,46 

 

II.2 Irradiations expérimentales aux ions Zr+ 

 
Les irradiations aux neutrons réalisées dans les réacteurs de puissance ou dans les réacteurs 
expérimentaux sont généralement lourdes et coûteuses en temps et en argent. Le recours aux 
irradiations aux particules chargées permet de s’affranchir de ces contraintes et présente un certain 
nombre d’avantages. D’une part, les échantillons irradiés ne sont que faiblement actifs ce qui facilite 
leur manipulation et la caractérisation de leur microstructure après irradiation. D’autre part, les 
expériences d’irradiation aux particules chargées sont plus faciles à mettre en œuvre et permettent de 
réduire de façon significative la durée d’exposition des matériaux irradiés. Comme le flux de ces 
particules est de plusieurs ordres de grandeur plus élevé que celui des neutrons, le dommage 
d’irradiation est accéléré et il est possible d’atteindre en quelques heures ou quelques minutes des 

doses équivalentes à plusieurs années d’irradiation dans un réacteur nucléaire (Tableau I.1.2.1). La 
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prédiction du comportement du matériau à très long terme est améliorée. De plus, les conditions 
expérimentales des irradiations par particules chargées (flux des particules incidentes, dose et 
température d’irradiation) sont facilement modifiables et contrôlables permettant ainsi la mise en place 
des études paramétriques qui portent sur l’évolution de la microstructure sous irradiation.  

Tout comme les neutrons rapides, les ions entrent en collision élastique avec les atomes cibles du 
matériau irradié en créant des cascades de déplacements (§ I.2.1.2.2). Les défauts ponctuels, restant 
après la relaxation des cascades, diffusent et s’agglomèrent pour former des amas, et plus 
particulièrement des boucles de dislocation (§ I.2.4.2.3). De ce point de vue, la simulation des 
irradiations neutroniques par irradiations aux ions apparaît comme une méthode efficace adaptée à 
notre étude de l’effet de la contrainte et de la température sur la microstructure des boucles à 
composante$< " >. Cependant, il est important de noter que l’endommagement créé dépend de 

l’énergie et de la masse des ions incidents. Le choix de ces paramètres ainsi que des conditions 
d’irradiation doit permettre d’obtenir une microstructure semblable à celle obtenue par irradiation 
neutronique.  

Tout d’abord, nous avons choisi les ions zirconium comme particules incidentes afin d’éviter 

d’implanter des éléments chimiques étrangers dans les matériaux irradiés. Ces ions lourds créent des 
cascades de déplacements dont la morphologie est similaire à celle des neutrons. Concernant le choix 
de l’énergie des ions zirconium incidents, deux points doivent être pris en considération : la profondeur 
d’endommagement et la durée d’irradiation. Des ions de faible énergie sont rapidement arrêtés par la 
matière et le dommage d’irradiation créé est superficiel. En contrepartie, le taux de création de 

dommage est plus important et le temps d’irradiation est réduit. Dans le cadre de nos irradiations, le 
choix s’est porté sur les ions Zr

+ de 600 keV. Ces ions sont suffisamment énergétiques pour créer un 
dommage sur quelques centaines de nanomètres d’épaisseur (Figure II.2.2) ce qui permet la 
caractérisation par Microscopie Electronique en Transmission de la microstructure irradiée des lames 
minces dont l’épaisseur est d’environ 150 nm. De plus, avec un flux bien adapté, les doses 
d’irradiation souhaitées peuvent être obtenues après quelques heures d’irradiation. Ces irradiations 
ont été conduites dans l’accélérateur ARAMIS du Centre de Spectrométrie Nucléaire et de 
Spectrométrie de Masse (CSNSM) d’Orsay (Figure II.2.1). Notons également que Tournadre [1], [4] a 
montré que des irradiations aux ions Zr+ de 600 keV permettent de former des boucles à composante < " > dans le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® à partir d’une dose seuil d’irradiation (§ I.2.4.2.3). Ce 

résultat conforte notre choix des conditions d’irradiation pour notre étude analytique.  
 

 

 

 

 

 
 

Les profils de dommage des irradiations aux ions Zr+ de 600 keV, effectuées dans le cadre de ce 
travail de thèse, ont été simulés à l’aide du logiciel SRIM (Version 2012). Le dommage d’irradiation et 

la profondeur de pénétration ont été calculés en prenant 40 eV comme énergie seuil de déplacement 
d’un atome de zirconium de son site cristallin (Norm Reference Test Standard E521-96, Annual Book 
of ASTM Standards, Philadelphia, PA, USA) [5] et en utilisant le mode « Detailed Calculation with Full 
Damage Cascades ». Ce mode permet de prendre en compte l’intégralité des cascades de 

déplacements générées par les ions incidents et les PKA.  

Les simulations des irradiations aux ions zirconium avec le logiciel SRIM donnent accès au nombre ~$L�M$de lacunes créées par ion par unité de longueur à une profondeur de pénétration$$�$$de l’ion dans 

Figure II.2.1: Photo de l’accélérateur ARAMIS du CSNSM (Orsay). 
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le matériau. Le nombre de déplacements par atome pour une profondeur$$�$$donnée s’écrit de la 

manière suivante : 
 

yL�M = @:´ $�µ$~L�M�Ct  Eq. II.2.1 

 
Dans l’équation Eq. II.2.1, �µ est la fluence en ions/cm², ~L�M le nombre de lacunes/ion/Å et �Ct le 

nombre d’atomes par unité de volume exprimé en atomes/cm3 (égal à 4,34×1022 atomes/cm3 pour le 

zirconium). Il est alors possible d’obtenir à partir de ce calcul le profil de dommage d’irradiation de 

l’échantillon (Figure II.2.2).  

Jusqu’à récemment, la communauté scientifique des implantations ioniques utilisait l’option « Detailed 
Calculation with Full Damage Cascades » pour le calcul du dommage d’irradiation. L’intérêt de cette 

option est qu’elle permet de suivre les cascades de déplacements générées par tous les atomes 
déplacés. Pour obtenir le nombre de lacunes créées par ion et par unité de longueur, deux méthodes 
de post-traitement sont possibles. La première méthode consiste à lire directement la grandeur ~$L�M 
dans le fichier de sortie Vacancy.txt. Avec la deuxième méthode, le nombre de lacunes ~$L�M est 

obtenu à partir des énergies transférées aux atomes déplacés. Ces énergies sont recensées dans le 
fichier de sortie E2recoil.txt. La première méthode, plus directe, est utilisée de manière assez 
systématique. Or, récemment, Stoller et al. [6] ont comparé les valeurs de ~$L�M obtenues par SRIM 

avec les deux options de simulation « Detailed Calculation with Full Damage Cascades » et « Ions 
Distribution and Quick Calculation of Damage » et les deux méthodes de calcul. La comparaison 
montre que lorsque l’option de calcul « Detailed Calculation with Full Damage Cascades » est utilisée, 
le nombre de lacunes ~$L�M lu dans le fichier de sortie Vacancy.txt est environ 2 fois supérieur à celui 

déduit du fichier E2recoil.txt. Au regard de ces résultats, les auteurs recommandent d’utiliser l’option 

« Ions Distribution and Quick Calculation of Damage » pour laquelle les deux méthodes de calcul 
conduisent à la même valeur de ~L�M.  
Toutefois, pour garder une certaine cohérence lorsque nous comparons nos valeurs de dommage 
d’irradiation avec celles données dans la littérature (calculées vraisemblablement à partir du fichier 
Vacancy.txt, sauf mention contraire), nous choisissons d’utiliser dans le cadre de ce travail de thèse 

l’option « Detailed Calculation with Full Damage Cascades » et le fichier de sortie Vacancy.txt. A titre 
indicatif, pour des irradiations aux ions Zr+ de 600 keV, les valeurs de dommage d’irradiation obtenues 

avec l’option « Detailed Calculation with Full Damage Cascades » sont 1,7 fois plus élevées que 
celles calculées avec l’option « Ions Distribution and Quick Calculation of Damage » de SRIM   
(Version 2012). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II.2.2: Profil de dommage d’irradiation simulé par SRIM, irradiation 
aux ions Zr+ de 600 keV à une fluence de 11,5×1014 ions/cm2. 
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Les profils de dommage obtenus pour les différentes conditions d’irradiation seront spécifiés dans les 

chapitres trois et quatre consacrés à l’étude expérimentale de la microstructure des boucles à 

composante < " > induites par irradiation aux ions. A titre d’exemple, la Figure II.2.2 donne le profil de 

dommage créé par des ions Zr+ de 600 keV à une fluence de 11,5×1014 ions/cm2. Le maximum du 

dommage, atteint pour une profondeur de pénétration d’environ 120 nm, est contenu dans la zone 

d’observation en MET. 

En fonction de l’étude expérimentale, les échantillons irradiés aux ions zirconium sont des lames 

amincies ou des languettes dont l’une des faces est polie par polissage électrolytique. La géométrie et 
la préparation des languettes, échantillons spécifiques pour le dispositif de mise en contrainte sous 
flux d’ions, sont présentés dans le chapitre quatre consacré à l’étude de l’effet d’application d’une 

contrainte macroscopique sur la microstructure des boucles à composante < " >.  

 

II.3 Méthode d’analyse en Microscopie Electronique en Transmission 

 
L’analyse expérimentale de l’effet de la contrainte et de la température sur la microstructure des 
boucles à composante < " > a été conduite grâce aux observations post-mortem en Microscopie 

Electronique en Transmission de lames minces irradiées aux ions Zr+. Le microscope utilisé pour ces 
caractérisations microstructurales est le JEOL 2100 du Laboratoire d’Analyse Microstructurale des 
Matériaux (LA2M) du CEA/SRMA. Ce microscope fonctionne avec une tension d’accélération des 

électrons de 200 keV et est équipé d’un filament LaB6 et d’un détecteur GATAN GIF permettant 
d’acquérir des spectres de perte d’énergie d’électrons.   

L’essentiel des observations MET effectuées dans le cadre de ce travail de thèse vise à caractériser la 
microstructure des boucles à composante$< " >. Nous détaillons dans cette partie la méthode mise en 

œuvre pour mener à bien cette étude expérimentale.  
 

II.3.1 Imagerie des boucles à composante < # > 
 
La visualisation d’un défaut cristallin en MET est obtenue en orientant le cristal suivant une position 

optimale de diffraction correspondant à la condition de deux ondes (un faisceau transmis et un seul 
faisceau diffracté). La famille des plans diffractés dépend du choix du vecteur de diffraction �5.  
Comme décrit dans le premier chapitre, deux populations de boucles de dislocation se forment dans 
les alliages de zirconium irradiés: les boucles de dislocation < ! > caractérisées par leur grande 

densité et leur petite taille et les boucles à composante < " >. Le contraste induit par les nombreuses 

boucles de dislocation < ! > présentes dans la microstructure masque celui des boucles à 

composante < " > que nous souhaitons imager. Par conséquent, la visualisation des boucles à 

composante < " > nécessite une condition de diffraction optimale qui rend les boucles de type < ! > 

invisibles. La condition d’extinction de ces boucles est obtenue pour un vecteur de diffraction 

perpendiculaire à leur vecteur de Burgers de type @/3 < @@PA: >, la relation �5� �45 $= 0 étant alors 

vérifiée. Une orientation de la lame mince suivant une direction basale avec un vecteur de diffraction �5 = :::P permet d’éteindre les boucles de dislocation < ! >. Seuls les défauts dont le vecteur de 

Burgers possède une composante suivant l’axe < " > sont observés. L’utilisation d’un vecteur de 

diffraction �5 = :::P facilite donc l’imagerie des boucles à composante < " > de vecteur de Burgers @/X < P:PA3 >. Il permet également de visualiser les dislocations de type < " 9 ! >. 

L’extinction des boucles de dislocation < ! > et la visualisation des boucles à composante < " > par 

un réflecteur �5 = :::P  sont illustrées par la Figure II.3.1. 
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L’obtention de la condition de diffraction optimale d’imagerie des boucles à composante < " > est 

facilitée pour des grains dont les axes cristallographiques < " > sont contenus dans le plan de la lame 

mince (Figure II.3.2 (a)). Pour ces grains, la condition de diffraction �5 ¶$< " > est plus facile à atteindre 

sans avoir à beaucoup tilter l’échantillon. Cette condition pour laquelle un grand nombre de grains 

présentent des axes < " > proches du plan de la lame mince constitue une des motivations du choix 

du produit TREX comme matériau d’étude.  

En prenant un vecteur de diffraction �5 = :::P, les plans de base des grains de structure hexagonale 

compacte sont quasi-parallèles au faisceau incident des électrons du microscope. Les boucles à 
composante < " > sont visualisées sur la tranche et sont imagées par des segments continus        

(Figure II.3.2 (b), Figure II.3.1 (b)). 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

< % > < % > 

Faisceau incident des électrons 
du microscope 

1445 =< '''# > 

Faisceau transmis Faisceaux diffractés 

(a) 

Faisceau incident des électrons 
du microscope 

1445 = '''# 

(b) 

(a) (b) 

Figure II.3.1 – (a) Visualisation des boucles de dislocation < % >, �445 = GKJGJ et axe de zone e445 = [HK·HKI] 
et (b) extinction des boucles de dislocation < % > et imagerie des boucles à composante < # > sur la 

tranche avec un �445 = $JJJH. 

Figure II.3.2 – (a) Schématisation de l’obtention de la condition de diffraction optimale pour 
l’imagerie des boucles à composante < # > en MET et (b) imagerie des boucles à composante < # > par des segments continus. 
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Deux aspects relatifs à la qualité de la surface de la lame mince peuvent compliquer l’imagerie des 

boucles à composante < " > en MET. Suite au polissage électrolytique, des phénomènes d’oxydation 

et d’hydruration peuvent avoir lieu dans la lame amincie ou percée. L’oxydation superficielle rend 
difficile la visualisation de la microstructure fine des défauts cristallins. Des hydrures superficiels sont 
également fréquemment observés dans les lames en alliages de zirconium. Ces artefacts de la 
préparation des lames minces induisent un contraste dans le plan basal qu’il convient de distinguer 

par rapport à celui des boucles à composante < " >. Pour ce faire, il suffit d’inverser le vecteur de 

diffraction �5. Le contraste associé aux hydrures s’étale par le passage de 9�5  à r�5 alors que celui 

des boucles à composante < " >$$reste symétrique [7] (Figure II.3.3). Dans le but d’atténuer la 

formation des hydrures, nous avons opté dans certains cas pour une solution électrolytique à base de 
méthanol (90% méthanol et 10% acide perchlorique) pour laquelle la température du polissage 
électrochimique peut être abaissée jusqu’à -20°C. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 

II.3.2 Mesure d’épaisseur des grains par spectroscopie de perte en énergie des 

électrons (EELS) 
 
Les électrons interagissent avec la matière par diffusion élastique, à grande distance de l’atome, et 

inélastique, à distance de l’ordre du rayon atomique. Lors de la diffusion élastique, les électrons sont 
déviés par les plans atomiques rencontrés au cours de leur traversée de la lame mince. Ce type 
d’interaction est à l’origine de la diffraction électronique, phénomène permettant la visualisation des 
défauts microstructuraux en MET. Au cours de la diffusion inélastique, les électrons incidents 
interagissent avec les électrons de la matière, perdent une partie de leur énergie et subissent une 
légère déviation. En fonction du transfert de l’énergie, ces interactions inélastiques peuvent conduire à 

des excitations de phonons, d’électrons ou à des ionisations des couches électroniques avec des 

émissions secondaires (photons X, électrons secondaires et électrons Auger). Sous l’effet du faisceau 

d’électrons incidents, le gaz des électrons faiblement liés de la matière oscille. L’énergie de ces 

oscillations, appelées plasmons de surface, est caractéristique du matériau.  

La spectroscopie de perte en énergie des électrons (EELS : Electron Energy Loss Spectroscopy) est 
une technique d’analyse des pertes d’énergie d’une partie des électrons incidents via les interactions 
inélastiques avec l’échantillon. Cette technique peut être mise en place sur un MET au moyen d’un 

spectromètre de dispersion en énergie des électrons et d’un détecteur (de type Gatan Image Filter 
dans notre étude) placés sous la colonne du microscope. Le spectre obtenu permet d’obtenir des 

informations chimiques sur le matériau (éléments chimiques constituant l’échantillon, leur composition 

1445 = '''# r1445 = '''# 

(a) (b) 

0,1 µm 0,1 µm 

Figure II.3.3: Inversion du vecteur de diffraction �445 de type < JJJH > pour distinguer le contraste 
d’une boucle à composante < # > (noté C) à celui d’un hydrure (noté H) – (a)$9$�445 et (b) r$�445  [7]. 
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chimique, leur état de valence et le type de liaison avec les atomes voisins) mais également de 
déterminer son épaisseur en calculant le rapport entre l’intensité du pic élastique qui correspond aux 
électrons qui n’ont pas perdu leur énergie cinétique et l’intensité des pertes d’énergie par diffusion 

inélastique. Dans le cadre de ce travail de thèse, la spectroscopie EELS est appliquée à la 
détermination de l’épaisseur des différents grains de la lame mince.  

Un exemple d’un spectre EELS acquis dans un grain d’une lame mince en Zircaloy-4 irradiée aux ions 
Zr+ de 600 keV est donné dans la Figure II.3.4. Plusieurs régions de pertes d’énergie peuvent être 

distinguées : 
 

o Le pic à ¸; = 0 eV correspond au pic des électrons transmis et les électrons diffusés 

élastiquement qui n’ont pas perdu leur énergie. Ce pic est appelé pic élastique ou ZLP (Zero 
Loss Peak) ; 

o Le premier pic à faible énergie (¸;$ + 20 eV) résulte de l’excitation des électrons peu liés aux 

atomes de la matière. Il est constitué de pertes d’énergie correspondant à la création de 
paires électron–trou, de transitions intra et interbandes de valence ou de conduction et aux 
résonances associées aux plasmons ;  

o Au-delà de la région de pertes de faible énergie qui s’étend jusqu’à environ ¸;$ + 50 eV, le 

spectre présente une décroissance rapide. La région de pertes de haute énergie correspond 
aux interactions du faisceau des électrons incidents avec les électrons de cœur de 

l’échantillon et principalement aux ionisations des couches électroniques.  
 

 

 

 

Voir rapport Doriot  

Erreur commise sur la mesure d’épaisseur : modes de calcul  

 

La démarche mise en place pour la quantification des boucles à composante  

Ces défauts sont comptabilisés 

Densité linéique si boucles très grandes  

 

 

 

 

 
 
 
 
 
 

Pic élastique  
ZLP 

23 = 0 eV 

Excitations électroniques 

Pertes de haute énergie  

Pic caractéristique du 
zirconium 
23 + 40 eV 

Figure II.3.4: Exemple d’un spectre EELS d’un grain d’une lame mince de Zircaloy-4 
recristallisé TREX irradiée aux ions Zr+ de 600 keV à une dose de 4,1 dpa. 
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L’épaisseur « d’un grain peut être directement liée au rapport entre l’intensité �t des pertes d’énergie 

correspondant aux excitations et aux ionisations électroniques et l’intensité �? du ZLP à travers le 

modèle « log-ratio » défini par l’équation suivante : 
 «¹ = ¨© j�t�?m Eq. II.3.1 

 
Le paramètre ¹ donne le libre parcours d’excitation des plasmons. Il dépend du matériau et des 

conditions de mesure comme la tension d’accélération des électrons du microscope, l’angle de 
convergence du faisceau incident et l’angle de collection des électrons diffusés inélastiquement. Des 
mesures, réalisées dans le cadre d’une étude consacrée à la mise en place d’un protocole de mesure 
d’épaisseur par perte d’énergie des électrons sur le microscope JEOL 2100 équipé d’un détecteur 

Gatan Gif, ont permis de déterminer ce paramètre$¹$$pour un alliage de zirconium recristallisé 

(Zircaloy-4) [8]. En prenant les mêmes conditions opératoires (angle de convergence, spot size, 
diaphragme condenseur, diaphragme de sélection d’aire, diaphragme d’ouverture, focalisation et 

longueur de caméra), la valeur de ¹ est de 115,67 nm. 

Pour autant que le grain reste mince (rapport 
�º inférieur à environ 2), la méthode de détermination de 

l’épaisseur par spectroscopie de perte en énergie des électrons présente une bonne précision 
comparée à d’autres méthodes comme l’utilisation des franges d’égale épaisseur ou les tâches de 

contamination. Les mesures d’épaisseur par spectroscopie EELS, réalisées sur des échantillons de 
Zircaloy-4 dans le cadre de l’étude présentée en [8], montrent une bonne cohérence avec les valeurs 
obtenues par la méthode de Convergent-Beam Electron Diffraction (CBED). Cette méthode CBED 
peut atteindre une bonne précision relative de ± 0,05 mais est très complexe et consommatrice en 
temps [8].  

Malgré la bonne précision des mesures d’épaisseur par EELS, nous tenons à identifier et à évaluer les 

possibles sources d’erreur. En plus d’une erreur sur la mesure du libre parcours ¹ et sur la 

détermination et l’application des conditions opératoires d’acquisition du spectre EELS, nous notons 

deux principales sources d’erreur : 
 

o Deux méthodes sont possibles pour déterminer l’intensité �? du pic élastique. La première 

consiste à acquérir un spectre EELS dans le trou de la lame mince et d’utiliser l’option « Fit 
pre-mesured Zero Loss » du logiciel Digital Micrograph qui permet d’ajuster le spectre total 

sur le spectre ZLP de référence. La deuxième procédure repose sur la symétrie du pic 
élastique du spectre acquis dans la zone d’intérêt (un grain de la lame mince) et consiste à 
utiliser l’option « Reflected Tail ». La validité de la mesure de �? dépend en particulier de la 

régularité du spectre acquis et de la précision de chacune de ces méthodes de déconvolution 
du ZLP à partir du spectre total. La comparaison des valeurs d’épaisseur obtenues par ces 

deux méthodes sur un ensemble de 25 grains nous donne une estimation de l’erreur absolue 

induite par l’imprécision de la mesure de l’intensité ZLP. Il a été noté que la valeur de 
�º 

obtenue par l’application de la méthode « Reflected Tail » est supérieure à celle déduite par la 
méthode « Fit pre-mesured Zero Loss », ceci pour l’ensemble des 25 grains étudiés et avec 
une erreur absolue moyenne de 20% ;  

o Le modèle utilisé dans le cadre de nos études est le modèle le plus simple qui repose sur la 
méthode « log-ratio » (Eq. II.3.1). D’autres modèles d’analyse du spectre EELS peuvent être 

utilisés comme le modèle de la somme de Kramers-Kronig. Il a été montré dans [8] que les 
valeurs d’épaisseur obtenues par ces deux modèles sont assez semblables mais 

commencent à diverger vers un rapport $�º$ de 1, à moins d’une correction du paramètre ¹ ou 

d’un ajustement de l’indice de réfraction dans le modèle de la somme de Kramers-Kronig. Ces 
ajustements et le choix du modèle peuvent induire des erreurs d’évaluation de la mesure de 
l’épaisseur. 
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Par ailleurs, des spectres ont été acquis dans différents points d’un même grain. Nous avons ainsi 

vérifié l’homogénéité de la mesure de l’épaisseur du grain.  
 

II.3.3 Quantification des boucles à composante < # > 
 
Le comptage et la quantification des grandeurs caractéristiques des boucles à composante < " > ont 

été réalisés sur un ensemble de micrographies MET recouvrant la surface du grain étudié. Pour une 
distribution spatiale homogène de ces boucles dans le grain, il suffit de sélectionner quelques clichés 
MET pour la comptabilisation de ces défauts. En revanche, pour une distribution plus hétérogène, il 
est indispensable d’acquérir plusieurs clichés représentatifs du grain. La quantification des boucles à 
composante < " > dans un grain donné est ensuite obtenue par une moyenne des quantifications 

effectuées sur l’ensemble des clichés pris dans ce grain.   

Cette méthode a été mise en place grâce à l’utilisation d’une tablette connectée au logiciel de 
traitement d’images (Visilog 7 Xpert). Les boucles à composante < " >, imagées par des segments 

continus en MET (§ II.3.1), sont retracées sur l’écran de la tablette en utilisant un stylet ou la souris. 
La surface d’analyse est définie par l’utilisateur. Il est possible qu’un cliché comporte une zone bien 

contrastée de boucles à composante < " > et une zone qui l’est moins ou qui se trouve hors 

contraste. Ces zones là doivent être exclues de la surface d’analyse pour éviter des erreurs de 
comptage. Le contraste et le grandissement du cliché visualisé sur la tablette peuvent être bien réglés 
pour faciliter la distinction et la comptabilisation des boucles.  

Les grandeurs caractéristiques des boucles à composante$< " >$déterminées à partir de cette 
méthode d’analyse numérique sous Visilog appliquée pour chaque cliché MET sont : la densité 
volumique, le diamètre moyen et la densité linéique. La densité volumique est définie comme le 
nombre total des boucles par unité de volume (m-3) et la densité linéique comme la somme des 
longueurs des boucles par unité de volume (m-2). La densité linéique a été introduite comme grandeur 
caractéristique de la population des boucles à composante$< " >. Cette quantité est en effet plus 

représentative de la microstructure de ces défauts que les deux autres grandeurs (densité volumique 
et diamètre moyen) dans le cas où les boucles sont de grande taille et sont tronquées par les surfaces 
libres d’une lame mince.  

Un critère a été établi de manière à éviter toute erreur de comptage des boucles à composante < " >. 

En effet, un contraste aligné dans le plan basal est considéré comme une boucle uniquement lorsque 
la taille est supérieure à 9 nm et la largeur est inférieure à 2 nm. Autrement, il est difficile d’affirmer 

que le contraste observé correspond bel et bien à une boucle à composante < " >. 

La principale source d’erreur de détermination de la densité volumique et linéique des boucles à 
composante < " > est la mesure de l’épaisseur (§ II.3.2). Le traçage du diamètre des boucles et leur 

comptabilisation dépend de l’œil de l’expérimentateur.  
 

II.3.4 Analyse de l’orientation cristallographique des grains par rapport au repère 

macroscopique 
 
Une démarche a été mise en place pour déterminer l’orientation cristallographique des grains par 

rapport au repère macroscopique et plus précisément pour calculer l’angle » entre l’axe 

cristallographique < " > du grain et la direction d’application de la contrainte macroscopique ainsi que 

l’angle ¹ entre l’axe < " > et la normale au plan de la lame mince. Ces deux angles présentent un 

intérêt particulier pour notre étude portant sur l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles 

à composante < " > (§ Chapitre 4).  

Tout d’abord, lors de l’étape de préparation des disques de lames minces, nous prenons le soin de 
faire un méplat servant de repérage de la direction transverse (DT) du tube TREX (Figure II.3.5), les 
lames étant prélevées dans le plan (DT-DR)). Afin de faciliter l’obtention de la condition de diffraction 

optimale pour l’imagerie des boucles à composante < " > en MET (§ II.3.1), la direction transverse, 
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direction d’orientation préférentielle des axes cristallographiques < " > des grains du produit TREX     

(§ II.1.1), est alignée suivant l’axe de tilt principal TX du porte-objet double tilt du microscope JEOL 
2100 (Figure II.3.5). La Figure II.3.5 (b) donne l’orientation des axes de tilt de ce porte-objet par 
rapport à l’horizontale et à la verticale de l’écran de projection du microscope. Pour simplifier la 
détermination de l’orientation cristallographique des grains, nous ramenons, lors de l’analyse des 

clichés de diffraction, l’axe de tilt TX à la verticale en tournant ces clichés d’un angle de - 26°.  
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Pour déterminer précisément l’orientation cristallographique d’un grain à tilt nul, il faut généralement 
commencer par déterminer les indices de l’axe de zone. Deux axes de zone sont proches de la 

condition de diffraction �5 = $:::P pour l’imagerie des boucles à composante < " > !: les axes de zone 

de type < @:@A: > (Figure II.3.6 (a)) et < @@PA: > (Figure II.3.6 (b)). Ces axes peuvent être identifiés 

par leur forme et la mesure des distances entre les tâches diffractées. Dans notre étude, nous avons 

utilisé principalement l’axe de zone de type < @@PA: >. L’axe de zone peut être aussi déterminé en 

utilisant le logiciel CaRIne Crystallography. Pour cela, il suffit d’effectuer une rotation autour de la 

normale au plan de projection de l’angle mesuré entre une direction de l’axe de zone et l’axe de tilt TX 

ou TY. Cette étape est illustrée par un exemple donné en Figure II.3.7 (a) où l’angle entre la direction < :::P > et l’axe TY est de 83°. Nous vérifions ainsi que l’axe de zone obtenu sur CaRIne 

Axe de tilt principal TX  
=  

DT 

Axe de tilt 
secondaire TY 

(a) 

Axe de tilt principal TX  
± 45° 

Axe de tilt secondaire TY 
± 30° 26° 

+ 

+ 

(b) 

Figure II.3.5 – (a) Positionnement d’une lame mince sur le porte-objet double tilt du microscope JEOL 
2100 avec un alignement de la direction transverse sur l’axe de tilt principal TX et (b) orientation des 
axes de tilt TX et TY par rapport à l’horizontale et la verticale de l’écran de projection du microscope. 
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Crystallography (Figure II.3.7 (b)) est bien celui déterminé expérimentalement (Figure II.3.7 (a)). Par la 
suite, en réalisant des rotations inverses tout d’abord suivant TX puis TY, nous retrouvons l’orientation 

cristallographique du grain à tilt nul. Les angles de rotation correspondent à ceux déterminés lors des 
observations en MET. Il est important de noter qu’un ordre doit être bien suivi lors de l’application des 

rotations inverses (suivant TX puis TY) et des tilts (suivant TY puis TX).  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
La  projection stéréographique du grain à tilt nul dans le plan du porte objet (TX-TY) est obtenue par 
une rotation inverse de +36,3° suivant TX et de -9,8° suivant TY, dans l’exemple de la Figure II.3.7.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 
 
 
Enfin, il suffit d’appliquer les rotations suivant TX et TY à partir de l’orientation du cristal à tilt nul pour 

obtenir la condition de diffration �5 = $:::P qui a servi à imager les boucles à composante < " >. Cette 
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TX = -36,3° 
TY = 9,8° 

TY 

83° 

Figure II.3.6: Les deux axes de zone proches de la condition de diffraction �445 = $JJJH$     
– (a) axe de zone e445 = [JGGKJ] et (b) axe de zone e445 = [HGKGKJ]. 

Figure II.3.7 – (a) Détermination de l’angle entre la direction$< JJJH > et l’axe TY dans un cliché de 

diffraction en axe de zone e445 = [GHKGJ], ce cliché a été préalablement tourné de -26° et (b) axe de zone e445 = [GHKGJ]$reproduit par le logiciel CaRIne Crystallography. 
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TX = -29,2° 
TY = 9,8° 

0,0,2

0,0,-2

a*b*
c*

a
b

c

(a) 

(b) 

condition a été obtenue pour des tilts de 9,8° en TY et de -29,2° en TX pour le cas d’étude présenté ici 

(Figure II.3.8). 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II.3.8 – (a) Cliché de diffraction �445 = JJJH et (b) orientation en �445 = JJJH reproduite par le 
logiciel CaRIne Crystallography. 

Figure II.3.9: Détermination de l’orientation de l’axe cristallographique < # > par rapport à 
la direction d’application de la contrainte DT alignée suivant TX  

(¼ = 14° pour le grain exemple). 
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Pour l’étude de l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante < " >                

(§ Chapitre 4), nous avons besoin de déterminer l’angle » entre l’axe cristallographique < " > du grain 

et la direction d’application de la contrainte macroscopique qui correspond à DT (et donc à TX). Pour 
ce faire, nous utilisons la projection stéréographique du grain à tilt nul et l’abaque de Wulff          
(Figure II.3.9). L’orientation cristallographique complète du grain dans le repère macroscopique peut 
être définie par les trois angles d’Euler (½2, � et$½6). L’abaque de Wulff est tourné de telle manière 

que le pôle$L:::@Msoit positionné sur son équateur. Ainsi, ½2$correspond à l’angle entre l’axe TX et 

l’intersection du plan de base avec l’abaque (noté X’), � à l’angle entre le pôle basal L:::@M$et la 

normale au plan (TX-TY) et ½6 à l’angle entre le pôle {@@PA:} et X’ (Figure II.3.10). L’angle d’Euler � 

correspond à l’angle entre l’axe cristallographique < " > du grain et la normale au plan de la lame 

mince, cet angle sera appelé ¹$ par la suite. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
D’autre part, nous proposons de reporter la direction d’application de la contrainte macroscopique DT 

dans le triangle standard défini par les directions cristallographiques$< :::@ >, < @@PA: > et < @:@A: >. 

Pour cela, nous repérons la direction DT = TX sur la projection stéréographique d’un grain donné dont 
le centre est ensuite ramené sur le pôle de base$L:::@M. Il est alors possible de définir un angle ½�¾�C�w� $mais aussi de retrouver l’angle » entre l’axe cristallographique < " > du grain et DT        

(Figure II.3.11). Cette représentation facilite la visualisation de l’orientation de l’axe < " > de chaque 

grain par rapport à DT, une donnée importante pour la compréhension du mécanisme à l’origine de 

l’effet de la contrainte sur l’évolution de la microstructure des boucles à composante < " >                  

(§ Chapitre 4). Ainsi, par exemple les grains G1, G3 sont soumis à une contrainte proche de leur axe 

Figure II.3.10: Détermination des 3 angles d’Euler ¿G, À et$¿H  
(¿G =$86°, À = -76° et ¿H = -4° pour le grain exemple). 
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< " > (»$proche de 0°) alors que le grain G2 est sollicité perpendiculairement à son axe 

cristallographique < " > (» proche de 90°) (Figure II.3.12).  

De même que pour la direction d’application de la contrainte, il est possible de reporter la direction de 

la normale au plan de la lame mince dans un triangle standard de même type que celui représenté sur 
la Figure II.3.12. Cette représentation permet de visualiser l’orientation de l’axe cristallographique < " > par rapport à la normale au plan de la lame mince donnée par l’angle ¹.   

Comme il sera décrit dans le chapitre quatre, l’étude expérimentale de l’effet de la contrainte sur la 

microstructure des boucles à composante < " > a été menée sur un grand nombre de grains 

présentant diverses orientations cristallographiques. La procédure, détaillée ici, a été appliquée à de 
nombreux grains. Cependant, l’orientation à tilt nul de certains grains a été déterminée en se basant 
sur le cliché de diffraction �5 = :::P seulement et non pas sur l’axe de zone dont l’acquisition oblige 

dans certains cas de tilter l’échantillon suivant TY. La simplification de la méthode n’induit pas d’erreur 

sur les deux angles d’intérêt pour l’étude, » et ¹, déterminés avec une précision de ± 3°, ni sur l’angle 

d’Euler ½2. En effet, ces angles ne dépendent que de l’orientation de la direction < :::P >, donnée 

par le cliché de diffraction ou de l’axe de zone, par rapport à la direction d’application de la contrainte 

(DT) pour l’angle », la normale au plan (TX-TY) pour l’angle ¹ et TX pour l’angle$$½2. En revanche, une 

erreur portera sur les angles ½6 et ½�¾�C�w� $du fait de l’indétermination sur l’axe de zone, {@:@A:} ou {@@PA:}.  
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure II.3.11: Définition des angles ¼ et ¿ÁÂÃ%ÄÅÆ dans le triangle standard du grain étudié 

 (¿ÁÂÃ%ÄÅÆ = 85,1° et ¼ =14,83°). 
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II.4 Conclusions du chapitre 2 

 

Ce chapitre introduit l’étude expérimentale portant sur la microstructure des boucles à composante < " > induites par irradiation aux ions de deux alliages de zirconium, le Zircaloy-4 recristallisé et le 
M5® TREX. Le produit intermédiaire TREX a été choisi pour sa texture cristallographique transverse 
qui facilite l’imagerie des boucles à composante < " > en MET et pour son épaisseur plus importante 
que celle des tubes guides et des gaines. La caractérisation chimique, microstructurale et mécanique 
du TREX, à l’état de réception, a permis de vérifier sa représentativité par rapport aux produits finis. 
Les analyses montrent une homogénéité chimique dans l’épaisseur de ces tubes [1] et mettent en 
évidence la formation de précipités intermétalliques de même type que ceux observés dans les tubes 
finis (phases de Laves Zr(Fe,Cr)2 dans le Zircaloy-4 et principalement des précipités β-Nb dans le 
M5®). Par ailleurs, le Zircaloy-4 recristallisé TREX se caractérise par une microstructure avec des 
grains equiaxes, ceci dans les deux plans de prélèvement de normale DT et DA. Le M5® TREX, quant 
à lui, présente une microstructure similaire à celle du Zircaloy-4 dans le plan (DT-DR) mais se 
distingue par une hétérogénéité de la taille de ses grains et par la présence de zones non 
recristallisées dans le plan (DR-DA). Cette microstructure localement non recristallisée du M5® TREX 
est le résultat d’un traitement de recristallisation effectué au stade TREX à une plus faible température 
que pour le Zircaloy-4 TREX mais garantissant la microstructure de précipitation souhaitée au stade 
du tube M5® fini. Cependant, les deux nuances ne montrent pas de gradient de taille de grains dans 
l’épaisseur du tube. Les résultats des essais en dureté Vickers et en traction à 300 et 350°C sont 
cohérents avec l’anisotropie du comportement mécanique des alliages de zirconium TREX 
caractérisés par leur texture transverse. Ces derniers sont plus durs suivant DT, direction préférentielle 
d’orientation des axes cristallographiques < " >, que suivant DA et leur limite d’élasticité est plus 
élevée suivant DT à 300 et 350°C. Il apparaît aussi qu’une élévation de la température diminue la 
limite d’élasticité de ces matériaux ainsi que l’anisotropie de leur comportement en traction.  

En deuxième partie, ce chapitre donne une vue générale des conditions des irradiations aux ions 
réalisées dans le but de simuler l’endommagement créé par irradiation neutronique dans un réacteur 
de puissance. Par la suite, la méthode mise en place pour la caractérisation de la microstructure des 
boucles à composante < " > en MET et la détermination de l’orientation cristallographique du grain les 
contenant a été explicitée.  

 

 

Figure II.3.12: Positionnement de l’orientation macroscopique DT de la direction d’application 
de la contrainte dans le triangle standard  

(G1 est le grain exemple :$¿ÁÂÃ%ÄÅÆ $= 85,1° et ¼ = 14,83°). 
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III.  Chapitre 3 

Etude expérimentale de l’effet de la température sur la 

microstructure des boucles à composante < # > 

Ce chapitre porte sur la caractérisation microstructurale des boucles à composante < " > formées 

dans le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® TREX irradiés aux ions zirconium à deux températures 
d’irradiation, l’objectif étant d’évaluer l’effet de la température sur la microstructure de ces défauts 
d’irradiation spécifiques. Pour cela, nous nous intéressons tout d’abord au choix des conditions 
d’irradiation, menées dans le cadre de cette étude, et au protocole expérimental mis en place. Les 
résultats microstructuraux sont par la suite présentés et analysés. Plus spécifiquement, la 
comparaison des microstructures de boucles à composante < " > obtenues aux ions à celles 

observées après irradiation aux neutrons nous permet de discuter la représentativité des irradiations 
aux ions Zr+ de 600 keV. Enfin, l’effet de la température observé est confronté aux données 
bibliographiques. Une réflexion sur les mécanismes susceptibles de décrire l’influence de la 

température d’irradiation sur la formation et la croissance des boucles à composante < " > est 

également engagée.  
 
Pour des raisons de confidentialité, les résultats pour le Zircaloy-4 et le M5

®
 portant sur la 

microstructure des boucles à composante < # > à 400°C et l’effet de la température seront 

présentés dans une annexe confidentielle. Toutefois, nous dresserons dans ce chapitre un 

résumé public qui concerne les résultats de l’effet de la température sur la microstructure des 

boucles à composante < # > dans le Zircaloy-4, la confrontation des résultats expérimentaux 

aux données de la littérature et la réflexion sur les mécanismes à l’origine de cet effet. 
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III.1 Effet de la température sur les boucles à composante < # > !: état de l’art  

 
Le premier chapitre recense l’effet de la dose d’irradiation et des éléments d’alliage sur la 
microstructure des boucles à composante$< " >. Concernant l’effet de la température, les études 

expérimentales ont porté essentiellement sur l’influence de ce facteur sur l’évolution de la cinétique de 

croissance des monocristaux et des alliages de zirconium (§ I.3.1.1.2). Ainsi, il a été montré que dans 
la plage de température de fonctionnement en REP, l’accélération de croissance des alliages de 
zirconium dépend fortement de la température [1]–[4]. Cette dépendance se traduit par un effet 
double, à la fois sur la dose seuil du début du régime d’accélération de croissance mais également sur 

la vitesse et l’amplitude de la déformation atteinte au cours de ce stade. La dose seuil du début du 
stade d’accélération de croissance diminue lorsque la température augmente. Celle-ci accélère donc 
l’apparition du phénomène d’accélération de croissance dans les alliages de zirconium recristallisés et 
conduit également à une augmentation de leur vitesse et du taux de déformation final, pouvant 
atteindre des valeurs comparables à celles des alliages détendus. Afin de comprendre comment cet 
effet se manifeste à l’échelle microscopique, il semble judicieux d’examiner l’influence de la 
température sur la microstructure des défauts d’irradiation responsables de ce phénomène 
d’accélération de croissance dans les alliages recristallisés, les boucles à composante < " >.  

Rares sont les études expérimentales qui se sont focalisées sur l’effet direct de la température 

d’irradiation sur la microstructure des boucles à composante$< " >$. Mais, il n’en demeure pas moins 

que plusieurs auteurs ont souligné qualitativement l’influence de la température sur la dose critique de 
nucléation, la nucléation et la croissance de ces défauts d’irradiation. Jostsons et al. [5], [6] ont été 
parmi les premiers à reporter un effet de la température d’irradiation sur la formation des boucles à 
composante$< " >. Ces dernières n’apparaissent que pour une température d’irradiation élevée, à 

partir de 450°C, pour des échantillons de zirconium recristallisé de haute pureté irradiés jusqu’à une 

fluence neutronique de 1,3×1025 n/m² dans le réacteur expérimental ORR (Oak Ridge Research 

Reactor). La température semble donc accélérer la germination et contribuer à la stabilisation des 
boucles à composante$< " >. Cet effet a été également signalé par Griffiths et Gilbert [7] qui ont 

constaté qu’à 77°C, aucune boucle à composante < " > n’est observée dans le Zircaloy-2 et le 

Zircaloy-4 irradiés aux neutrons (; > 1 MeV) jusqu’à une fluence neutronique de 6×1025 n/m² alors 

qu’à 427°C, ces boucles sont présentes dès les faibles fluences neutroniques (1×1025 n/m²). Simonot 

[8] a constaté la présence de boucles à composante < " > dans un tronçon de gaine en Zircaloy-4 

détendu irradié 4 cycles (14 dpa) en REP à une température de 380°C. A 335°C, aucune boucle à 
composante < " > n’a été observée pour la même dose d’irradiation. Les observations 

microstructurales du zirconium et de ses alliages irradiés aux neutrons [7], [9] (§ I.2.4.2.1) mais aussi 
aux électrons [10], [11] (§ I.2.4.2.2) s’accordent sur le fait que la dose seuil d’apparition des boucles à 

composante < " > est inversement liée à la température d’irradiation. Comme précisé dans la partie 

I.2.4.2.2, les boucles à composante < " > apparaissent à une dose critique d’environ 30 dpa pour des 

lames minces de Zircaloy-4 recristallisé irradiées aux électrons à 250°C [10]. A 300°C, cette dose 
seuil n’est plus que de 5 dpa. En plus de la dépendance de la germination et de la dose seuil de 
nucléation des boucles à composante < " > à la température d’irradiation, de Carlan [10] suggère un 

effet sur leur croissance. A 300°C, la taille moyenne des boucles à composante < " > dans du 

Zircaloy-4 irradié en REP à 18 dpa est de 115 nm et à 400°C, des échantillons de Zircaloy-2 irradiés 
en EBR II présentent des boucles de diamètre moyen de 180 nm. Toutefois, ces résultats doivent être 
considérés avec précaution puisque les irradiations n’ont pas été réalisées pour le même alliage ni 
avec le même flux neutronique, beaucoup plus élevé dans le réacteur EBR II que dans un REP. Les 
campagnes d’irradiation aux électrons des lames minces de Zircaloy-4 montrent une augmentation de 
la densité de longueur des boucles à composante < " > avec la température d’irradiation [10]. Cette 

densité a été évaluée en comptant le nombre d’intersections des boucles avec un réseau de traits 
parallèles à la direction < :::@ >. Par ailleurs, la distribution spatiale des boucles à composante < " > apparaît plus homogène à température élevée. 
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Une étude, menée par irradiation in-situ aux ions Kr2+ de 1 MeV sur du zirconium pur à des faibles 

doses allant de 0,008 à 1 dpa, apporte des éléments bibliographiques contradictoires concernant 
l’effet de la température sur la dose de nucléation et la microstructure des boucles à composante < " > [12]. A 400°C, les boucles à composante < " > apparaissent à partir d’une dose de 0,8 dpa. La 

dose critique est de 1 dpa à 500°C (§ I.2.4.2.3). Ce résultat vient contredire les observations détaillées 
précédemment [7], [9], [10]. Selon Idrees et al. [12], les contraintes intergranulaires stabiliseraient les 
boucles à composante < " >. La relaxation de ces contraintes à haute température serait à l’origine 

de l’augmentation de la dose seuil d’apparition des boucles à composante < " > [12]. D’autre part, les 

auteurs reportent un effet de la température sur le nombre de boucles par unité de surface qui semble 
diminuer avec la température. La taille, quant à elle, apparaît insensible à l’évolution de la 

température, de 300 à 500°C. Ces constatations doivent être appréhendées avec prudence au vu de 
deux limites : la faible plage de dose d’irradiation explorée et le comptage de la densité des 
« défauts » dont la petite taille rend difficile la distinction entre les boucles de dislocation  $< ! >, les 

boucles à composante < " > et les artefacts de préparation des lames minces comme les hydrures 
superficiels. Plus récemment, Idrees et al. [13] ont examiné l’effet de la température sur la formation 

des boucles à composante < " > dans un alliage de zirconium Excel de composition                          

Zr-3,5%Sn-0,8%Nb-0,8%Mo-0,2%Fe au moyen de campagnes d’irradiation in-situ aux ions Kr2+ de 1 
MeV jusqu’à une dose de 10 dpa. Les résultats confirment la dépendance « classique » de la dose 
seuil d’apparition des boucles à composante < " > à la température d’irradiation. Contrairement aux 

conclusions de son étude antérieure portant sur le zirconium pur irradié aux ions Kr2+ de 1 MeV à 
faible dose [12], les analyses microscopiques réalisées dans l’alliage Excel montrent que 
l’augmentation de la température d’irradiation diminue la dose critique à partir de laquelle les boucles 
à composante < " > sont visibles en MET. Ainsi, à 100°C, la dose de nucléation de ces boucles est 

de 5,8 dpa dans l’alliage zirconium Excel trempé. A 300°C, les boucles à composante < " >$apparaissent à 3,5 dpa alors qu’à 400°C, leur formation est détectée à partir de la dose de 2,7 dpa. 

Ces résultats rejoignent donc ceux obtenus à l’issue des irradiations aux neutrons [7], [9] et aux 
électrons [10], [11]. L’effet de la température d’irradiation sur la taille et la densité surfacique des 
boucles à composante < " >, reporté lors de cette étude [13], est assez surprenant. En effet, il semble 

que, pour une dose d’irradiation donnée, le diamètre moyen et le nombre de boucles par unité de 

surface augmentent en passant d’une température d’irradiation de 100 à 300°C. En revanche, ces 
deux grandeurs caractéristiques de la microstructure des boucles à composante < " > diminuent à 

400°C. D’après Idrees [13], la formation de petits amas d’étain à 400°C qui agissent comme des 
pièges pour les lacunes diminuerait la concentration de lacunes présentes dans la matrice de 
zirconium, réduisant ainsi la croissance des boucles à composante < " >. Cette explication reste à 

confirmer ou à infirmer puisque les simulations atomistiques tendent à montrer une faible interaction 
des lacunes avec l’étain [14].  

L’ensemble de ces travaux souligne l’importance de l’interaction entre les défauts ponctuels et les 
solutés lors de l’étude d’un quelconque effet de la température sur la formation et la croissance des 

boucles à composante < " >. Au vu de la diversité des éléments chimiques présents dans les alliages 

de zirconium (Tableau I.1.2), il semble difficile de déconvoluer les différents effets. Il convient 
néanmoins de tenir compte de ces interactions solutés/défauts ponctuels lors de l’interprétation des 

résultats portant sur l’effet de la température.  

Notre étude expérimentale prend tout son intérêt, face à si peu de données quantitatives de l’influence 

de la température d’irradiation sur les boucles à composante$< " >. Elle portera uniquement sur l’effet 

de la température sur la microstructure (densité volumique, densité linéique et taille) de ces boucles 
dans le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® TREX, l’analyse de l’effet sur la dose seuil de nucléation 
nécessitant des irradiations in-situ. 
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III.2 Protocole expérimental 

 

III.2.1 Choix des conditions d’irradiation 
 
Le choix du type et de l’énergie des ions incidents a été justifié dans la partie II.2. Nous nous 
intéressons ici, plus spécifiquement, à la définition de la température d’irradiation qui constitue le 
paramètre d’étude de l’évolution microstructurale des boucles à composante < " > dans ce chapitre. 

Pour ce faire, nous nous sommes basés sur deux critères visant à se rapprocher des conditions 
d’irradiation aux neutrons dans un réacteur de puissance de type REP : 
 

o Des données expérimentales portant sur la microstructure des boucles à composante < " > 

formées dans les deux alliages, le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® TREX, irradiés aux ions Zr+ 

de 600 keV à une température de 300°C ont été obtenues au cours de l’étude de l’effet de la 

contrainte (§ Chapitre 4). Dans cette étude, les échantillons sont des languettes dont une des 
faces a été polie par polissage électrolytique. Parmi les échantillons, des languettes, appelées 
« témoins », ont été irradiées sans l’application d’aucun chargement mécanique. Ce sont les 
observations microstructurales effectuées dans ces échantillons « témoins » que nous 
considérons pour cette étude de l’effet de la température, et ceci pour les trois doses 
d’irradiation examinées : 2,9, 4,1 et 7 dpa. Ainsi, nous disposons de données quantitatives sur 
la densité et la taille des boucles à composante < " > pour une température se trouvant dans 

le domaine de fonctionnement normal d’un REP ; 
o Le deuxième critère s’appuie sur la détermination de la température d’irradiation associée au 

taux de création de dommage par les ions zirconium de 600 keV permettant de simuler 
l’irradiation neutronique, et plus précisément d’obtenir le même nombre de défauts ponctuels 
diffusant vers les puits de la microstructure. Ce critère peut se traduire par la relation suivante 
[15] où ;ÇÈ  est l’énergie de migration de la lacune, ;)È son énergie de formation, . la constante 

de Boltzmann, &� (0 = 1 ou 2) la température d’irradiation et y� (0 = 1 ou 2) le taux de création 

de dommage en dpa/s : 
 

&6 r &2 = ¬ .$&2²;ÇÈ 9 P;)È ¨© ¦y6y2§
@ r ¬ .$&2;ÇÈ 9 P;)È ¨© ¦y6y2§

 Eq. III.2.1 

 
Considérons les conditions d’irradiation typiques des tubes guides dans un REP, avec une 
température &2 de 320°C et un taux de création de dommage y2$de 6,6×10-8 dpa/s. En 

prenant un taux de création de dommage y6 de 4×10-4 dpa/s, caractéristique des irradiations 

aux ions Zr+ de 600 keV sur l’accélérateur ARAMIS (Tableau III.2.1), une énergie de formation 
des lacunes de 2,07 eV [16] et une énergie de migration de 0,65 eV [17], l’équation Eq. III.2.1 
donne une variation de température &6 r &2 de 61°C et donc une température d’irradiation aux 

ions &6 de 381°C. Par conséquent, la deuxième température choisie pour les irradiations aux 
ions Zr+ de 600 keV est de 400°C. Il est important de remarquer que cette température est 

inférieure à la température de recristallisation.  
 
La campagne d’irradiation aux ions zirconium à 400°C a été réalisée sur des lames minces de 
Zircaloy-4 recristallisé et de M5® TREX. Pour comparer les résultats de caractérisation 
microstructurale des boucles à composante < " > à cette température avec ceux obtenus à 300°C, 

deux doses d’irradiation, 4,1 et 7 dpa, ont été étudiées. La campagne d’irradiation à 400°C s’est 
effectuée en deux étapes. Premièrement, un premier diaphragme est disposé pour sélectionner une 
première zone irradiée par les ions zirconium jusqu’à une dose de 2,9 dpa. Cette première zone 
couvre 7 lames minces de Zircaloy-4 recristallisé TREX et 8 lames de M5® TREX, placées dans le          
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porte-objet (Figure III.2.3). Une fois cette première dose atteinte, le premier diaphragme est déplacé 
hors de la zone d’irradiation et un second est placé sur l’ensemble des échantillons (13 lames de 
Zircaloy-4 recristallisé TREX et 14 lames de M5® TREX) qui sont irradiés, à cette deuxième étape, 
avec une dose supplémentaire de 4,1 dpa. Ainsi, la première moitié des échantillons est irradiée à       
7 dpa au total et la deuxième moitié à 4,1 dpa. En suivant ce protocole, il est donc possible d’obtenir 
les deux doses d’irradiation (4,1 et 7 dpa) au cours de la même expérience. Le choix d’irradier d’abord 

une zone à 2,9 dpa puis la totalité à 4,1 dpa supplémentaire permet d’éviter de recuire les défauts 
d’irradiation.  

Le Tableau III.2.1 résume l’ensemble des conditions des irradiations aux ions zirconium de 600 keV 

menées dans le but d’étudier l’effet de la température d’irradiation sur la microstructure des boucles à 

composante < " >.  
 

Tableau III.2.1: Conditions des irradiations aux ions Zr+ 
de 600 keV menées dans le cadre de l’étude de 

l’effet de la contrainte (échantillons « témoins » à 300°C) et de l’effet de la température (lames minces à 
400°C). 

Température 
d’irradiation 

(°C) 

Fluence 
(ions/cm²) 

Flux moyen 
(ions/cm²/s) 

Taux de création 
de dommage 

(dpa/s) 

Temps 
d’irradiation 

(heure) 

Dose 
(dpa) 

300 

4,8×1014 5,76×1010 3,50×10-4 2 h 19 min 2,9 

6,7×1014 7,44×1010 4,53×10-4 2 h 30 min 4,1 

11,5×1014 6,63×1010 4,03×10-4 4 h 49 min 7 

400 
6,7×1014 6,81×1010 4,14×10-4 2 h 44 min 4,1 

11,5×1014 5,24×1010 3,19×10-4 6 h 06 min 7 

 
Les profils de dommage pour les trois fluences d’irradiation aux ions Zr

+ de 600 keV (4,8×1014, 

6,7×1014 et 11,5×1014 ions/cm²), calculés à partir des simulations SRIM sont représentés sur la    

Figure III.2.1.  
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.2.1: Profils de dommage simulés par  le logiciel SRIM, irradiation aux ions Zr+ 
de 600 keV pour les trois fluences : 4,8×1014, 6,7×1014 et 11,5×1014 ions/cm²  
(calculés avec l’option « Detailed Calculation with Full Damage Cascades »). 
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Nous noterons que le maximum de dommage est contenu dans la zone d’observation en MET 

(épaisseur d’environ 150 nm). Le profil de dommage pour une fluence de 11,5×1014 ions/cm² a été 

donné à titre d’exemple dans le chapitre 2 (Figure II.2.1). 
La température d’irradiation ne constitue pas un paramètre d’entrée du logiciel SRIM. Les simulations 
d’irradiations aux particules chargées par SRIM ne prennent donc pas compte de l’effet de la 

température. C’est la raison pour laquelle les profils de dommage de la  Figure III.2.1 sont les mêmes 
pour les deux températures d’irradiation, 300 et 400°C.  
 

III.2.2 Qualification en température du porte-objet  
 
Les échantillons « témoins » à 300°C ont été irradiés en utilisant le dispositif développé pour l’étude 

de l’effet d’application d’une contrainte macroscopique sous flux d’ions sur la microstructure des 

boucles à composante < " >. Ce dispositif qui sera présenté dans la partie IV.4.2.2, consacré à cet 

effet, a été qualifié en température dans le cadre du travail de thèse de Tournadre [18]. Le montage 
de mise en contrainte est fixé sur un support chauffant (Figure III.2.2 (a)) et le transfert de la chaleur 
aux échantillons se fait par conduction thermique et par rayonnement. Seule la température du 
support chauffant est suivie en continu lors de l’étape de montée en température et au cours de 

l’irradiation. C’est pourquoi il est indispensable d’effectuer des tests thermiques hors et sous flux pour 

connaître précisément la température en surface irradiée des échantillons. Pour cela, des 
thermocouples ont été soudés sur la surface des languettes (Figure III.2.2 (b)). Les tests thermiques 
ont montré qu’il faut chauffer le support à 500°C pour avoir une température de 300°C au niveau des 
échantillons. De plus, le faisceau d’ions Zr

+ n’induit pas d’échauffement local de la surface irradiée des 
languettes.  
 
 

 

 

 

 

 

 

 
 
Concernant les irradiations aux ions Zr+ de 600 keV à 400°C, nous avons utilisé le porte-objet de 
lames minces du CNSNM (Centre de Spectrométrie Nucléaire et de Spectrométrie de Masse) 
d’Orsay. Ce porte-objet permet d’accueillir près de 43 lames minces dont la face à irradier est polie 
électrochimiquement. Il est fixé sur le support chauffant de l’accélérateur ARAMIS au moyen de deux 

vis de maintien (Figure III.2.3).  

Le transfert thermique aux échantillons se fait principalement par conduction et par rayonnement. Tout 
comme pour l’expérience d’irradiation avec le montage de mise en contrainte sous flux, la seule 
température suivie est celle de la résistance chauffante. Il nous a donc paru nécessaire de déterminer 
la température de consigne à imposer au support chauffant afin de s’assurer d’avoir une température 

constante de 400°C au niveau de la surface des lames minces. Pour ce faire, un thermocouple de 
type K en chromel/alumel est soudé par point sur la surface d’une lame mince. Le support est tout 

d’abord chauffé jusqu’à 300°C. La température atteinte au niveau des échantillons est de 243°C 

(Figure III.2.4). Du fait de l’inertie thermique des échantillons, elle se stabilise au bout de 20 minutes. 

Echantillon 
test 

Montage de 
mise en 

contrainte 
sous flux  

Thermocouple 

(a) (b) 

Figure III.2.2 – (a) Support chauffant de l’accélérateur ARAMIS du CSNSM Orsay et (b) 
un échantillon instrumenté avec un thermocouple soudé par point et placé dans le 

dispositif de mise en contrainte [18]. 
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Une fois la température stabilisée, la température de chauffage du support est augmentée avec un 
pas de 50°C jusqu’à une valeur maximale de 550°C. Les mesures de température au niveau de la  

lame mince instrumentée sont réalisées hors flux. La Figure III.2.4 donne l’évolution de la température 

des échantillons avec la température de consigne du support chauffant. Une température de consigne 
de 550°C est nécessaire pour avoir des lames minces chauffées à 400°C. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
L’échauffement de la surface irradiée des échantillons par le faisceau des ions Zr

+ de 600 keV peut 
être considéré comme négligeable, la puissance déposée étant faible (de 71 W/m² pour un flux moyen 
de 7,44×1010 ions/cm²/s) (Tableau III.2.2). 
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Figure III.2.3: Porte-objet de lames minces du CSNSM Orsay. 

Figure III.2.4: Evolution de la température à la surface des échantillons en fonction 
de la température de consigne du support chauffant pour le montage de mise en 

contrainte sous flux et le porte-objet de lames minces. 
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Tableau III.2.2: Puissance déposée par le faisceau des ions Zr+ de 600 keV sur la surface irradiée des 
échantillons. 

Température 
d’irradiation 

(°C) 
Fluence (ions/cm²) 

Flux moyen 
(ions/cm²/s) 

Puissance déposée 
(W/m²) 

300°C 

4,8×1014 5,76×1010 55,30 

6,7×1014 7,44×1010 71,42 

11,5×1014 6,63×1010 63,65 

400°C 
6,7×1014 6,81×1010 65,38 

11,5×1014 5,24×1010 50,30 

  

III.3 Résultats microstructuraux : microstructure des boucles à composante < # >$ à 300°C 

 
La caractérisation microstructurale des boucles à composante < " > porte tout d’abord sur les lames 

minces prélevées dans des languettes « témoins » qui ont été irradiées, sans application de 
contrainte, dans le montage de mise en contrainte sous flux à 300°C. Ensuite, les résultats 
microstructuraux obtenus à l’issue des observations en MET des lames minces irradiées dans le 
porte-objet à 400°C sont présentés pour aboutir à une évaluation de l’effet de la température sur la 

microstructure des boucles à composante < " >. Pour chacune de ces deux températures, les 

analyses microstructurales des boucles à composante < " >$sont discutées à la lumière des données 

bibliographiques portant sur les caractéristiques de ces défauts obtenus par irradiation aux neutrons 
dans les réacteurs expérimentaux ou dans les réacteurs de puissance (§ I.2.4.2.1).  

Nous rappelons que pour les irradiations à 300°C, la microstructure des boucles à composante < " > 

a été examinée pour trois doses d’irradiation : 2,9, 4,1 et 7 dpa. Dans le Zircaloy-4 recristallisé TREX, 
les boucles à composante < " > sont rares à 2,9 dpa (Figure III.3.1 (a)). A 4,1 dpa, quelques boucles 

sont observées (Figure III.3.1 (b)), celles-ci devenant nombreuses pour une dose d’irradiation de          
7 dpa (Figure III.3.1 (c)). Ces observations indiquent que les boucles à composante < " > ne se 

forment pas dès le début de l’irradiation aux ions zirconium mais se caractérisent par une dose seuil 
de nucléation qui se situe entre 2,9 et 4,1 dpa à 300°C. Cette dose critique d’observation des boucles 

à composante < " > est proche de celle identifiée pour le Zircaloy-4 recristallisé irradié aux neutrons 

(entre 4,4 et 5,8 dpa) [19] (§ I.2.4.2.1). Pour le M5® TREX irradié aux ions Zr+, aucune boucle à 
composante < " > n’est clairement visible à 2,9 dpa (Figure III.3.1 (d)). A 4,1 dpa, quelques boucles 

seulement sont observées (Figure III.3.1 (e)) alors qu’elles sont plus nombreuses à 7 dpa           
(Figure III.3.1 (f)). La dose seuil de nucléation des boucles à composante < " > dans le M5® TREX 

semble donc plus élevée que celle du Zircaloy-4 recristallisé TREX et serait proche de 4,1 dpa. Ce 
résultat est en accord avec les observations conduites par Tournadre [18], [20] sur des échantillons de 
Zircaloy-4 et de M5® TREX irradiés aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C (§ I.2.4.2.3). Nos 
caractérisations microstructurales attestent d’un effet des éléments d’alliage sur la dose d’incubation 

des boucles à composante < " >. L’effet est toutefois plus faible que celui constaté lors des 

irradiations aux neutrons (§ I.2.4.2.1).  
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Comme il a été détaillé dans la partie I.2.4.3.2, le fer favorise la nucléation des boucles à composante < " >. Des irradiations aux électrons de 1 MeV à 300°C ont montré que la période d’incubation de ces 

boucles est plus courte pour des échantillons de Zircaloy-4 dopés à 0,8 et 1,8 % atomique en fer que 
pour ceux non dopés en fer [10], [11]. Un mécanisme de précipitation planaire des atomes de fer dans 
les plans de base de la maille hexagonale compacte du zirconium a été proposé par de Carlan [10], 
[11] pour rendre compte de l’effet de cet élément chimique sur la germination des boucles à 

composante < " > (§ I.2.4.3.2). Selon ce mécanisme, ces précipités agiraient comme des sites de 

(a) 

(b) 

(d) 

(e) 

(c) (f) 

Figure III.3.1: Microstructure des boucles à composante < # > obtenues par irradiation des languettes 
« témoins » aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C et imagées en �445 = $JJJH – (a) Zircaloy-4 à 2,9 dpa avec É = 84°, 

(b) Zircaloy-4 à 4,1 dpa avec É = 72°, (c) Zircaloy-4 à 7 dpa avec É = 74°, (d) M5® à 2,9 dpa avec É = 90°, (e) M5® 
à 4,1 dpa avec É = 85° et (f) M5® à 7 dpa avec É = 80°. 



Chapitre 3 
ETUDE EXPERIMENTALE DE L’EFFET DE LA TEMPERATURE SUR LA 
MICROSTRUCTURE DES BOUCLES A COMPOSANTE <#> 

 

113 
 

Dommage d'irradiation (dpa)

0 2 4 6

D
ia

m
è

tr
e

 m
o

y
e

n
 <

d
>

 (
n

m
)

10

15

20

25

30

Zircaloy-4 TREX
M5® TREX

Dose d'irradiation (dpa)

0 2 4 6

D
e

n
s
it
é
 v

o
lu

m
iq

u
e

 N
c
 (

m
-3

)

0

1020

2x1020

3x1020

4x1020 Zircaloy-4 TREX
M5® TREX

(a) 

(c) 

Dose d'irradiation (dpa)

0 2 4 6

D
e
n
s
it
é
 l
in

é
iq

u
e

 L
c
 (

m
-2

)

0

2,0x1012

4,0x1012

6,0x1012

8,0x1012

1013

1,2x1013

Zircaloy-4 TREX
M5® TREX

(b) 

nucléation des premiers germes de boucles à composante < " >. Au regard de ces observations, il 

serait tentant d’associer la dose d’incubation des boucles à composante < " >, plus faible pour le 

Zircaloy-4 recristallisé TREX que pour le M5® TREX, à l’effet du fer remis en solution suite à 
l’amorphisation et la dissolution des phases de Laves Zr(Fe,Cr)2 du Zircaloy-4. Or, contrairement aux 
irradiations aux neutrons réalisées à des températures de 250 à 330°C (§ I.2.5), l’amorphisation des 

composés Zr(Fe,Cr)2 induite par irradiation aux ions ne s’accompagne pas toujours d’une remise en 
solution du fer dans la matrice (par exemple par irradiation aux ions Ar8+ de 127 MeV dans [21]). Les 
différences de l’évolution de la précipitation par irradiation aux neutrons et aux ions peuvent être dues 
au taux de création de dommage par ions beaucoup plus élevé que celui des neutrons. Par 
conséquent, pour des irradiations aux ions à basse température, le fer ne serait pas en mesure de 
jouer son rôle d’« initiateur » de la germination des boucles à composante < " >. Le niobium, présent 

dans le M5® TREX, quant à lui, « inhibe» la nucléation de ces boucles (§ I.2.4.3.2). Il pourrait être à 
l’origine d’une période d’incubation plus longue dans l’alliage M5

® que dans le Zircaloy-4.  

D’un point de vue qualitatif, les micrographies données dans la Figure III.3.1 (a-c) pour le Zircaloy-4 
recristallisé TREX et dans la Figure III.3.1 (d-f) pour le M5® TREX, irradiés aux ions zirconium à 
300°C, mettent en évidence une évolution de la microstructure des boucles à composante < " > avec 

la dose d’irradiation. La quantification précise de la densité et de la taille des boucles montre une 
dépendance quasi-linéaire avec le dommage d’irradiation (Figure III.3.2).  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.3.2: Evolution de la microstructure des boucles à composante < # > avec la dose d’irradiation 

dans le Zircaloy-4 et le M5® TREX irradiés aux ions Zr+ à 300°C – (a) densité volumique Ê# (m-3), densité 
linéique Ë# (m-2) et diamètre moyen < Ì > (nm). 
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Les valeurs de la densité volumique �È, la densité linéique ÍÈ et la taille < � > ainsi que des 

coefficients de la progression linéaire (pente de la droite notée ! et ordonnée à l’origine �), 

uniquement valables dans le domaine de dose d’irradiation étudié (2,9 à 7 dpa), sont détaillées dans 

le Tableau III.3.1. En plus de l’effet sur la dose d’incubation, l’influence des éléments d’alliage se 

manifeste également sur la microstructure des boucles à composante < " >, plus nombreuses dans le 

Zircaloy-4 recristallisé TREX (  ) que dans le M5® TREX (  ). Cet effet des éléments d’addition est 

caractéristique des irradiations aux neutrons (§ I.2.4.2.1 et I.2.4.3.2). En revanche, la cinétique 
d’augmentation de la densité et de la taille des boucles avec la dose d’irradiation sont assez similaires 

dans les deux alliages (Figure III.3.2 et Tableau III.3.1).  

Les boucles à composante < " >, formées par irradiation aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C, se 

caractérisent par leur grande densité et leur petite taille (~25 nm à 7 dpa) comparée à celles 
observées après irradiation aux neutrons (~100 nm à 8 dpa [22]) (Tableau I.2.4 et Tableau III.3.1). 
Comme cela a déjà été expliqué dans le chapitre bibliographique (§ I.2.4.2.1), le fort taux de création 
de défauts par les ions, d’environ 6700 fois plus élevé que celui des neutrons pour les ions zirconium 
de 600 keV (Tableau III.2.1), favorise la nucléation des boucles au détriment de leur croissance. En 
effet, un taux de création de dommage élevé introduit une concentration importante de défauts 
ponctuels dans la matrice. La probabilité d’agglomération de ces défauts en germes de boucles est 

augmentée, favorisant ainsi la formation de nombreuses petites boucles à composante < " >. Un fort 

taux de création de dommage qui dépend de la masse, de l’énergie et du flux des ions incidents peut 

être compensé par une augmentation de la température d’irradiation. Cette équivalence entre le taux 

de création de dommage et la température d’irradiation a été introduite par l’équation Eq. III.2.1          
(§ III.2.1). 

Contrairement aux irradiations aux neutrons pour lesquelles le dommage est créé dans le volume du 
matériau, l’épaisseur des échantillons irradiés aux ions Zr

+ de 600 keV n’est que de quelques 

centaines de nanomètres (Figure III.2.1). La surface libre des languettes polies une face peut donc 
jouer un rôle sur la microstructure des boucles à composante < " >, en agissant comme un puits 

biaisé pour les auto-interstitiels ou pour les lacunes en fonction de son orientation cristallographique 
(§ I.2.3.2.4). Selon la théorie de la DAD (Différence d’Anisotropie de Diffusion), la formation des 
boucles à composante < " > est favorisée à proximité des surfaces de type prismatique dont la 

normale est perpendiculaire à l’axe cristallographique < " > des grains. Pour s’affranchir du rôle joué 

par la surface libre des échantillons irradiés aux ions sur la microstructure des boucles, nous 
considérons un critère de sélection des grains dont les axes cristallographiques < " > sont orientés 

avec un angle ¹ de 70 à 90° par rapport à la normale à la surface. Ainsi, nous nous assurons que 

l’évolution de la microstructure des boucles à composante < " > dépend du paramètre d’étude, la 

température d’irradiation dans ce chapitre, et non pas de l’orientation du grain par rapport à la normale 

à la surface des échantillons. Toutefois, il est important de noter que l’effet des surfaces libres est 

considéré comme de second ordre devant celui du taux de création de dommage.  

En conclusion, les irradiations aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C conduisent à des microstructures de 
boucles à composante < " > « partiellement » représentatives de celles obtenues par irradiation 

neutronique. Bien que l’évolution avec la dose d’irradiation et l’effet des éléments d’alliage sur la 

période d’incubation et la microstructure des boucles à composante < " > soient qualitativement 

reproduits par les irradiations aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C, leur diamètre moyen reste nettement 
inférieur à celui des boucles obtenues par irradiation neutronique (Tableau III.3.1 et Figure III.3.2 (c)). 
De plus, le phénomène de nucléation au voisinage des précipités intermétalliques, les phases de 
Laves de type Zr(Fe,Cr)2, caractéristique des irradiations aux neutrons (§ I.2.4.2.1) n’a été observé 
que dans quelques grains de Zircaloy-4 recristallisé TREX irradiés à 4,1 dpa (Figure III.3.3 (a)).            
A 7 dpa, la distribution spatiale des boucles est homogène (Figure III.3.3 (b)). La diffusion des 
espèces chimiques étant plus faible pour un taux de création de dommage élevé, la redistribution du 
fer qui stabilise les boucles à composante < " > au voisinage des phases de Laves est plus lente. 

Ceci explique l’absence d’une concentration des boucles à composante < " > à proximité des 
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composés intermétalliques du Zircaloy-4 et l’homogénéité des microstructures observées après 

irradiation aux ions. 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
Tableau III.3.1: Comparaison des grandeurs caractéristiques des boucles à composante < # > formées 
après irradiation aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C et aux neutrons (%$ la pente et \$ l’ordonnée à l’origine). 

Conditions 
d’irradiation 

Matériau 
Dose 
(dpa) 

Densité volumique Ê# 
(m-3) 

Densité linéique Ë# (m-2) 
Diamètre 
moyen < Ì > (nm) 

Ions Zr+ 600 keV 
(ARAMIS) 

300°C 

Zircaloy-4 
recristallisé 

TREX 

2,9 1,44×1020 2,76×1012 21 

4,1 2,84×1020 6,31×1012 22 

7 3,86×1020 9,05×1012 24 

 
% \ % \ % \ 

5,46×1019 1,59×1019 1,42×1012 -6,13×1011 0,7 18,6 

M5® TREX 

2,9 0 0 - 

4,1 1,71×1020 3,08×1012 20 

7 2,72×1020 6,53×1012 23 

 
% \ % \ % \ 

6,04×1019 -1,35×1020 1,52×1012 -3,87×1012 1,2 14,7 

Aux neutrons 

Belgian Reactor 3 

prototype du REP 

300°C [22] 

Zircaloy-4 
recristallisé 

8 Entre 1,5 et 3$×1020 -  100 

10,5 Entre 3 et 6×1020 -  120 

Aux neutrons 

REP, 300°C [23] 
M5® 25 - 3,14×1013 130 

Aux neutrons 

REP, entre 305 et 
350°C [24] 

M5®  
4,9 - 1,64×1012 - 

10 - 9,40×1012 - 

 

(a) (b) 

Figure III.3.3 – (a) Boucles à composante < # > au voisinage d’une phase de Lave dans le Zircaloy-4 
recristallisé TREX irradié aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C et à une dose de 4,1 dpa et (b) distribution 

homogène des boucles à composante < # > dans le Zircaloy-4 recristallisé TREX irradié aux ions 
Zr+ de 600 keV à 300°C et à une dose de 7 dpa. 
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III.4 Résumé public : effet de la température sur les boucles à composante < # > 

 
La caractérisation microstructurale des boucles à composante < " > formées à 400°C dans le 
Zircaloy-4 recristallisé TREX et le M5® TREX a permis d’évaluer l’effet de la température 

d’irradiation et de proposer des mécanismes microscopiques à l’origine de cet effet. Pour des raisons 
de confidentialité, nous résumons ici les principaux résultats portant uniquement sur l’effet de la 

température sur la microstructure des boucles à composante < " > dans le Zircaloy-4 TREX :  

 
o La température d’irradiation accélère la croissance des boucles à composante < " > dans le 

Zircaloy-4 recristallisé TREX (Figure III.4.1). A 400°C, leur taille moyenne est multipliée par un 
facteur d’environ 5 (Figure III.4.1, Figure III.4.2 (a) et Tableau III.4.1). L’augmentation de la 

taille des boucles à composante < " > est accompagnée d’une diminution de leur densité 

volumique (Figure III.4.2 (b)). En revanche, l’effet sur la densité linéique est moins net    
(Figure III.4.2 (c)) ;  

o En termes de taille et de densité de boucles à composante < " >, les irradiations aux ions Zr+ 

de 600 keV à 400°C sont plus représentatives des irradiations aux neutrons en REP que les 
irradiations aux ions zirconium de même énergie (600 keV) à 300°C. De ce point de vue, 
l’élévation de la température d’irradiation a permis de compenser le fort taux de création de 

dommage par les ions Zr+ de 600 keV, favorisant ainsi la croissance des boucles à 

composante < " > !; 

o Nos résultats microstructuraux sont en accord avec le rôle de la température sur la taille des 
boucles à composante < " > suggéré par de Carlan [10]. De plus, la croissance des boucles 

à composante < " > favorisée par l’augmentation de la température pourrait expliquer 

l’accélération de l’amplitude de la déformation de croissance avec la température reportée par 
plusieurs auteurs [1]–[4] (§ III.1); 

o Plusieurs mécanismes peuvent être à l’origine de l’effet observé de la température 
d’irradiation sur la microstructure des boucles à composante < " >. Parmi les principaux 

mécanismes, nous citons l’accélération de la diffusion des lacunes avec la température. En 
effet, l’élévation de la température augmente la mobilité et donc le libre parcours moyen des 
lacunes leur permettant de s’annihiler plus rapidement sur les puits de la microstructure, et 
notamment sur les germes de boucles à composante < " > déjà formés. La croissance de 

ces boucles est alors favorisée. Par ailleurs, l’élimination plus rapide des lacunes sur les puits 
de la microstructure (résultat de l’augmentation de la mobilité des lacunes à haute 
température) et l’augmentation de la concentration des lacunes à l’équilibre thermodynamique 

avec la température ont pour effet de diminuer la sursaturation lacunaire (concentration de 
lacunes résultant de l’irradiation par rapport à la concentration à l’équilibre thermodynamique), 
réduisant ainsi le taux de nucléation des boucles à composante < " >. Ce mécanisme de 

diffusion thermiquement activée des lacunes permet ainsi de rendre compte de nos 
observations microstructurales qui mettent en évidence des boucles à composante < " > 

moins nombreuses et plus grandes à 400°C qu’à 300°C ; 
o Le phénomène de nucléation préférentielle des boucles à composante < " > au voisinage des 

phases de Laves Zr(Fe,Cr)2 dans le Zircaloy-4 et l’effet des éléments d’alliage (boucles moins 

nombreuses dans le M5® que dans le Zircaloy-4) ne sont que qualitativement reproduits par 
les irradiations aux ions zirconium à 300 et 400°C. Il semble donc que l’augmentation de la 
température soit insuffisante pour compenser le fort taux de création de dommage par les ions 
zirconium et activer la remise en solution et la diffusion des éléments chimiques, plus 
particulièrement le fer qui jouerait le rôle de « stabilisateur » des boucles à composante < " > 

(ségrégation locale des atomes de fer sur les fautes d’empilement des boucles et minimisation 

de leur énergie de faute d’empilement) (§ I.2.4.3.2). Ainsi, nous écartons le mécanisme selon 
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lequel l’activation thermique de la diffusion du fer serait à l’origine de l’augmentation de la 

taille des boucles à composante < " > avec la température.  

 
  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) (b) 

Figure III.4.1: Effet de la température sur la taille des boucles à composante < # > formées dans le 
Zircaloy-4 recristallisé TREX à l’issue des irradiations aux ions Zr

+ de 600 keV à 7 dpa – (a) à 300°C avec É = 76° et (b) à 400°C avec É = 82°. 
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Figure III.4.2: Evolution de la microstructure des boucles à composante < # > avec la dose d’irradiation dans le 
Zircaloy-4 recristallisé TREX irradié aux ions Zr+ à 400°C et comparaison avec les données bibliographiques 

issues des irradiations neutroniques en REP [22] – (a) diamètre moyen < Ì > (nm), (b) densité volumique Ê# (m-3) 
et (c) densité linéique Ë# (m-2). 
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Tableau III.4.1: Grandeurs caractéristiques des boucles à composante < # > formées dans le Zircaloy-4 
recristallisé TREX après irradiation aux ions Zr+ de 600 keV à 400°C. 

Dose 
(dpa) 

Densité volumique Ê# 
(m-3) 

Densité linéique Ë# 
(m-2) 

Diamètre moyen < Ì > 
(nm) 

4,1 4,56×1019 3,93×1012 88 

7 6,45×1019 9,38×1012 145 
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IV.  Chapitre 4   

Etude expérimentale de l’effet de la contrainte sur la 

microstructure des boucles à composante < # > 

Ce chapitre est consacré à l’étude expérimentale de l’effet d’application d’une contrainte 

macroscopique sur la période d’incubation et la microstructure des boucles à composante $< " >. 

Après avoir détaillé la motivation de cette étude, nous présentons une description succincte portant 
sur l’état de l’art des études expérimentales de caractérisation de l’effet d’une contrainte externe sur la 

microstructure des boucles de dislocation. Nous nous intéressons, par la suite, à la présentation 
détaillée du protocole expérimental mis en place pour mener à bien cette étude. Un intérêt particulier 
est porté au dispositif de mise en contrainte sous flux d’ions et au contrôle du niveau de la contrainte 
appliquée pour les deux historiques de chargement considérés. Les résultats microstructuraux issus 
de ces deux historiques sont analysés et discutés au regard des mécanismes recensés dans la 
littérature et à la lumière d’une modélisation basée sur une approche micromécanique.  
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IV.1 Effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante < # > !: motivation de l’étude et état de l’art 

IV.1.1 Motivation de l’étude 
 
En fonctionnement normal en réacteur, les alliages de zirconium sont soumis à un fort flux 
neutronique et à différentes sollicitations thermomécaniques entraînant leur variation dimensionnelle. 
La déformation macroscopique sous flux neutronique de ces matériaux se décompose en trois types: 
 

o Une déformation de fluage thermique activée hors flux, à haute température (domaine de 
température atteint en fonctionnement normal des REP) et pour des niveaux de contrainte 
élevés. Le phénomène de fluage thermique est contrôlé principalement par le glissement des 
dislocations ; 

o Une déformation de fluage d’irradiation induite par l’action d’une contrainte sous flux 
neutronique. Cette déformation résulte vraisemblablement de la montée des dislocations par 
l’élimination différentielle des défauts ponctuels. Il se peut aussi que la montée des 
dislocations assistée par l’absorption préférentielle des défauts ponctuels ne soit pas 
directement responsable du fluage d’irradiation mais que la déformation soit contrôlée par un 
processus de glissement facilité par la montée des dislocations (§ I.3.2) ; 

o Une déformation de croissance libre qui apparaît sous flux neutronique en l’absence de 

toute contrainte appliquée et sans variation de volume (§ I.3.2). Cette déformation trouverait 
son origine dans la différence d’anisotropie de diffusion des défauts ponctuels dans le réseau 
hexagonal, conduisant à la formation de défauts d’irradiation spécifiques : les boucles à 
composante$< " >. 

La déformation totale de fluage sous flux, appelée déformation de fluage sous irradiation, englobe la 
partie thermiquement activée (fluage thermique) et celle s’opérant par l’action conjuguée de la 
contrainte et du flux (fluage d’irradiation). D’un point de vue expérimental, la séparation entre ces 
deux composantes de fluage sous irradiation est assez délicate. Néanmoins, il est possible de répartir 
la contribution de chacun de ces deux phénomènes suivant un domaine de température et de 
contrainte : à haute température et à un niveau de contrainte élevé, la composante de fluage 
thermique prédomine alors qu’à basse température et à faible niveau de contrainte c’est le fluage 

d’irradiation qui est prépondérant. En termes de modélisation, la vitesse de fluage sous irradiation 
s’écrit, habituellement, comme la somme de la vitesse de fluage thermique et de fluage d’irradiation 
[1]–[3].  

Les mécanismes microscopiques à l’origine des phénomènes de fluage et de croissance sous 
irradiation, intervenant en réacteur, sont introduits dans des modèles prédictifs du comportement 
macroscopique sous flux des tubes en alliages de zirconium. Jusqu’à présent, les trois composantes 
de fluage thermique, de fluage d’irradiation et de croissance libre sont généralement traitées 
séparément d’une manière additive dans le cadre de ces modélisations [2]–[8]. Pour les tubes de 
force en Zr-2,5%Nb [2], [3] des réacteurs CANDU, cette approche additive permet de bien reproduire 
les déformations sous flux mesurées. L’hypothèse de décorrélation entre le fluage d’irradiation et la 

croissance libre est justifiée par le fait que contrairement au fluage, la croissance a lieu en l’absence 
de contrainte. De plus, Holt et Ibrahim [4], [5], [7] attribuent le fluage d’irradiation des alliages de        
Zr-2,5%Nb et de Zircaloy-2 détendus, utilisés pour les tubes de force des réacteurs CANDU, à un 
mécanisme de glissement prismatique des dislocations et la croissance libre à la montée des 
dislocations assistée par la présence des défauts ponctuels. Dans ces modèles, l’approche additive 

s’appuie donc sur le postulat que les mécanismes responsables de la déformation de fluage 
(glissement des dislocations) et de croissance (montée des dislocations) sous irradiation sont 
différents. Or, bien qu’il n’y ait pas, à ce jour, un consensus concernant les mécanismes de fluage 
d’irradiation des alliages de zirconium, une bonne connaissance a été acquise sur les processus de 
leur déformation sous irradiation. En effet, les mécanismes qui semblent les plus pertinents pour la 
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description du comportement de ces matériaux en fluage d’irradiation peuvent être classés en deux 
catégories: les mécanismes de type SIPA (Stress Induced Preferential Absorption) pour lesquels la 
déformation résulte de la montée différentielle des dislocations induite par l’absorption préférentielle 

des défauts ponctuels et ceux de type SICG (Stress Induced Climb and Glide) qui font intervenir 
simultanément le glissement et la montée des dislocations (§ I.3.2). A l’heure actuelle, il est considéré 

que la Différence d’Anisotropie de Diffusion (DAD) entre les auto-interstitiels et les lacunes est à 
l’origine de la croissance sous irradiation des alliages de zirconium (§ I.3.1). De cette anisotropie de 
diffusion résulte une annihilation anisotrope des défauts ponctuels sur les puits de la microstructure. 
Par conséquent, les deux phénomènes de croissance libre et de fluage d’irradiation sont directement 
liés à un processus d’élimination anisotrope des SIAs et des lacunes, créés sous irradiation, sur les 
puits de la microstructure (joints de grains, dislocations et boucles de dislocation). Par ailleurs, la 
croissance libre anisotrope des grains conduit à des incompatibilités de déformation entre grains et 
donc à des contraintes internes pouvant accélérer le fluage d’irradiation du matériau [9], [10]. Ces 
deux points nous amènent à nous interroger sur la validité de l’approche, habituellement adoptée, qui 
considère les contributions indépendantes et additives de la déformation de fluage d’irradiation et de 
croissance libre. Il semble que la modélisation du comportement de ces alliages sous irradiation 
pourrait être mieux appréhendée par l’étude d’un éventuel couplage entre les deux phénomènes de 
fluage d’irradiation et de croissance libre. A notre connaissance, peu d’études expérimentales se sont 
données comme objectif d’évaluer ce couplage à l’échelle microscopique. Comme les boucles à 

composante < " > sont responsables du phénomène d’accélération de croissance des alliages de 

zirconium recristallisés, l’analyse du couplage entre le fluage d’irradiation et le phénomène de 
croissance à forte dose passe en particulier par l’examen de l’effet d’application d’une contrainte 

macroscopique sous irradiation sur la microstructure de ces boucles de dislocation.  
 

IV.1.2 Effet de la contrainte sur la microstructure des boucles de dislocation : état de 
l’art expérimental 

 
Les mécanismes classiques proposés pour le fluage d’irradiation associent la déformation à la montée 
(SIPA) ou au glissement facilité par la montée (SICG) des dislocations. D’autres mécanismes font 
intervenir les boucles de dislocation en considérant que la déformation de fluage d’irradiation est liée à 
leur germination et leur croissance différentes selon l’orientation de la contrainte par rapport à leur 

plan d’habitat. Ces mécanismes ont fait l’objet de nombreux travaux théoriques [11]–[18] mais il existe 
très peu d’études expérimentales portant sur l’influence de la contrainte sur les boucles de dislocation 
dans les alliages de zirconium. La plupart des travaux expérimentaux ont été menés dans les alliages 
de structure cubique, principalement les aciers.  

Dans cette partie, nous analyserons succinctement les principales constatations tirées des études 
expérimentales sur les aciers. Etant donné l’anisotropie de la maille hexagonale et la spécificité des 
éléments microstructuraux induits par irradiation dans les alliages de zirconium, il est bien entendu 
que la transposition des résultats ne peut se faire de manière directe. Il n’en reste pas moins que ces 
expériences, réalisées dans les aciers, peuvent constituer une base de compréhension des 
mécanismes expliquant l’effet d’une contrainte sur la formation et la croissance des boucles de 

dislocation. 

Dans leur étude microstructurale, Okamoto et Harkness [19] montrent une variation de la distribution 

en densité des boucles interstitielles de Frank suivant les quatre plans d’habitat L@A@A@M, L@@@M, L@A@@M et L@@A@M d’un acier 316 irradié sous une contrainte circonférentielle de 206 MPa dans le réacteur EBR-II 

à 410°C et jusqu’à une fluence neutronique de 2,4×1021 n/cm² (; > 0,1 MeV). La taille moyenne ne 

varie que de 5% entre les quatre populations de boucles et semble donc faiblement affectée par 
l’orientation de la contrainte appliquée. L’étude plus complète de Brager et al. [20], réalisée sur des 
échantillons de tubes pressurisés en acier austénitique 316 irradiés dans le réacteur EBR-II à 500°C 
jusqu’à une fluence neutronique de 3×1022 n/cm² et soumis à des contraintes circonférentielles allant 
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jusqu’à un niveau de 327 MPa, confirme l’effet d’une contrainte macroscopique sur l’anisotropie de 

répartition des boucles de dislocation sur les plans d’habitat de type {@@@} (Figure IV.1.1 (b)).  

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Cette anisotropie a été associée à la germination préférentielle des boucles interstitielles de Frank 
induite par la contrainte [19]–[21]. La quantification de la fonction de répartition des différentes 
populations de boucles a permis d’établir un lien entre la densité et la contrainte normale à leur plan 
d’habitat (Figure IV.1.2 (a)) [20]. La variation de la densité entre les populations de boucles de 
dislocation a été expliquée, au départ, par le mécanisme SIPN [20] selon lequel la nucléation des 
boucles interstitielles est favorisée dans les plans d’habitat de normale parallèle à la direction 

d’application de la contrainte (§ I.3.2.2.2). Par la suite, ce mécanisme a été remis en cause car jugé 
incapable de rendre compte de certaines observations. En effet, Garner et al. [22] ont fait remarquer 
que la dépendance à la contrainte normale, toujours positive, ne permet pas d’expliquer la diminution 
de la densité des boucles dans certains plans d’habitat. De plus, l’évolution de la taille des boucles 
avec la contrainte ne peut être reproduite par le mécanisme SIPN. Enfin, Garner et al. [22] soulignent 

qu’il n’existe pas de barrière énergétique de germination pour les boucles interstitielles de Frank du 
fait de la très grande stabilité des petits amas interstitiels. Les auteurs [22] concluent que l’anisotropie 

de la distribution des populations de boucles de dislocation en fonction de leur orientation par rapport 
à la contrainte ne peut être expliquée par le mécanisme SIPN de germination préférentielle mais qu’en 

revanche, l’augmentation ou la diminution de la densité des boucles est bien reproduite par le 
mécanisme SIPA à travers l’effet de la composante normale au plan d’habitat du déviateur de la 
contrainte sur l’absorption préférentielle des auto-interstitiels (Figure IV.1.2 (b)) [22]. Dès lors, les 
études expérimentales [22]–[25], mettant en évidence une variation de la densité des boucles de 
dislocation dans les aciers austénitiques en fonction de l’orientation de leur vecteur de Burgers par 

rapport à la direction d’application de la contrainte, se sont appuyées sur le mécanisme SIPA pour 
l’interprétation et l’illustration des phénomènes observés. 
 
 
 
 
 
 

(a) (b) 

Figure IV.1.1: Effet de la contrainte sur l’anisotropie de répartition des boucles de Frank dans l’acier 316 
écroui à 20% irradié à 500°C et à une fluence neutronique de 3×1022 n/cm² [20] – (a) répartition quasi-isotrope 
des 4 populations de boucles dans le matériau non contraint et (b) anisotropie de la distribution des boucles 

de Frank sur les plans de germination de type {GGG} dans le matériau contraint à 327 MPa. 
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Toutefois, l’étude de Garnier [26], [27] est venue atténuer l’amplitude de l’effet de la contrainte sur 

l’anisotropie de densité et de taille des boucles de dislocation dans les aciers austénitiques 304 

hypertrempé et 316 écroui irradiés aux neutrons dans le réacteur Osiris.  

Plus récemment, Xu et al. [28] ont conduit une analyse quantitative de l’influence de la contrainte sur 

la répartition des boucles interstitielles dans les différents plans cristallographiques des aciers 
martensitiques de type T91, irradiés aux protons de 3 MeV sous un chargement en traction. Cette 
étude met en exergue une variation de la densité des boucles de dislocation avec l’angle défini entre 
la direction de la contrainte et la normale au plan d’habitat. Le diamètre des boucles est insensible à 

cette orientation mais augmente avec le niveau de contrainte appliquée. 

Il est aussi intéressant d’examiner l’effet d’une contrainte appliquée sous irradiation sur la densité et la 
taille globale des boucles de dislocation. Ce point a été rarement analysé, l’objectif premier de ces 
études expérimentales étant d’observer et de quantifier la dépendance de l’anisotropie de distribution 
des boucles de dislocation à la contrainte. Néanmoins, quelques auteurs [22], [23] ont reporté une 
augmentation de la densité totale des boucles de Frank dans les aciers écrouis irradiés sous 
contrainte par rapport à ceux non contraints sous irradiation. Pour les aciers recristallisés, la densité 
totale des boucles de Frank ne semble pas évoluer avec la contrainte. Gelles et al. [23] attribuent 
l’augmentation de la densité globale des boucles interstitielles dans les aciers écrouis à une 
compétition entre le mécanisme SIPA appliqué aux dislocations droites et aux boucles de Frank de 
plus fort biais en faveur des SIAs. En revanche, selon l’étude microstructurale de Garnier [26], 
l’application d’une contrainte sous irradiation n’influence par la densité ni la taille moyenne des 

boucles dans les aciers 316 écroui et 304 hypertrempé.  

Au-delà d’une taille critique, l’énergie d’une boucle de Frank fautée devient supérieure à celle d’une 

boucle parfaite. Les boucles fautées deviennent énergétiquement instables et ont tendance à se 
défauter pour former des boucles parfaites. Ce phénomène a été observé par Caillard et al. [21] lors 
de leur étude du fluage sous irradiation de l’acier 316, irradié in-situ aux électrons dans un microscope 
électronique à haute tension à 350 et 450°C. Ces auteurs soulignent que le défautage de quelques 
boucles de Frank a lieu à partir d’une dose critique qui dépend de la température d’irradiation. De 
plus, la présence d’une contrainte favorise le défautage de certaines boucles par rapport aux autres. 

Ainsi, ils concluent que ce mécanisme est thermiquement activé et que sous contrainte le défautage 

(a) (b) 

Figure IV.1.2: Evolution de la densité des boucles interstitielles de Frank avec – (a) la contrainte ZÊ$$normale au plan de la boucle (mécanisme SIPN) et (b) la composante Z¯Ê$$du déviateur de 
contrainte normale au plan de la boucle (mécanisme SIPA) [22]. 
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est anisotrope. La probabilité de défautage sous contrainte des boucles interstitielles de Frank a été 
reliée à la contrainte résolue de cisaillement [29]. Une fois défautées, ces boucles parfaites sont 
glissiles, peuvent intégrer le réseau des dislocations et donc participer à la déformation de fluage 
d’irradiation par le biais des mécanismes classiques de glissement et de montée des dislocations.  

Quelques auteurs [30]–[32] ont suspecté un effet de l’état de contrainte dans les alliages de zirconium 
sur la microstructure des boucles à composante$< " >. Griffiths et al. [30], [31] ont mentionné que les 

contraintes induites par l’oxydation superficielle des lames minces irradiées aux électrons peuvent 

stabiliser les boucles à composante$< " >.  La présence d’une couche d’oxyde génère une contrainte 

de traction dans le plan de la lame mince, de normale perpendiculaire à l’axe cristallographique$< " >, 

qui favoriserait la formation des boucles lacunaires à composante < " >$dans les plans de base. Elle 

serait également à l’origine de l’anisotropie de distribution des boucles de dislocation < ! > lacunaires 

et interstitielles. Par la suite, ces auteurs ont revu l’effet évoqué des contraintes internes et ont 
interprété leurs observations microstructurales en termes d’influence de l’orientation cristalline des 

grains par rapport à la normale à la surface des lames minces. Par ailleurs, les travaux de Holt et 
Gilbert [33] peuvent laisser penser que l’application d’une contrainte externe a pour effet d’augmenter 

la densité des boucles à composante < " >. Pour deux échantillons de Zircaloy-4 recristallisé irradiés 

en réacteur de puissance dans des conditions similaires sous une contrainte de 30 MPa pour le 
premier et de 90 MPa pour le second, les auteurs [33] ont reporté une densité de boucles à 
composante < " > plus élevée pour le deuxième échantillon soumis à une contrainte plus élevée. 

Toutefois, la relation entre la présence de la contrainte macroscopique et la formation des boucles à 
composante < " >$n’a pas été clairement établie. 

Face au peu de données expérimentales, une première étude de l’effet de la contrainte sur la 

microstructure des boucles à composante$< " >, responsables du phénomène d’accélération de 

croissance, a été engagée par Tournadre [34], [35]. Cette étude a été poursuivie dans le cadre de 
notre travail et a été approfondie par la mise en place d’une approche statistique portant sur la 
caractérisation fine de l’évolution de la microstructure de ces défauts d’irradiation sous un chargement 
en contrainte. Nos résultats expérimentaux seront confrontés à ceux obtenus lors d’une étude 
complémentaire, réalisée par des irradiations in-situ aux ions Kr2+ de 1 MeV.  

 

IV.2 Mise en contrainte sous flux d’ions : protocole expérimental 

 

IV.2.1 Géométrie et préparation des échantillons 
 
Les échantillons de cette étude se présentent sous la forme de languettes de 24 mm de longueur, de 
1,9 mm de largeur et de 100 µm d’épaisseur. Une attention particulière a été accordée au plan de 
prélèvement de ces échantillons dans les tubes TREX. Le choix s’est porté sur le plan (DT-DR), du fait 
qu’il présente deux intérêts pour notre étude de l’effet de la contrainte. Comme il a été détaillé dans la 

partie II.1.1, le tube TREX se caractérise par sa texture transverse avec les axes cristallographiques < " > des grains principalement orientés suivant DT mais en présentant également un étalement dans 

le plan (DT-DR). De cette texture cristallographique et du choix du plan de prélèvement (DT-DR), il 
ressort que les grains présentent une large variabilité d’orientation de leur axe < " > par rapport à la 

direction d’application de la contrainte qui correspond à la direction transverse (DT) du tube. De plus, 
la condition de diffraction �5 = :::P optimale pour l’imagerie des boucles à composante < " > en MET 

peut être facilement obtenue pour un grand nombre de grains dont leur axe < " > est contenu dans le 

plan de la lame mince (§ II.3.1).  

Avant irradiation, les plaquettes prélevées dans le plan (DT-DR) des tubes TREX de Zircaloy-4 
recristallisé et de M5® sont amincies par polissage mécanique jusqu’à obtenir des languettes de      
100 µm d’épaisseur (Figure IV.2.1 (a)).  
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(a) 

(b) 
(c) 

(d) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV.2.1: Géométrie et étapes de préparation des languettes avant et après irradiation aux 
ions – (a) géométrie d’une languette après polissage mécanique, (b) polissage électrolytique en 

cuvettes de la face à irradier, (c) cuvettes observées au microscope numérique 3D et (d) polissage 
électrolytique en face arrière après irradiation. 
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La face à irradier est ensuite polie par polissage électrochimique en utilisant le Tenupol 3 Struers et la 
solution électrolytique « 721 éthanol » (70% éthanol absolute, 20% d'éther mono butylique d'éthylène 
glycol et 10% d'acide perchlorique) refroidie à 5°C. La face polie des échantillons présente trois 
cuvettes (Figure IV.2.1 (b)) d’une profondeur d’environ 20 µm, mesurée avec le microscope 
numérique 3D (Figure IV.2.1 (c)).  

Après irradiation, les languettes sont poinçonnées au niveau des cuvettes pour récupérer les trois 
disques de 3 mm de diamètre. La face irradiée de ces disques est protégée par un vernis, la 
« Lacomit ». Un polissage électrolytique est réalisé sur la face arrière de ces disques                  
(Figure IV.2.1 (d)). Le jet électrolytique attaque la face non polie et non irradiée jusqu’à percer la lame 

mince. Celle-ci est ensuite nettoyée avec le « Lacomit Remover » et rincée à l’éthanol. 
 

IV.2.2 Dispositif de mise en contrainte sous flux d’ions 
 

IV.2.2.1 Présentation du dispositif et des chargements mécaniques  

 
Un dispositif a été spécialement conçu, dans le cadre du travail de thèse de Tournadre [34], [35], pour 
la mise en contrainte des languettes sous flux d’ions sur l’accélérateur ARAMIS du CSNSM Orsay.    
La solution technique retenue pour la mise en contrainte est la flexion en quatre points. Cette solution 
est particulièrement intéressante, d’un point de vue mécanique, car elle permet d’obtenir un état de 

flexion pure (sans contrainte de cisaillement) entre les deux appuis intérieurs B et C du dispositif 
(Figure IV.2.3 (a)). La zone irradiée, de quelques centaines de nanomètres en peau des languettes, 
se trouve donc en traction. La contrainte, considérée homogène dans cette zone irradiée, peut être 
connue précisément et contrôlée par la flèche imposée.  
Pour assurer sa fonction de mise en flexion quatre points des échantillons, le dispositif est constitué 
de quatre parties principales (Figure IV.2.2):  
 

o Un socle inférieur qui présente des stries dans lesquelles viennent se loger les languettes. 
Cette partie du dispositif est en contact avec le support chauffant de l’accélérateur ARAMIS ; 

o Quatre blocs centraux peuvent se fixer au socle inférieur. Ces blocs de hauteur variable 
permettent de placer les appuis intérieurs des languettes à différentes hauteurs et donc 
d’imposer diverses flèches. Différents niveaux de contrainte peuvent être appliqués en une 
seule campagne d’irradiation. Des blocs centraux ont été usinés de façon à obtenir des 
contraintes en peau de 0, 80 et 120 MPa pour des échantillons de 100 µm d’épaisseur, 
chacun de ces blocs pouvant accueillir quatre languettes ; 

o Une pièce intermédiaire qui permet de maintenir les languettes ; 
o Un couvercle supérieur où sont définis les appuis extérieurs pour la flexion quatre points des 

échantillons.  
 
Dans le cadre de notre travail de thèse, des améliorations ont été apportées à ce montage de mise en 
contrainte. En effet, nous avons constaté que lorsque les languettes sont placées sur les blocs 
centraux de 120 MPa, il est difficile de bien les fixer sur les bords. Le bloc, initialement usiné pour 
appliquer une contrainte de 120 MPa à des languettes de 100 µm d’épaisseur, présente une hauteur 
élevée qui rend le maintien des échantillons sur le montage assez délicat. Pour remédier à ce 
problème, nous avons eu l’idée d’usiner un nouveau couvercle en modifiant la côte des appuis 
extérieurs de façon à utiliser les blocs anciennement usinés pour une contrainte de 80 MPa comme 
des blocs à 120 MPa. L’intérêt de ces anciens blocs de 80 MPa est que leur hauteur est plus faible ce 
qui facilite le logement des languettes. Un nouveau bloc à 0 MPa a été usiné en prenant en compte la 
nouvelle côte du couvercle supérieur. Par ailleurs, ce montage, initialement conçu pour la mise en 
flexion quatre points des languettes, a été utilisé pour introduire un deuxième type de chargement 
mécanique : le flambage permettant d’obtenir une contrainte de compression dans la zone irradiée 
des échantillons (Figure IV.2.3 (b)). La charge de compression est appliquée grâce à des cales 
(Figure IV.2.2 (b)), placées de part et d’autre du socle inférieur (ou uniquement sur un côté du socle).  
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Le niveau de contrainte dans la zone irradiée des languettes mises en flexion ou en flambage peut 
être déterminé de manière précise. Pour la mise en flexion quatre points, la contrainte maximale de 
traction dans la zone centrale des languettes est directement liée à la flèche imposée Î et à 

l’épaisseur , de l’échantillon par l’équation suivante : 

 

Vt = rX$ ;$,$Î$LÍ r 1MLÍ 9 P1M Eq. IV.2.1 

 
avec ; le module de Young, Í la distance entre les appuis extérieurs A et D (égale à 20 mm) et 1 la 

distance entre les appuis intérieurs B et C (égale à 12 mm) (Figure IV.2.3 (a)). Le calcul de cette 
contrainte maximale de traction en peau des échantillons, basé sur la théorie des poutres, est détaillé 
dans l’Annexe C (§ C.1.1).  
A l’issue de l’étape du polissage mécanique, les languettes ont une épaisseur qui varie entre 70 et 

140 µm. Les flèches imposées étant égales à 0,58 ou à 0,88 mm, le niveau de la contrainte maximale 
de traction s’étend de 76 à 171 MPa. Les essais de traction, réalisés à 300°C sur des éprouvettes de 
Zircaloy-4 recristallisé TREX et de M5® TREX, donnent une limite d’élasticité i�?-6$suivant DT 

(direction d’application de la contrainte) de 271 et 232 MPa, respectivement (§ II.1.2.4 et           
Tableau II.1.3). La contrainte de traction est donc appliquée dans le domaine d’élasticité.  

Pour le chargement en flambage, la contrainte maximale de compression en peau peut être 
déterminée à partir de la loi de flexion appliquée à une poutre bi-articulée dans le cadre des petits 
déplacements (§ C.1.2). Le calcul, détaillé dans l’Annexe C, donne l’expression suivante où c est la 

charge de compression, b la flèche maximale au centre de la languette et � la largeur de la languette : 

 

VD = rX$ c$b$�,²  Eq. IV.2.2 

 
Le premier mode de flambage de la languette est obtenu pour une charge de compression égale à la 
charge critique d’Euler. En considérant les hypothèses du problème d’Euler (matériau homogène, 

section constante de la languette, poids négligeable de la languette, raccourcissement de la languette 
négligeable vis-à-vis de la déformation due à la flexion), la charge critique $cD $ pour la languette en 

compression axiale s’écrit comme suit : 
 

cD = d²$;$�1)²  Eq. IV.2.3 

 

Blocs  
centraux 

Socle 
inférieur 

Pièce 
intermédiaire 

Couvercle 

(a) (b) 

Couvercle 
supérieur 

Blocs 
centraux 

Figure IV.2.2 – (a) Montage de mise en contrainte sous flux d’ions et (b) vue des différentes parties du 
montage (support, couvercle supérieur, blocs centraux et cales pour la mise en flambage des 

languettes). 
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� est l’inertie de la section �, de la languette qui vaut �,7 @PW  et 1) la longueur de flambage qui dépend 

des conditions de fixation des languettes. Dans notre cas, les languettes sont bi-articulées et 1) est 

égale à leur longueur initiale (24 mm).  

La mise en flambage d’une languette conduit à une flèche b maximale en son centre, mesurée par le 

microscope numérique 3D. Les mesures sur six languettes donnent une valeur moyenne de b égale à 

1025 µm. Le niveau de contrainte maximale de compression en peau des échantillons varie de            
- 63 MPa à - 89 MPa. Il convient de préciser que la flèche initiale de flambage b dépend de la manière 

avec laquelle les languettes sont intercalées dans le montage. Un écart type de 220 µm pour la flèche 
initiale a été mesuré et pris en compte dans l’estimation de l’erreur de calcul de la contrainte de 
compression dans la peau irradiée des languettes.  

Les valeurs de contrainte en peau irradiée sont évaluées avec plus de précision pour un chargement 
en flexion quatre points qu’en flambage.  
 

 

 

 

 

 

 

 
De par sa géométrie spécifique, le dispositif de mise en contrainte sous flux d’ions présente une limite 
d’un point de vue thermique. Le transfert de la chaleur aux languettes s’effectue par rayonnement et 
par conduction via les quatre contacts linéiques et les deux contacts latéraux (Figure IV.2.2). La 
qualification en température de ce dispositif, présentée dans la partie III.2.2, montre qu’il est 

nécessaire de monter à une température de 500°C pour le support chauffant afin d’assurer une 

température de 300°C au niveau de la surface des échantillons.  
 

IV.2.2.2 Historiques de chargement en contrainte sous flux 

 
Les campagnes d’application d’une contrainte macroscopique sous flux d’ions Zr+ de 600 keV ont été 
menées sur l’accélérateur ARAMIS à une température d’irradiation de 300°C. Elles sont conduites en 

deux étapes : une première phase de pré-irradiation où les échantillons sont irradiés sans application 
de contrainte externe (Figure IV.2.5 (a)), puis dans une deuxième étape, ils sont soumis à un 
chargement mécanique sous flux d’ions (Figure IV.2.5 (b)).  

Deux historiques de chargement ont été considérés pour l’étude de l’effet d’une contrainte 

macroscopique sur les boucles à composante < " > !(Figure IV.2.4) : 

 
o Historique de chargement de type I : les languettes sont pré-irradiées sans contrainte 

jusqu’à une dose de 2,9 dpa. Le chargement mécanique, en flexion quatre points ou en 
flambage, est ensuite appliqué jusqu’à une dose totale d’irradiation de 4,1 dpa. Au cours de 
ce premier historique de chargement, la contrainte est appliquée avant l’apparition des 

boucles à composante$< " >. En effet, la dose d’introduction de la contrainte, 2,9 dpa, est 

inférieure à la dose seuil de nucléation des boucles à composante < " > qui est proche de    

4,1 dpa pour le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® TREX irradiés aux ions zirconium de 600 keV 
à 300°C (§ III.3 et [34], [36]). Ce premier historique de chargement vise donc à examiner 

(a) (b) 

Figure IV.2.3: Deux types de chargement mécanique – (a) chargement en traction pour les languettes 
en flexion quatre points et (b) chargement en compression pour les languettes en flambage. 
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l’effet d’application d’une contrainte macroscopique sur la période d’incubation des 

boucles à composante$< # > !; 
o Historique de chargement de type II : le chargement est appliqué à une dose où les boucles 

à composante < " > se sont déjà formées, le but étant d’étudier l’effet direct de la 

contrainte sur la microstructure de ces boucles de dislocation. Ainsi, la pré-irradiation est 
menée jusqu’à 4,1 dpa, correspondant à la dose seuil d’incubation des boucles à composante < " > dans le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® TREX irradiés aux ions Zr+ de 600 keV à 

300°C. Puis, les languettes sont soumises à un chargement en flexion quatre points ou en 
flambage jusqu’à une dose totale de 7 dpa.  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

Pour chaque campagne d’irradiation, en plus des échantillons contraints, quatre languettes, deux de 
chaque alliage, ont été irradiées aux mêmes conditions mais sans application de contrainte 
macroscopique. Ces échantillons non contraints sont appelés « témoins ».  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Compression 

(a) (b) 

Figure IV.2.5 – (a) Première étape de la campagne d’irradiation consistant à pré-irradier les languettes sans 
application de contrainte et (b) deuxième étape de la campagne d’irradiation consistant en un chargement 

mécanique en flexion quatre points (surface irradiée en traction) et en flambage (surface irradiée en 
compression) sous flux d’ions. 
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Figure IV.2.4: Schématisation des deux historiques de chargement avec (1) la première étape de pré-irradiation 
et (2) la deuxième étape de chargement mécanique – (a) historique de chargement de type I et (b) historique de 

chargement  de type II. 
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Les conditions des irradiations aux ions zirconium de 600 keV à 300°C sont spécifiées dans le 
Tableau IV.2.1 pour les deux historiques de chargement. Les profils de dommage pour les deux 
fluences  (4,8×1014 ions/cm² et 6,7×1014 ions/cm²) auxquelles le chargement mécanique est appliqué 

sont donnés dans la Figure III.2.1. Nous notons que la zone d’observation au MET de la lame mince 

est intégralement irradiée. 
 
Tableau IV.2.1: Conditions des campagnes d’irradiation aux ions Zr

+ de 600 keV à 300°C menées dans le 
cadre de l’étude de l’effet de la contrainte sur les boucles à composante < # >. 

Historique 
de 

chargement 
Etape 

Fluence 

(ions/cm²) 
Flux moyen 
(ions/cm²/s) 

Taux de 
création de 
dommage 

(dpa/s) 

Temps 
d’irradiation 

Dose 
(dpa) 

Date 

Historique 
de 

chargement 
de type I 

Pré-irradiation 4,8×1014 3,23×1010 1,96×10-4 4 h 08 min 2,9 

10/2013 Chargement 
mécanique 

2×1014 4,73×1010 2,88×10-4 1 h 11 min 1,2 

Historique 
de 

chargement 
de type II 

Pré-irradiation 6,7×1014 7,44×1010 4,53×10-4 2 h 30 min 4,1 

09/2012 Chargement 
mécanique 

4,8×1014 5,76×1010 3,50×10-4 2 h 19 min 2,9 

Pré-irradiation 6,7×1014 3,72×1010 2,26×10-4 5 h 4,1 

09/2013 Chargement 
mécanique 

4,8×1014 3,20×1010 1,95×10-4 4 h 10 min 2,9 

IV.2.3 Contrôle du niveau de contrainte appliquée 
 

IV.2.3.1 Effet des cuvettes 

 
La face irradiée des languettes, soumises à un chargement mécanique sous flux d’ions, présente trois 
cuvettes créées lors de l’étape du polissage électrolytique (§ IV.2.1). Le calcul de la contrainte 
maximale en peau supérieure (Eq. IV.2.1 et Eq. IV.2.2), basé sur la théorie des poutres, ne tient pas 
compte de la présence de ces cuvettes. Il est donc apparu nécessaire d’évaluer leur éventuel effet sur 
la contrainte appliquée au moyen d’une modélisation par éléments finis avec le code de calcul 
CAST3M. Cette modélisation a été initiée dans le cadre de ce travail et a été principalement 
développée lors du stage de fin d’étude de Caspari [37].  

Pour cette étude numérique, nous avons considéré le chargement en flexion quatre points. La 
problématique a été traitée en élasticité, tout d’abord en deux dimensions avec l’hypothèse de 
contraintes planes, puis en trois dimensions. Le matériau est considéré comme isotrope et est défini 
par son module d’élasticité de 79,8 GPa et son coefficient de Poisson de 0,4 à 300°C. Compte tenu 
de la symétrie de la géométrie dans le plan («Ï44445- «Ð4445), il suffit de modéliser une demi-languette tout en 

considérant les conditions de blocage de symétrie et de flexion quatre points. La flèche Î est imposée 

au point d’appui P4 (Figure IV.2.6 (a)). Les cuvettes ont une géométrie sphérique avec un rayon de 
900 µm et une profondeur variable de 20 ± 10 µm. Une représentation schématique de la géométrie 
d’une demi-languette et des conditions aux limites, en 2D et en 3D, est donnée dans la Figure IV.2.6 
(a) et la Figure IV.2.6 (b), respectivement. 

Pour commencer, la modélisation en deux et trois dimensions de la flexion quatre points d’une 

languette ne présentant pas de cuvette a permis de vérifier la formule analytique de la contrainte 
maximale en peau définie pour une flèche imposée (Eq. IV.2.1), à une erreur près de 3%. 

Les calculs en 2D montrent une concentration de la contrainte axiale au fond des cuvettes. Pour une 
profondeur de 20 µm, la contrainte en fond de cuvette (P8 et P9 en Figure IV.2.6 (a)) est 1,57 fois plus 
élevée que celle hors de la cuvette (P5 en Figure IV.2.6 (a)). De plus, la contrainte en fond de cuvette 
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est 30% plus élevée que celle calculée par la formule analytique (Eq. IV.2.1) pour une languette sans 
cuvette. Il a été également constaté que l’effet des cuvettes est d’autant plus important que la 

profondeur est élevée.  
 
 

 

 

 

 

 

 

 
Tout comme en 2D, la modélisation en 3D fait apparaître une augmentation de la contrainte dans la 
zone affectée par la présence de la cuvette (P1 en Figure IV.2.7) par rapport à celle se trouvant hors 
de la cuvette (P2 en Figure IV.2.7). Cependant, un problème de convergence a été identifié. En effet, 
en considérant une flèche imposée $Î de 0,735 mm, la contrainte axiale en peau d’une languette sans 

cuvette est de 100 MPa. La modélisation en 3D d’une languette avec une cuvette, dont la profondeur 
tend vers 0, donne une contrainte VÑÑ qui converge vers 128 MPa et non pas 100 MPa. Ce problème 

de convergence de la contrainte pourrait être dû à un problème de maillage (rectangle noir de la 
Figure IV.2.7). En prenant comme référence la valeur de 128 MPa, il a été estimé qu’en présence 

d’une cuvette de 20 µm de profondeur, la contrainte VÑÑ n’est augmentée que de 13% par rapport à 

celle d’une languette sans cuvette.  
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Figure IV.2.6: Représentation schématique de la géométrie d’une demi-languette et des conditions aux 
limites – (a) en deux dimensions et (b) en trois dimensions [37]. 

Figure IV.2.7: Isovaleur de la contrainte axiale ZÕÕ  pour une cuvette de 20 µm de 
profondeur [37]. 
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De cette étude numérique, il est possible de conclure qu’en présence d’une cuvette de 20 µm 
(profondeur mesurée sur nos languettes avec le microscope numérique 3D, § IV.2.1), la contrainte 
maximale de traction peut augmenter d’environ 13 à 30% par rapport à celle d’une languette sans 

cuvette. En raison des incertitudes liées au maillage en 3D de la languette présentant trois cuvettes, la 
valeur de 13% est à considérer avec précaution. Il serait d’ailleurs intéressant de reprendre ce cas de 
modélisation en s’affranchissant des problèmes de maillage.  
 

IV.2.3.2 Relaxation de la contrainte appliquée 

IV.2.3.2.1 Relaxation thermique des languettes 

 
Après irradiation et déchargement du montage de mise en contrainte sous flux d’ions, les languettes 

contraintes présentent une déflexion résiduelle. Cette déflexion est la preuve que ces languettes se 
sont déformées viscoplastiquement et que le niveau de contrainte, correspondant à la déformation 
initialement imposée, a diminué au cours de l’expérience. Cette relaxation peut être due au fluage 
d’irradiation dans la zone irradiée et/ou fluage thermique dans la couche non irradiée. Comme 
l’irradiation aux ions zirconium de 600 keV est superficielle, l’épaisseur irradiée étant de quelques 
centaines de nanomètres (300 nm environ pour une fluence de 11,5×1014 ions/cm² comme constaté 

en Figure II.2.2 et en Figure III.2.1), la déflexion résiduelle observée est due principalement au fluage 
thermique ayant lieu dans la couche non irradiée d’une épaisseur de 99,7 µm. Avec un rapport 
d’épaisseur des couches d’environ 340, il est possible de considérer la contribution du fluage 
d’irradiation à la relaxation observée expérimentalement comme négligeable.  

La déflexion résiduelle des languettes contraintes en flexion et en flambage au cours des expériences 
de septembre et d’octobre 2013 (Tableau IV.2.1) a été mesurée à travers la reconstruction d’image 

par le microscope numérique 3D (§ C.3). Le taux de relaxation thermique, défini comme étant le 
rapport de la déflexion résiduelle par la flèche imposée [38] (Î pour la flexion en quatre points et b 

pour le flambage), a été moyenné sur l’ensemble des languettes de Zircaloy-4 recristallisé et de M5® 
TREX en flexion et en flambage pour les deux historiques de chargement (Tableau IV.2.2). 
 

Tableau IV.2.2: Relaxation thermique de la contrainte pour les deux types de chargement en flexion 
quatre points et en flambage à 300°C et pour les historiques de type I et II. 

Matériau 

Historique de chargement de type I 

(1 h 11 min) 

Historique de chargement de type II 

(4 h 10 min) 

Flexion 4 points  Flambage Flexion 4 points Flambage 

Zircaloy-4 
recristallisé 

TREX 
31% 29% 16% 56% 

M5® TREX 22% 33% 23% 70% 

 
Les mesures mettent en évidence une relaxation thermique limitée des languettes de Zircaloy-4 et de 
M5® en flexion quatre points, ceci pour les deux historiques de chargement. Le taux de relaxation 
moyen de ces languettes est de 23% (Tableau IV.2.2), ce qui signifie que 77% de la contrainte 
appliquée au début du chargement en flexion quatre points est conservée jusqu’à la fin de 

l’expérience. Pour les languettes en flambage, le taux de relaxation moyen est de 31% lors du premier 
historique de chargement. Pour le deuxième historique de chargement de plus long durée (4 h 10 min) 
que le premier (1 h 11 min), la relaxation thermique paraît plus importante. Comme il a été précisé 
précédemment dans la partie IV.2.2.1 de ce présent chapitre, la flèche b imposée en flambage 

dépend de la manière avec laquelle chaque languette est mise en compression dans le dispositif. Ne 
pouvant pas faire les mesures de cette flèche initiale au cours de la campagne d’irradiation, nous 

avons considéré a posteriori six languettes types soumises à un chargement en flambage. La valeur 
considérée pour b correspond à la moyenne des flèches mesurées sur ces six languettes types avec 
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le microscope numérique 3D. Les taux de relaxation des languettes contraintes en flambage doivent 
être considérés avec prudence, de par l’incertitude portant sur la mesure de la flèche imposée au 
début de l’expérience.  

Le taux de relaxation thermique moyen de 23% pour les languettes sollicitées en flexion quatre points 
a été également obtenu par Tournadre [34] grâce à des mesures au microscope optique.        
Carassou et al. [38] ont reporté une relaxation de 13% de la contrainte initiale après 100 heures à 
315°C pour des languettes plus épaisses en flexion trois points. Comme nos expériences d’irradiation 

sous contrainte sont de plus courte durée, il semble que la relaxation thermique de nos languettes est 
relativement élevée comparée à celle obtenue par Carassou et al. [38]. La relaxation plus importante 
dans le cas de nos expériences pourrait être due au fait que nos languettes sont deux fois plus fines 
(de 100 µm d’épaisseur) que celles considérées dans les expériences de Carassou et al. [38]           
(de 210 µm d’épaisseur). Les chargements mécaniques des deux expériences sont aussi différents : 
flexion en quatre points pour notre étude et flexion en trois points pour l’étude de Carassou et al. [38]. 
 

IV.2.3.2.2 Relaxation sous irradiation des languettes 

 
Dans la couche irradiée des languettes sollicitées en flexion et en flambage sous flux, la relaxation de 
la contrainte est induite par irradiation. Un modèle simple a été proposé par Morize et al. [39] pour 
décrire l’évolution du taux de relaxation des languettes irradiées dans le réacteur Siloé à 315°C : 
 

@ r VV? = @ r ���[r�$;$�µ] Eq. IV.2.4 

 
avec V? la contrainte initiale, ; le module de Young, �µ la fluence neutronique exprimée en n/m² et � 

un coefficient déterminé expérimentalement à partir des essais de relaxation sous irradiation. Le taux 
de relaxation, donné en Eq. IV.2.4, est obtenu par la résolution de l’équation explicitant la vitesse de 

déformation en fluage d’irradiation,  l�)�!: 
l�)�$ = r V�; = $�$V$� Eq. IV.2.5 

 
Cette expression est communément adoptée pour déterminer la relaxation de la contrainte sous 
irradiation, comme par exemple pour les aciers austénitiques 316 [40]. 

Dans le cadre de nos campagnes d’irradiation, la contrainte initiale est appliquée à partir d’une 

certaine dose, correspondant à 4,8×1014 ions/cm² (2,9 dpa) pour l’historique de chargement de type I 

et à 6,7×1014 ions/cm² (4,1 dpa) pour l’historique de chargement de type II. En prenant en compte la 

fluence neutronique �µ? à laquelle les languettes sont soumises à la contrainte initiale$V?, nous 

écrivons le taux de relaxation, à partir de l’équation Eq. IV.2.4, de la manière suivante : 
 

@ r VV? = @ r ���[r�$;$L�µ r �µ?M] Eq. IV.2.6 

 
Moyennant l’hypothèse que le fluage d’irradiation ne dépend que du dommage créé en déplacements 

par atome (dpa) et non du type de l’irradiation, les fluences neutroniques équivalentes aux dpa créés 
par les ions Zr+ de 600 keV sont obtenues à partir de la conversion de Shishov [41] pour les réacteurs 
expérimentaux (1 dpa équivalent à 4×1024 n/m² pour les MTR : Materials Testing Reactors).        

Morize et al. [39] donnent un coefficient � de 1,85×10-30 (MPa-1 n-1m²) pour le Zircaloy-4 détendu. 

D’après Carassou et al. [38], la relaxation de la contrainte sous irradiation du Zircaloy-4 détendu est 
similaire à celle du Zircaloy-4 recristallisé. Etant donné le fait que les mesures des taux de relaxation 
des languettes de Zircaloy-4 détendu n’ont été réalisées qu’à faible fluence neutronique jusqu’à 

2×1024 n/m² [38], l’affirmation d’un comportement similaire pour les deux états métallurgiques doit être 

considérée avec précaution. En vue d’évaluer la relaxation sous irradiation de nos languettes de 
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Zircaloy-4 recristallisé, nous considérons, en première approximation, l’expression Eq. IV.2.6 et la 
valeur de Morize et al. [39] pour le coefficient$�. 
L’application du modèle simplifié de Morize et al. [39] met en évidence une relaxation rapide de la 
contrainte dans la couche irradiée des languettes (Figure IV.2.8). Néanmoins, environ 60% de la 
contrainte initiale est conservée après 1 dpa de chargement suivant les deux historiques de type I et II     
(Figure IV.2.8).  
 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Dans le cadre des expériences REFLET (languettes de Zircaloy-4 recristallisé et détendu de 210 µm 
d’épaisseur, flexion trois points, irradiation dans le réacteur Osiris à 315°C), Carassou et al. [38] ont 
proposé une loi de relaxation de la contrainte dont les paramètres ont été ajustés sur les résultats des 
essais de fluage et de relaxation : 
 

@ r VV? = @ r ��� Ör; ��� jrØ&m [b2 ¨©L@ 9 Ù$L�µ r �µ?MM 9 b6L�µ r �µ?M]Ú Eq. IV.2.7 

 
Pour le Zircaloy-4 recristallisé, la température d’activation Ø est égale à 5000 K, les coefficients b2 et b6 à 0,01 et le paramètre Ù à 20.  

Comme nous pouvons le constater sur la Figure IV.2.8, la relaxation prédite par le modèle de 
Carassou et al. [38] (Eq. IV.2.7) est plus rapide que celle déduite du modèle simple de                
Morize et al. [39]. Après 1 dpa de chargement mécanique, la contrainte n’est que de 35% de la 

contrainte appliquée initialement. 

Les paramètres phénoménologiques (�,Ø,Ù,b2etb6) de ces lois dépendent des conditions 

expérimentales. Il est donc important d’avoir conscience de la limite d’une transposition directe des 
valeurs de ces paramètres aux cas spécifiques de nos irradiations (languettes de 100 µm d’épaisseur, 

flexion quatre points, irradiation aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C). Toutefois, il est possible de 
s’appuyer sur ces données bibliographiques pour donner une estimation de la relaxation des 

languettes.  

Figure IV.2.8: Relaxation de la contrainte dans la couche irradiée des languettes pour les 
deux historiques de chargement et suivant les modèles de Morize et al. [39] et de 

Carassou et al.  [38]. 
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L’étude de l’effet des cuvettes et de la relaxation des languettes apporte quelques éléments de 
réponse aux interrogations portant sur le contrôle du niveau de la contrainte appliquée sous flux. Plus 
particulièrement, nous pouvons affirmer que la relaxation thermique est relativement limitée. En 
revanche, la relaxation sous irradiation est rapide. En s’appuyant sur les modèles recensés dans la 

littérature et moyennant certaines hypothèses, il est possible de donner un ordre de grandeur du taux 
de cette relaxation sous irradiation. Dans la mesure où la contrainte « réelle » au niveau des cuvettes, 
dans lesquelles sont prélevés les disques de lames minces, est sous-estimée de 13 à 30% par rapport 
à celle calculée analytiquement, nous pouvons considérer que la relaxation viendrait compenser cet 
effet des cuvettes. Toutefois, il est important de noter que ces considérations ne sont 
qu’approximatives et que par la suite nous nous appuyons sur les calculs analytiques simples            
(§ IV.2.2.1 et C.1) pour définir le niveau de contrainte initial dans la peau irradiée des languettes en 
flexion quatre points ou en flambage.  
 

IV.3 Résultats microstructuraux : effet de la contrainte sur la microstructure 

des boucles à composante < # > 

 
Dans un premier temps, cette partie décrit les résultats de la caractérisation microstructurale des 
boucles à composante < " > dans les lames minces prélevées des languettes « témoins », irradiées 

sans contrainte sous un flux d’ions zirconium à 300°C, au cours de l’expérience I. Puis, les 
observations et les analyses porteront successivement sur chacun des historiques de chargement en 
contrainte : l’historique de chargement de type I pour l’étude de l’effet d’application d’une contrainte 

macroscopique sur la période d’incubation des boucles à composante < " > et l’historique de 

chargement de type II pour l’influence de la contrainte sur l’évolution de la microstructure de ces 

boucles de dislocation. 
 

IV.3.1 Caractérisation de la microstructure des boucles à composante < # > dans les 
échantillons « témoins », irradiés sans contrainte lors de l’expérience I 

 
Pour commencer, nous tenons à bien préciser que les résultats microstructuraux présentés dans la 
partie III.3 sont issus de la campagne d’irradiation de septembre 2012 (Tableau IV.2.1) au cours de 
laquelle les échantillons « témoins » ont été irradiés suivant l’expérience II. Dans ce paragraphe, nous 
exposons uniquement les observations MET réalisées sur les lames minces prélevées des languettes 
« témoins » irradiées sans contrainte au cours de l’expérience I (expérience d’octobre 2013,     
Tableau IV.2.1). La caractérisation microstructurale a porté sur les boucles à composante < " > 

obtenues à la dose finale, 4,1 dpa, dans les échantillons « témoins » de Zircaloy-4 recristallisé et de 
M5® TREX. 

A 4,1 dpa, les boucles à composante < " > ne sont pas clairement visibles dans les lames minces 

«témoins » de M5® TREX. En revanche, quelques boucles sont observées dans le Zircaloy-4 
recristallisé TREX, à cette même dose d’irradiation (Figure IV.3.1). La dose seuil d’apparition des 

boucles à composante < " > dans le M5® semble donc plus élevée que celle dans le Zircaloy-4. Ces 

premières observations MET permettent de souligner qualitativement l’effet des éléments d’alliage sur 

la période d’incubation de ces boucles. Cet effet a été également observé pour les languettes 
« témoins » irradiées au cours de l’expérience II (§ III.3) et est caractéristique des microstructures de 
boucles à composante < " > induites par irradiation neutronique (§ I.2.4.2.1). Cependant, nous 

constatons que la densité des boucles à composante$< " >, formées dans les languettes « témoins » 

irradiées en continu jusqu’à 4,1 dpa (expérience II), est plus importante que celle des boucles créées 
dans les échantillons « témoins » irradiés au cours de l’expérience I, pour laquelle la même dose     
(4,1 dpa) est atteinte au bout de la deuxième phase d’irradiation. La comparaison entre les grandeurs 
caractéristiques des boucles à composante$$< " >, formées à 4,1 dpa à l’issue de l’expérience I, avec 

celles obtenues suite à l’expérience II (Tableau III.3.1) est donnée dans le Tableau IV.3.1 . 
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Tableau IV.3.1: Comparaison des grandeurs caractéristiques des boucles à composante < # > formées 
dans les échantillons « témoins » à 4,1 dpa à l’issue des expériences I et II. 

Expérience 

Densité volumique Ê# 
(m-3) 

Densité linéique Ë# 
(m-2) 

Diamètre moyen < Ì > 

(nm) 

Zircaloy-4 
recristallisé 

TREX 
M5® TREX 

Zircaloy-4 
recristallisé 

TREX 

M5® 

TREX 

Zircaloy-4 
recristallisé 

TREX 
M5® TREX 

Expérience I 6,40×1019 0 1,48×1012 0 23 - 

Expérience II 2,84×1020 1,71×1020 6,31×1012 3,08×1012 22 20 

 
Les échantillons irradiés sans contrainte au cours de l’expérience I (2,9 dpa au début puis jusqu’à    

4,1 dpa au final) sont soumis à un cycle thermique décrit comme suit : 
 

o La première phase de chauffage du support chauffant à la température de consigne de 
500°C permet d’obtenir une température de 300°C au niveau des languettes (§ III.2.2). Cette 
température d’irradiation est maintenue constante jusqu’à atteindre la dose de 2,9 dpa ; 

o A 2,9 dpa, la température est abaissée rapidement, en à peu près une heure. Le support 
refroidi est alors retiré de la chambre d’irradiation ; 

o Après avoir placé les échantillons contraints sur les blocs centraux de flexion ou entre les 
cales pour la mise en flambage, le support est remis dans la chambre d’irradiation. La 

deuxième phase de chauffage a lieu jusqu’à 500°C. Une fois la température stabilisée, 

l’irradiation est conduite jusqu’à obtenir la dose finale de 4,1 dpa.  
 

Les échantillons « témoins » irradiés sans contrainte jusqu’à 4,1 dpa au cours de l’expérience I ont 

suivi un cycle thermique différent par rapport à ceux de l’expérience II. En effet, comme la dose de   

4,1 dpa est atteinte lors de la première phase d’irradiation de l’expérience II, les languettes irradiées 
jusqu’à cette dose n’ont subi qu’une seule phase de chauffage avant irradiation (montée de la 

température au niveau du support chauffant jusqu’à 500°C avant irradiation). La densité plus faible et 

le diamètre légèrement plus élevé des boucles à composante < " > formées dans les échantillons 

« témoins » de Zircaloy-4 recristallisé TREX, irradiés à 2,9 dpa puis jusqu’à 4,1 dpa au total, selon 

Figure IV.3.1: Quelques boucles à composante < # > observées dans les 
échantillons « témoins » de Zircaloy-4 recristallisé TREX irradiés aux ions Zr+ de 

600 keV à 300°C à 4,1 dpa au cours de l’expérience I. 
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l’expérience I, peuvent donc être dus à un recuit des défauts lors de l’étape de montée en température 
de la deuxième phase d’irradiation. 
 

IV.3.2 Résultats de l’historique de chargement de type I : effet de la contrainte sur la 

dose seuil de nucléation des boucles à composante < # > 
 
Pour le premier historique, le chargement mécanique est appliqué juste avant la formation des 
boucles à composante < " > par irradiation aux ions Zr+ de 600 keV à 300°C (§ IV.2.2.2). En effet, 

comme décrit dans la partie III.3 et en [34], [36], la dose de nucléation des boucles à composante < " > se situe entre 2,9 et 4,1 dpa pour le Zircaloy-4 recristallisé TREX et est proche de 4,1 dpa pour 

le M5® TREX. Le choix de 2,9 dpa comme dose pour le début de la deuxième phase d’irradiation, 
correspondant à la mise en flexion quatre points ou en flambage des languettes (Figure IV.2.5 (b)), 
semble judicieux car cette dose est inférieure à la fois à la dose seuil de nucléation du Zircaloy-4 et du 
M5®.  De plus, la microstructure des boucles à composante < " > dans les échantillons « témoins » 

non contraints est connue à cette dose d’irradiation (Figure III.3.1 (a) et Figure III.3.1 (d)). 

L’objectif des analyses microscopiques conduites sur les échantillons contraints selon ce premier 
historique de chargement est d’examiner si la période d’incubation des boucles à composante < " > 

est réduite pour des grains favorablement orientés par rapport à la direction d’application de la 

contrainte externe.  

Pour le M5® TREX, les observations microstructurales en MET réalisées sur un ensemble de grains 
d’orientations cristallographiques variées par rapport à la direction de la contrainte ne mettent pas en 
évidence un effet perceptible de la contrainte macroscopique sur la dose d’incubation des boucles à 

composante$< " >. En effet, tout comme dans les languettes « témoins » (§ IV.3.1), les boucles à 

composante < " >  ne sont pas clairement visibles à 4,1 dpa, ceci indépendamment de l’orientation 

cristallographique des grains par rapport à la direction d’application de la contrainte macroscopique de 
traction ou de compression. Les micrographies MET de la Figure IV.3.1 sont données à titre 
d’exemple pour illustrer cette constatation. Le grain « Ga » dont l’axe cristallographique < " > est 

éloigné de la direction de traction ne présente pas de boucle à composante $< " >$(Figure IV.3.1 (a)), 

et pareillement aucune boucle à composante < " > n’est clairement identifiée dans le grain « Gb » 

d’axe cristallographique < " >$proche de la direction de traction (Figure IV.3.1 (b)). Il en est de même 

pour les deux grains « Gc » (Figure IV.3.1 (c)) et « Gd » (Figure IV.3.1 (d)) sollicités en compression. 
Nous rappelons que » désigne l’angle entre l’axe cristallographique < " > et la direction de la 

contrainte et ¹ représente l’angle entre l’axe < " > et la normale au plan de la lame mince (§ II.3.4). 

L’orientation de la direction de la contrainte de traction pour les grains « Ga » et « Gb » et de 
compression pour les grains « Gc » et « Gd » dans le repère cristallographique est représentée par le 
triangle standard donné en Figure IV.3.3. Comme pour l’étude de l’effet de la température présentée 

dans le chapitre 3, nous ne considérons que les grains qui vérifient le critère de sélection               
(70°N ¹ N 90°) choisi pour découpler l’effet de la surface libre de l’effet du paramètre d’étude, la 

contrainte, dans ce chapitre.  

Pour le Zircaloy-4 recristallisé TREX, quelques boucles à composante < " > sont déjà présentes à la 

dose d’application du chargement mécanique (2,9 dpa).  Par conséquent, aucune conclusion ne peut 
être tirée quant à l’effet de la contrainte sur la période d’incubation des boucles à composante < " > 

dans cet alliage. Il serait pertinent d’introduire la contrainte à une plus faible dose ou d’envisager des 

irradiations in-situ plus adaptées pour une telle étude.  
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(a) (b) 

(c) (d) 

Figure IV.3.2: Micrographies à 4,1 dpa des grains de M5® TREX irradiés aux ions Zr+ de 600 keV à 
300°C selon l’historique de chargement de type I – (a) Grain Ga avec ¼ = 86°, É = 76° et ZÛ =$150 MPa, 
(b) Grain Gb avec ¼ = 31°, É = 88° et ZÛ =$144 MPa, (c) Grain Gc avec ¼ = 54°, É = 86° et Z# =$-74 MPa 

et (d) Grain Gd avec ¼ = 38°, É = 84° et Z# =$-74 MPa. 

Figure IV.3.3: Représentation de la direction de la contrainte de traction ou de 
compression dans le triangle standard pour les grains Ga, Gb, Gc et Gd. 
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IV.3.3 Résultats de l’historique de chargement de type II : effet de la contrainte sur la 

microstructure des boucles à composante < # > 
 
L’historique de chargement de type II a été considéré dans le but d’étudier l’effet d’application d’une 

contrainte macroscopique sur la microstructure des boucles à composante$< " >. Pour cela, le 

chargement mécanique est appliqué à une dose où les boucles à composante < " > se sont déjà 

formées. Les observations en MET ont été conduites sur les lames minces prélevées dans les 
languettes de Zircaloy-4 recristallisé et de M5® TREX sollicitées en flexion ou en flambage jusqu’à la 

dose finale de 7 dpa. Les examens microscopiques ont été effectués sur un grand nombre de grains 
présentant différentes orientations cristallographiques par rapport à la direction de la contrainte 
(Figure IV.3.4 et Figure IV.3.5). Pour le Zircaloy-4 recristallisé TREX, 41 grains contraints ont été 
étudiés donnant lieu à un comptage de 19067 boucles à composante$< " >. Pour Le M5® TREX, nous 

comptons 33 grains et 7904 boucles analysés. La caractérisation en MET de ce large ensemble de 
grains permet de rendre compte de l’aspect statistique de cette étude. 

Les micrographies MET de la Figure IV.3.6 et de la Figure IV.3.7 représentent la microstructure des 
boucles à composante < " > obtenues à 7 dpa dans huit grains dont les axes < " >$ sont orientés 

différemment par rapport à la direction d’application d’une contrainte de traction ou de compression.  

Le bilan de nos observations microscopiques conduites sur les lames minces issues des languettes 
de Zircaloy-4 recristallisé et de M5® TREX irradiées jusqu’à 7 dpa montre que les boucles à 

composante < " > sont toujours présentes pour n’importe quelle orientation de la contrainte. Il 

apparaît donc que l’application d’une contrainte macroscopique de traction ou de compression ne 
conduit pas à la suppression totale des boucles à composante$< " >. En revanche, comme nous 

pouvons le noter à partir des exemples de microstructures de boucles à composante < " > obtenues 

à l’issue d’un chargement en traction ou en compression sous flux d’ions zirconium et présentées en  
Figure IV.3.6 pour le Zircaloy-4 recristallisé TREX et en Figure IV.3.7 pour le M5® TREX, le nombre de 
ces boucles est plus ou moins important selon l’orientation de l’axe cristallographique < " > du grain 

par rapport à la direction d’application de la contrainte macroscopique. Pour ces deux alliages de 
zirconium, les micrographies MET mettent en évidence des boucles à composante < " >$plus 

nombreuses dans les grains d’axes < " > éloignés de la direction de traction (Figure IV.3.6 (a) et 

Figure IV.3.7 (a)) que dans ceux présentant des axes cristallographiques < " > proches de la 

direction de traction (Figure IV.3.6 (b) et Figure IV.3.7 (b)). Pour un chargement en compression, la 
tendance observée est inversée. En effet, les boucles à composante < " > se trouvent en plus grand 

nombre dans les grains avec des axes cristallographiques < " > proches de la direction de 

compression (Figure IV.3.6 (c) et Figure IV.3.7 (c)) que dans ceux avec des axes < " > éloignés de la 

direction d’application de la contrainte de compression (Figure IV.3.6 (d) et Figure IV.3.7 (d)).  

En suivant la méthode détaillée dans la partie II.3.3, la quantification précise des grandeurs 
caractéristiques (densité volumique$�D, densité linéique ÍD et diamètre moyen$< � >) des boucles à 

composante < " > a été entreprise sur l’ensemble des grains étudiés pour les deux types de 

chargement mécanique, les différents niveaux de contrainte et les diverses orientations 
cristallographiques.  

Comme il a été expliqué dans la partie bibliographique IV.1.2, le mécanisme SIPA prédit une évolution 
de la microstructure des boucles de dislocation avec la composante suivant la normale au plan 
d’habitat du déviateur du tenseur des contraintes. Une dépendance au déviateur permet de rendre 
compte des contributions positives et négatives de la contrainte et donc de mettre en évidence une 
diminution ou une augmentation des grandeurs caractéristiques des boucles de dislocation. Pour cette 
raison, nous choisissons, par la suite, de représenter l’évolution des densités et de la taille des 

boucles à composante < " > en fonction de la composante suivant < " > du déviateur du tenseur des 

contraintes, notée$VRÜDÝ. Pour une contrainte appliquée$V et un angle » entre l’axe cristallographique < " > et la direction de la contrainte, VRÜDÝ s’exprime par la formule suivante : 
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$VRÜDÝ = $V$ jP3 $"Þß²» r$@3 $ß0~²»m Eq. IV.3.1 

 
Le calcul de $VRÜDÝ est détaillé dans l’annexe C (§ C.2). 

 
 
 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

9' = 138 MPa 
9' = 83 MPa 

9' = 76 MPa 

9' = - 67 ± 14 MPa 

9' = 150 MPa 
9' = 104 MPa 

9' = 83 MPa 

9' = - 89 ± 19 MPa × !9' = - 81 ± 17 MPa 

Figure IV.3.4: Représentation de la direction de la contrainte dans le triangle standard pour 
les grains de Zircaloy-4 TREX étudiés. 

Figure IV.3.5: Représentation de la direction de la contrainte dans le triangle standard pour 
les grains de M5® TREX étudiés. 
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L’évolution de la densité volumique, de la densité linéique et du diamètre moyen des boucles à 

composante < " > avec VRÜDÝ est donnée dans la Figure IV.3.8 pour le Zircaloy-4 recristallisé TREX 

et la Figure IV.3.9 pour le M5® TREX. L’écart type d’une grandeur donnée, reporté pour chaque grain, 

représente la variation des quantifications, réalisées sur l’ensemble des clichés MET couvrant la 
surface du grain, par rapport à la valeur moyenne. Cet écart nous donne donc une indication sur 
l’homogénéité de la microstructure des boucles à composante < " > au sein du grain considéré.  

Les résultats quantitatifs confirment les tendances dégagées qualitativement à partir des 
micrographies MET données dans la Figure IV.3.6 et la Figure IV.3.7. Les courbes de tendance sont 
représentées en trait noir discontinu. Les courbes en trait noir continu correspondent aux courbes de 
résidu de la régression linéaire. Il apparaît que la densité volumique �D (Figure IV.3.8 (a) et           

Figure IV.3.9 (a)) et la densité linéique ÍD (Figure IV.3.8 (b) et Figure IV.3.9 (b)) des boucles à 

composante < " > sont plus faibles pour des valeurs positives de$$VRÜDÝ, correspondant à des grains 

avec des axes cristallographiques < " > proches de la direction d’application d’une contrainte de 

traction ou éloignés de la direction d’application d’une contrainte de compression. Cependant, compte 

(a) (b) 

(c) (d) 

Figure IV.3.6: Microstructure à 7 dpa des boucles à composante < # > dans le Zircaloy-4 recristallisé TREX 
irradié aux ions Zr+ de 600 keV à 

300°C selon l’historique de chargement de type II – (a) Grain G3 avec ¼ = 58°, É = 74° et ZÛ =$138 MPa, (b) Grain G1 avec ¼ = 14°, É = 76° et ZÛ =$138 MPa, (c) Grain G24 avec ¼ = 28°, É = 77° et Z# =$-67 ± 14 MPa et (d) Grain G31 avec ¼ = 71°, É = 83° et Z# =$-67 ± 14 MPa. 
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tenu de la dispersion grain à grain, l’amplitude de l’effet de la composante suivant l’axe < " > du 

déviateur du tenseur des contraintes sur les densités des boucles est faible. L’écart type du résidu de 
la régression linéaire est à peu près deux fois plus élevé que la différence entre la valeur maximale et 
minimale des densités déduites de la tendance linéaire.  

Les coefficients des régressions linéaires de �D et de ÍD avec VRÜDÝ$sont consignés dans le        

Tableau IV.3.2. Pour la population des grains de Zircaloy-4 recristallisé TREX étudiés, le coefficient 
critique donné par l’approche statistique de Pearson [42] pour un niveau de confiance de 90% vaut 
0,275. Il est de 0,317 pour la population de grains de M5®. Les coefficients de corrélation calculés à 
partir des tendances expérimentales de �D et de ÍD (Tableau IV.3.2) sont plus faibles que les valeurs 

critiques de Pearson, ce qui confirme la conclusion d’une dépendance plutôt faible des densités des 
boucles à composante < " > à$$VRÜDÝ. 

Notons également que les mêmes tendances avec des amplitudes équivalentes sont obtenues dans 
les deux alliages, le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® TREX.  

La taille des boucles à composante < " > semble légèrement impactée par la contrainte appliquée 

(Figure IV.3.8 (d) et Figure IV.3.9 (d)). Une faible tendance est mise en évidence dans le M5® TREX 
où le diamètre moyen des boucles à composante < " > est plus faible pour des grains sollicités en 

traction suivant une direction proche de leur axe cristallographique < " > ou en compression suivant 

une direction éloignée de leur axe$< " >. Pour le Zircaloy-4 recristallisé TREX, la dispersion grain à 

grain est telle qu’il est difficile de déceler une évolution claire du diamètre moyen des boucles à 
composante < " > avec$VRÜDÝ. En revanche, il est intéressant de mentionner que la distribution en 

taille des boucles est assez homogène au sein du même grain.  
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

Figure IV.3.7: Microstructure à 7 dpa des boucles à composante < # > dans le M5® TREX irradié aux ions Zr+ de 
600 keV à 

300°C selon l’historique de chargement de type II – (a) Grain G6 avec ¼ = 72°, É = 78° et ZÛ =$104 MPa, 
(b) Grain G7 avec ¼ = 31°, É = 87° et ZÛ =$104 MPa, (c) Grain G20 avec ¼ = 18°, É = 90° et Z# =$-81 ± 17 MPa et (d) 

Grain G31 avec ¼ = 40°, É = 88° et Z# =$-81 ± 17 MPa. 
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Figure IV.3.8: Evolution de la microstructure des boucles à composante < # > avec la 
composante suivant l’axe < # > du déviateur du tenseur des contraintes dans le Zircaloy-4 
recristallisé TREX – (a) nombre de boucles par unité de volume Ê# (m-3), (b) densité linéique Ë# (m-2) et (c) diamètre moyen < Ì > (nm). 
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Figure IV.3.9: Evolution de la microstructure des boucles à composante < # > 
avec la composante suivant l’axe < # > du déviateur du tenseur des contraintes 

dans le M5® TREX – (a) nombre de boucles par unité de volume Ê# (m-3), (b) 
densité linéique Ë# (m-2) et (c) diamètre moyen < Ì > (nm). 
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Tableau IV.3.2: Coefficients des évolutions linéaires des densités des boucles à composante < # > avec 
la composante suivant l’axe < # > du déviateur du tenseur des contraintes Z¯Ü#Ý$� 

Densité 
des 

boucles  

Zircaloy-4 recristallisé TREX M5® TREX 

Pente 
Ordonnée 
à l’origine 

Coefficient 
de 

corrélation 
Pente 

Ordonnée 
à l’origine 

Coefficient 
de 

corrélation 

Ê# (m-3) -4,62×1017 2,46×1020 0,099 -8,42×1017 4,39×1020 0,104 

Ë# (m-2) -2,37×1010 8,11×1012 0,137 -2,38×1010 9,88×1012 0,147 

 

IV.4 Discussion des résultats microstructuraux : effet de la contrainte sur la 

microstructure des boucles à composante < # > 

 
Cette partie est consacrée uniquement à la discussion des résultats microstructuraux obtenus à l’issue 

des irradiations conduites selon l’historique de chargement de type II et portant sur l’effet  d’une 

contrainte macroscopique, appliquée à la dose seuil d’apparition des boucles à composante < " >, 

sur leur microstructure (§ IV.3.3). Cette discussion comporte plusieurs volets. En premier lieu, les 
tendances, mises en évidence par les observations en MET de la microstructure des boucles à 
composante < " > dans le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® TREX, sont confrontées aux prédictions 

des deux mécanismes SIPN et SIPA, généralement adoptés dans les modèles de description du 
comportement en fluage d’irradiation des métaux. Puis, des pistes de réflexion sur les origines de la 
dispersion grain à grain, constatée expérimentalement, sont présentées. Ce point de discussion est 
étayé au regard d’une modélisation micromécanique à l’échelle du polycristal. Enfin, nos résultats sont 
comparés à ceux obtenus dans le cadre d’une étude complémentaire conduite par des irradiations    
in-situ aux ions Kr2+ de 1 MeV. 
 

IV.4.1 Discussion de l’effet de la contrainte au regard des mécanismes SIPN et SIPA 
 

IV.4.1.1 Discussion au regard du mécanisme SIPN  

 
Nous rappelons que le mécanisme SIPN (Stress Induced Preferential Nucleation) concerne l’effet de 
la contrainte sur la germination des boucles de dislocation. Selon ce mécanisme, la probabilité de 
germination des boucles interstitielles est plus importante dans les plans de normale parallèle à la 
direction d’application de la contrainte. Inversement, la germination des boucles lacunaires est 
favorisée dans les plans de normale perpendiculaire à la direction de la contrainte (§ I.3.2.2.2). Ainsi, 
la contrainte induit une anisotropie de distribution des boucles de dislocation sur les différents plans 
de germination. Dans le cas des aciers, la variation de la distribution en densité des boucles 
interstitielles de Frank sur les quatre plans d’habitat de type {@@@} a été associée au départ à la 

germination préférentielle induite par la contrainte (§ IV.1.2). Néanmoins, le mécanisme SIPN a été 
jugé, par la suite, non pertinent pour les aciers austénitiques puisqu’il ne rend compte que de 
l’augmentation de la densité des boucles dans certains plans. Certaines observations, comme la 
diminution de la densité des boucles dans des plans énergétiquement moins favorables ou l’effet de la 
contrainte sur la taille moyenne, ne peuvent être interprétées à la lumière de ce mécanisme (§ IV.1.2). 

Examinons maintenant la validité du mécanisme SIPN pour le cas des boucles à composante$$< " > 

dans les alliages de zirconium. Comme il a été mentionné dans la partie IV.1.2, le mécanisme SIPN 
se base sur le fait que la germination des boucles est contrôlée par la contrainte normale à leur plan 
d’habitat. Cette composante, dont l’expression est donnée par Vàáâ²» pour les boucles à 

composante$< " >, est toujours positive.  Une contribution négative de la contrainte qui se traduit par 

une diminution de la densité des boucles par rapport au cas non contraint ne peut donc être 
reproduite par ce mécanisme. Au vu de nos résultats expérimentaux (§ IV.3.3), ce mécanisme ne 
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semble donc pas pertinent d’autant plus qu’il n’est pas en mesure d’expliquer la tendance observée 
pour la densité linéique ÍD des boucles à composante < " > ni celle pour le diamètre moyen. En effet, 

comme le mécanisme SIPN concerne l’effet de la contrainte sur la germination des boucles, il ne peut 
expliquer que l’évolution de la densité volumique �D des boucles.  

 
IV.4.1.2 Discussion au regard du mécanisme SIPA 

 
Selon le mécanisme SIPA (Stress Induced Preferential Absorption), l’application d’une contrainte 

externe modifie l’énergie élastique d’interaction des défauts ponctuels avec les dislocations ou les 
boucles de dislocation, agissant ainsi sur le biais induit par la Différence d’Interaction Elastique (EID) 
(§ I.3.2.2.1). Cet effet de la contrainte sur l’efficacité de capture des défauts ponctuels dépend de 

l’orientation de la direction de la contrainte par rapport au vecteur de Burgers des dislocations ou à la 
normale au plan d’habitat des boucles de dislocation.  

Dans le cadre de l’étude des mécanismes de fluage d’irradiation des alliages de zirconium, nous 
avons détaillé l’effet de la contrainte sur la montée différentielle des dislocations droites. Dans cette 
partie, nous nous intéressons au mécanisme SIPA appliqué aux boucles de dislocation dans le but 
d’alimenter la discussion de l’effet d’une contrainte macroscopique sur la microstructure des boucles à 
composante$< " >. 

Considérons un champ de contrainte décrit par le tenseur$V��. L’efficacité de capture des                 

auto-interstitiels par une boucle de dislocation soumise à ce champ de contrainte, �ã¾äD��åæU $LVM, est 

modifiée par rapport à celle induite par l’EID en l’absence de toute contrainte, �ã¾äD��åæU $L:M, selon 

l’expression simplifiée de Wolfer [43] : 
 

�ã¾äD��åæU $LVM = �ã¾äD��åæU $L:M 9 �$ç~��-�
V��R$~� Eq. IV.4.1 

 
avec ~� et ~� les composantes du vecteur unitaire normal au plan d’habitat de la boucle de dislocation 

et $� une constante positive qui dépend du matériau, de la polarisabilité de cisaillement de l’auto-

interstitiel, de la norme du vecteur de Burgers et de la taille de la boucle. Le déviateur du tenseur des 

contraintes, V��R est défini comme suit : 

 

V��R =$V�� r @3çV��$���
7

�è2
$ Eq. IV.4.2 

 
Pour la boucle basale à composante$< " >, l’efficacité d’absorption des SIAs, déduite de l’équation 

Eq. IV.4.1, s’écrit en fonction de la composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des 

contraintes VRÜDÝ!: 
 

�ã¾äD��åæU $LVM = �ã¾äD��åæU $L:M 9 �$VRÜDÝ$ Eq. IV.4.3 

 
Prenons, à titre d’exemple, les deux cas extrêmes d’orientation d’une contrainte de traction par rapport 

à l’axe cristallographique$< " >. Pour une contrainte de traction appliquée parallèlement à l’axe < " > 

(» =$0°), la composante VRÜDÝ est égale à ⅔ V (Eq. IV.3.1). D’après l’équation Eq. IV.4.3, l’efficacité 

de capture des SIAs par la boucle lacunaire à composante < " > est augmentée. Sa croissance est 

donc ralentie. En revanche, une contrainte de traction appliquée perpendiculairement à l’axe < " > 

(» =$90°) conduit à une diminution de l’efficacité de capture des SIAs par la boucle lacunaire à 

composante < " >, la composante V��R étant égale à - ⅓$V (Eq. IV.3.1). Dans ce cas, la croissance de 

la boucle est accélérée. Pour un chargement en compression, il suffit de remplacer V par éV dans 
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l’équation Eq. IV.3.1. Par conséquent, l’effet de VRÜDÝ sur la croissance des boucles à composante < " > est inversé par rapport à celui correspondant à un chargement en traction. Une contrainte de 

compression parallèle à l’axe cristallographique < " > accélère la croissance de la boucle à 

composante$< " >, alors qu’une contrainte de compression perpendiculaire à l’axe < " > la ralentit.  

Dans la partie I.3.2.2.1, consacrée à l’introduction du mécanisme SIPA, il a été rappelé que le terme 
d’efficacité de capture des défauts ponctuels intervient dans l’expression du flux de ces défauts 

ponctuels vers les dislocations (ou les boucles de dislocation) (Eq. I.3.5). L’absorption différentielle 
des défauts ponctuels par les boucles à composante < " > induite par la contrainte est schématisée 

dans la Figure IV.4.1. Nous notons que le flux net des SIAs et des lacunes varie selon l’orientation de 

la contrainte par rapport à l’axe$< " > du cristal. Dans un grain d’axe < " > perpendiculaire à la 

direction de traction, le flux net des auto-interstitiels allant vers les boucles à composante < " > est 

diminué alors que le flux net des lacunes est augmenté (Figure IV.4.1 (c)) par rapport au flux des 
défauts ponctuels dans un grain non contraint (Figure IV.4.1 (a)). Pour cette orientation, la variation du 
flux des défauts ponctuels accélère la croissance de la boucle lacunaire à composante$< " >        

(Figure IV.4.1 (c)). Inversement, pour un grain d’axe < " >$parallèle à la direction de traction, le flux 

net des auto-interstitiels allant vers les boucles à composante < " > est augmenté alors que celui des 

lacunes est diminué (Figure IV.4.1 (b)) par rapport au flux des défauts ponctuels dans un grain non 
contraint (Figure IV.4.1 (a)). Ainsi, pour cette orientation la croissance de la boucle lacunaire à 
composante < " > est ralentie. Cette schématisation nous permet d’illustrer le fait que la boucle 

lacunaire reçoit toujours un flux net de lacunes plus élevé que celui des auto-interstitiels mais que la 
contrainte conduit à une augmentation ou à une diminution de ces flux par rapport au cas du cristal 
non contraint. De cette différence d’absorption des défauts ponctuels, il découle un effet de la 
contrainte sur la vitesse de croissance des boucles de dislocation. A cela s’ajoute éventuellement un 
effet sur le taux de germination des boucles à composante$$< " >. D’après les travaux de            
Russell et al. [44], [45] sur la théorie de germination des cavités, sous irradiation la taille critique de 

germination des boucles fait intervenir non seulement la barrière énergétique de germination 
« purement » thermodynamique (cas hors irradiation) mais également les efficacités d’absorption des 

SIAs et des lacunes par les germes de boucles de dislocation. Ainsi, au moyen d’un effet de la 

contrainte sur l’efficacité d’absorption des défauts ponctuels par les boucles à composante$< " > mais 

aussi par les germes de boucles à composante < " >, la contrainte agit, selon le mécanisme SIPA, 

non seulement sur la croissance des boucles mais également sur leur germination.  

Les tendances d’évolution des densités des boucles avec$VRÜDÝ, mises en évidence par les 

caractérisations microstructurales et les quantifications des boucles à composante < " > formées 

dans un grand nombre de grains orientés différemment par rapport à la direction d’application de la 

contrainte (§ IV.3.3), sont en bon accord avec les prédictions du mécanisme SIPA. Le nombre de 
boucles par unité de volume �D et la densité linéique ÍD des boucles à composante < " > sont plus 

faibles pour VRÜDÝ proche de ⅔ V (contrainte de traction parallèle à l’axe$< " >) ou de ⅓$V (contrainte 

de compression perpendiculaire à l’axe$< " >) que pour VRÜDÝ proche de - ⅓$V (contrainte de traction 

perpendiculaire à l’axe < " >) ou de - ⅔ V (contrainte de compression parallèle à l’axe < " >), 

respectivement.  

Concernant l’effet de la contrainte macroscopique sur la taille des boucles à composante$< " >, il a 

été montré expérimentalement que le diamètre moyen ne dépend que légèrement de la composante 
suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des contraintes$VRÜDÝ. La tendance identifiée pour la taille 

des boucles à composante < " > dans le M5® TREX (Figure IV.3.9 (d)) est, toutefois, bien expliquée 

par le mécanisme SIPA. Cette faible dépendance du diamètre des boucles de dislocation à la 
contrainte appliquée a déjà été constatée pour les boucles interstitielles de Frank dans les aciers 
austénitiques (§ IV.1.2). Selon les auteurs [20], [22], [23], la contrainte ne peut accélérer la croissance 
de la population des boucles de dislocation favorablement orientées qu’à faible fluence et qu’à fluence 

élevée l’effet de la contrainte est amoindri par l’annihilation des boucles sur le réseau des dislocations, 

ceci plus particulièrement pour les matériaux écrouis. Nos résultats expérimentaux mettent en 
évidence un effet de la contrainte plus significatif sur les densités volumique et linéique des boucles à 
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composante < " > que sur leur diamètre moyen, les tendances obtenues étant conformes à celles 

prédites par le mécanisme SIPA. Il semble donc que le  mécanisme SIPA joue un rôle plus important 
sur les densités des boucles que sur leur diamètre. A la lumière de ce résultat, nous pouvons déduire 
que la contrainte agit principalement sur la croissance des germes de boucles à composante < " > en 

augmentant ou en diminuant la taille critique de germination suivant leur orientation relative à la 
direction d’application de la contrainte. 

                                                                                                                                                                                                                                                                         
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

IV.4.2 Réflexion sur l’origine de la dispersion observée 
 
Cette partie propose des éléments de réponse concernant l’origine de la dispersion grain à grain  
constatée lors de la quantification des grandeurs caractéristiques des boucles à composante < " > 

dans un grand nombre de grains contraints, 74 au total (§ IV.3.3). La réflexion sur l’origine de cette 

dispersion a abouti à l’identification de facteurs liés à l’impact de l’environnement métallurgique de 

chaque grain étudié. En effet, dans notre analyse expérimentale de l’influence de la contrainte 
macroscopique sur la microstructure des boucles à composante$< " >, chaque grain est considéré 

comme isolé et n’est défini que par son orientation cristallographique. Or, il est bien établi que 
l’interaction d’un grain donné avec son voisinage métallurgique joue un rôle important dans la réponse 
du matériau à une sollicitation macroscopique.  

Selon la théorie de la DAD, les joints de grains constituent des puits d’élimination de défauts 
ponctuels biaisés en faveur des SIAs ou des lacunes en fonction de leur orientation cristallographique 
(§ I.2.3.2.4). Le biais local des défauts ponctuels pour ces puits microstructuraux varie d’un grain à un 

autre, introduisant ainsi une hétérogénéité entre grains.  

) 

      

) 

) ) 

Flux net de lacune: :; 

< < > 

< = > 

< < > 

< = > 

< < > 

< = > 

Longueur de la flèche proportionnelle au flux 

:; > :> 

(a) (b) (c) 

                                                             
Flux net de SIA: :> 

ê\Âë#ÃÆìí³ LZM < ê\Âë#ÃÆìí³ LJM 
ê\Âë#ÃÆî LZM > ê\Âë#ÃÆî LJM  

Figure IV.4.1: Schématisation du mécanisme SIPA appliqué aux boucles à composante < # > – (a) boucle à 
composante < # > dans un grain non contraint, (b) boucle à composante < # > dans un grain d’axe < # > 

parallèle à la direction de traction : croissance ralentie de la boucle et (c) boucle à composante < # > dans 
un grain d’axe < # > perpendiculaire à la direction de traction.  

ê\Âë#ÃÆìí³ LZM > ê\Âë#ÃÆìí³ LJM 
ê\Âë#ÃÆî LZM < ê\Âë#ÃÆî LJM  
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Bien que les analyses à la microsonde électronique ont permis de vérifier l’homogénéité chimique 
globale des tubes de Zircaloy-4 recristallisé et de M5® TREX (§ II.1.2.1), la présence de précipités 
intermétalliques et la variation de leur structure, leur cristallinité, leur densité et leur distribution de 
taille d’un grain à un autre peut induire une hétérogénéité de nature chimique. Ces précipités, comme 

les phases de Laves de type Zr(Fe,Cr)2 dans le Zircaloy-4 jouent un rôle majeur sur la stabilisation et 
la distribution spatiale des boucles à composante < " > (§ I.2.4.3.2).  

La présence de puits microstructuraux comme les joints de grains ou les phases de Laves peut être à 
l’origine des hétérogénéités intergranulaires et expliquer, dans une certaine mesure, la dispersion 
grain à grain observée expérimentalement. Leur effet serait, néanmoins, de second ordre devant les 
hétérogénéités d’origine mécanique. Ces hétérogénéités peuvent être classées en deux types : 
interphases entre grains de différentes orientations cristallographiques (§ IV.4.2.1) et intraphases 
entre grains de même orientation cristallographique (§ IV.4.2.2).  
 

IV.4.2.1 Les incompatibilités de déformation élastique et plastique  

 
Des incompatibilités de déformation élastique et plastique peuvent exister entre des grains de 
différentes orientations cristallographiques. La non uniformité de la déformation dans les grains induit 
une différence des contraintes locales. L’hétérogénéité de la distribution de la contrainte dans les 

grains peut être attribuée à leur anisotropie élastique, bien que faible, et à l’anisotropie de leur 
comportement thermique due à la différence des coefficients de dilatation thermique suivant les axes 
cristallographiques < ! > et < " >$(§ I.1.1). La présence des contraintes internes peut aussi provenir 

de l’anisotropie de la croissance libre sous irradiation des grains (§ I.3.1.1.1). Nous proposons ici une 
démarche simplifiée pour l’évaluation de ces contraintes internes induites par l’anisotropie de 

croissance sous irradiation. L’approche mise en place néglige la relaxation de la contrainte qui se 
produit à l’échelle des grains du fait des mécanismes de fluage et notamment du fluage d’irradiation. 

Considérons deux grains isolés et désorientés l’un par rapport à l’autre dans une matrice de 
zirconium, considérée comme isotrope et  homogène pour simplifier les calculs. Le grain appelé$$yC 

est orienté de telle façon que son axe cristallographique < " > soit perpendiculaire à la direction 

d’application de la contrainte macroscopique de traction. L’axe cristallographique < " > du grain 

noté$$yã est quant à lui parallèle à la direction de la contrainte de traction. Ces deux grains peuvent 

être perçus comme des inclusions de forme sphérique de mêmes propriétés élastiques que la matrice 
environnante. Le problème d’interaction de ces inclusions avec leur matrice infinie homogène et 
isotrope peut alors être traité en considérant le formalisme du problème classique de l’inclusion 
d’Eshelby [46]. La matrice est sollicitée en contrainte macroscopique de traction, représentée par le 
tenseur$ï. Une schématisation de ce problème est donnée dans la Figure IV.4.2. Le tenseur de 

contrainte dans le grain, Vð s’écrit comme suit [47] : 

 

Vð = ï 9$� $ñò r �ó lð Eq. IV.4.4 

 
avec � le tenseur d’élasticité identique pour la matrice et les deux inclusions et � le tenseur identité. La 

déformation propre de l’inclusion ou « eigenstrain », donnée par$lð, représente dans notre cas la 

déformation par croissance libre sous irradiation. En prenant une déformation de croissance de -10-3 
suivant l’axe < " > du cristal, la conservation de volume donne un allongement de 5×10-4 suivant la 
direction$< ! > [48]. Le tenseur d’Eshelby ò dépend de la forme de l’inclusion. Pour le cas d’une 

inclusion sphérique dans un milieu élastique isotrope, l’expression de Vð est donnée par [49] :  
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Vð = ï r P$ô$L@ r õM$lð Eq. IV.4.5 

õ = $ P@ö ja r ö¤@ r ¤ m Eq. IV.4.6 

 ô est le module de cisaillement, ¤ le coefficient de Poisson et õ le coefficient Eshelby qui dépend de la 

forme de l’inclusion. L’équation Eq. IV.4.6 donne la valeur de õ pour une inclusion sphérique. 

 
  
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Le calcul de la contribution de la contrainte interne induite par la croissance sous irradiation à la 
contrainte totale, exprimée par rP$ô$L@ r õM$lð dans l’équation Eq. IV.4.5, donne une contrainte de 

compression de -16 MPa le long de la direction macroscopique de traction du grain$yC. Cette 
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Figure IV.4.2: Schématisation du problème traité – (a) Microstructure du matériau « réel » avec des grains de 
taille et d’orientation différentes, (b) représentation du grain ÷% dans la matrice, (c) croissance sous irradiation 

du grain ÷%, (d) représentation du grain ÷\ dans la matrice et (e) croissance sous irradiation du grain ÷\. 
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contrainte interne induite par la croissance libre diminue la contrainte macroscopique de traction 
(parallèle à l’axe < ! > du grain$yC). Pour le grain$yD, la croissance sous irradiation donne lieu à une 

contrainte interne positive suivant la direction macroscopique de traction (parallèle à l’axe < " > du 

grain$yD) et égale à 32 MPa. Nous notons donc que la contribution de la contrainte interne de 

croissance sous irradiation à la contrainte totale au niveau du cristal peut être positive ou négative et 
de différente amplitude pour deux grains orientés différemment. Cependant, en calculant la 
composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des contraintes, nous nous apercevons que 

la contribution de la contrainte interne de croissance sous irradiation est la même pour les deux 
grains, yC et$yã. En effet, la composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des contraintes 

vaut 32rï 3W  (MPa) pour le grain yC et 329Pï 3W  (MPa) pour le grain$yã. Ce résultat conduit à une 

simple translation de la même quantité (égale à la valeur de la composante suivant l’axe < " > du 

déviateur du tenseur de contrainte locale dans chaque grain, 32 MPa dans notre exemple) pour tous 
les grains suivant l’axe des abscisses des courbes de la Figure IV.3.8 et de la Figure IV.3.9. Les 
pentes des régressions linéaires, obtenues pour les densités des boucles à composante < " > dans le 

Zircaloy-4 recristallisé et le M5® TREX, restent donc inchangées. Par conséquent, les contraintes 
internes induites par la croissance anisotrope des grains ne peuvent en soi expliquer la dispersion 
constatée expérimentalement. Il convient, toutefois, de bien noter que ce résultat est issu de calculs 
simplifiés basés sur des hypothèses fortes. Plus particulièrement,  la matrice est considérée comme 
isotrope et homogène. La texture prononcée du matériau et son anisotropie élastique, non pris en 
considération dans le cadre de ces calculs simplifiés, peuvent expliquer en partie la dispersion grain à 
grain. Il nous est donc paru nécessaire d’examiner ce point au moyen d’une modélisation 
microscopique à l’échelle du zirconium polycristallin.  

Afin d’évaluer l’influence de la texture et de l’élasticité anisotropes sur les contraintes locales dans les 
deux grains yC $et yã, nous menons une étude de modélisation par une approche micromécanique. 

L’objectif final est de voir si les contraintes générées par la croissance sous irradiation peuvent 
expliquer la dispersion grain à grain constatée expérimentalement. Pour cela, nous avons utilisé le 
modèle à champ moyen développé par Brenner [49] pour décrire le comportement 
thermoélastoviscoplastique des alliages de zirconium. Ce modèle s’appuie sur une méthode 

d’homogénéisation auto-cohérente et sur une procédure de linéarisation tangente des lois de 
comportement local.  

Le modèle de Brenner [49], implémenté dans le code de calcul AVESC, permet de traiter les 
comportements thermoélastique, viscoplastique et élastoviscoplastique. Dans le cadre spécifique de 
notre étude et par souci de simplification, la déformation par croissance sous irradiation est introduite 
de façon analogue à une dilatation thermique. Comme pour le cas du traitement du problème de 
l’inclusion d’Eshelby, nous considérons une déformation de croissance de -10-3 suivant l’axe 

cristallographique < " > du grain et une déformation de 5×10-4 suivant les directions$< ! >. Ainsi, 

nous définissons le tenseur de dilatation thermique dans le modèle appliqué en option 
thermoélastique. 
Les simulations ont été conduites dans le cas d’une élasticité isotrope (; = 76 GPa et ¤ = 0,35) ou 

d’élasticité anisotrope en utilisant le tenseur d’élasticité de Brenner [49] donné ci-dessous (en MPa) : 
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Le polycristal de zirconium a été décrit par l’orientation de 2528 grains suivant une texture 
cristallographique isotrope ou anisotrope correspondant à celle du Zircaloy-4 TREX. Les figures de 
pôles discrétisées associées à la texture cristallographique du Zircaloy-4 TREX sont représentées en 
Figure IV.4.3. Parmi l’ensemble de ces orientations, nous distinguons les deux grains suivants : le 
grain yC $d’axe cristallographique < " > perpendiculaire à la direction d’application de la contrainte de 

traction (correspondant à la direction transverse DT du tube TREX) et le grain yã$d’axe < " > parallèle 

à DT.  
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
Quatre cas de figure ont été simulés par le modèle ainsi défini : 
 

o Cas 1 : Dans ce premier cas de simulation, nous considérons une élasticité isotrope et une 
texture isotrope, le but étant de vérifier les résultats issus de la résolution analytique du 
problème de l’inclusion d’Eshelby. L’étude du comportement local des deux grains d’intérêt, yC et$yã, valide les calculs analytiques simplifiés. La croissance libre sous irradiation, simulée 

par la dilatation thermique, génère une contrainte de compression de -15,3 MPa suivant DT 
dans le grain yC et une contrainte de traction de 30,2 MPa suivant DT dans le grain$yã. Ces 

résultats sont en accord avec ceux obtenus par les équations Eq. IV.4.5 et Eq. IV.4.6 (la 
contrainte locale dans le grain yC était de -16 MPa et de 32 MPa dans le grain$yã). Comme 

dans ce cas de simulation nous nous plaçons en élasticité isotrope, la contrainte locale vue 
par un grain donné est égale à la somme de la contrainte macroscopique appliquée et de la 
contrainte interne induite par la croissance sous irradiation. Pour un chargement en traction 
de 100 MPa suivant DT, la contrainte locale dans le grain yC est alors de 84,7 MPa. Pour le 

grain$yã, la contrainte locale suivant DT est égale à 130,2 MPa. La composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des contraintes locales, VRÜDÝ$ vaut -2,7 MPa dans le grain yC 

et 96,8 MPa dans le grain$yã. Les valeurs de$VRÜDÝ, représentées dans la Figure IV.3.8 et la 

Figure IV.3.9 sont calculées selon l’hypothèse que la contrainte locale dans chaque grain est 

égale à la contrainte macroscopique (hypothèse de Reuss). Pour un chargement en traction 

DT 
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@& @! 

(b) 

DT 

DA 

Figure IV.4.3: Figures de pôles discrétisées  – (a) figure du pôle LJJJHM de la texture anisotrope du 
Ziracloy-4 TREX et (b) figure du pôle {GGHKJ} de la texture anisotrope du Zircaloy-4 TREX. 
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de 100 MPa, cette hypothèse donne une valeur de VRÜDÝ$de rï 3W = -33,4 MPa pour le grain yC et de Pï 3W = 66,7 MPa pour le grain$yã. La prise en compte des contraintes internes 

induites par la croissance sous irradiation résulte donc en une simple translation de$VRÜDÝ$, de 

-30,7 MPa pour le grain yC et de -30,2 MPa pour le grain$yD. Nous retrouvons le même 

résultat que celui obtenu par les calculs analytiques simplifiés à savoir que la composante VRÜDÝ$est translatée de la même quantité pour des grains d’orientations différentes. Les 

pentes des régressions linéaires obtenues expérimentalement pour les densités des boucles 
à composante < " > restent donc inchangées suite à la considération des contraintes 

internes générées par la croissance sous irradiation des grains.  
En conclusion, en élasticité isotrope et pour une texture cristallographique isotrope, les 
contraintes internes induites par la croissance anisotrope des grains ne sont pas en mesure 
d’expliquer la dispersion grain à grain observée dans une représentation en fonction de VRÜDÝ 

(Figure IV.3.8 et Figure IV.3.9) ;  
o Cas 2 : Ce cas correspond à la simulation, en élasticité isotrope, de la croissance d’un 

polycristal de Zircaloy-4 TREX de texture anisotrope. Ce polycristal est également soumis à 
un chargement en traction de 100 MPa suivant DT. Le grain yC affiche une contrainte de    

72,3 MPa suivant DT alors que la contrainte locale dans le grain yã est égale à 117,7 MPa 

suivant la même direction. Compte tenu de la texture anisotrope du polycristal, les contraintes 
ne sont pas symétriques suivant les directions $< ! > des grains.  

La composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des contraintes locales VRÜDÝ vaut          

-2,3 MPa dans le grain yC et est égale à 84,4 MPa dans le grain$yã. En prenant en 

considération la contribution de la croissance libre à la composante suivant l’axe < " > du 

déviateur du tenseur des contraintes locales, les valeurs de VRÜDÝcalculées 

expérimentalement sont translatées d’une quantité variable pour chaque grain d’orientation 

différente. Cette quantité est égale à -31,1 MPa pour le grain yC et à -17,7 MPa pour le 

grain$yã. Par conséquent, il est possible de conclure que dans ce cas les contraintes internes 

générées par la croissance sous irradiation des grains peuvent être à l’origine de la dispersion 

grain à grain. Leur prise en compte conduit à une modification de la pente des régressions 
linéaires; 

o Cas 3 : Nous considérons pour ce cas de simulation une élasticité anisotrope et une 
texture isotrope. Comme pour les cas précédents, la simulation porte sur la croissance sous 
irradiation d’un polycristal soumis à un chargement en traction de 100 MPa suivant DT. La 

contrainte locale suivant DT dans le grain yC est de 79,4 MPa et la composante suivant < " > 

du tenseur des contraintes VRÜDÝ$vaut -3,3 MPa. Pour le grain$yã, la contrainte suivant DT est 

égale à 152,4 MPa et VRÜDÝ vaut 117,8 MPa. Afin de tenir compte de la croissance sous 

irradiation, VRÜDÝ est translatée de -30,1 MPa pour le grain yC et de -51,2 MPa pour le grain$yã 

par rapport aux valeurs considérées expérimentalement sur la base de l’hypothèse de Reuss. 
Comme pour le cas précédent, l’écart entre la valeur (VRÜDÝ)réel obtenue à partir des 

simulations et (VRÜDÝ)exp varie selon l’orientation cristallographique du grain. En élasticité 

anisotrope et en texture isotrope, la prise en compte des contraintes internes induites par la 
croissance sous irradiation permet d’expliquer la dispersion grain à grain constatée 
expérimentalement ; 

o Cas 4 : La simulation, en élasticité anisotrope et en texture anisotrope permet de rendre 

compte du comportement « réel » de notre matériau d’étude. La contrainte locale suivant DT 
dans le grain yC est de 61 MPa. Elle est de 130,4 MPa dans le grain$yã. Examinons 

maintenant la composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des contraintes 

locales, VRÜDÝ. A partir du tenseur des contraintes locales obtenu par les simulations, nous 

calculons une valeur de VRÜDÝ de -0,3 MPa pour le grain yC et de 95,7 MPa pour le grain$yã. 

Or en considérant que la contrainte vue par le grain est celle appliquée macroscopiquement 
(hypothèse forte de l’étude expérimentale), VRÜDÝ vaut  rï 3W = -33,4 MPa pour le grain yC et 

est égale à Pï 3W = 66,7 MPa. Par conséquent, la composante suivant l’axe < " > du 

déviateur du tenseur des contraintes locales est translatée de -33,1 MPa pour le grain yC et 
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de -29,1 MPa pour le grain$yã. La présence des contraintes internes peut donc induire une 

faible dispersion grain à grain. Leur prise en compte dans le calcul de la composante suivant 
l’axe cristallographique < " > du déviateur du tenseur des contraintes ne modifie que 

faiblement la pente des régressions linéaires.  
 
L’ensemble de ces résultats est résumé dans le Tableau IV.4.1 où Vð représente la contrainte locale 

dans les grains d’intérêt yC et yã, (VRÜDÝ)réel la composante suivant l’axe < " > du déviateur du 

tenseur des contraintes locales obtenue par les simulations et (VRÜDÝ)exp la composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des contraintes locales déterminée à partir de l’hypothèse de Reuss.  

 
Tableau IV.4.1: Résultats des simulations de la croissance sous irradiation d’un polycristal soumis à un 

chargement en traction de 100 MPa suivant DT.  

Simulation 

Conditions de 
simulation 

Z�$suivant 
DT (MPa) 

(Z¯Ü#Ý)réel 

(MPa) 
(Z¯Ü#Ý)réel -(Z¯Ü#Ý)exp 

(MPa) 
Rend compte 

de la 
dispersion 

expérimentale Elasticité Texture ÷% ÷\ ÷% ÷\ ÷% ÷\ 

N° 1 isotrope isotrope 84,7 130,2 -2,7 96,8 -30,7 -30,2 Non 

N° 2 isotrope anisotrope 72,3 117,7 -2,3 84,4 -31,1 -17,7 Oui 

N° 3 anisotrope isotrope 79,4 152,4 -3,3 117,8 -30,1 -51,2 Oui 

N° 4 anisotrope anisotrope 61,1 130,4 -0,3 95,7 -33,1 -29,1 Oui mais faible 

 
Nous constatons que pour un système de simulation où l’élasticité ou de la texture est anisotrope 

(simulation n° 2 et 3), la présence des contraintes internes induites par la croissance sous irradiation 
permet de rendre compte de la dispersion grain à grain de façon plus significative que dans un 
système où à la fois la texture et l’élasticité sont anisotropes (simulation n° 4). La comparaison des 
résultats de chacune des simulations n° 2 et 3 avec le cas n° 1 pour lequel nous considérons une 
élasticité isotrope et une texture isotrope nous permet d’éclairer ce point. En effet, alors que 

l’introduction d’une texture anisotrope diminue les contraintes locales des grains, la prise en compte 
de l’élasticité anisotrope les augmente (Tableau IV.4.1). Pour la simulation du système « réel » 
(simulation n° 4), les deux effets de l’anisotropie d’élasticité et de l’anisotropie de la texture se 
compenseraient conduisant à un cas de simulation similaire à celui où l’élasticité et la texture sont 

isotropes (simulation  n° 1).  

Au terme de cette modélisation « simplifiée » du comportement en croissance libre, simulée par la 
dilatation thermique d’un polycristal de Zircaloy-4 TREX, nous aboutissons à une évaluation des 
contraintes internes générées dans des grains d’orientations cristallographiques différentes. Bien que 
la croissance sous irradiation soit à l’origine d’une hétérogénéité interphase, les contraintes internes 
induites dans un système « réel » ne contribuent que faiblement à la dispersion grain à grain.  

Pour compléter cette étude de modélisation à l’échelle du polycristal, il serait intéressant d’introduire, 
dans le modèle les lois de comportement en croissance libre et en fluage sous irradiation (chapitre 6). 
Ceci nous permettra notamment d’inclure la relaxation de la contrainte sous irradiation qui dépend de 

l’orientation cristallographique du grain et qui peut donc être à l’origine des hétérogénéités interphases 

et de la dispersion grain à grain.  
 

IV.4.2.2 Effet du voisinage 

 
Des grains de même orientation cristallographique sont entourés de voisins d’orientations différentes 

et variables d’un grain à un autre. Cet effet de voisinage conduit à une hétérogénéité de la distribution 

de la déformation entre des grains de même orientation cristallographique mais de voisinage différent. 
L’interaction d’un grain donné avec ses grains voisins peut donc induire des incompatibilités de 
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déformation élastique et plastique entre grains.  Des modèles polycristallins, fondés sur la 
modélisation numérique par éléments finis d’agrégats cristallins [47], [50]–[52] sont communément 
utilisés pour évaluer l’impact du voisinage d’un grain sur sa réponse à une sollicitation macroscopique.  

Un chargement mécanique peut amener à un état de contraintes résiduelles dans un matériau 
anisotrope caractérisé par l’hétérogénéité du comportement de ses phases cristallines. Pour les 
alliages de zirconium, l’amplitude des contraintes résiduelles au sein d’une même phase 

cristallographique varie significativement, d’environ 100 MPa [53], suite à une sollicitation 
macroscopique. L’amplitude de la variation de ces contraintes résiduelles est de même ordre de 
grandeur que les niveaux de contrainte externe appliquée dans le cadre de notre étude expérimentale 
(§ IV.2.2.1). Cette hétérogénéité de distribution de la contrainte entre les grains de même orientation 
mais de voisinage différent peut être à l’origine de la dispersion grain à grain observée 

expérimentalement. Notons que l’existence et l’amplitude des contraintes résiduelles peut être 
mesurée par diffraction des neutrons et des rayons X.  
 

IV.4.3 Confrontation avec une autre étude expérimentale  
 
Une étude expérimentale portant sur l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à 

composante < " > a été réalisée dans le cadre du travail de thèse de Hengstler-Eger [54]. Ce travail a 

été mené en collaboration avec AREVA NP GmbH. Dans cette partie, nous proposons de comparer 
« qualitativement » nos résultats expérimentaux à ceux de Hengstler-Eger [54]. La mise en commun 
des résultats de ces deux études a fait l’objet d’une présentation orale lors de la conférence 
internationale TMS 2015 (Orlando, Etats-Unis) [55]. 

Tout comme pour notre étude, le choix du matériau s’est porté sur le produit intermédiaire TREX en 
Zircaloy-4. Les échantillons sont également prélevés dans le plan (DT-DR), formé par la direction 
transverse et la direction radiale du tube. Les éprouvettes sont placées sur un porte-objet chauffant de 
traction dans un Microscope Electronique en Transmission. Le chargement mécanique est appliqué 
au début de l’irradiation aux ions Kr2+ de 1 MeV à une température de 300°C. Les échantillons de 
Zircaloy-4 TREX sont étirés suivant le sens radial (DR) jusqu’à l’apparition des premières bandes de 
glissement indiquant que l’amplitude de la contrainte atteinte est proche de la limite d’élasticité iz$du 

matériau. Pour avoir un niveau de contrainte plus faible, la charge peut être relâchée d’une quantité 

déterminée par la loi de Hooke. Trois niveaux de contrainte ont été examinés (iz, 83% de$$iz et 66 % 

de$iz). La dose finale atteinte, calculée par le logiciel SRIM en utilisant le mode « Detailed Calculation 

with Full Damage Cascades » est d’environ 25 à 27 dpa. Le suivi in-situ de l’évolution de la 

microstructure des boucles à composante < " > sous l’effet de ce chargement mécanique dans des 

grains de différentes orientations cristallographiques a permis de tirer les conclusions suivantes : 
  

o L’augmentation de la densité linéique des boucles à composante < " > avec la dose 

d’irradiation est plus faible pour les grains d’axe cristallographique < " > proche de la 

direction de traction. Cet effet est plus important pour un niveau de contrainte élevé, égal à la 
limite d’élasticité du matériau ;  

o La densité linéique des boucles à composante < " > formées dans les grains d’un même 

échantillon est plus faible pour une composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur 

des contraintes$VRÜDÝ proche de ⅔ V (contrainte de traction parallèle à l’axe$< " >) que pour VRÜDÝ proche de - ⅓$V (contrainte de traction perpendiculaire à l’axe$< " >). En combinant les 

résultats pour l’ensemble des échantillons contraints à différents niveaux, la pente de la 
régression linéaire reste quasiment la même mais une dispersion grain à grain a été reportée ;  

o Le diamètre moyen des boucles à composante < " > ne dépend que légèrement de la 

composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des contraintes.  
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Tableau IV.4.2: Comparaison entre les deux études expérimentales. 

Chargement en flexion 4 points ou en 
flambage sous flux d’ions Zr+ de 600 keV 

Traction in-situ sous flux d’ions Kr
2+ de 1 MeV 

Observation après irradiation de la microstructure 
des boucles à composante < # > 

Suivi in-situ de l’évolution de la microstructure 

des boucles à composante < " > 

Faible dose d’irradiation (7 dpa) Dose d’irradiation élevée (jusqu’à 27 dpa) 

Contrainte appliquée dans le domaine élastique 
Contrainte appliquée dans le domaine plastique 

pour certains échantillons  

Amplitude de la contrainte initiale déterminée 
précisément pour les 2 types de chargement 

Imprécision portant sur la limite d’élasticité 
suivant la DR à 300°C 

Contrainte appliquée à la dose seuil de 
nucléation des boucles à composante < # > 

(Historique de chargement de type II) 
Contrainte appliquée au début de l’irradiation 

Analyse sur un grand nombre de grains dans 
deux alliages de zirconium (74 grains au total) 

Analyse sur un nombre limité de grains 

  
La comparaison des résultats microstructuraux des deux études montre leur complémentarité. A une 
dose d’irradiation élevée, l’analyse conduite sur quelques grains met en évidence un effet net de la 
contrainte sur la densité linéique des boucles à composante$< " >. Cet effet est en accord avec le 

mécanisme SIPA. A faible dose, la caractérisation de la microstructure des boucles à composante < " > dans un grand nombre de grains a permis de dégager la même tendance, prédite par le 

mécanisme SIPA, pour l’évolution de la densité linéique avec la composante suivant l’axe < " > du 

déviateur du tenseur des contraintes. Néanmoins, l’effet de la contrainte apparaît plus faible compte 

tenu de la dispersion grain à grain. La variation de l’amplitude de cet effet peut trouver son origine 

dans les différences entre ces deux études expérimentales (Tableau IV.4.2).  
 

IV.5 Conclusions sur l’effet de la contrainte sur les boucles à composante < # > 

 

Dans le but d’étudier le couplage entre le fluage d’irradiation et l’accélération de croissance sous 
irradiation, des languettes de Zircaloy-4 recristallisé et de M5® TREX ont été sollicitées en flexion 
quatre points ou en flambage sous un flux d’ions Zr

+ de 600 keV et à une température d’irradiation de 
300°C. Le plan de prélèvement (DT-DR) nous a permis de conduire l’analyse sur un grand nombre de 
grains présentant différentes orientations cristallographiques par rapport à la direction d’application de 
la contrainte macroscopique. De plus, grâce à ce plan de prélèvement, les axes cristallographiques < " > de la majorité des grains sont contenus dans le plan de la lame mince, facilitant ainsi l’imagerie 
des boucles à composante < " > par Microscopie Electronique en Transmission. L’application de la 
contrainte externe s’est effectuée selon deux historiques de chargement : 
 

o Pour l’historique de chargement de type I, la contrainte est appliquée avant l’apparition des 
boucles à composante$< " >, à la dose de 2,9 dpa, et jusqu’à une dose finale de 4,1 dpa. Les 
observations microstructurales, menées sur les échantillons de M5® contraints suivant cet 
historique de chargement, ne montrent pas un effet perceptible de la contrainte sur la dose 
d’incubation des boucles à composante$< " >. En effet, les boucles ne sont pas clairement 
visibles à 4,1 dpa, ceci indépendamment de l’orientation cristallographique des grains par 
rapport à la direction d’application de la contrainte de traction ou de compression. Pour le 
Zircaloy-4 recristallisé TREX, aucune conclusion ne peut être tirée, les boucles à composante < " > étant déjà présentes à la dose d’introduction du chargement mécanique (2,9 dpa) ; 

o L’historique de chargement de type II vise à étudier l’effet d’application d’une contrainte 
macroscopique de traction ou de compression sur la microstructure des boucles à 
composante$< " >. Pour cela, la contrainte externe a été appliquée à une dose où les 
premières boucles se sont déjà formées. La quantification des grandeurs caractéristiques 
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(densité volumique$�D, densité linéique ÍD et diamètre moyen$< � >) des boucles à 
composante$< " >, imagées en MET sur un grand nombre de grains de Zircaloy-4 recristallisé 
et de M5® TREX (74 grains au total), a conféré un aspect statistique à cette étude quantitative. 
La tendance dégagée pour l’évolution des densités �D et  ÍD des boucles avec la composante 
suivant l’axe cristallographique < " > du déviateur du tenseur des contraintes est en bon 
accord avec le mécanisme SIPA. Néanmoins, la dispersion grain à grain rend l’amplitude de 
cet effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante$< " > faible. En ce 
qui concerne leur taille, il apparaît que le diamètre moyen des boucles formées dans le 
Zircaloy-4 recristallisé TREX ne dépend que légèrement de la contrainte. Une faible tendance 
a été, néanmoins, identifiée pour le M5® TREX. A noter également que la dispersion grain à 
grain de la taille des boucles à composante < " > est élevée alors que l’écart type 
intragranulaire est faible. Ce résultat atteste de l’existence des hétérogénéités intergranulaires.  
Deux conclusions peuvent être déduites des analyses microstructurales portant sur les 
échantillons contraints selon l’historique de chargement de type II. En premier lieu, il semble 
que le couplage entre le fluage d’irradiation et la croissance est faible à l’échelle du grain. Ce 
résultat valide l’approche additive adoptée jusqu’à présent dans les modèles de prédiction du 
comportement des alliages de zirconium sous irradiation. En second lieu, par l’effet plus 
important de la contrainte sur les densités des boucles que sur leur diamètre, nous pouvons 
postuler que le mécanisme SIPA agit sur la germination des boucles à composante$< " >. Par 
ailleurs, la dispersion grain à grain peut être attribuée aux hétérogénéités induites par l’effet du 
voisinage et aux contraintes internes générées par la croissance anisotrope des grains sous 
irradiation. Nous pouvons aussi évoquer la relaxation sous irradiation qui se produit 
différemment dans des grains d’orientations cristallographiques différentes. Elle pourrait 
constituer une source d’hétérogénéité interphase et être à l’origine de la dispersion grain à 
grain.  

L’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante < " > sera également traité 
dans le cadre d’une modélisation par la méthode de dynamique d’amas, présentée dans le chapitre 5. 
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V.  Chapitre 5   

Modélisation par la méthode de dynamique d’amas de 

la microstructure et de la croissance sous irradiation 

du zirconium et du Zircaloy-4 

Dans ce cinquième chapitre, nous nous intéressons à la modélisation par la méthode de dynamique 
d’amas de la microstructure et de la croissance sous irradiation du zirconium et de son alliage, le 
Zircaloy-4. Après une description du principe de cette technique et des équations différentielles 
permettant de suivre l’évolution au cours du temps de la distribution des amas de défauts, nous 
détaillons, plus particulièrement, les paramètres cinétiques régissant l’absorption et l’émission des 

défauts ponctuels par les boucles de dislocation. A cette occasion, nous présentons la nouvelle 
approche thermodynamique implémentée dans la version récente du code de dynamique d’amas pour 

le calcul de l’énergie de liaison des boucles de dislocation < ! > et à composante$< " >. Par la suite, 

une démarche séquentielle d’identification des paramètres physiques et de calibration du modèle sur 
des données expérimentales portant sur la microstructure des boucles de dislocation formées par 
irradiation aux électrons et aux ions est mise en place. A l’issue de cette étape d’identification et de 
validation, le modèle de dynamique d’amas est appliqué à l’étude de l’effet de la contrainte sur la 

microstructure des boucles à composante < " > et au calcul de la déformation de croissance sous 

irradiation du monocristal de zirconium pur et du zirconium polycristallin.  
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V.1 Présentation du modèle de dynamique d’amas 

 
La prédiction de la cinétique de formation et d’évolution d’amas de défauts ponctuels est d’importance 

majeure pour  l’étude de l’endommagement des matériaux métalliques sous irradiation. Vers la fin des 
années 60, des approches de cinétique chimique, dites de « Rate Theory », [1], [2] ont été mises en 
place pour décrire l’évolution au cours du temps des défauts ponctuels créés sous irradiation en 
considérant des forces de puits constantes. Historiquement, ces approches ont été enrichies par 
l’introduction d’amas formés par agglomération de défauts ponctuels. C’est ainsi que la méthode de 
dynamique d’amas a vu le jour [3], [4]. Cette méthode s’appuie sur un ensemble d’équations 

cinétiques basées sur les taux de production, de recombinaison, d’absorption et d’émission d’amas de 

défauts ponctuels. Les premiers modèles de dynamique d’amas, comme le modèle développé par 
Hardouin Duparc et al. [5] pour les aciers ferritiques, ont considéré une diffusion purement isotrope 

des défauts ponctuels. Pour les métaux de structure hexagonale compacte, et plus particulièrement 
pour le zirconium et ses alliages, la diffusion des auto-interstitiels est anisotrope (§ I.2.2.1). En 
s’appuyant sur le modèle de DAD (Différence d’Anisotropie de Diffusion) proposé par Woo [6] pour les 
métaux non cubiques, Christien et Barbu [7] ont étendu le modèle de dynamique d’amas décrit par 
Hardouin Duparc et al. [5] au cas du zirconium où la diffusion des SIAs est anisotrope.  

Pour ce travail de thèse, nous utilisons le code de dynamique d’amas CRESCENDO développé par 
Jourdan [8]. Dans cette partie, nous présentons tout d’abord les hypothèses et les équations du 

modèle avant de détailler, plus spécifiquement, les coefficients cinétiques régissant l’absorption et 

l’émission des défauts par les boucles de dislocation. Un intérêt particulier sera porté à la nouvelle 
méthode de calcul des énergies de boucles de dislocation, implémentée dans la version récente du 
code de dynamique d’amas.  
 

V.1.1 Hypothèses et équations du modèle  
 
Le modèle de dynamique d’amas est un modèle physique de champ moyen qui permet de simuler 
l’évolution au cours du temps d’une population de défauts (boucles de dislocation, cavités). Le milieu 
réel est assimilé à un milieu homogène équivalent dans lequel les corrélations spatiales entre les 
défauts ne sont pas prises en compte (Figure V.1.1). Cette approximation en champ moyen permet de 
réduire les temps de calcul. Dans certains cas, il est nécessaire d’intégrer la dépendance spatiale des 
distributions d’amas de défauts, le système restant homogène localement. Nous citons, par exemple, 
le cas de la simulation des lames minces où la distribution spatiale des boucles de dislocation < ! > 

peut varier à proximité des surfaces libres (§ I.2.3.2.4). Dans une version récente du code de 
dynamique d’amas CRESCENDO, Jourdan [8] a introduit la dépendance spatiale à une dimension 
dans les équations différentielles décrivant l’évolution des amas de défauts ponctuels. Dans la suite 
de ce chapitre, nous considérons une version antérieure dans laquelle la dépendance spatiale n’est 

pas prise en compte (Figure V.1.1).   
 
 
 

 

 

 

 

 

 

Milieu réel 
Milieu homogène: gaz dilué d’amas 

de défauts ponctuels 

A>, A#>, A$> … 

A;, A#;, A$; … 

BCD: concentration volumique des amas 

contenant C défauts ponctuels de type D 

(D = E pour les SIAs et D = F pour les lacunes)  

Figure V.1.1: Milieu réel assimilé à un milieu homogène équivalent dans le modèle 
de dynamique d’amas. 
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Dans le modèle, chaque amas formé par agglomération des défauts ponctuels est caractérisé par son 
type et ses propriétés (amas planaire ou tridimensionnel, plan d’habitat, vecteur de Burgers, etc.), son 

caractère interstitiel ou lacunaire et le nombre de monomères le constituant. Les amas constitués du 
même type et nombre de monomères sont considérés identiques et sont regroupés en une classe 
d’amas. Pour chaque classe d’amas est définie une équation différentielle permettant de suivre 

l’évolution au cours du temps de sa concentration. L’expression générale de cette équation 
différentielle est donnée ci-dessous pour une classe$ª d’amas de défauts créés sous irradiation : 

 ����µ = y� 9çÙL.- ªM$�� r�
çÙLª- .M$�� r�

Í� Eq. V.1.1 

 
avec �� la concentration des amas de classe$$ª, y� le terme de production par irradiation des amas de 

classe ª, ÙL.- ªM le taux de transition par unité de concentration d’un amas de classe . en un amas de 

classe$ª, ÙLª- .M le taux de transition par unité de concentration d’un amas de classe ª en un amas de 

classe . et Í� le taux net d’élimination des amas de classe ª sur les puits de la microstructure 

(dislocations, surfaces libres, joints de grains).  

Ce système d’équations couplées (Eq. V.1.1) est résolu numériquement, ce qui permet d’obtenir la 

distribution des concentrations des classes d’amas. Pour des temps d’irradiation assez longs, nous 

pouvons être amenés à résoudre un nombre très important d’équations. A titre indicatif, la 
détermination des concentrations de boucles de dislocation < ! > d’une taille allant jusqu’à 50 nm 

requiert la résolution d’environ 28000 équations différentielles. Dans le but de réduire ce nombre et 
d’alléger les simulations, l’équation maîtresse Eq. V.1.1 est approximée par une équation de Fokker-
Planck pour les amas de grande taille (§ V.1.1.2). L’évolution de la distribution des classes d’amas est 
donc décrite par deux types d’équations, des équations discrètes pour les amas de petite taille et des 
équations continues de Fokker-Planck pour les amas de grande taille.  
 

V.1.1.1 Equations maîtresses (région « discrète », petits amas) 

 
Nous considérons dans la suite que seuls les monomères sont mobiles.  
L’évolution de la distribution des amas interstitiels et lacunaires contenant ~ > 2 monomères est régie 

par le système d’équations différentielles couplées suivant : 
 ��~0�µ = y~0 9 øõL~r@M00 �@0 9 BL~r@M0ù ú�L~r@M0 9 øõL~9@M0ù �@ù 9 BL~9@M00 ú�L~9@M0

r £B~00 9 B~0ù 9 õ~0ù �@ù 9 õ~00 �@0¥�~0 Eq. V.1.2 

��~ù�µ = y~ù 9 øõL~r@Mùù �@ù 9 BL~r@Mù0 ú�L~r@Mù 9 øõL~9@Mù0 �@0 9 BL~9@Mùù ú�L~9@Mùr £B~ùù 9 B~ù0 9 õ~ù0 �@0 9 õ~ùù �@ù¥�~ù Eq. V.1.3 

 �sû  est la concentration volumique des amas contenant ~$défauts ponctuels de type » (» = 0 pour les 

auto-interstitiels et » = ù pour les lacunes), ysû est le taux de production des amas de classe ~», õsûûü�2ûü est le taux de capture d’un défaut ponctuel de type »ý par un amas de classe$$~» et Bsûûü  est le 

taux d’émission d’un défaut ponctuel de type »ý par un amas de classe$~». 

Pour ~ =1 et ~ =$2, les équations discrètes s’écrivent comme suit : 

 

��6��µ = õ2�� �2��2� r B6�� �6� r B6�È �6� r õ6�� �2��6� 9 B7�� �7� r õ6�È �2È�6� 9 õ7�È �2È�7� Eq. V.1.4 
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��6È�µ = õ2ÈÈ �2È�2È r B6ÈÈ �6È r B6È� �6È r õ6ÈÈ �2È�6È 9 B7ÈÈ �7È r õ6È� �2��6È 9 õ7È� �2��7È Eq. V.1.5 

��2��µ = y2� r i�È�2��2È r �x��2� r ����2� r Põ2�� �2��2� 9 PB6�� �6� 9 õ6�È �2È�6�
r �2�çõs��sþ6

�s� r �2� çõsÈ�sþ6
�sÈ 9çBs��sþ7

�s� 9çBsÈ�sþ7
�sÈ 

Eq. V.1.6 

��2È�µ = y2È r i�È�2��2È r �xÈ�2È r ��È�2È r Põ2ÈÈ �2È�2È 9 PB6ÈÈ �6È 9 õ6È� �2��6È
r �2ÈçõsÈÈsþ6

�sÈ r �2Èçõs�Èsþ6
�s� 9çBsÈÈsþ7

�sÈ 9çBs�Èsþ7
�s� Eq. V.1.7 

 

avec$i�È$le taux de recombinaison d’un auto-interstitiel avec une lacune, �xû�2û$le taux d’élimination 

d’un défaut ponctuel de type » par les dislocations droites et ��û�2û le taux d’annihilation d’un défaut 

ponctuel de type » sur les surfaces ou les joints de grains.  

 
V.1.1.2 Equations de Fokker-Planck (région « continue », amas de grande taille) 

 
Pour les amas ayant un nombre de défauts supérieur à une valeur critique$�D, l’évolution de leur 

concentration$�û$est traduite par l’équation suivante de Fokker-Planck avec$$ÿ$$le nombre de 

monomères les constituant : 
 

 �ûLÿ- µM µ = r [QûLÿM�ûLÿ- µM] ÿ 9  ²[�ûLÿM�ûLÿ- µM] ÿ²  Eq. V.1.8 

 
Les fonctions Qû et �û$s’expriment en fonction des termes d’absorption et d’émission : 

 

Q�LÿM = õÑ�� �2� r õÑ�È �2È r BÑ�� 9 BÑ�È  Eq. V.1.9 

QÈLÿM = õÑÈÈ �2È r õÑÈ� �2� r BÑÈÈ 9 BÑÈ�  Eq. V.1.10 

��LÿM = @P £õÑ�� �2� 9 õÑ�È �2È 9 BÑ�� 9 BÑ�È ¥ Eq. V.1.11 

�ÈLÿM = @P [õÑÈÈ �2È 9 õÑÈ� �2� 9 BÑÈÈ 9 BÑÈ� ] Eq. V.1.12 

 
Pour simuler rapidement l’évolution des grandes boucles, la discrétisation de cette équation             
(Eq. V.1.8) dans l’espace des tailles ÿ se fait avec un pas ¸ÿ$variable. Le premier pas est pris égal à 1 

afin d’assurer la continuité entre la région des équations discrètes et celle des équations continues. 
Puis, ¸ÿ suit une progression géométrique. Avec une telle « construction », le modèle peut traiter avec 

une durée de calcul raisonnable les échelles de temps explorées expérimentalement, à savoir des 
journées et des années d’irradiation. 

Les principaux défauts d’irradiation rencontrés dans le zirconium et ses alliages sont les boucles de 

dislocation. Deux populations de boucles sont à distinguer : les boucles prismatiques < ! > de nature 

interstitielle et lacunaire et les boucles à composante < " > exclusivement lacunaires et situées dans 

le plan basal de la maille hexagonale compacte du zirconium. Les équations sont dupliquées pour 
pouvoir simuler ces deux types de boucles de dislocation. A un instant µ donné, la distribution des 

classes de boucles de dislocation, appartenant à ces deux populations, est représentée dans l’espace 
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des tailles à deux dimensions, schématisé dans la Figure V.1.2. Les paramètres ÙC$et ÙD $désignent 

les probabilités d’agglomération des lacunes en boucles de dislocation < ! > lacunaires ou en 

boucles à composante$< " >, respectivement. Pour l’ensemble des simulations présentées dans le 

cadre de ce travail, nous considérons par souci de simplicité une équiprobabilité d’agglomération en 

boucles < ! > lacunaires et en boucles à composante$< " >, ÙC $et $ÙD étant fixés à 0,5. 

 
 
 
 
 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

V.1.2 Paramètres physiques régissant l’évolution des défauts ponctuels   
 
En considérant que seuls les monomères sont mobiles, les boucles de dislocation échangent avec la 
matrice des défauts ponctuels, par émission ou absorption, conduisant ainsi à leur croissance ou à 
leur disparition. La physique du modèle de dynamique d’amas est contenue dans les paramètres 
régissant l’absorption et l’émission de ces défauts ponctuels par les boucles de dislocation. Plus 
particulièrement, la thermodynamique du modèle est contenue dans les énergies de liaison des 
boucles. Dans cette partie, nous nous intéresserons principalement à la définition des coefficients 
d’émission et d’absorption des défauts ponctuels par les boucles de dislocation. Les coefficients de 
production et de recombinaison des auto-interstitiels et des lacunes ainsi que les termes de puits 
autres que les boucles de dislocation (dislocations droites, surfaces libres et joints de grain) seront 
également explicités.  
 

V.1.2.1 Absorption et émission des défauts ponctuels par les boucles de dislocation 

V.1.2.1.1 Absorption des défauts ponctuels par les boucles de dislocation  

 

Le taux d’absorption õsûûü�2ûü d’un défaut de type »! par une boucle de dislocation de taille ~$et de type » s’écrit sous la forme suivante [5], [7] : 

 

õsûûü�2ûü = Pd"s�sûûü�ûü�2ûü Eq. V.1.13 

 
Le rayon "s de la boucle de dislocation peut être exprimé en fonction du nombre ~ de monomères la 

formant : 

Figure V.1.2: Schématisation de l’espace des tailles à deux dimensions dans le modèle de 
dynamique d’amas. 
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"s = `~$#CtÇd��  Eq. V.1.14 

 
avec #CtÇ le volume atomique et �� la norme de la composante coin du vecteur de Burgers, normale 

au plan d’habitat de la boucle. La famille des boucles de dislocation < ! > situées dans les plans 

prismatiques de type {@@PA:} sont purement coins. La composante �� est égale à la norme de leur 

vecteur de Burgers correspondant au paramètre de maille$!. Pour les boucles de dislocation < ! > 

mixtes se trouvant dans les plans prismatiques de type${@:@A:}, �� vaut$$!_3 PW . Dans le modèle de 

dynamique d’amas, nous ne distinguons pas entre ces deux familles de boucles de dislocation < ! > 

et �� est prise égale à$$!. Pour les boucles à composante$< " >, la composante du vecteur de Burgers 

normale au plan de base vaut$$" PW . 

Dans l’expression Eq. V.1.13, �ûü $correspond au coefficient de diffusion du défaut ponctuel »! donné 

par la relation suivante : 
 

�ûü = �ûü$? ��� ¬r;ûüÇ.&  Eq. V.1.15 

 

où �ûü$? $est le coefficient pré-exponentiel, .$$la constante de Boltzmann,$&$$la température et ;ûüÇ$ 
l’énergie de migration du défaut ponctuel$»!. Dans le modèle, nous considérons une diffusion isotrope 

des lacunes et une diffusion anisotrope des auto-interstitiels. Les énergies de migration des défauts 
ponctuels constituent des paramètres ajustables du modèle et seront décrites ultérieurement. Compte 
tenu de l’anisotropie de diffusion des auto-interstitiels, nous définissons un coefficient de diffusion 

moyen pour les SIAs. Ce coefficient$$�K�$$s’exprime en fonction du coefficient de diffusion des            

auto-interstitiels suivant la direction cristallographique$< ! >, ��C $, et celui suivant l’axe $< " >, ��D, par 

la relation suivante [9] : 
 

�K� = LL��CM6$��DM2 7W  Eq. V.1.16 

 

Le terme$�sûûü $$traduit l’efficacité d’absorption du défaut ponctuel de type$$»ý$par la boucle de 

dislocation$$~». Il permet de rendre compte à la fois de la différence d’interaction élastique (EID) entre 

les défauts ponctuels et les boucles de dislocation (§ I.3.1.2.1) via le terme �sû-$æRûü $et de la différence 

d’anisotropie de diffusion (DAD) entre les SIAs et les lacunes (§ I.3.1.2.2) à travers le terme$�sû-RURûü
!: 

 

�sûûü = �sû-$æRûü ×$�sû-RURûü $ Eq. V.1.17 

 

Plusieurs approches ont été proposées pour définir �sû-$æRûü $de manière à ce que son expression 

analytique soit validée pour toute valeur de$$~. Plus précisément, pour les boucles de grande taille ce 

terme doit correspondre à celui des dislocations droites (§ V.1.2.2.1). Une des approches adoptée 
dans CRESCENDO est celle permettant de prendre en compte la forme toroïdale d’une boucle de 

dislocation de rayon "s (Figure V.1.3) [10], [11] : 

 

�sû-$æRûü = �xûüMa�$ % Pd
1~ j8$"s"� m ;@& Eq. V.1.18 
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Le rayon "� $est généralement pris égal à P� [5], [7] avec � la norme du vecteur de Burgers de la 

dislocation. �xûü $est le terme d’efficacité d’absorption d’un défaut ponctuel »! par une dislocation droite       

(§ V.1.2.2.1). Ce terme traduit l’interaction élastique préférentielle d’une dislocation avec un auto-
interstitiel. 
 

 

 

 

 

 
La diffusion des lacunes étant considérée comme isotrope, leur efficacité d’absorption par les boucles 
de dislocation,$$�sû-RURÈ , vaut 1. Pour déterminer l’efficacité relative à la capture des auto-interstitiels 

par une boucle prismatique < ! > et une boucle basale à composante$< " >, nous introduisons le 

facteur d’anisotropie de diffusion des SIAs noté � et la fonction$cL�M.  
Le facteur d’anisotropie de diffusion des SIAs s’écrit comme suit : 
 

� = ¬$��D$��C
2 'W

 Eq. V.1.19 

 
Comme les auto-interstitiels diffusent plus rapidement suivant l’axe < ! > que suivant la direction 

cristallographique < " >, le coefficient � est inférieur à 1. 

La fonction cL�M est définie par l’expression suivante où � est l’angle entre l’axe < " >$du cristal de 

zirconium et les lignes de dislocation [7] : 
 

cL�M = *Làáâ�M² 9 �'Lâi©�M²�²  Eq. V.1.20 

 
L’angle � n’est pas constant pour une boucle de dislocation. Dans le but de simplifier les calculs, nous 

pouvons assimiler la boucle à un hexagone de même circonférence et de côté$$, [7]. A partir des 

équations Eq. V.1.13 et Eq. V.1.17, nous écrivons : 
 

Pd"s�sû� = Pd"s$�sû-$æR� ×$ $�sû-RUR� $= X,$�sû-$æR� ×$ $�sû-RUR�  Eq. V.1.21 

 
Or, pour une boucle de dislocation < ! >$située dans les plans prismatiques, deux des côtés de 

l’hexagone sont perpendiculaires à l’axe$< " >, les quatre autres faisant un angle � de 30°. Nous 

avons donc : 
 

P,$�sû-$æR� $cL� = 9:°M 9 $a,$�sû-$æR� $cL� = 3:°M = $P,$�sû-$æR� $ñ� 9 *3 9 �'�² ó Eq. V.1.22 

 
De l’identification des deux équations Eq. V.1.21 et Eq. V.1.22, nous déduisons l’efficacité 
d’absorption des SIAs par une boucle de dislocation < ! > induite par l’anisotropie de diffusion : 

 

$�C-RUR� =$@3$ñ� 9 *3 9 �'�² ó Eq. V.1.23 

 

Figure V.1.3: Une boucle de dislocation de forme toroïdale. 
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Au final, le coefficient d’absorption d’un SIA par une boucle de dislocation < ! > s’écrit comme suit : 

 

�C� = @3$�x� $ñ� 9 *3 9 �'�² óMa�$ % Pd
¨© j8$"s"� m ; @& Eq. V.1.24 

 
Pour une boucle à composante$< " > se trouvant dans le plan de base, tous les côtés de l’hexagone 

sont perpendiculaires à la direction$< " > et la probabilité de capture d’un auto-interstitiel est contrôlée 

par le terme d’efficacité suivant :  
 

�D� =$�x� $�$Ma�$ % Pd
¨© j8$"s"� m ; @& Eq. V.1.25 

 
Il est à noter qu’à partir des coefficients d’efficacité d’absorption des lacunes et des auto-interstitiels 
par les boucles de dislocation, il est possible de déterminer le biais pour les SIAs induit par l’EID et le 

biais géométrique introduit par la DAD : 
 

bsû-$æR� = �sû-$æR� r �sû-$æRÈ
�sû-$æR�  Eq. V.1.26 

bsû-RUR� = �sû-RUR� r �sû-RURÈ
�sû-RUR�  Eq. V.1.27 

 
V.1.2.1.2  Emission des défauts ponctuels par les boucles de dislocation 

 

Le taux d’émission Bsûûü  d’un défaut ponctuel de type »! par une boucle de dislocation ~» s’écrit sous la 

forme suivante [5], [7] : 
 

Bsûûü = Pd"s(2�Ls(2Mûûü $�ûü
��� ¬r;sû)ûü.& #CtÇ  

Eq. V.1.28 

 ;sû)ûüest l’énergie de liaison du défaut »! à la boucle de dislocation de classe$$~» qui se définit par 

l’expression suivante : 
 

;sû)ûü = ;ûü) r *;sû) r ;Ls(2Mû) +$ Eq. V.1.29 

 

avec ;ûü)  l’énergie de formation du défaut ponctuel de type$»!, ;sû)  l’énergie de formation de la boucle 

de dislocation de classe ~» et ;Ls(2Mû)  l’énergie de formation de la boucle de classe$L~ r @M». 

L’obtention du coefficient d’émission des défauts ponctuels par les boucles de dislocation nécessite la 
détermination au préalable des énergies de formation de ces boucles. Ces énergies contrôlent la 
stabilité relative des boucles de dislocation et jouent donc sur leur cinétique d’évolution sous 
irradiation. Le calcul de ces énergies dans le modèle de dynamique d’amas devrait permettre de 
différencier les deux populations de boucle de dislocation : les boucles à composante < " > et les 

boucles de dislocation$$< ! >. 

Dans la littérature, les calculs en potentiels empiriques [12]–[15] donnent généralement les énergies 
de formation et de liaison de petits amas formés de quelques centaines de monomères au maximum. 
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Dans le cadre de l’étude des effets d’irradiation sur les aciers ferritiques, Soneda et al. [12] ont calculé 

l’énergie de formation et de liaison pour des tailles d’amas allant jusqu’à 140 monomères. Un 
ajustement par une loi analytique d’approximation capillaire a été ensuite réalisé pour obtenir les 

énergies des amas de plus grande taille. L’expression généralisée de l’énergie de liaison des défauts 

ponctuels à une boucle de dislocation de classe ~» fait intervenir l’énergie de formation du défaut 

ponctuel, ;û), et l’énergie de liaison de la bi-lacune ou du di-interstitiel, ;6û) , comme suit : 

 

;sû)û = ;û) 9 ;6û) r ;û)P6/7 r @ $£~6 7W r L~ r @M6 7W ¥ Eq. V.1.30 

 
Cette approximation a été adoptée par Hardouin Duparc et al. [5]  pour décrire l’évolution de l’énergie 

de liaison des boucles de dislocation avec leur taille dans les aciers ferritiques et également par 
Christien et Barbu [7] pour leur modèle de dynamique d’amas appliqué au zirconium. En guise de 
première étape, la loi capillaire a été introduite dans une version antérieure de CRESCENDO et 

utilisée dans le cadre de ce travail de thèse. Nous avons, néanmoins, identifié un certain nombre de 
limites de cette approche, ce qui nous a permis de dégager des voies d’amélioration de la description 

énergétique des boucles de dislocation dans le modèle de dynamique d’amas. Pour commencer, nous 
expliciterons les principales limites de la loi capillaire. Nous présenterons, par la suite, le modèle 
choisi pour le calcul des énergies de liaison des boucles de dislocation et implémenté dans la nouvelle 
version du code de dynamique d’amas.  

L’approche de Soneda et al. [12], communément adoptée dans les modèles de dynamique d’amas [5], 
[7], [16], comporte certaines limites. Nous citons par exemple : 
 

o L’exposant ⅔, déterminé par l’extrapolation des énergies des petits amas à celles des 

grandes boucles de dislocation, n’a en réalité de sens physique que pour des amas 
sphériques dont l’énergie de formation est équivalente à une énergie d’interface 

proportionnelle au carré de leur rayon "s et donc à ~6 7W  (
a
3 d"~3 = ~#!µu) ; 

o L’approche de Soneda et al. [12] prédit une énergie de formation différente selon le caractère 
interstitiel ou lacunaire de la boucle de dislocation. Ce résultat n’a pas de sens physique et 
vient contredire la théorie élastique qui définit une même énergie de formation pour les 
boucles interstitielles et lacunaires de grande taille ;  

o La loi capillaire n’intègre pas dans son expression (Eq. V.1.30) les paramètres physiques 
spécifiques à chacune des populations de boucles de dislocation, comme le vecteur de 
Burgers ou l’énergie de faute d’empilement. Il apparaît donc difficile d’appliquer cette 

approche pour notre cas d’étude où nous distinguons deux populations de boucles de 
dislocation : les boucles prismatiques parfaites < ! > et les boucles basales à composante < " > fautées intrinsèquement. 

 
Récemment, Varvenne et al. [17] ont mis en place une méthode couplant calcul atomistique, en         
ab-initio et en potentiels empiriques, et théorie élastique pour l’étude de la stabilité des amas 
lacunaires dans le zirconium pur. Grâce à cette approche, les auteurs ont pu ajuster les paramètres 

(le facteur de forme$Q, le rayon de cœur "D de la dislocation et le coefficient élastique$�K) d’une loi 

continue qui définit l’énergie de formation d’une boucle de dislocation de classe ~» et de rayon "s!:  
 

;sû) L"sM = $d,"s6 9 PdQ�K"s 1~ j"s"Dm Eq. V.1.31 

 
Avec cette méthode de calcul basée sur une loi élastique paramétrée avec des données issues des 
simulations atomistiques, il est possible de définir l’énergie de formation des boucles de dislocation de 
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grande taille. Les calculs effectués jusqu’à une taille de 4000 lacunes [17] montrent que les boucles 
de dislocation < ! > situées dans les plans prismatiques de la maille hexagonale compacte du 

zirconium sont les plus stables énergétiquement. Pour les boucles lacunaires basales, il a été reporté 
que les germes de boucles fautés extrinsèquement (faute$;) sont plus stables que ceux fautés 

intrinsèquement (faute$�2) jusqu’à une taille critique de 1,4 nm. Au-delà de cette taille, les boucles les 

plus stables sont fautées avec une faute d’empilement de type $�2.  

Dans notre modèle de dynamique d’amas, nous prenons le choix d’introduire l’énergie élastique de 

formation des boucles de dislocation déterminée par l’approche de Varvenne et al. [17] (Eq. V.1.31) 

en considérant les valeurs calculées en ab-initio pour le coefficient élastique �K et pour l’énergie de 

faute d’empilement ,$des boucles à composante$< " > (Tableau V.1.1). Ces valeurs présentent une 

meilleure précision par rapport à celles obtenues par les calculs en potentiels empiriques. Par souci 
de simplification, nous ne tenons pas compte de l’évolution des germes fautés$;$en boucles fautées$�2, 

les boucles à composante < " > étant introduites directement comme étant des boucles fautées$�2. Ce 

choix est justifié au regard des observations microscopiques de la microstructure des boucles à 
composante$< " >. En effet, les défauts ne deviennent visibles au MET qu’à partir une taille d’environ 

1 nm. De plus, nous avons établi un critère qui nous permet d’affirmer qu’un contraste aligné dans le 

plan basal correspond à une boucle à composante < " > (§ II.3.3). Selon ce critère, la taille minimale 

des boucles est de 9 nm. Cette valeur est supérieure à la taille critique de 1,4 nm pour la formation 
des germes fautés �2 [17].  

Afin d’avoir la dépendance de l’énergie de formation de la boucle de dislocation au nombre de 
monomères$$~ la constituant, il suffit de considérer l’équation Eq. V.1.14 donnant le rayon "s et de 

prendre �� égal au paramètre de maille !$ pour les boucles de dislocation de type < ! > et à " PW  pour 

les boucles à composante < " > (§ V.1.2.1.1). Le calcul de l’énergie de liaison à partir de l’énergie de 

formation des boucles est déduit de l’équation Eq. V.1.29.  

La nouvelle version du code de dynamique d’amas s’appuie sur un modèle « hybride » de calcul de 
l’énergie de liaison des deux populations de boucles de dislocation. Ce modèle s’appuie sur une loi 

élastique paramétrée par des données issues des simulations atomistiques en ab-initio et en 
potentiels empiriques avec un raccordement des énergies de liaison, calculées en ab-initio, aux 

petites tailles de boucles de dislocation. Dans une première étape, nous avons introduit dans le 
modèle de dynamique d’amas les énergies de liaison des petits amas lacunaires prismatiques et 
basaux de taille ~ de 2 à 7 lacunes. Les énergies de liaison des amas de taille supérieure ou égale à   

8 lacunes sont obtenues par la loi élastique. Avec cette paramétrisation (notée T0 dans la            
Figure V.1.4), l’évolution de l’énergie de liaison des boucles de dislocation < ! > avec leur taille révèle 

un palier au niveau des énergies des amas de petite taille (~ =$3, ~ =$$4 et$$~ =$5) (Figure V.1.4 (   ) et            

Tableau V.1.1). Les premières simulations ont montré que ce palier n’est pas bien géré par le modèle 
de dynamique d’amas. En effet, les amas lacunaires de type < ! > sont instables et se dissocient dès 

leur formation. Pour remédier à ce problème, nous avons choisi de ne considérer, parmi les valeurs 
calculées en ab-initio pour les amas de petite taille (de 2 à 7 lacunes dans [17]), que l’énergie de 

liaison de la bi-lacune ;6È-C)È  et de la tri-lacune$;7È-C)È  prismatiques (énergétique référée par T1 dans la 

Figure V.1.4). Ces valeurs des énergies de liaison, ;6È-C)È $$et$$;7È-C)È $$assurent un bon raccord avec les 

énergies calculées par la loi élastique, à partir de ~ O 4 (   ). Cette analyse atteste de l’importance de 

l’énergie des petits amas dans l’étude de la stabilité des boucles de dislocation et de l’évolution de 

leur microstructure sous irradiation.  

Tout comme pour les amas lacunaires prismatiques$< ! >, nous ne considérons parmi les valeurs 

calculées en ab-initio [17] que l’énergie de liaison de la bi-lacune ;6È-D)È  et de la tri-lacune ;7È-D)È  basales 

pour les amas lacunaires de type < " > (   ). A une taille ~ O 4, l’énergie de liaison est définie par la loi 

élastique (Eq. V.1.31) paramétrée par les données atomistiques [17]. De la Figure V.1.4, il ressort que 
les valeurs des énergies de liaison des amas de type < " >$de taille ~ comprise entre 4 et 7 lacunes 
calculées en ab-initio sont proches de celles déduites par l’approche élastique couplée aux 
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simulations atomistiques. Bien que le raccord avec les grandes tailles soit satisfaisant, nous notons 

une énergie de liaison de la tri-lacune$;7È-D)È  calculée en ab-initio [17], élevée par rapport à celle des 

amas de 4 et 5 lacunes (Figure V.1.4 et Tableau V.1.1). 

En ce qui concerne les boucles de dislocation < ! > interstitielles, la théorie élastique prédit la même 

énergie élastique que celle des boucles de dislocation < ! > lacunaires. Ne disposant pas de valeurs, 

calculées par approche atomistique, des énergies de liaison des amas interstitiels de petite taille, nous 
considérons dans le modèle de dynamique d’amas que les amas interstitiels de taille ~ supérieure ou 

égale à 3 vérifient la même loi élastique, déterminée précédemment pour les boucles de dislocation < ! > lacunaires. L’énergie de liaison du di-interstitiel ;6�)� est choisie de manière à ce que la valeur 

rejoigne correctement la courbe d’évolution de l’énergie de liaison des boucles de taille supérieure.   
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Un point important à souligner est que l’énergie de liaison des boucles de dislocation < ! > est plus 

élevée que celle des boucles à composante$< " >, ce qui signifie que les boucles < ! > sont 

énergétiquement plus stables que les boucles à composante$< " >. Ce résultat est en accord avec les 

observations expérimentales qui montrent une formation des boucles de dislocation < ! > dès le 

début de l’irradiation (§ I.2.3), les boucles à composante < " > n’apparaissant qu’à une dose élevée 

(§ I.2.4).  
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Figure V.1.4: Evolution de l’énergie de liaison des boucles de dislocation < % > interstitielles et 
lacunaires et des boucles à composante < # > avec le nombre de monomères les constituant : 
T0 : Energies de liaison des amas de taille 2 à 7 calculées en ab-initio [17] et calcul avec la loi 

élastique pour les amas de taille - O 8 ; 
T1 : Energies de liaison des amas de taille 2 et 3 calculées en ab-initio [17] et calcul avec la loi 

élastique pour les amas de taille - O 4. 
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Par ailleurs, nous pouvons vérifier sur la Figure V.1.4 que l’énergie de liaison des boucles < ! > 

lacunaires de grande taille tend vers l’énergie de formation de la lacune. De la même façon, la valeur 
asymptotique de l’énergie de liaison des boucles < ! > interstitielles correspond à l’énergie de 

formation de l’auto-interstitiel. En effet, pour une boucle de dislocation de grande taille, l’énergie de 

liaison, définie par l’équation Eq. V.1.29,  peut être approximée comme suit :  
 

;sû)û +$;û) r �;sû)�"s $�"s�~  Eq. V.1.32 

 

Pour une boucle de dislocation < ! > parfaite de rayon "s qui tend vers 9., le terme 
x$/01xw/ $xw/xs $ tend 

vers 0. Pour la boucle à composante < " > fautée$$�2 et de rayon "s qui tend vers$9., le terme 

prépondérant dans l’expression de l’énergie de formation (Eq. V.1.29) est le terme d’énergie de faute 

d’empilement$d,"s6. Ainsi, d’après l’équation Eq. V.1.32, l’énergie de liaison d’une boucle à 

composante < " > de grande taille tend vers la valeur asymptotique : 

 

;sÈ-D)È L"s 2 9.$M = ;È) r ,$#CtÇ" PW  Eq. V.1.33 

 
Les valeurs de l’énergie de formation de la lacune et de l’auto-interstitiel, considérées dans la nouvelle 
description énergétique du modèle de dynamique d’amas, sont celles issues des calculs ab-initio [17], 
[18] (Tableau V.1.2). L’ensemble des paramètres définissant le modèle énergétique des boucles de 

dislocation est regroupé dans le Tableau V.1.1 et le Tableau V.1.2. Mise à part l’énergie de faute 

d’empilement des boucles à composante$< # > et l’énergie de migration des SIAs et des 

lacunes considérées comme paramètres ajustables par la suite, tous les autres paramètres 
énergétiques sont fixés une fois pour toutes dans le modèle de dynamique d’amas. Comme il a 
été précisé précédemment, dans la nouvelle version du code de dynamique d’amas, les énergies de 
liaison de la bi-lacune et de la tri-lacune prismatiques et basales sont fixées aux valeurs issues des 
calculs ab-initio. Par souci d’exhaustivité, le Tableau V.1.1 regroupe également les valeurs des 

énergies de liaison pour les amas prismatiques et basaux formés de 4 jusqu’à 7 lacunes. A noter que 

cette paramétrisation, issue des simulations atomistiques, a été établie à 0 K.  
 
Tableau V.1.1: Valeurs des paramètres du modèle de description énergétique des boucles de dislocation 
dans le zirconium (% est le paramètre de maille, les valeurs de 3-îeî correspondent à celles déterminées 

par les calculs ab-initio dans [17] et la valeur 3HÄeÄ$ est ajustée pour avoir un bon raccord avec les énergies 
des boucles de grande taille). 

Population 
de boucles 

® Å# 4K   

(eV/ Å) 

5  

(mJ/m²) 
3HÄeÄ  
(eV) 

3-îeî (eV) 

;6È)È ;7È)È ;ÒÈ)È ;ÓÈ)È ;'È)È ;6È)È 

Boucles de 
dislocation < % > 

1,1 0,23 !  0,25 0 0,8 0,188 0,338 0,345 0,349 0,424 0,677 

Boucles à 
composante < # > 

1,13 0,32 ! 0,25 147 - 0,106 0,448 0,245 0,287 0,417 0,612 
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Tableau V.1.2: Propriétés des défauts ponctuels telles que définies dans le modèle de dynamique d’amas. 

Défaut ponctuel 3¼®  (eV) 

3¼7(eV) 

Références �$< # > ;ûCÇ  

// < # > ;ûDÇ  

Auto-interstitiel 2,88 0,25 0,29 [18] 

Lacune 2,07 0,65 [17] 

 
V.1.2.2 Annihilation des défauts ponctuels sur les puits de la microstructure autres que les 
boucles de dislocation  

V.1.2.2.1 Capture des défauts ponctuels par les dislocations droites  

 

Le taux d’absorption �xû�2û$d’un défaut ponctuel » par une densité 8 de dislocations rectilignes est 

donné par l’expression suivante [5], [7] : 
 

�xû�2û = 8�xû�û�2û Eq. V.1.34 

 
Nous rappelons que pour les auto-interstitiels, il convient de prendre le coefficient de diffusion moyen �K� (Eq. V.1.16) [9]. Le terme d’efficacité d’absorption �xû permet de rendre compte de la différence 

d’interaction élastique (EID) entre les défauts ponctuels et les dislocations droites (§ I.3.1.2.1) via le 

terme �x-$æRû $$et de la différence d’anisotropie de diffusion (DAD) entre les SIAs et les lacunes               

(§ I.3.1.2.2)  par le coefficient$$�x-RURû
!: 

 

�xû =$�x-$æRû ×$ $�x-RURû $ Eq. V.1.35 

 �x-$æRû $traduit l’interaction élastique préférentielle d’une dislocation droite avec un auto-interstitiel 

donnant lieu à$�x� >$�xÈ.  �xÈ est généralement pris égal à 1 et �x�  à 1,1 ou à 1,2 [7]. 

Pour une densité 8 de dislocations droites toutes parallèles entre elles et faisant un angle � avec l’axe 

cristallographique$< " > du cristal, le coefficient $�x-RUR� $d’anisotropie de diffusion vaut la fonction cL�M 
(Eq. V.1.20). Comme la diffusion des lacunes est considérée isotrope dans notre modèle, le coefficient $�x-RURÈ $est égal à 1. Par conséquent, les efficacités de capture des SIAs et des lacunes par les 

dislocations droites s’écrivent comme suit : 
 

�x� = �x-$æR� $× $cL�M Eq. V.1.36 

�xÈ = @ Eq. V.1.37 

 
V.1.2.2.2 Piégeage des défauts ponctuels par les surfaces libres 

 

Le taux d’absorption ��û�2û d’un défaut ponctuel » par deux surfaces parallèles entres elles, séparées 

par une distance de P� et de normale orientée d’un angle ¹ par rapport à l’axe cristallographique $< " > du cristal s’exprime sous la forme suivante [19] : 

 

��û�2û = *òÇû�ý �û�2û
àáth ¦*òÇû�ý§ r @*òÇû�ý

 Eq. V.1.38 
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La prise en compte de l’anisotropie de diffusion des SIAs se fait à travers le coefficient de diffusion 

moyen �K� (Eq. V.1.16) et du terme �ý qui s’écrit en fonction de l’angle ¹!: 
 

�ýL¹M = � �
*âi©6L¹M 9 �'àáâ²L¹M$ Eq. V.1.39 

 
Pour les lacunes migrant de manière isotrope dans la maille hexagonale compacte du zirconium, le 
coefficient  � vaut 1 et le terme �ýL¹M est égal à la demi-distance � entre les surfaces.  

Le terme òÇû  représente la force de puits du milieu microstructural constitué de dislocations droites et 

de boucles de dislocation sans les surfaces libres. Ainsi, òÇû  s’écrit : 

 

òÇû = 8�xû 9 @�û çõs�û
:
sè6

�s� 9 õsÈû �sÈ$ Eq. V.1.40 

 
Prenons le cas où l’annihilation des défauts sur les surfaces libres est prépondérante par rapport à 

leur piégeage en volume par les dislocations droites et les boucles de dislocation, *òÇû�ý h @ et 

l’équation Eq. V.1.38 peut être simplifiée comme suit : 
 

��û�2û = 3$�ý6 �û�2û Eq. V.1.41 

 
Dans le cas inverse où le piégeage en volume est prépondérant par rapport à celui sur les surfaces 

libres, *òÇû�ý < @ et : 

 

��û�2û = $$*òÇû�ý �û�2û Eq. V.1.42 

 
V.1.2.2.3 Piégeage des défauts ponctuels par les joints de grains  

 
Un grain cubique de côté P� peut être délimité en trois couples de surfaces parallèles entre elles et 

séparées d’une distance$P� (Figure V.1.5).  

 

 

 

 

 

 

 
 
Lorsque le piégeage des défauts ponctuels par les lignes et les boucles de dislocation est plus 
important que leur élimination sur les surfaces, l’équation Eq. V.1.42 nous permet d’écrire le taux 
d’absorption des défauts par chaque couple de surfaces (Figure V.1.5). Le taux d’absorption des 

défauts ponctuels par les trois familles de joints de grains peut être obtenu par l’addition des 

contributions de chacun des trois couples de surfaces. Ainsi, le taux d’absorption �=R�û �2û d’un défaut 

ponctuel » par les joints de grains s’écrit sous la forme : 

#G 

Figure V.1.5: Grain cubique de côté$HÌ. 
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�=R�û �2û = *òÇû $j P�Cý 9 @�Dým �û�2û = *òÇû� $¬P 9 �7� �û�2û Eq. V.1.43 

 

avec �!!  et$$�"! , les valeurs de la fonction �ýL¹M évaluée à 90° et 0°, respectivement (Eq. V.1.39).  

Nous rappelons que pour les lacunes qui migrent de manière isotrope dans la maille hexagonale 
compacte,$�ý$est égale à la distance$�. 

Dans le cas où le piégeage par les surfaces est plus important que l’élimination sur les autres puits, il 
suffit de considérer l’équation Eq. V.1.41. Le taux d’absorption du défaut ponctuel » par les trois 

familles de joints de grains s’exprime alors comme suit : 
 

�=R�û �2û = 3¬ P�Cý ²9 @�Dý²�û�2û Eq. V.1.44 

 
V.1.2.3 Terme de production des défauts 

 
Le taux de production par unité de volume ysû des amas de classe ~» s’écrit comme suit : 

 

ysû = Qs~$#CtÇ yz|U Eq. V.1.45 

 
Avec yz|U$le taux de production total des auto-interstitiels et des lacunes et Qs$la proportion des    

auto-interstitiels ou de lacunes créés sous la forme d’amas de taille ~ dans les cascades de 

déplacements. Les proportions Qs vérifient la condition suivante > $Qss =$1 pour chaque type d’amas, 

interstitiel et lacunaire.  

L’endommagement du matériau sous irradiation est quantifié par le taux de création de défauts dans 
la matrice. Norgett, Robinson et Torrens [20] ont proposé d’évaluer ce taux par le nombre de 

déplacements par atome par unité de temps (dpaNRT/s). Cette unité est communément utilisée pour 
déterminer le dommage effectif créé dans le matériau. Toutefois, le calcul en dpaNRT/s ne prend pas 
en compte la recombinaison des auto-interstitiels et des lacunes lors de la relaxation de la cascade. 
Pour cela, nous définissons le coefficient ?! qui représente la proportion des défauts ponctuels 

« survivants » à l’effondrement des cascades de déplacements et à la recombinaison : 
 

y$L��!/ßM = ?!$y$L��!�i&/ßM Eq. V.1.46 

 
Le facteur ?! qui traduit l’efficacité de production des paires de Frenkel dépend de l’énergie de la 

cascade et de la température d’irradiation. Les simulations en Dynamique Moléculaire [21]–[23] 
permettent d’estimer ce facteur. 

Compte tenu de l’approximation du milieu moyen équivalent (§ V.1.1), les corrélations spatiales entre 
les défauts ne sont pas prises en compte dans le modèle de dynamique d’amas. Or, la probabilité de 
recombinaison dépend de la distance entre les SIAs et les lacunes. Tous les défauts interstitiels et 
lacunaires créés ne participent pas en tant que tels aux mécanismes d’évolution de la microstructure 

sous irradiation. Seuls ceux qui survivent aux phénomènes de recombinaison corrélée, entre les 
défauts ponctuels proches, et de recombinaison non corrélée entre les défauts n’appartenant pas à la 

même paire de Frenkel, peuvent s’agglomérer et former des amas interstitiels ou lacunaires. Il est 
donc nécessaire d’introduire un coefficient correctif @ qui multiplie le facteur ?! dans l’expression du 

taux de création de défauts définie dans le modèle de dynamique d’amas (Eq. V.1.47) : 
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y$L��!/ßM = ?ý@$y$L��!�i&/ßM = $?$y$L��!�i&/ßM Eq. V.1.47 

 
Moyennant une étape d’homogénéisation par OKMC (Object Kinetic Monte Carlo), il est possible 
d’estimer un terme source effectif pour le modèle de dynamique d’amas qui prend en compte les 

corrélations spatiales entre les défauts [24]. Ainsi, il a été montré que le coefficient correctif @ qui 

intègre l’effet de la recombinaison « localisée » entre les auto-interstitiels et les lacunes situés à 
proximité les uns des autres est d’environ 0,3.  

Les irradiations aux électrons ne générant que des paires de Frenkel et n’induisant pas de cascades 
de déplacements dans le matériau (§ I.2.1.2.1), le facteur ?! (Eq. V.1.46) est égal à 1. Au final, pour 

les irradiations aux électrons, le taux de création de défauts y$L��!/ßM défini dans le modèle de 

dynamique d’amas est égal à 0,3$× y$L��!�i&/ßM (Eq. V.1.47). 

Dans la suite du document, nous incluons le terme de correction du modèle de dynamique 

d’amas dans le facteur A (Eq. V.1.47). Ainsi, pour les irradiations aux électrons, le coefficient A 

du modèle de dynamique d’amas n’est pas égal à 1 mais à 0,3.  

 
V.1.2.4 Terme de recombinaison des défauts ponctuels  

 
Le taux de recombinaison i�È $des auto-interstitiels et des lacunes est donné par [5], [7] : 

 

i�È = ad"�ÈL�K� 9 �ÈM Eq. V.1.48 

 
avec "�È le rayon de recombinaison, généralement pris égal à quelques distances interatomiques. 

Dans nos simulations, "�È est fixé à 1 nm. 

 

V.2 Identification des paramètres et validation du modèle sur les irradiations 

aux électrons  

V.2.1 Démarche adoptée  
 
Comme il a été présenté dans la partie V.1.2.1.2, le modèle de dynamique d’amas est alimenté par 

une nouvelle description énergétique couplant théorie élastique et calculs atomistiques. Les 
paramètres énergétiques, recensés dans le Tableau V.1.1 et le Tableau V.1.2, sont issus des 
simulations atomistiques [17], [18] conduites pour le zirconium pur. Comme nous disposons de ces 
données atomistiques pour les paramètres énergétiques d’entrée du modèle de dynamique d’amas, 

nous commençons tout d’abord par l’étude de la microstructure du zirconium pur. Le premier système 

de modélisation envisagé correspond au cas des irradiations aux électrons qui apparaît comme le 
système le plus simple de simulation de l’influence des déplacements d’atomes sur la microstructure 

du matériau irradié, sans avoir les effets des cascades. En considérant la nouvelle approche 
énergétique, tous les paramètres d’entrée du modèle, appliqué au premier cas d’étude du zirconium 

pur irradié aux électrons, sont bien connus à l’exception des coefficients pré-exponentiels de diffusion 
des défauts ponctuels (Eq. V.1.15). Ces coefficients sont considérés comme des paramètres 
ajustables lors de la procédure de calibration des résultats de simulation de l’évolution de la 

microstructure du zirconium pur irradié aux électrons sur les données expérimentales de               
Hellio et al. [25], [26]. Les valeurs des coefficients pré-exponentiels de diffusion des SIAs et des 
lacunes, obtenues en Dynamique Moléculaire par Osetsky et al. [27] et utilisées dans le modèle de 
Christien et Barbu [7], nous servent de point de départ. La sensibilité du modèle à ses coefficients et 
le travail de calibration sur les résultats expérimentaux seront présentés dans la partie V.2.2.1. II est 
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important de bien noter qu’aussi bien les simulations que les résultats expérimentaux de Hellio et al. 
[25], [26] ne caractérisent que la microstructure des boucles de dislocation < ! >, les irradiations étant 

simulées et conduites à des faibles doses inférieures à la dose seuil d’apparition des boucles à 

composante < " >.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Pour pouvoir se rapprocher de la situation expérimentale traitée dans le chapitre 4, le modèle doit être 
progressivement étendu à des systèmes de simulation de plus en plus complexes. En commençant 
par le système relativement simple du zirconium pur irradié aux électrons à faible dose, le passage à 
des systèmes de simulation de complexité croissante porterait premièrement sur le zirconium pur 
irradié jusqu’à des doses supérieures à la dose d’incubation des boucles à composante < " >, 

deuxièmement sur l’alliage, par exemple le Zircaloy-4, irradié aux électrons à faible dose puis à dose 
élevée et finalement sur le Zircaloy-4 irradié aux ions. A chacune de ces étapes, les paramètres 
connus verraient leur valeur imposée et ceux qui ne sont pas bien connus seraient identifiés par la 
confrontation des prédictions du modèle aux données expérimentales. Or, à notre connaissance, la 
littérature ne recense pas de données expérimentales quantitatives acquises sur l’évolution 

Figure V.2.1: Schématisation de la démarche adoptée pour la validation du modèle de dynamique 
d’amas sur la base des expériences d’irradiation aux électrons. 
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microstructurale du zirconium pur irradié aux électrons à forte dose et du Zircaloy-4 irradié aux 
électrons à faible dose. Pour cette raison, nous nous trouvons dans l’obligation de passer directement 

au cas de la modélisation de la microstructure de l’alliage Zircaloy-4 irradié aux électrons à des doses 
supérieures à la dose seuil d’apparition des boucles à composante < " > (§ V.2.2.2). Une manière 

simple de prendre en compte ce changement de matériau (du zirconium pur au Zircaloy-4) sans 
modifier le modèle consiste à considérer de manière « approchée » l’effet de certains solutés sur la 

diffusion des défauts ponctuels, plus spécifiquement sur leur énergie de migration ainsi que leur 
influence sur l’énergie de faute d’empilement basale des boucles à composante$< " >. Par 

conséquent, les paramètres identifiés dans le système de simulation du Zircaloy-4 irradié aux 
électrons jusqu’à des doses élevées sont les énergies de migration des SIAs et des lacunes et 
l’énergie de faute d’empilement$$, (§ V.2.2.2). Initialement, ces paramètres sont fixés aux valeurs 

déterminées par les simulations en ab-initio du zirconium pur (Tableau V.1.1 et Tableau V.1.2).  

La démarche séquentielle adoptée pour l’identification de certains paramètres et la validation du 

modèle sur la base des expériences d’irradiation aux électrons est décrite par le schéma donné en 
Figure V.2.1. La dernière étape de validation du modèle concernant les irradiations aux ions de 
l’alliage Zircaloy-4 sera détaillée dans la partie V.3.1.  
 

V.2.2 Identification et validation du modèle sur la base des expériences d’irradiation 

aux électrons   
 

V.2.2.1 Modélisation de l’évolution de la microstructure du zirconium pur irradié aux 

électrons à des doses inférieures à la dose seuil d’apparition des boucles à composante < # > 

 
Afin d’établir une étude comparative avec les expériences d’irradiation aux électrons de Hellio et al. 

[25], [26], certains paramètres du système de simulation sont imposés de façon à se placer dans les 
mêmes conditions expérimentales. Ainsi, dans le cadre de ces simulations, nous considérons une 
lame mince de zirconium pur (purifié par la méthode de Van Arkel dans [25], [26]) de 500 nm 
d’épaisseur. L’angle$¹, défini entre l’axe cristallographique < " > des cristaux et la normale au plan de 

la lame mince, est fixé à 30°. La lame mince est irradiée aux électrons de 1 MeV avec un flux de 
4,6×1022 électrons/m2/s. En considérant une section efficace de capture de 30 barn pour les électrons 

d’énergie de 1 MeV, le taux de création de défauts calculé est de 1,38×10-4 dpaNRT/s (Eq. I.2.4 avec ~x =$1, les irradiations aux électrons ne formant que des paires de Frenkel et n’induisant pas de 

cascades de déplacements). Comme il a été expliqué dans la partie V.1.2.3, pour les irradiations aux 
électrons, le facteur ? est fixé à 0,3. Le taux de création de défauts y$L��!/ßM vaut donc           

4,14×10-5 dpa/s.  

Pour évaluer l’endommagement du matériau lors des expériences d’irradiation, la communauté 

scientifique utilise habituellement le logiciel SRIM (§ II.2) ou bien le calcul détaillé dans la partie 
I.2.1.1, tous deux établis par le modèle NRT de Norgett, Robinson et Torrens [20]. Afin d’assurer la 

cohérence de la comparaison expérience-simulation, il apparaît nécessaire de représenter les 
évolutions microstructurales simulées par le modèle de dynamique d’amas en fonction d’une échelle 

en dpaNRT pour le dommage d’irradiation.  

Les temps d’irradiation simulés sont de 1000 et 1400 s, conduisant à un dommage d’irradiation de 

0,14 et 0,19 dpaNRT, respectivement. Ces faibles doses d’irradiation correspondent au régime de 
croissance modérée, caractérisé par la formation uniquement de la population des boucles de 
dislocation$< ! >.  

Les irradiations des lames minces aux électrons de 1 MeV, menées dans le cadre des travaux de 
Hellio et al. [25], [26], ont été réalisées à différentes températures d’irradiation allant de 400 à 600°C. 
Nous choisissons la température de 450°C pour le travail d’identification des paramètres du modèle 
car il s’agit de la température d’irradiation la plus faible pour laquelle nous disposons de données 
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expérimentales aussi bien sur la densité volumique des boucles de dislocation$< ! > que sur leur 

taille, ce qui n’est pas le cas à 400°C.  

Nous considérons pour les simulations un matériau recristallisé avec une densité initiale de 
dislocations 8 de 108 cm-2. Les paramètres fixés du modèle sont classés en trois catégories (système 

de simulation, paramètres matériau et paramètres énergétiques) et regroupés dans le Tableau V.2.1.    
 

Tableau V.2.1: Paramètres fixés au cours des simulations du zirconium pur irradié aux électrons à faible 
dose – (a) paramètres définissant le système de simulation, (b) paramètres caractérisant le matériau et (c) 

paramètres énergétiques.  

Système de simulation 

Système Lame mince 

Epaisseur (nm) 500 

Orientation cristalline  É (°) 30 

Particules incidentes 
Electrons de  

1 MeV 

Taux de création de 
défauts (dpaNRT/s) 

1,38×10-4 

Facteur A 0,3 

Temps d’irradiation (s) 1000 et 1400 

Température d’irradiation 
(°C) 

450 
 

Paramètres matériau 

Paramètres du réseau (nm) 
! = 0,323 " = 0,515 

Densité des dislocations B 
(cm-2) 

108 

Vecteur de Burgers des 
boucles < % > (nm) 

� = ! = 0,323 

Efficacité d’absorption des 
lacunes par les dislocations 

droites$êÌî  
1 

Efficacité d’absorption des 
SIAs par les dislocations 

droites êÌÄ  
1,1 

 

(a) (b) 
 

Paramètres énergétiques 

Energie de formation des défauts ponctuels 
(eV) 

;�) = 2,88 ;È) = 2,07 

Energie de migration des défauts ponctuels 
(eV) 

;�CÇ = 0,25 et ;�DÇ = 0,29 ;ÈÇ = 0,65 

Energie de liaison des petits amas (eV) 
;6�)� = 0,8 ;6È-C)È = 0,188 et ;7È-C)È = 0,388 

Facteur de forme ® 1,1 

Rayon de cœur Å# 0,23 ! 

Coefficient élastique 4K  (eV/ Å) 0,25 

(c) 
 
Dans leur modèle de dynamique d’amas, Christien et Barbu [7] ont attribué les valeurs issues des 
calculs en Dynamique Moléculaire de Osetsky et al. [27] aux paramètres de diffusion des défauts 
ponctuels (énergie de migration des SIAs suivant la direction < ! > ;�CÇ, énergie de migration des 

SIAs suivant la direction$< " > $;�DÇ, énergie de migration des lacunes ;ÈÇ, coefficient pré-exponentiel 

de diffusion des SIAs dans le plan basal$$��C? , coefficient pré-exponentiel de diffusion des SIAs hors du 

plan basal$��D?  et coefficient pré-exponentiel de diffusion des lacunes$�È?). Dans notre modèle, nous 

introduisons des énergies de migration obtenues par des simulations en ab-initio (Tableau V.2.1 (c)). 
Les coefficients pré-exponentiels de diffusion, associés à cette nouvelle énergétique, ne sont pas 

connus. Pour cette raison, nous partons des valeurs de Osetsky et al. [27] où ��C? =$3,5×10-4 cm²/s, $��D? =$4,7×10-4 cm²/s et $�È? =$2,2×10-2 cm²/s. En considérant ces valeurs, le facteur d’anisotropie de 

diffusion �$est égal à 0,94 à 450°C (Eq. V.1.19). L’étude de sensiblité du modèle à la diffusion des 
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auto-interstitiels est réalisée en conservant cette valeur de �. Le nombre de coefficients indépendants 

testés lors de cette étude de sensibilité est donc réduit à deux, $��C?  (ou$��D? ) et$�È?.  

Avant de présenter les résultats de l’étude de sensibilité, nous tenons à bien préciser que compte tenu 
de l’orientation cristalline définie par un angle ¹ de 30° dans le système de simulation du zirconium pur 

irradié aux électrons (Tableau V.2.1 (a)), seules les boucles < ! > interstitielles grandissent dans le 

modèle. Ce résultat est expliqué au regard des efficacités d’absorption des défauts ponctuels par les 
deux principaux puits de la microstructure, les boucles de dislocation < ! > (§ V.1.2.1.1) et les 

surfaces libres (§ V.1.2.2.2). L’efficacité d’absorption des défauts ponctuels par les boucles de 
dislocation < ! > est la même indépendamment du caractère interstitiel ou lacunaire des boucles. Par 

l’anisotropie de diffusion des auto-interstitiels, les probabilités d’élimination des défauts ponctuels sur 
ces puits dépend de l’orientation cristallographique des surfaces libres. Pour des faibles valeurs de$$¹, 

la probabilité d’élimination des auto-interstitiels, qui diffusent plus rapidement dans le plan basal que 
suivant l’axe$< " >, par les surfaces dites de type basal (§ I.2.3.2.4) est réduite. Par conséquent, 

l’agglomération des SIAs sous la forme de boucles < ! > interstitielles est favorisée et la croissance 

des boucles < ! > lacunaires est réduite. Inversement, pour des valeurs élevées de$$¹, les auto-

interstitiels diffusent plus rapidement dans la direction perpendiculaire aux surfaces de la lame mince. 
Leur capture par les surfaces de type prismatique (§ I.2.3.2.4) est augmentée par rapport à leur 
absorption par les boucles de dislocation < ! >, qu’elles soient de nature interstitielle ou lacunaire. 

Cette configuration favorise donc la croissance des boucles < ! > lacunaires. L’effet de l’orientation 

cristallographique des surfaces libres de la lame mince sur la répartition des boucles < ! > 

interstitielles et lacunaires sera explicité ultérieurement.  

La variation des facteurs pré-exponentiels de diffusion$$��C? $et$��D? , le facteur d’anisotropie$$�$$restant 

constant, modifie significativement la microstructure des boucles de dislocation < ! > interstitielles. La 

Figure V.2.2 (a) et la Figure V.2.2 (b) attestent, respectivement, de la grande sensibilité de la densité 
volumique et de la taille moyenne des boucles < ! > interstitielles à la diffusion des auto-interstitiels. 

Une diminution du facteur pré-exponentiel du coefficient de diffusion des SIAs et donc de leur 
coefficient de diffusion favorise la germination des boucles < ! > interstitielles et réduit leur 

croissance. En ralentissant les auto-interstitiels, leur élimination sur les puits et plus particulièrement 
sur les germes de boucles < ! > interstitielles déjà formés est diminuée. La croissance de ces 

boucles se trouve donc réduite (taille plus petite, Figure V.2.2 (b)). La concentration importante des 
SIAs dans la matrice augmente la probabilité de leur agglomération en boucles < ! > interstitielles 

(densité plus élevée, Figure V.2.2 (a)). 
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Figure V.2.2: Sensibilité de la microstructure des boucles de dislocation < % > interstitielles aux 
coefficients pré-exponentiels de diffusion des SIAs,$¯îJ$ fixé à 2,2×10-2 cm²/s  – (a) évolution de la 

densité volumique et (b) évolution du diamètre moyen. 
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La diminution de �È? a pour effet de diminuer la densité volumique et la taille moyenne des boucles < ! >$interstitielles. Toutefois, comme nous pouvons le constater sur la Figure V.2.3 (b), la taille des 

boucles < ! > interstitielles semble peu sensible au facteur pré-exponentiel du coefficient de diffusion 

des lacunes. La diminution de la mobilité des lacunes entraînerait la diminution de la sursaturation en 
auto-interstitiels. Le taux de nucléation des boucles < ! > interstitielles est donc moins important. En 

réduisant la mobilité des lacunes, leur concentration augmente. Quelques lacunes sont alors 
capturées par les boucles < ! > interstitielles, conduisant à leur rétrécissement.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
La sensibilité aux coefficients pré-exponentiels de diffusion des SIAs et des lacunes est expliquée par 
le fait que les mécanismes de diffusion interstitielle et lacunaire contrôlent l’agrégation des défauts 

ponctuels en boucles de dislocation et leur cinétique de croissance sous irradiation (§ V.1.2.1). 

En s’appuyant sur les résultats de cette étude de sensibilité, nous établissons notre démarche de 
calibration du modèle sur les données expérimentales de Hellio et al. [25], [26]. Celle-ci portera 

principalement sur le paramètre$��C? , le coefficient $�È? servant pour l’affinement de l’ajustement de la  

densité volumique des boucles < ! > interstitielles. Au cours de la procédure d’identification, le 

facteur d’anisotropie de diffusion � est fixé à la valeur de 0,84, déterminée par les simulations en       
ab-initio et en KMC (Kinetic Monte Carlo) à la température de 450°C [28]. Les valeurs des coefficients 
pré-exponentiels de diffusion ajustés sont regroupées dans le Tableau V.2.2.  
 
Tableau V.2.2: Paramètres de diffusion ajustés lors de la calibration du modèle simulant la microstructure 

des boucles de dislocation < % > dans le zirconium pur irradié aux électrons à 450°C (facteur 
d’anisotropie Á fixé à 0,84). 

Paramètres de diffusion 

Facteur pré-exponentiel du coefficient de 
diffusion des SIAs (cm²/s) 

$��C? =$1,57×10-6 

$��D? =$1×10
-6

 (déduit de la 

valeur de �, Eq. V.1.19) 

Facteur pré-exponentiel du coefficient de 
diffusion des lacunes (cm²/s) 

$�È? =$2,8×10-6 

 
Ces paramètres ainsi identifiés permettent d’obtenir un bon accord de la densité volumique et du 

diamètre moyen des boucles < ! > interstitielles, simulées par le modèle de dynamique d’amas à 

450°C, avec les données expérimentales de Hellio et al. [25], [26] (Figure V.2.4). A titre de 
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Figure V.2.3: Sensibilité de la microstructure des boucles de dislocation < % > interstitielles au coefficient 
pré-exponentiel de diffusion des lacunes,$¯Ä%J  fixé à 3,5×10-4 cm²/s et $¯Ä#J  à 4,7×10-4 cm²/s – (a) évolution 

de la densité volumique et (b) évolution du diamètre moyen. 
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comparaison, nous présentons également les résultats obtenus avec la description énergétique de 
Soneda et al. [12] (paramétrisation introduite dans le modèle de Christien et Barbu [7]). A partir de la 
Figure V.2.4, nous constatons la grande sensibilité de la microstructure des boucles de dislocation < ! > à la paramétrisation énergétique. Ce résultat montre l’importance du choix de la description 

énergétique des boucles de dislocation dans le modèle de dynamique d’amas.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

 
Du fait de la grande sensibilité de la microstructure des boucles < ! > interstitielles aux coefficients 

pré-exponentiels de diffusion des SIAs (Figure V.2.2), nous pouvons affirmer que l’identification de ces 

paramètres est obtenue avec une bonne précision. Dans le but d’évaluer la pertinence de l’ajustement 

du facteur pré-exponentiel de diffusion des lacunes, nous calculons le coefficient d’autodiffusion qui 

s’écrit comme suit : 
 

�Cät¾ = Q�È$? ��� ¬r*;ÈÇ 9 ;È)+.&  Eq. V.2.1 

 
où Q est le facteur de corrélation, égal à 0,78 en supposant que tous les sauts atomiques se font avec 

la même fréquence [29].  

En prenant ;ÈÇ = 0,65 eV, ;È) = 2,07 eV (Tableau V.2.1 (c)) et $�È? =$2,8×10-6 cm²/s (Tableau V.2.2), 

le coefficient �Cät¾ vaut 2,49×10-25 cm²/s à 450°C. Dans la littérature, nous citons les travaux de      

Hood [30] qui donnent l’expression du coefficient d’autodiffusion décrivant au mieux les mesures 

expérimentales : 
 

�Cät¾ = :-ö$ ��� jr3-3@$«#.& m $$$"u²/ß Eq. V.2.2 

 
A la température de 450°C, le coefficient d’autodiffusion défini par Hood [30] (Eq. V.2.2) est égal à 
4,43×10-24 cm²/s. L’accord peut être jugé comme satisfaisant, ce qui valide notre valeur de$$�È? 

obtenue à l’issue de la calibration du modèle de dynamique d’amas. 

Une fois les facteurs pré-exponentiels des coefficients de diffusion des auto-interstitiels et des lacunes 
identifiés, le modèle de dynamique d’amas est utilisé pour étudier l’effet de la température d’irradiation 

sur la microstructure des boucles de dislocation < ! > interstitielles. Les évolutions de la densité 

Figure V.2.4: Identification et validation du modèle sur la microstructure des boucles < % > interstitielles 
obtenue expérimentalement dans le zirconium pur irradié aux électrons à 450°C – (a) évolution de la densité 

volumique et (b) évolution du diamètre moyen. 
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volumique et du diamètre moyen de ces boucles, simulées à différentes températures par le modèle 
de dynamique d’amas, sont comparées à celles obtenues expérimentalement par un suivi in-situ lors 
des irradiations aux électrons de 1 MeV [25], [26]. La plage de température d’irradiation examinée par 

Hellio et al. [25], [26] s’étend de 400 à 600°C. Pour ce qui concerne nos simulations par le modèle de 
dynamique d’amas, nous nous limitons à une température maximale de 500°C. De la  Figure V.2.5 (a) 
et la Figure V.2.5 (b), il ressort que la modélisation, à différentes températures d’irradiation, prédit des 
densités et des tailles de boucles < ! > interstitielles en accord satisfaisant avec les données 

expérimentales. Le modèle de dynamique d’amas reproduit correctement l’effet de la température 

d’irradiation sur l’évolution de la microstructure des boucles < ! > interstitielles. Il prévoit bien une 

augmentation de la taille des boucles avec la température, accompagnée d’une diminution de leur 

densité volumique. Comme il a été reporté dans la littérature (§ I.2.3.2.1), la température favorise la 
croissance des boucles au détriment de leur germination.  

A température constante, nous retrouvons l’évolution « typique » de la microstructure des boucles de 
dislocation < ! > avec le temps (ou la fluence) d’irradiation (§ I.2.3.2.2). La densité volumique des 

boucles de dislocation < ! > augmente rapidement jusqu’à atteindre une valeur de saturation au bout 

de quelques centaines de secondes (Figure V.2.5 (a)) alors que les tailles continuent à augmenter 
(Figure V.2.5 (b)). Toutefois, malgré l’accord satisfaisant entre les valeurs expérimentales et les 

valeurs numériques, il semble que le rayon des boucles de dislocation < ! > simulées par le modèle 

de dynamique d’amas suive une loi différente de celle obtenue expérimentalement par                  
Hellio et al. [25], [26]. En effet, comme nous pouvons le constater sur la Figure V.2.5 (b), les mesures 
expérimentales révèlent une sorte de dose d’incubation pour la croissance des boucles < ! > 

interstitielles. Expérimentalement, la taille des boucles évolue avec le temps d’irradiation en suivant 
une fonction de puissance avec un exposant strictement supérieur à 1. Le modèle de dynamique 
d’amas, quant à lui, donne une cinétique de croissance plus classique avec une taille des boucles < ! > interstitielles qui évolue en suivant une fonction de puissance d’exposant strictement inférieur à 

1. Nous notons que le même type de loi d’évolution de la taille des boucles de dislocation < ! > avec 

le temps d’irradiation a été observé dans les alliages de zirconium irradiés aux neutrons à 300°C 
(Figure I.2.7).  
Afin d’expliquer la différence entre la cinétique de croissance des boucles < ! > interstitielles simulée 

par le modèle et celle observée expérimentalement, nous nous référons aux travaux de                
Kiritani et al. [31] qui ont porté sur l’étude de la croissance des boucles interstitielles dans des 

matériaux (Fe, Al, Mo, Cu et Au) irradiés aux électrons. Les auteurs [31] montrent une dépendance de 
la cinétique de croissance des boucles au régime de température considéré (à faible température, la 
taille des boucles évolue selon une fonction de puissance d’exposant strictement inférieur à 1 et à 
température élevée, l’exposant devient strictement supérieur à 1) mais aussi à la mobilité des lacunes 
et à l’efficacité des puits microstructuraux comme les surfaces libres. Ces travaux nous amènent à 
penser que le modèle reproduit bien la cinétique de croissance des boucles < ! > interstitielles à 

faible température, et plus précisément à des températures inférieures à 400°C (Figure V.2.5 (b)). En 
revanche, à température plus élevée, bien que le modèle soit en mesure de donner des valeurs de 
taille de boucles en accord avec les données expérimentales, il ne permet pas de reproduire la 
transition vers une cinétique de croissance décrite par une fonction de puissance d’exposant 

strictement supérieur à 1.  

Par ailleurs, les faibles écarts entre les résultats expérimentaux et numériques peuvent être expliqués 
au regard des incertitudes liées à la validité des données expérimentales et à la calibration du modèle. 
Les analyses microscopiques conduites par Hellio et al. [25], [26] n’ont pas porté sur la nature 

interstitielle ou lacunaire des boucles de dislocation$< ! >. Les auteurs considèrent que les boucles < ! > sont exclusivement interstitielles. Or, si à faible température les boucles sont majoritairement 

interstitielles, à une température élevée la proportion des boucles lacunaires augmente (§ I.2.3.2.1). 
Les densités et les tailles des boucles < ! > interstitielles annoncées par Hellio et al. [25], [26] pour 

des températures élevées seraient donc surestimées. Des valeurs expérimentales plus faibles iraient 
dans le sens d’une meilleure corrélation avec les résultats des simulations. Nous relevons une 
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deuxième source d’incertitude portant sur le facteur � d’anisotropie de diffusion des auto-interstitiels, 

fixé à une valeur obtenue par les simulations atomistiques à la température de 450°C [28], lors de la 
procédure d’identification. Il est difficile d’évaluer la validité de la valeur retenue pour ce paramètre 

dans notre modèle de dynamique d’amas, d’autant plus que l’expression de � (Eq. V.1.15 et             

Eq. V.1.19) prédit une forte influence de la température sur l’anisotropie de diffusion des SIAs, ce qui 

l’est moins par les calculs atomistiques de Samolyuk et al. [28]. 

 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
L’effet de l’orientation cristallographique des surfaces libres de la lame mince sur la microstructure des 
boucles de dislocation$< ! > a été évoqué au début de cette partie. Pour simuler cet effet, l’angle ¹ 

entre l’axe cristallographique < " > et la normale au plan de la lame mince n’est plus considéré 

comme un paramètre figé du modèle mais varie entre 0 et 90°. La Figure V.2.6 (a) et la                
Figure V.2.6 (b) donnent, respectivement, la répartition en densité volumique et en taille moyenne des 
boucles de dislocation < ! > interstitielles et lacunaires en fonction de l’angle$¹.  
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Figure V.2.6: Effet de l’orientation cristallographique des surfaces libres de la lame mince sur la 
répartition des boucles < % > interstitielles et lacunaires dans le zirconium pur irradié à 300°C et à une 
dose de 0,5 dpaNRT – (a) évolution de la densité volumique avec l’angle É et (b) évolution du diamètre 

moyen avec l’angle É. 
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Figure V.2.5: Effet de la température d’irradiation sur la microstructure des boucles < % > interstitielles 
dans le zirconium pur irradié aux électrons – (a) évolution de la densité volumique et (b) évolution du 

diamètre moyen. 
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Les simulations, réalisées à une température de 300°C et à une dose d’irradiation de 0,5 dpaNRT, 

montrent l’effet de l’anisotropie de diffusion des auto-interstitiels sur le taux d’absorption ��û�2û d’un 

défaut ponctuel » par les surfaces libres (§ V.1.2.2.2). Pour des faibles valeurs de$¹, les SIAs se 

déplacent plus rapidement dans le plan de la lame mince, leur probabilité de piégeage par les 
surfaces est donc réduite. Il s’ensuit une favorisation de la germination et de la croissance des 
boucles < ! > interstitielles. Dans le cas des grands angles$¹, les SIAs migrent plus rapidement dans 

la direction perpendiculaire aux surfaces libres des lames minces. Leur taux d’absorption par les 
surfaces libres est augmenté, et inversement leur taux d’absorption par les boucles$< ! >, 

interstitielles et lacunaires, est diminué. Pour cette orientation cristalline, la germination et la 
croissance des boucles < ! > lacunaires est favorisée. La densité des boucles < ! > lacunaires reste 

néanmoins dans ce dernier cas (¹ =$90°) deux ordres de grandeur inférieure à la densité des boucles < ! > interstitielles dans le cas précédent (¹ =$0°). 

La valeur seuil ¹��ä��, de basculement entre les deux configurations peut être déterminée en 

considérant les forces de puits relatives aux surfaces libres et aux boucles de dislocation $< ! >. Cette 

approche a déjà été développée par Christien et Barbu [7]. Aux deux puits considérés (les boucles de 
dislocation < ! > et les surfaces libres), nous associons les biais d’absorption des SIAs suivants : 

 

bC� = �C� r �CÈ�C�  Eq. V.2.3 

b�� =
����K� r ��È�È����K�

 Eq. V.2.4 

 bC�  est le biais d’absorption des auto-interstitiels par les boucles de dislocation$< ! >, qu’elles soient 

interstitielles ou lacunaires. Ce terme englobe le biais induit par l’EID (Eq. V.1.26) et par la DAD        
(Eq. V.1.27) et s’écrit sous cette forme : 
 

bC� = @ r$ @�x� $�C-RUR�  Eq. V.2.5 

 

A 300°C, le facteur d’anisotropie � est égal à 0,81 (Eq. V.1.19). Il en découle un biais bC�  de 0,24.  

En se plaçant dans le cas où l’absorption en volume des défauts ponctuels ne peut pas être négligée 

devant leur absorption par les surfaces de la lame mince (Eq. V.1.42), le biais des surfaces libres pour 

les SIAs, b�� est donné par l’expression suivante : 

 

b�� = @ r`òÇÈòÇ� $�
ý
� = @ r @

C�x� $�C-RUR�
�ý� = @ r �

C�x� $�C-RUR� [âi©6L¹M 9 �'àáâ²L¹M]$ Eq. V.2.6 

 
Le biais des boucles de dislocation < ! > est constant, celui des surfaces libres dépend de 

l’orientation de l’axe < " > par rapport à la normale à leur plan. La Figure V.2.7 montre que pour des 

angles$¹ < ¹��ä��, les SIAs s’annihilent préférentiellement sur les boucles de dislocation < ! > et que 

lorsque ¹ devient supérieur à ¹��ä��, l’absorption des auto-interstitiels par les surfaces libres est 

favorisée par rapport aux boucles de dislocation$< ! >. Cette analyse en termes de force de puits 

explique les résultats de la simulation de la microstructure des boucles de dislocation, et plus 
particulièrement l’inversion de la répartition des boucles < ! > interstitielles et lacunaires à une valeur ¹��ä�� de 62°  (Figure V.2.6 et Figure V.2.7). 

Il est important de bien remarquer le caractère binaire de ce système de simulation : croissance des 
boucles < ! > interstitielles pour des faibles valeurs de ¹ et croissance des boucles < ! > lacunaires 
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pour des angles ¹ élevés. Il apparait donc que le modèle de dynamique d’amas, ainsi « construit », ne 

reproduit pas la coexistence des boucles de dislocation < ! > interstitielles et lacunaires, démontrée 

expérimentalement par Griffiths et al. [32] dans des lames minces de zirconium pur irradiées aux 
électrons de 1 MeV à 442°C. La question de la coexistence des boucles < ! > interstitielles et 

lacunaires est abordée d’un point de vue expérimental dans l’annexe D de ce mémoire. En vue de 
reproduire dans le modèle de dynamique d’amas la coexistence des boucles < ! > interstitielles et 

lacunaires, un travail de réflexion a porté sur les efficacités d’absorption �Cû des défauts ponctuels par 

les boucles de dislocation < ! > (effet de l’anisotropie en position de col sur la diffusion des défauts 

ponctuels dans les champs de contrainte des boucles de dislocation [33], approche auto-cohérente 
selon laquelle les efficacités d’absorption évoluent avec la taille de la boucle et la force totale des puits 

de la microstructure [34], …).   
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

V.2.2.2 Modélisation de l’évolution de la microstructure du Zircaloy-4 irradié aux électrons à 

des doses supérieures à la dose seuil d’apparition des boucles à composante < # > 

 
Forts des résultats de validation du modèle de dynamique d’amas sur la microstructure des boucles 

de dislocation < ! > formées dans le zirconium pur irradié aux électrons à faibles doses, nous 

poursuivons notre démarche d’identification séquentielle des paramètres du modèle pour un système 
de simulation plus complexe : l’alliage Zircaloy-4 irradié aux électrons jusqu’à des doses élevées 
supérieures à la dose seuil d’apparition des boucles à composante < " >. Les données 

expérimentales, servant comme une base de validation du modèle, proviennent des irradiations aux 
électrons de 1 MeV des lames minces de Zircaloy-4 à 300°C [35], [36]. Les mêmes conditions 
d’irradiation ont été introduites dans le modèle de dynamique d’amas (Tableau V.2.3 (a)). En 
conservant les mêmes valeurs pour les paramètres matériau (Tableau V.2.3 (b)), nous introduisons 
une deuxième population de boucles de dislocation, les boucles à composante $< " > à laquelle nous 

attribuons son vecteur de Burgers qui se décompose en une composante coin de norme �� = " PW  et 

une composante vis de norme$!_3 3W . L’énergétique des boucles à composante < " > introduite dans 

la partie V.1.2.1.2 est spécifiée dans le Tableau V.2.3 (c). Pour cette étape de calibration du modèle, 
les facteurs pré-exponentiels de diffusion des auto-interstitiels et des lacunes sont fixés à leur valeur 

Figure V.2.7: Evolution des biais des boucles de dislocation < % > et des surfaces 
libres avec l’angle$É, à la température de 300°C. 
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ajustée précédemment (§ V.2.2.1). Ces valeurs sont retenues du fait qu’elles reproduisent au mieux 

l’évolution de la microstructure du zirconium pur irradié aux électrons pour des faibles doses 

d’irradiation.  

Tableau V.2.3: Paramètres fixés au cours des simulations du Zircaloy-4 irradié aux électrons à forte dose 
– (a) paramètres définissant le système de simulation, (b) paramètres caractérisant le matériau et (c) 

paramètres énergétiques et paramètres de diffusion.  

Système de simulation 

Système Lame mince 

Epaisseur (nm) 400 

Orientation 
cristalline  É (°) 

90 

Particules incidentes 
Electrons de 

1 MeV 

Taux de création de 
défauts (dpaNRT/s) 

6,3×10-3 

Facteur A 0,3 

Temps d’irradiation (s) 2,38×103 

Dose d’irradiation 
(dpaNRT) 

15 

Température 
d’irradiation (°C) 

300 

 

Paramètres matériau 

Paramètres du réseau 
(nm) 

! = 0,323 " = 0,515 

Densité des dislocations B 
(cm-2) 

108 

Vecteur de Burgers des 
boucles < % > (nm) 

� = ! = 0,323 

Vecteur de Burgers des 
boucles à composante < # > (nm) 

� = CL" PW M² 9 *!_3 3W +6 

= 0,318 

Efficacité d’absorption 
des lacunes par les 

dislocations droites$êÌî 
1 

Efficacité d’absorption 
des SIAs par les 

dislocations droites êÌÄ  
1,1 

 

(a) (b) 
 

Paramètres énergétiques et paramètres de diffusion  

Energie de formation des défauts ponctuels (eV) 
;�) = 2,88 ;È) = 2,07 

Energie de liaison des petits amas (eV) 

;6�)� = 0,8 ;6È-C)È = 0,188 et ;7È-C)È = 0,388 ;6È-D)È = 0,106 et ;7È-D)È = 0,448 

Facteur de forme ® des boucles < % > 1,1 

Facteur de forme ® des boucles à composante < # > 1,13 

Rayon de cœur Å# pour les boucles < % > 0,23 ! 

Rayon de cœur Å# pour les boucles à composante < # > 0,32 ! 

Coefficient élastique 4K  (eV/ Å) 0,25 

Facteur pré-exponentiel du coefficient de diffusion des 
SIAs (cm²/s) 

$��C? =$1,57×10-6 

$��D? =$1×10-6  

Facteur pré-exponentiel du coefficient de diffusion des 
lacunes (cm²/s) 

$�È? =$2,8×10-6 

(c) 
 
Dans le modèle de dynamique d’amas, le passage du zirconium pur au Zircaloy-4 se fait à travers la 
prise en compte, de manière approchée, de l’effet des solutés sur la diffusion des défauts ponctuels et 

sur l’énergie de faute d’empilement des boucles à composante < " >. Les paramètres ajustés sont 

donc les énergies de migration des auto-interstitiels et des lacunes et l’énergie de faute d’empilement 

basale des boucles à composante$< " >.  L’identification de ces paramètres énergétiques est réalisée 

sur la base des résultats de travaux atomistiques et expérimentaux portant sur l’interaction de l’étain, 
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du fer et de l’oxygène, éléments d’addition principaux du Zircaloy-4 (Tableau I.1.2), avec les défauts 
ponctuels et leur influence sur l’énergie de faute d’empilement basale. Comme valeurs de départ, il 

semble raisonnable de prendre les données atomistiques calculées en ab-initio pour le zirconium pur  

(Tableau V.1.1, Tableau V.1.2 et Tableau V.2.1).  

Nous allons maintenant procéder à une analyse détaillée de l’effet de chacun de ces éléments 
chimiques, effet introduit d’une manière approchée dans le modèle de dynamique d’amas, et à une 
évaluation de la sensibilité du modèle aux paramètres ajustés : 
 

o Effet de l’étain sur l’anisotropie de diffusion des auto-interstitiels : L’étain présente une 
grande solubilité dans le domaine α du zirconium. Aux teneurs considérées pour le Zircaloy-4, 
il est totalement dissous et forme une solution solide substitutionnelle avec la matrice Zr-α     
(§ I.1.2.1.2). Les calculs atomistiques [37] montrent une faible interaction de l’étain avec les 
lacunes. En revanche, la diffusion des auto-interstitiels semble être affectée par la présence 
de cet élément chimique suivant deux régimes d’évolution avec la température. A faible 
température, les atomes d’étain repoussent les auto-interstitiels qui, en tentant de vaincre 
cette répulsion, voient leur mobilité suivant les directions cristallographiques < ! > et$$< " > 

se réduire [37]. A des températures élevées, les auto-interstitiels réussissent à vaincre la 
répulsion des atomes d’étain. Plus spécifiquement, à partir de 400°C, le coefficient de 
diffusion des SIAs suivant la direction < ! > se rapproche de celui calculé dans le zirconium 

pur. Concernant leur diffusion suivant la direction$< " >, Christensen et al. [37] montrent 

qu’au-delà de 500°C, le coefficient ��D dans le Zr + 2,5%Sn est quasi-identique à celui dans le 

zirconium pur. En s’appuyant sur ces résultats et moyennant l’hypothèse que la diffusion des 

auto-interstitiels suivant la direction cristallographique < " > ne varie pas en présence de 

l’étain, ce qui est le cas à température élevée, nous proposons d’augmenter l’énergie de 

migration ;�CÇ des SIAs suivant l’axe$< ! >. L’élévation de la barrière de migration des auto-

interstitiels suivant la direction < ! > conduit à une diminution de leur mobilité et à une 

augmentation du facteur d’anisotropie de diffusion � (Eq. V.1.19). L’efficacité de capture des 

SIAs par les boucles à composante < " > est alors augmentée (Eq. V.1.25), induisant ainsi 

une diminution de la densité volumique des boucles lacunaires à composante < " >       

(Figure V.2.8 (a)) et une réduction de leur taille moyenne (Figure V.2.8 (b)). A 15 dpa, une 
augmentation de 0,01 eV de ;�CÇ induit une diminution de la densité linéique des boucles à 

composante < " > d’environ 30% (Figure V.2.8 (c)). Nous constatons donc une forte 

sensibilité de la microstructure des boucles à composante < " > vis-à-vis de l’énergie de 

migration des auto-interstitiels suivant l’axe < ! > !; 

o Effet du fer sur la diffusion des lacunes : Plusieurs mécanismes peuvent être envisagés 
pour simuler l’effet du fer en solution dans la matrice de zirconium. Nous citons par exemple, 

le mécanisme de ségrégation du fer sur les germes de boucles à composante < " > ou la 

précipitation des atomes de fer dans le plan de base sous la forme d’une structure proche de 
celle de Zr2Fe qui agit comme un site de germination des boucles à composante < " >           

(§ I.2.4.3.2). Pour envisager de tels mécanismes, il faut considérer au préalable la remise en 
solution du fer par l’amorphisation sous irradiation des phases de Laves. Des modèles traitant 
l’amorphisation sous irradiation aux neutrons des phases de Laves de type Zr(Fe,Cr)2 dans le 
Zircaloy-4 existent dans la littérature [38]. L’introduction explicite de ce phénomène dans le 

modèle de dynamique d’amas ajouterait des paramètres ajustables supplémentaires. De  
surcroît, la complexité des mécanismes physiques à l’origine de la germination hétérogène 

des boucles à composante < " > ou de la ségrégation du fer sur les fautes d’empilement 

nécessite des développements conséquents du code de dynamique d’amas. Nous avons 
donc préféré prendre en compte de manière approchée et simplifiée l’effet du fer sur la 

diffusion des défauts ponctuels via les énergies de migration. Bien entendu, par souci de 
simplification, nous ne prenons pas en considération la phénoménologie de la remise en 
solution du fer dans la matrice de zirconium.  
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Plusieurs auteurs s’accordent sur le fait que le fer est un diffuseur « ultra-rapide » qui 
augmente le coefficient d’autodiffusion du zirconium [30], [39]. Les lacunes s’associent avec 

les atomes de fer pour former un couple fer-lacune dont la mobilité est contrôlée par celle de 
l’atome interstitiel « ultra-rapide » de fer. L’augmentation de la diffusion des lacunes est une 
des explications qui permet d’étayer la constatation d’une élévation du coefficient 
d’autodiffusion du zirconium avec la teneur en fer. D’autres justifications ont été avancées, 
comme par exemple l’effet du fer sur la stabilité thermodynamique des lacunes se traduisant 
par un abaissement de leur énergie de formation et donc de l’énergie d’activation de         
l’auto-diffusion [40]. Toutefois, jusqu’à présent, aucun consensus n’a été clairement dégagé 

quant à l’effet du fer sur les mécanismes de formation et de migration des lacunes. Pour cette 
raison, nous choisissons de nous appuyer sur les résultats expérimentaux [30], [39] et leur 
interprétation [41], [42] qui vont dans le sens d’une diffusion plus rapide des lacunes en 
présence des atomes de fer. Dans le modèle de dynamique d’amas, le paramètre ajusté est 

l’énergie de migration des lacunes$;ÈÇ, dont la diminution favorise la croissance des boucles à 

composante < " > au détriment de la germination. Ainsi, la densité volumique des boucles est 

diminuée (Figure V.2.8 (d)) et leur diamètre moyen est augmenté (Figure V.2.8 (e)).  
La Figure V.2.8 (d), la Figure V.2.8 (e) et la Figure V.2.8 (f) mettent en évidence la grande 
sensibilité de la microstructure des boucles à composante < " > à$$;ÇÈ , où un abaissement de 

0,05 eV conduit à une diminution de$�D d’environ 84%, une augmentation du diamètre moyen 

de 72% et une diminution de la densité linéique ÍD de 71% ; 
o Effet de l’oxygène sur l’énergie de faute d’empilement basale : Les simulations 

atomistiques [37], [43] montrent que les atomes d’oxygène n’interagissent pas avec les 

lacunes. Il en découle que l’oxygène n’a aucun effet sur la stabilité ni sur la diffusion des 
lacunes. Domain [43] met en évidence, via des calculs ab-initio, une augmentation de 
l’énergie de faute d’empilement basale en présence des atomes d’oxygène dans la matrice 
Zr-α. En prenant un taux de couverture des sites interstitiels par les atomes d’oxygène de 1, 
l’augmentation de l’énergie de faute d’empilement basale est évaluée à 30% [43]. L’élévation 
de l’énergie de faute d’empilement basale a pour effet de rendre la formation des boucles à 

composante < " > plus coûteuse en énergie. Leur stabilité se trouve donc réduite. Il en 

découle une diminution de la densité volumique des boucles à composante$< " >. Ces 

résultats atomistiques contredisent l’effet de l’oxygène reporté par les observations 

expérimentales, selon lesquelles la densité des boucles à composante < " > est plus élevée 

à forte teneur d’oxygène [44]. Néanmoins, il est important de bien signaler que l’effet observé 

peut être la manifestation de la présence de plusieurs éléments chimiques et de leurs 
affinités. Pour déterminer le rôle de l’oxygène sur l’évolution de la microstructure des boucles 

à composante$< " >, il conviendrait d’élaborer un alliage modèle dans lequel seule la teneur 

de cet élément varie.  
Dans le modèle de dynamique d’amas, nous faisons le choix de nous appuyer sur les 
résultats des simulations de Domain [43]. Toutefois, nous tenons à bien préciser que 
l’augmentation de 30% de l’énergie de faute d’empilement basale concerne la faute 
d’empilement de type �6 et un taux de couverture de 1. Pour cette raison, nous ne considérons 

ce résultat qu’à titre qualitatif. Le pourcentage d’augmentation de l’énergie de faute 

d’empilement , des boucles à composante < " > sera déterminé par la calibration du modèle 

sur les données expérimentales de de Carlan [35], [36]. Comme nous pouvons le constater à 
partir de la Figure V.2.8 (g) et de la Figure V.2.8 (h), la densité volumique des boucles à 
composante < " > est beaucoup plus sensible à , que ne l’est leur diamètre moyen. Une 

augmentation de l’énergie de faute d’empilement des boucles à composante < " > de           

15 mJ/m² diminue de 23% leur densité volumique$�D, leur taille n’augmentant que de 1,5%.  

 
En évaluant l’amplitude de l’effet de chacun de ces paramètres sur les grandeurs caractéristiques des 
boucles à composante$< " >, nous avons pu établir une démarche de calibration du modèle de 

dynamique d’amas. Le paramètre , n’influençant que très légèrement la taille moyenne des boucles, 
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celle-ci est obtenue au moyen d’un ajustement de deux paramètres : l’énergie de migration ;�CÇ des 

auto-interstitiels suivant la direction < ! > et l’énergie de migration $;ÈÇ des lacunes. La diminution de 

la densité volumique et linéique des boucles à composante$< " > résulte, quant à elle, d’un 

ajustement progressif des trois paramètres$;�CÇ, $;ÈÇ et$$,.  
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Par souci de cohérence, nous considérons dans le modèle de dynamique d’amas le même critère de 

comptage des boucles à composante < " > établi pour notre étude expérimentale (§ II.3.3). Selon ce 

critère, les boucles à composante < " > ont une taille minimum de 9 nm. Comme nous pouvons le 

constater sur les courbes de la Figure V.2.8, ce critère introduit, d’une manière artificielle, une dose 
d’incubation des boucles à composante$< " >. A noter, toutefois, que la dose d’incubation des boucles 

à composante < " > n’est pas réellement introduite dans la version actuelle du modèle de dynamique 

d’amas. Les pistes de réflexion portant sur l’origine du seuil de nucléation de ces boucles nous 

mènent, vraisemblablement, à considérer la remise en solution progressive du fer dans la matrice et 
une germination hétérogène des amas de boucles à composante$< " > sur les précipités de fer dans 

le plan de base. Dans leur modèle, Christien et Barbu [16] ont défini une concentration constante 
d’amas bidimensionnels de fer de taille 1 nm. Ces amas, introduits avant irradiation, s’apparentent à 

des germes de boucles de dislocation lacunaires basales. Une fois le régime stationnaire atteint, ces 
amas reçoivent un flux net de lacunes et grandissent. Dans ce modèle, la dose d’incubation des 

boucles à composante < " > correspond à la dose d’irradiation à laquelle le régime stationnaire 

s’établit (�K� $�� $D �È�È). Cette approche d’introduction de la dose d’incubation des boucles à 
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Figure V.2.8: Sensibilité de la microstructure des boucles à composante < # > aux trois paramètres ajustés 
dans le modèle de dynamique d’amas – (a), (b) et (c) variation de l’énergie de migration 3Ä%7  des auto-

interstitiels suivant la direction cristallographique < % >, (d), (e) et (f) variation de l’énergie de migration 3î7 
des lacunes, 3Ä%7  étant fixée à 0,25 eV, (g), (h) et (i) variation de l’énergie de faute d’empilement 5 des 

boucles à composante < # >, 3Ä%7  étant fixée à 0,25 eV et 3î7 à 0,65 eV. 



Chapitre 5 
MODELISATION PAR LA METHODE DE DYNAMIQUE D’AMAS DE LA 
MICROSTRUCTURE ET DE LA CROISSANCE SOUS IRRADIATION DU 
ZIRCONIUM ET DU ZIRCALOY-4 

 

194 
 

Dose d'irradiation (dpaNRT)

0 2 4 6 8 10 12 14 16

D
e

n
s
it
é

 l
in

é
iq

u
e

 L
c
 d

e
s 

b
o

u
cl

e
s 

<
c>

 (
cm

-2
)

0

5,0x107

108

1,5x108

2,0x108

2,5x108

Simulation DA
Expériences, de Carlan [35],[36]

composante < " > dans le modèle de dynamique d’amas souffre de deux limites. Premièrement, le 

fait d’introduire une concentration constante d’amas de fer, précurseurs des boucles à        
composante$< " >, limite la germination de nouvelles boucles et impose une densité constante des 

boucles à composante < " > tout le long de l’irradiation. Deuxièmement, le problème de la remise en 

solution du fer n’est pas correctement traité, les amas de fer se formant dans le plan de base avant 
même le début de l’irradiation.   

En guise de vérification, nous avons introduit dans le modèle de dynamique d’amas en plus des 
boucles basales lacunaires des boucles basales interstitielles. Les résultats de la simulation à forte 
dose d’irradiation montrent que, conformément aux observations expérimentales (§ I.2.4), seules les 
boucles basales lacunaires grandissent. Compte tenu de l’anisotropie de diffusion (§ V.1.2.1.1), le 
biais des boucles basales interstitielles pour les auto-interstitiels est inférieur au biais moyen du milieu. 
Les boucles basales interstitielles reçoivent un flux net de lacunes et ne peuvent donc croître. Une fois 
ce point préliminaire vérifié, le modèle considère par la suite une population de boucles de dislocation < ! > interstitielles et lacunaires et une population de boucles à composante < " > exclusivement 

lacunaires.  

Les paramètres évalués par l’ajustement de la microstructure des boucles à composante < " > sur les 

observations expérimentales de de Carlan [35], [36] sont regroupés dans le Tableau V.2.4. La valeur 
ajustée de l’énergie de migration ;�CÇ des auto-interstitiels augmente le facteur d’anisotropie � à une 

valeur de 0,92. La variation de l’énergie de faute d’empilement , correspond à une augmentation de 

26,5% par rapport à la valeur calculée en ab-initio pour le zirconium pur.  
 

Tableau V.2.4: Paramètres énergétiques ajustés lors de la calibration du modèle simulant la 
microstructure des boucles à composante < # > dans le Zircaloy-4 irradié aux électrons à 300°C. 

Paramètres énergétiques 

Energie de migration des SIAs suivant la 
direction < % > (eV) 

;�CÇ = 0,288  

Energie de migration des lacunes (eV) ;ÈÇ = 0,57 

Energie de faute d’empilement des 

boucles à composante < # > (mJ/m²) 
, = 186 

 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure V.2.9: Identification et calibration du modèle sur la densité linéique des 
boucles à composante < # > obtenue expérimentalement dans le Zircaloy-4 irradié 

aux électrons à 300°C. 
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La densité linéique des boucles à composante < " >, simulée par le modèle ainsi calibré et 

représentée dans la Figure V.2.9, est en très bon accord avec les points expérimentaux de de Carlan 
[35], [36]. 

A 300°C, nous ne disposons pas de valeurs expérimentales de la densité volumique et de la taille des 
boucles à composante$< " >. Néanmoins, de Carlan [35] a suivi in-situ l’évolution du diamètre de trois 

boucles à composante < " > avec la dose d’irradiation à la température de 350°C. Comme l’illustre la 

Figure V.2.10, le modèle reproduit correctement la cinétique de croissance des boucles à composante < " >. Les tailles moyennes des boucles simulées sont en bon accord avec celles mesurées 

expérimentalement.  
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Intéressons-nous maintenant à la microstructure des boucles de dislocation$< ! >. Pour cela, nous 

considérons le système de simulation défini dans le Tableau V.2.3, mais nous nous plaçons dans la 
configuration favorisant la formation des boucles < ! > interstitielles dans le modèle de dynamique 

d’amas, ce qui consiste à prendre une faible valeur pour l’angle$¹, 30° dans cet exemple (§ V.2.2.1). 

Le modèle, calibré avec le jeu de paramètres du Tableau V.2.4, simule convenablement l’évolution de 

la microstructure des boucles de dislocation$< ! >. Comme attendu, les boucles de dislocation < ! > 

sont principalement interstitielles. A une dose de 1 dpaNRT et pour une température d’irradiation de 

300°C, la taille moyenne des boucles < ! > interstitielles est de 7 nm et leur densité volumique est de 

9,4×1016 cm-3. Nous ne disposons pas de données expérimentales sur la microstructure des boucles 

de dislocation < ! > formées dans ces conditions d’irradiation, mais nous pouvons affirmer que les 

simulations donnent un bon ordre des grandeurs caractéristiques de ces boucles (§ V.2.2.1 et I.2.3). 
Leur taille semble, néanmoins, un peu faible et leur densité volumique un peu élevée. Par ailleurs, 
d’après la Figure V.2.5, nous pouvons noter qu’à 300°C, les boucles de dislocation < ! > formées 

dans le zirconium pur sont plus grandes (diamètre moyen d’environ 15 nm à 0,19 dpa) et moins 

nombreuses (densité volumique de 1016 cm-3 à 0,14 dpa, cette valeur est proche de la valeur de 
saturation) que celles obtenues dans le Zircaloy-4 irradié à la même température. Ce résultat est 
cohérent avec les observations microscopiques recensées dans la littérature (§ I.2.3.2.3).  
  

Figure V.2.10: Evolution de la taille des boucles à composante < # > avec la 
dose d’irradiation à 350°C. 
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V.3 Application du modèle aux irradiations aux ions 

V.3.1 Modélisation de la microstructure du Zircaloy-4 irradié aux ions sans contrainte 
 
Dans cette partie, le modèle de dynamique d’amas est appliqué aux irradiations aux ions et est calibré 

sur la base de nos résultats expérimentaux acquis lors des irradiations des échantillons « témoins » 
de Zircaloy-4 aux ions Zr+ de 600 keV (§ III.3). Les échantillons irradiés se présentent sous la forme 
de languettes polies une face. Pour prendre en compte l’effet de la surface libre, nous considérons 
comme système de simulation une lame mince dont l’épaisseur est fixée, tout comme pour l’étude 

précédente (§ V.2.2.2), à 400 nm. L’angle ¹ entre l’axe cristallographique < " > et la normale au plan 

de la lame est pris égal à 90°. La température d’irradiation est de 300°C. Au cours des campagnes 
d’irradiation aux ions menées sur l’accélérateur ARAMIS, le flux des ions incidents et le taux de 

création de dommage résultant varient d’une expérience à une autre (Tableau III.2.1 et            
Tableau IV.2.1). Dans le cadre de cette étude, les simulations sont effectuées à un taux de création 
de dommage moyen de 2×10-4 dpaNRT/s. Le Tableau V.3.1 recense les paramètres fixés dans le 

modèle pour la simulation de la microstructure du Zircaloy-4 irradié aux ions. Parmi ces paramètres, 
nous retrouvons ceux issus de la calibration du modèle sur les irradiations aux électrons. Ces 
paramètres correspondent aux facteurs pré-exponentiels de diffusion des défauts ponctuels               
(§ V.2.2.1), à l’énergie de migration des SIAs suivant la direction$< ! >, à l’énergie de migration des 

lacunes et à l’énergie de faute d’empilement des boucles à composante < " > (§ V.2.2.2).  

L’application du modèle de dynamique d’amas aux irradiations aux ions revient à inclure l’effet des 
cascades de déplacements, absentes lors des irradiations aux électrons. Cet effet se traduit par deux 
aspects : la diminution de l’efficacité de production des paires de Frenkel et la formation des amas 

interstitiels et lacunaires dans les cascades. Les cascades de déplacements génèrent un dommage 
localisé dans la matrice. L’accumulation localisée des défauts ponctuels favorise leur recombinaison 

et donc leur annihilation mais aussi leur agrégation en petits amas bidimensionnels. Il s’ensuit une 

diminution de la fraction des paires de Frenkel « survivantes » à la recombinaison et à la formation 
des amas dans les cascades. Dans le modèle de dynamique d’amas, l’efficacité de production des 

paires de Frenkel est représentée par le facteur$$?, introduit dans la partie V.1.2.3. Nous rappelons 

que ce facteur inclut le coefficient de correction 0,3 qui prend en compte les corrélations spatiales 
entre les défauts dans le modèle de dynamique d’amas (§ V.1.2.3). Le facteur ? constitue le premier 

paramètre ajustable du modèle appliqué aux irradiations aux ions. Il agit principalement sur la densité 
volumique (Figure V.3.1 (a)) et linéique (Figure V.3.1 (c)) des boucles à composante$< " >. En 

diminuant le facteur$$?, le nombre de lacunes libres « survivantes » à la relaxation de la cascade dans 

la matrice est abaissé. Il en découle une diminution de la probabilité de germination des boucles 
lacunaires à composante$< " >. Les tailles des boucles déjà formées sont également réduites    

(Figure V.3.1 (b)), mais dans une moindre mesure que les densités.  

La taille moyenne des boucles à composante$< " >, simulées par le modèle de dynamique d’amas 

avant la prise en compte de l’effet des cascades de déplacements, est beaucoup trop grande par 
rapport aux valeurs expérimentales regroupées dans le Tableau III.3.1. Pour se rapprocher de ces 
données expérimentales, le travail d’ajustement a porté, en premier lieu, sur la diminution du 
coefficient$$?. La confrontation aux valeurs expérimentales conduit à un abaissement de ce 

paramètre$d’un facteur 10 (Tableau V.3.2) dans le modèle de dynamique d’amas. Avec un tel 

ajustement, la taille des boucles à composante < " > est réduite d’un facteur 3 (diamètre moyen de 

351 nm pour ?$ = 0,3  et de 117 nm pour ? = 0,03). Comme le prédit l’étude de sensibilité, les 

densités des boucles à composante < " > sont diminuées considérablement. Cette diminution est 

compensée ultérieurement par l’introduction de petits amas lacunaires formés dans les cascades de 
déplacements. La validité de l’identification du paramètre ? peut être vérifiée au regard des résultats 

de simulation des cascades en Dynamique Moléculaire [22]. Gao et al. [22] trouvent une valeur ? de 
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0,2 pour des cascades de 20 keV et pour une température de 330°C. En incluant le coefficient de 
correction 0,3, la valeur de référence pour le coefficient $? serait de 0,06.  

 
Tableau V.3.1: Paramètres fixés au cours des simulations du Zircaloy-4 irradié aux ions – (a) paramètres 

définissant le système de simulation, (b) paramètres caractérisant le matériau et (c) paramètres 
énergétiques et paramètres de diffusion. 

Système de simulation 

Système Lame mince 

Epaisseur (nm) 400 

Orientation 
cristalline  É (°) 

90 

Particules incidentes 
Ions de     
600 keV 

Taux de création de 
défauts (dpaNRT/s) 

2×10-4 

Temps d’irradiation (s) 3,5×104 

Dose d’irradiation 
(dpaNRT) 

7 

Température 
d’irradiation (°C) 

300 

 (a) 

Paramètres matériau 

Paramètres du réseau (nm) 
! = 0,323 " = 0,515 

Densité des dislocations B 
(cm-2) 

108 

Vecteur de Burgers des 
boucles < % > (nm) 

� = ! = 0,323 

Vecteur de Burgers des 
boucles à composante < # > (nm) 

� = CL" PW M² 9 *!_3 3W +6 

= 0,318 

Efficacité d’absorption des 
lacunes par les dislocations 

droites$êÌî  
1 

Efficacité d’absorption des 
SIAs par les dislocations 

droites êÌÄ  
1,1 

 

 (b) 
 

Paramètres énergétiques et paramètres de diffusion  

Energie de formation des défauts ponctuels (eV) 
;�) = 2,88 ;È) = 2,07 

Energie de migration des défauts ponctuels (eV) 
;�CÇ = 0,288 et ;�DÇ = 0,29 ;ÈÇ = 0,57 

Energie de liaison des petits amas (eV) 

;6�)� = 0,8 ;6È-C)È = 0,188 et ;7È-C)È = 0,388 ;6È-D)È = 0,106 et ;7È-D)È = 0,448 

Facteur de forme ® des boucles < % > 1,1 

Facteur de forme ® des boucles à composante < # > 1,13 

Rayon de cœur Å# pour les boucles < % > 0,23 ! 

Rayon de cœur Å# pour les boucles à composante < # > 0,32 ! 

Energie de faute d’empilement des boucles à 
composante < # > (mJ/m²) 

, = 186 

Coefficient élastique 4K  (eV/ Å) 0,25 

Facteur pré-exponentiel du coefficient de diffusion des 
SIAs (cm²/s) 

$��C? =$1,57×10-6 

$��D? =$1×10-6  

Facteur pré-exponentiel du coefficient de diffusion des 
lacunes (cm²/s) 

$�È? =$2,8×10-6 

(c) 
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Dans une deuxième étape, nous introduisons dans le modèle les amas formés dans les cascades de 
déplacements. L’objectif de cette étape d’identification est d’augmenter la densité volumique des 

boucles à composante$< " >, tout en réduisant leur taille moyenne. La voie qui nous semble la plus 

pertinente pour améliorer la prédiction de l’évolution de la microstructure du Zircaloy-4 irradié aux ions 
par le modèle est de considérer des petits amas lacunaires, précurseurs des boucles à composante < " > et des amas interstitiels, précurseurs des boucles de dislocation$< ! > interstitielles. Pour 

assurer une certaine cohérence interne du modèle, nous introduisons de manière équivalente aux 
amas lacunaires basaux, des amas lacunaires prismatiques, précurseurs des boucles de dislocation < ! >$lacunaires. Une fois le type des amas bien défini, il reste à spécifier leur taille ~ et leur 

proportion Qs (§ V.1.2.3). Ces deux paramètres ont été déterminés de façon à reproduire au mieux les 

résultats expérimentaux.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Le modèle de dynamique d’amas calibré avec le jeu de paramètres donné dans le                     

Tableau V.3.2 reproduit de manière raisonnable la microstructure des boucles à composante$< " >. 

Nous notons, à partir de la Figure V.3.2 (a), un accord satisfaisant de la densité volumique des 
boucles à composante < " > simulée par le modèle avec celle mesurée expérimentalement. Le 

modèle surévalue la taille moyenne et la densité linéique des boucles à composante$< " >, mais il 

Figure V.3.1: Sensibilité de la microstructure des boucles à composante < # > au facteur A$de 
production des paires de Frenkel – (a) évolution de la densité volumique, (b) évolution du diamètre 

moyen et (c) évolution de la densité linéique. 
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n’en demeure pas moins que les valeurs simulées sont du bon ordre de grandeur et relativement 

proches des points expérimentaux (Figure V.3.2 (b) et Figure V.3.2 (c)).  
 
Tableau V.3.2: Paramètres ajustés lors de la calibration du modèle simulant la microstructure des boucles 

à composante < # > dans le Zircaloy-4 irradié aux ions à 300°C. 

Paramètres considérant l’effet des cascades de déplacements 

Facteur d’efficacité de production des 
paires de Frenkel 

? = 0,03 

Formation des amas lacunaires 
précurseurs des boucles à composante < # > dans les cascades 

~ = 9 Qs = 1,3×10-4 

Formation des amas lacunaires 
précurseurs des boucles < % > lacunaires 

dans les cascades 

~ = 9 Qs = 1,3×10-4 

Formation des amas interstitiels 
précurseurs des boucles < % > 
interstitielles dans les cascades 

~ = 6 Qs = 0,1 
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Figure V.3.2: Identification et validation du modèle sur la microstructure des boucles à composante < # > 
obtenue expérimentalement dans le Zircaloy-4 irradié aux ions à 300°C – (a) évolution de la densité 

volumique, (b) évolution du diamètre moyen et (c) évolution de la densité linéique. 
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Le présent modèle nous permet de connaître avec une certaine précision la microstructure du 
Zircaloy-4 irradié aux ions. Il serait toutefois nécessaire de déterminer plus précisément la distribution 
des amas formés dans les cascades de déplacements via des simulations de type Monte Carlo. Ces 
calculs viendraient étayer et compléter la procédure rudimentaire d’ajustement, utilisée à la dernière 

étape de calibration du modèle, correspondant à l’introduction des amas interstitiels et lacunaires 
bidimensionnels formés dans les cascades de déplacements. Ce couplage entre les calculs 
atomistiques et les simulations en dynamique d’amas permettrait, dans une certaine mesure, de 

s’affranchir des limites du modèle en termes de capacités prédictives. Ces limites commencent à se 
faire sentir lors de la modélisation de systèmes de plus en plus complexes, introduisant des 
composantes spatiales.  

Une fois le modèle calibré, nous avons souhaité simuler la microstructure des boucles de dislocation < ! > dans le Zircaloy-4 irradié aux ions et confronter nos résultats aux données expérimentales de 

Hellio et al. [25], [26] et de Drouet [45]. Pour un taux de création de dommage de 4×10-4 dpaNRT/s et 

une température d’irradiation de 450°C, le modèle prédit une densité et une taille de boucles < ! > 
cohérentes avec les résultats expérimentaux de Hellio et al. [25], [26]. A 0,7 dpaNRT, la simulation 
prévoit une densité volumique de boucles de dislocation < ! > de 1×1017 cm-3 et un diamètre moyen 

de 3,5 nm. Hellio et al. [25], [26] reportent une densité volumique de 2,6×1016 cm-3 avec un diamètre 

moyen égal à 7 nm. L’accord est donc relativement correct.  

Les conditions d’irradiation des expériences de Drouet [45] sont similaires à celles définies pour notre 
système de simulation (Tableau V.3.1), à l’exception de la température d’irradiation égale à 340°C et 
non à 300°C. Les simulations donnent un bon ordre de grandeur des densités et des tailles de 
boucles de dislocation < ! > comparées aux mesures expérimentales. Toutefois, les boucles sont 

plus nombreuses et plus petites que celles obtenues suite aux irradiations aux ions Zr+ de 600keV. La 
différence entre les prédictions du modèle de dynamique d’amas et les expériences peut trouver son 
origine dans l’écart de température mais aussi dans l’incertitude sur la valeur de l’angle$¹.  

Examinons maintenant l’effet de la température sur les boucles à composante < " > à travers la 

simulation par le modèle de dynamique d’amas de la microstructure du Zircaloy-4 irradié aux ions à 
400°C. Les paramètres d’entrée du modèle sont fixés aux valeurs définies dans le Tableau V.3.1 (à 
l’exception de la température d’irradiation) et le Tableau V.3.2. Conformément aux résultats 
expérimentaux présentés dans la partie III.3.2, le modèle reproduit « qualitativement » le même effet 
de la température. Ainsi, à 400°C les boucles à composante < " > sont plus grandes et moins 

nombreuses qu’à 300°C (Tableau V.3.3), la température favorisant leur croissance au détriment de 
leur germination.  
 
Tableau V.3.3: Comparaison entre les prédictions du modèle et les résultats expérimentaux portant sur la 

microstructure des boucles à composante < # > à 300 et 400°C. 

Simulation/expérience 

Diamètre moyen < Ì > (nm)  
Densité volumique Ê# (cm-3) 

Densité linéique Ë# 
(cm-2) 

300°C 400°C 300°C 400°C 300°C 400°C 

Simulation 48 100 3,31×1014 4,57×108 1,61×109 4,59×103 

Expérience 24 145 3,86×1014 6,45×1013 9,05×108 9,38×108 

 
Dans le Tableau V.3.3, nous confrontons les densités volumiques, les densités linéiques et les 
diamètres moyens des boucles à composante < " > obtenues par les simulations à 300 et 400°C à 

celles mesurées à l’issue des campagnes d’irradiation aux mêmes températures et à la dose de         
7 dpa. Il apparaît qu’à 400°C, la taille moyenne des boucles simulées par le modèle est cohérente 

avec celle mesurée expérimentalement (Tableau V.3.3 et Figure V.3.3). En revanche, le modèle prédit 
un effet beaucoup plus important sur les densités des boucles. A 400°C, la densité volumique est 
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diminuée d’un facteur d’environ 10
6 par rapport à 300°C. Au vu des données expérimentales, la 

microstructure des boucles à composante < " > simulée par le modèle de dynamique d’amas à 400°C 

n’est que partiellement validée, les densités étant beaucoup trop faibles par rapport aux valeurs 

attendues. Un tel résultat peut être expliqué par le fait que la germination hétérogène des boucles à 
composante < " > dans le Zircaloy-4 a été traitée de manière approchée en considérant l’effet du fer 

sur la diffusion des lacunes (§ V.2.2.2). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

V.3.2 Modélisation de l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à 

composante < # > 
 
L’effet d’une contrainte macroscopique sur la microstructure des boucles à composante < " > a été 

examiné au moyen d’une étude expérimentale conduite par des observations en Microscopie 
Electronique en Transmission d’un grand nombre de grains de Zircaloy-4. Cette étude a fait l’objet du 

chapitre 4 de ce mémoire. Les résultats microstructuraux ont été interprétés à la lumière du 
mécanisme SIPA (Stress Induced Preferential Absorption). Dans cette partie, nous proposons tout 
d’abord d’introduire ce mécanisme dans le code de dynamique d’amas, puis de simuler l’effet de la 

contrainte sur la microstructure des boucles à composante < " > dans le Zircaloy-4 irradié aux ions à 

300°C. Enfin, les résultats des simulations sont confrontés aux données microstructurales acquises 
lors des expériences de chargement mécanique sous flux d’ions.  
 

V.3.2.1 Introduction du mécanisme SIPA dans le modèle de dynamique d’amas 

 
Le code de dynamique d’amas est modifié pour prendre en compte l’effet d’une contrainte 

macroscopique sur l’efficacité d’absorption des défauts ponctuels par les boucles de dislocation. 

Plusieurs formalismes ont été proposés pour expliciter l’effet de la contrainte sur l’interaction des 

défauts ponctuels avec les dislocations ou les boucles de dislocation [46]–[55]. L’expression simplifiée 
de Wolfer [53] a été donnée, à titre d’exemple, dans la partie I.3.2.2.1 (Eq. I.3.7) pour montrer la 
dépendance de l’efficacité de capture des défauts ponctuels par les dislocations au déviateur du 
tenseur de contrainte externe et illustrer le mécanisme SIPA comme étant le mécanisme le plus 
communément adopté dans les modèles de fluage d’irradiation.  

Figure V.3.3: Effet de la température sur la taille moyenne des boucles à 
composante$< # >, comparaison simulation – expérience. 
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L’approche adoptée, ici, est celle développée par Woo [56] pour les dislocations droites. Ce choix est 
motivé par le fait que cette approche a l’avantage d’être généralisée et facilement applicable à notre 
cas d’étude. En effet, comme les boucles à composante < " >$sont assez grandes, une approche de 

type dislocation droite est plus adaptée que l’approche de Wolfer [53] (approche de type boucle 
infinitésimale). Le formalisme proposé par Woo [56] pour les dislocations coins a donc été adapté aux 
boucles de dislocation et implémenté dans le code de dynamique d’amas.  

Considérons dans le repère macroscopique (ÿ5- E5 - F5), une dislocation coin de vecteur de Burgers �45  et 

de vecteur ligne ~45 . Comme indiqué sur le schéma de la Figure V.3.4, l’angle ½ représente l’orientation 

de la direction d’application d’une contrainte externe uniaxiale V par rapport au vecteur ligne ~45 et 

l’angle G définit l’orientation du vecteur de Burgers �45 de la dislocation par rapport à l’axe ÿ5 du repère.  

 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
Woo [56] s’appuie sur le modèle de Heald et Speight [47] pour déterminer l’efficacité de capture �xû $LVM$d’un défaut ponctuel » par une dislocation droite en présence d’un champ de contrainte 

macroscopique. Il généralise l’expression pour une orientation quelconque de la contrainte et obtient 
l’expression suivante : 
 

�xûLVM = �xûL:M H@ r 3$L@ r ¤M#û�x-$æRû
PdôL@ 9 ¤M¸#û VLcûL½M 9 ¸cû $âi©²½$àáâ²GMI Eq. V.3.1 

 

Avec �xûL:M$l’efficacité de capture d’un défaut ponctuel » par une dislocation droite en l’absence de 

toute contrainte (§ V.1.2.2.1). �x-$æRû  est la composante de �xûL:M$qui permet de rendre compte de la 

différence d’interaction élastique (EID) entre les défauts ponctuels et la dislocation droite. Dans le 

modèle, le terme �x-$æR� $est égal à 1,1 pour les auto-interstitiels et �x-$æRÈ $$à 1 pour les lacunes      

(Tableau V.3.1 (b)). 

Dans l’équation Eq. V.3.1, ¤ est le coefficient de Poisson du matériau, ô son module de cisaillement, ¸#û le volume de relaxation du défaut ponctuel » et #û le volume de la région affectée par la présence 

du défaut ponctuel » dans la matrice (problème d’inclusion d’Eshelby). Les deux fonctions cûL½M et ¸cû dépendent des propriétés élastiques du défaut ponctuel, considéré comme une inclusion 

d’Eshelby, et plus spécifiquement des deux coefficients ¸ôû ôW  et ¸�û �W  qui correspondent, 

Figure V.3.4: Orientation de la dislocation droite 

dans le repère macroscopique (Õ445-J445- K45). 
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respectivement, à la variation du module de cisaillement et du module de compressibilité dans la 
région affectée par la présence du défaut ponctuel : 
 

cûL½M = L@ r P¤M¸�ûXL@ r ¤M� 9 PL@ 9 ¤M¸�û r$ ö¸ôû[L@ 9 ¤M 9 3$¤$àáâ²½]3:L@ r ¤Mô 9 aLa r ö¤M¸ôû$ 
 

Eq. V.3.2 

Lcû = @öLôû3:L@ r ¤Mô 9 aLa r ö¤MLôû Eq. V.3.3 

 
Nous considérons dans le modèle deux cas extrêmes d’orientation de la contrainte : le cas où la 
contrainte est parallèle à la normale au plan d’habitat de la boucle et le cas où elle lui est 

perpendiculaire. Nous appellerons, dans la suite du chapitre, orientation (1) l’orientation pour laquelle 

la contrainte est parallèle à la normale au plan d’habitat et orientation (2) celle où la contrainte est 

appliquée dans le plan d’habitat de la boucle de dislocation. 

Pour obtenir l’efficacité d’absorption d’un défaut ponctuel par une boucle de dislocation soumise à une 

contrainte d’orientation de type (1) ou (2), il suffit d’intégrer �xû $LVM (Eq. V.3.1) le long de sa ligne. Nous 

obtenons ainsi les expressions suivantes de l’efficacité d’absorption des défauts ponctuels : 
 

$$�ã-ûL2MLVM = �xû ¦V- $½ = dP - $G = :§ $Ma�$ % Pd
¨© j8$"s"� m ; @& ×$ $�sû-RURû  Eq. V.3.4 

�ã-ûL6MLVM = $ H @PdN �xû ¦V- ½-G = dP§ �½
Oè6P
Oè? I $Ma�$ % Pd

¨© j8$"s"� m ; @& ×$ $�sû-RURû  Eq. V.3.5 

 
Après intégration, nous montrons que l’efficacité d’absorption d’un défaut ponctuel » par une boucle 

de dislocation soumise à une contrainte d’orientation de type (2) s’écrit simplement comme suit :  
 

�ã-ûL6MLVM = $�xû ¦V- $½ = da - $G = dP§ $Ma�$ % Pd
¨© j8$"s"� m ; @& ×$ $�sû-RURû  Eq. V.3.6 

 

Dans les équations Eq. V.3.4, Eq. V.3.5 et Eq. V.3.6, $�sû-RURû  représente la composante d’efficacité 

d’absorption des défauts par la boucle de dislocation induite par la différence d’anisotropie de diffusion 

(DAD) entre les SIAs et les lacunes. Ce terme d’efficacité a été défini dans la partie V.1.2.1.1. Selon le 
mécanisme SIPA, la contrainte externe ne modifie que l’interaction élastique entre les défauts 

ponctuels et la boucle de dislocation (ou la dislocation) (§ I.3.2.2.1). Le terme $�sû-RURû  ne varie donc 

pas en présence d’un champ de contrainte macroscopique et est déterminé par l’équation Eq. V.1.24 
pour une boucle prismatique < ! > et par l’équation Eq. V.1.25 pour une boucle basale à 

composante$< " >.  

Il serait possible d’envisager également un mécanisme où la contrainte modifie l’anisotropie de 

diffusion des défauts ponctuels. Ce phénomène, appelé élasto-diffusion [57], est à l’origine du modèle 
SIPA-DAD proposé par Woo. Cependant, les simulations en ab-initio (communication personnelle, 
C.Varvenne) tendent à montrer que l’amplitude de cet effet est faible pour des niveaux de contrainte 

de l’ordre de 100 MPa.   

La simulation de l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles de dislocation dans le 

modèle de dynamique d’amas introduit de nouveaux paramètres d’entrée : amplitude de la contrainte 
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appliquée, type d’orientation de la contrainte ((1) ou (2)), paramètres élastiques du matériau,$¤ et ô et 

ceux des défauts ponctuels$#û, ¸#û, ¸�û �W  et ¸ôû ôW .  

 
V.3.2.2 Modélisation de la microstructure du Zircaloy-4 irradié aux ions sous contrainte  

 
La modélisation de la microstructure du Zircaloy-4 irradié aux ions sous contrainte requiert la 
connaissance des paramètres élastiques des défauts ponctuels, considérés comme des inclusions 
sphériques de propriétés élastiques différentes de celles de la matrice (problème d’inclusion 

d’Eshelby), dans le modèle de Heald et Speight [47] et dans l’approche de Woo [56].  

Pour les volumes de relaxation des auto-interstitiels et des lacunes, nous disposons de valeurs 
expérimentales [58]. En revanche, les autres paramètres élastiques$#û, ¸�û �W  et ¸ôû ôW  ne sont pas 

connus pour le zirconium. En vue de déterminer ces coefficients, des approximations ont été faites sur 
la base des données de Wolfer [59]. Celui-ci attribue un module de cisaillement et de compressibilité 
nul à la lacune, donnant ainsi la valeur de -1 aux coefficients ¸ôÈ ôW  et$$¸�È �W . De plus, nous 

associons aux lacunes un volume #È égal à$$#CtÇ. A partir de ces paramètres, il est possible de 

calculer les polarisabilités de cisaillement et de compressibilité de la lacune et de vérifier si elles sont 
du même ordre de grandeur que celles obtenues pour d’autres matériaux. La polarisabilité de 

cisaillement BûQ et de compressibilité Bû| du défaut ponctuel » s’écrivent sous la forme suivante [50], 

[59] : 

BûQ $= rô$#û @ö$LôûL@ r ¤M@öL@ r ¤Mô 9 PLa r ö¤MLôû Eq. V.3.7 

Bû| $= $r�$#û 3$L�ûL@ r ¤M3L@ r ¤M� 9 L@ 9 ¤ML�û Eq. V.3.8 

 
En prenant un module de Young du zirconium de 80 GPa à 300°C et un coefficient de Poisson de 

0,41 [60], la polarisabilité de cisaillement de la lacune BÈQ vaut 7,35 eV et la polarisabilité de 

compressibilité BÈ| 109 eV. La comparaison de ces valeurs à celles données par Wolfer [59] pour des 

matériaux comme l’aluminium, le cuivre ou le molybdène montre qu’un bon ordre de grandeur est 

obtenu pour BÈQ et BÈ|. BÈ| apparaît, toutefois, un peu élevé par rapport aux valeurs « standards », par 

exemple pour le molybdène la polarisabilité de compressibilité n’est que de 65,2 eV.  

Pour les auto-interstitiels, l’approche est un peu différente. Nous fixons les polarisabilités de 

cisaillement et de compressibilité à des valeurs d’ordre de grandeur commun à plusieurs matériaux 
[59] et nous déterminons, à partir des équations Eq. V.3.7 et Eq. V.3.8, le volume #� et le 

coefficient$$¸�� �W . Ainsi, une polarisabilité B�Q de 150 eV [59] donne au volume #� de la région affectée 

par la présence de l’auto-interstitiel la valeur de 20,4$#CtÇ$(Eq. V.3.7). En considérant une polarisabilité 

de compressibilité B�| de -15 eV [59], le coefficient ¸�� �W  vaut 3,45×10-2 (Eq. V.3.8). Par ailleurs, 

comme pour la lacune, le module de cisaillement de l’auto-interstitiel est pris nul, d’où un coefficient ¸ô� ôW  de -1.  

L’ensemble des paramètres d’entrée pour la simulation de l’effet de la contrainte dans le modèle de 
dynamique d’amas est regroupé dans le Tableau V.3.4. Nous discuterons par la suite la sensibilité des 
résultats aux coefficients élastiques ¸�û �W  et$$¸ôû ôW  des défauts ponctuels. 

Une fois ce jeu de paramètres introduit dans le modèle de dynamique d’amas, nous simulons l’effet 

d’application d’une contrainte de 100 ou de 150 MPa (niveaux de contrainte similaires à ceux 

appliqués expérimentalement, § IV.2.2.1) et d’orientation de type (1) ou (2) vis-à-vis des boucles à 
composante < " >$sur la microstructure du Zircaloy-4 irradié aux ions à 300°C (Tableau V.3.1 et 

Tableau V.3.2).  
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Tableau V.3.4: Valeurs fixées des paramètres d’entrée pour la simulation de l’effet de la contrainte sur la 

microstructure des boucles à composante$< # >. 

Paramètres d’entrée pour la simulation de l’effet de la contrainte 

Coefficient de Poisson   ¤ = 0,41 

Module de cisaillement (GPa) ô = 28 

Volume de relaxation des défauts 
ponctuels 

¸#� = 0,6 #CtÇ ¸#È = - 0,1 #CtÇ 

Volume de la région affectée par la 
présence des défauts ponctuels  

#� = 20,4 #CtÇ #È =$#CtÇ   

Variation du module de cisaillement des 
défauts ponctuels / matrice 

$¸ô� ôW = -1 $¸ôÈ ôW =$-1 

Variation du module de compressibilité 
des défauts ponctuels / matrice  

¸�� � =$W 3,45×10-2 ¸�È � =W  -1 

 
Dans le modèle de dynamique d’amas, la contrainte externe agit sur les biais et la microstructure des 
deux populations de boucles de dislocation, à la fois les boucles prismatiques < ! > et les boucles 

basales à composante$< " >. Une contrainte de type (1) pour les boucles de dislocation < ! > est de 

type (2) pour les boucles à composante$< " >, et inversement. Dans la suite, nous nous intéresserons 

uniquement aux résultats relatifs à l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à 

composante$< " >. Les termes « type (1) » et « type (2) » se réfèrent donc à l’orientation de la 

contrainte V par rapport au plan d’habitat des boucles à composante < " >.  

La Figure V.3.5 représente l’évolution du biais d’interaction des auto-interstitiels avec les boucles à 
composante < " > en fonction de la composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des 

contraintes, notée$VRÜDÝ (Eq. IV.3.1). Comme prédit par le mécanisme SIPA (§ I.3.2.2.1), le biais 

d’interaction des SIAs avec les boucles à composante < " > est diminué pour une contrainte de 

traction appliquée dans le plan d’habitat des boucles (orientation (2) pour laquelle$VRÜDÝ est égale à    

-⅓$V) et est augmenté pour une contrainte de traction parallèle à la normale au plan d’habitat 

(orientation (1) pour laquelle$VRÜDÝ est égale à ⅔ V). L’effet de la contrainte sur les biais d’interaction 

des SIAs par les boucles à composante < " > est d’autant plus marqué que le niveau de contrainte 

est élevé.  

L’effet de la contrainte sur le biais d’interaction des défauts ponctuels avec les boucles à composante < " > et donc sur le flux net des auto-interstitiels et des lacunes est à l’origine de l’évolution de la 

microstructure des boucles sous contrainte. La Figure V.3.6 donne la distribution en taille des boucles 
à composante < " > à la fin de l’irradiation correspondant à la dose de 7 dpaNRT, pour trois 

conditions de simulation différentes : à contrainte nulle, pour une contrainte de 150 MPa d’orientation 

(1) et une contrainte de 150 MPa d’orientation (2). Pour une orientation de type (1), l’augmentation de 
l’efficacité de capture des auto-interstitiels par les boucles à composante < " >, de caractère 

lacunaire, conduit à la diminution de leur vitesse de croissance, la distribution en taille des boucles se 
décalant vers des tailles plus petites (  ) par rapport à la distribution à contrainte nulle (   ). 
Inversement, la diminution du biais d’absorption des SIAs par les boucles lacunaires à composante < " > soumises à une contrainte de type (2) conduit à une augmentation de la vitesse de croissance 

de ces boucles et donc à un décalage de leur distribution vers des tailles plus grandes (   ). Nous 
pouvons noter à partir de la Figure V.3.6 que la densité volumique totale des boucles à composante < " > est peu sensible à l’orientation de la contrainte appliquée. Pour confirmer ces résultats, nous 

examinons l’évolution du diamètre moyen, de la densité linéique et de la densité volumique des 

boucles à composante < " > avec la composante suivant l’axe cristallographique < " > du déviateur 

du tenseur des contraintes,$VRÜDÝ.  
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Figure V.3.6: Simulation en dynamique d’amas de l’effet de la contrainte sur la 
distribution en taille des boucles à composante$< # >. 
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Figure V.3.5: Effet de la contrainte sur le biais d’interaction des auto-interstitiels avec 
les boucles à composante$< # >. 
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Ces évolutions sont données dans la Figure V.3.7. Comme nous l’avons constaté précédemment sur 

la courbe de distribution en taille des boucles à composante < " > (Figure V.3.6), la taille diminue 

pour une contrainte de type (1) et augmente pour une contrainte de type (2) et la densité volumique 
n’est que légèrement influencée par l’application de la contrainte. La densité linéique, quant à elle, 
dépend de l’orientation de la contrainte par rapport à l’axe < " > et évolue linéairement avec$VRÜDÝ. 

Les coefficients des régressions linéaires du diamètre moyen$< � >, de la densité linéique ÍD et la 

densité volumique �D des boucles à composante < " > avec la composante suivant l’axe < " > du 

déviateur du tenseur des contraintes sont consignés dans le Tableau V.3.5.  
 

Tableau V.3.5: Coefficients des évolutions linéaires du diamètre moyen et des densités des boucles à 
composante < # > avec la composante suivant l’axe < # > du déviateur du tenseur des contraintes Z¯Ü#Ý$� 

 Pente 
Ordonnée 
à l’origine 

Coefficient 
de 

corrélation 

Diamètre moyen < Ì > (nm) -0,13 49,23 0,99 

 Densité linéique Ë# (cm-2) -5,68×106 1,58×109 0,99 

Densité volumique Ê# (cm-3) -3,57×1011 3,19×1014 0,89 

  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Composante suivant <c> du déviateur du tenseur des contraintes (MPa)

-60 -40 -20 0 20 40 60 80 100 120D
e

n
s
it
é

 v
o

lu
m

iq
u

e
 N

c
 d

e
s 

b
o

u
cl

e
s 

<
c>

 (
cm

-3
)

0

1014

2x1014

3x1014

4x1014

 = 0 MPa
 = 100 MPa, Orientation (1)
 = 100 MPa, Orientation (2)
 = 150 MPa, Orientation (1)
 = 150 MPa, Orientation (2)

Composante suivant <c> du déviateur du tenseur des contraintes (MPa)

-60 -40 -20 0 20 40 60 80 100 120

D
e

n
s
it
é

 l
in

é
iq

u
e

 L
c
 d

e
s 

b
o

u
cl

e
s 

<
c>

 (
cm

-2
)

0

5,0x108

109

1,5x109

2,0x109

 = 0 MPa
 = 100 MPa, Orientation (1)
 = 100 MPa, Orientation (2)
 = 150 MPa, Orientation (1)
 = 150 MPa, Orientation (2)

Composante suivant <c> du déviateur du tenseur des contraintes (MPa)

-60 -40 -20 0 20 40 60 80 100 120

D
ia

m
è

tr
e

 m
o

y
e

n
 <

d
>

 d
e

s 
b

o
u

cl
e

s 
<

c>
 (

n
m

)

0

10

20

30

40

50

60

 = 0 MPa
 = 100 MPa, Orientation (1)
 = 100 MPa, Orientation (2)
 = 150 MPa, Orientation (1)
 = 150 MPa, Orientation (2)

(2) 

(1) 

(a) (b) 

(2) (1) 

(1) 

(2) 

(c) 

Figure V.3.7: Simulation en dynamique d’amas de l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à 
composante < # > – (a) évolution du diamètre moyen, (b) évolution de la densité linéique et (c) évolution de la 

densité volumique. 
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Nous avons adopté ici le même mode de représentation de l’effet de la contrainte sur la microstructure 

des boucles à composante$< " > que celui utilisé pour l’étude expérimentale du chapitre 4 avec une 

évolution en fonction de la composante suivant l’axe cristallographique < " > du déviateur du tenseur 

des contraintes. Ce mode de représentation est justifié par le mécanisme SIPA selon lequel la 
dépendance à l’orientation de la contrainte par rapport à la normale au plan d’habitat de la boucle de 

dislocation est donnée par la composante �ã-ûLVRM$définie en fonction de la contrainte déviatorique 

(VR). La composante �ã-ûLV¡M$qui dépend de la contrainte hydrostatique (VR), quant à elle, ne varie pas 

avec l’orientation de la contrainte.  

Il est possible d’évaluer, via des simulations du mécanisme SIPA introduit dans le modèle de 
dynamique d’amas, la contribution de chacune de ces deux composantes. D’après les équations     
Eq. V.3.1, Eq. V.3.2 et Eq. V.3.3, il suffit de prendre le coefficient$¸�û �W  nul pour annuler la 

composante$�ã-ûLV¡M. Le terme d’efficacité de capture des défauts ponctuels par la boucle de 

dislocation ne dépend plus que du déviateur du tenseur des contraintes et est égal à$$�ã-ûLVRM. La 

simulation par le modèle de dynamique d’amas du cas où $¸�û �W  est nul et la comparaison avec les 

efficacités de capture obtenues précédemment (jeu de paramètres du Tableau V.3.4) nous permet 
d’évaluer le rapport$$�ã-ûLV¡M$ $�ã-ûLVRMW  pour les deux orientations de contrainte (1) et (2) et pour une 

amplitude de 100 MPa. Les valeurs, regroupées dans le Tableau V.3.6, montrent que pour les deux 

types d’orientation de la contrainte par rapport à  l’axe$< " >, nous avons R$$�ã-ûLV¡M$ $�ã-ûLVRMW R < 1. La 

contribution de la composante �ã-ûLV¡M est plus faible que celle de la composante �ã-ûLVRM. Pour les 

auto-interstitiels, �ã-�LV¡M h �ã-�LVRM et la composante dépendant de la contrainte hydrostatique peut 

être négligée. Pour les lacunes, �ã-ÈLV¡M < �ã-ÈLVRM mais la composante �ã-ÈLV¡M ne peut être négligée 

devant$$�ã-ÈLVRM. Par souci d’exactitude, nous conservons dans le modèle le formalisme dépendant de 

la contrainte totale, hydrostatique et déviatorique (Eq. V.3.1). Néanmoins, pour illustrer l’effet de 

l’orientation de la contrainte, nous représentons l’évolution de la microstructure avec la composante 

suivant la normale au plan d’habitat de la boucle de dislocation du déviateur du tenseur des 

contraintes.  
 

Tableau V.3.6: Evaluation de la contribution de la composante ê\-¼LZSM$ par rapport à$ê\-¼LZ¯M pour  une 
contrainte de 100 MPa et d’orientation de type (1) ou (2). 

R$ê\-¼LZSM$ $ê\-¼LZ¯MW $R Valeur calculée en sortie du 
code CRESCENDO R$$ê\-ÄLGMLZSM$ $$ê\-ÄLGMLZ¯MY $R 0,002 R$$ê\-îLGMLZSM$ $$ê\-îLGMLZ¯MY $R 0,31 R$$ê\-ÄLHMLZSM$ $$ê\-ÄLHMLZ¯MY $R 0,004 R$$ê\-îLHMLZSM$ $$ê\-îLHMLZ¯MY $R 0,62 

 
Les polarisabilités de cisaillement et de compressibilité des défauts ponctuels ne sont pas connus 
pour le zirconium. Pour les auto-interstitiels, nous avons déterminé les paramètres d’entrée du modèle 

simulant l’effet de la contrainte à travers des valeurs standards de$$B�Q$$et$$B�|. Nous proposons 

maintenant d’examiner la sensibilité de l’effet de la contrainte sur le diamètre et la densité linéique des 
boucles à composante$< " > à la polarisabilité de compressibilité et de cisaillement des auto-

interstitiels.  

Comme nous pouvons le constater sur la Figure V.3.8 (a) et la Figure V.3.8 (b), l’effet de la contrainte 
sur la taille et la densité linéique des boucles à composante$< " >, simulé par le modèle de 

dynamique d’amas, n’est pas sensible à la polarisabilité de compressibilité$$B�| des auto-interstitiels. 

Ce résultat vient confirmer le point souligné précédemment concernant la très faible contribution de la 
composante$�ã-�LV¡M. En effet, la polarisabilité de compressibilité des SIAs n’intervient que dans le 
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terme d’efficacité de capture$$�ã-�LV¡M ne dépendant pas de l’orientation de la contrainte, ceci via le 

coefficient ¸�� �W  (Eq. V.3.1 et Eq. V.3.2). Or, il a été montré que le terme$�ã-�LV¡M est négligeable par 

rapport à$$�ã-�LVRM (Tableau V.3.6). Il en découle un effet de contrainte sur la microstructure des 

boucles à composante < " > donné uniquement par la composante dépendant du déviateur du 

tenseur des contraintes et donc une insensibilité au terme ¸�� �W  et$$B�|. Au contraire, la modélisation 

de l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante < " > est sensible à la 

polarisabilité de cisaillement B�Q qui intervient dans le terme$�ã-�LVRM à travers les coefficients 

élastiques #� $$et$$¸ô� ôW . Il est important de bien noter que compte tenu de la démarche adoptée pour la 

détermination des paramètres d’entrée du modèle de dynamique d’amas, ¸ô� ôW  est fixé à -1 et le 

choix de B�Q définit le coefficient$$#�. L’étude de sensibilité du modèle à la polarisabilité B�Q revient donc 

à une analyse de l’effet du paramètre$#�. Cette sensibilité est telle qu’une augmentation de B�Q de      

50 eV induit une diminution d’environ 30% de la pente d’évolution du diamètre moyen des boucles à 
composante < " > avec $VRÜDÝ et de 25% pour l’évolution de la densité linéique.  
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Figure V.3.8: Sensibilité de l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante < # > à la 
polarisabilité de compressibilité TÄ4 (a) et (b) et la polarisabilité de cisaillement TÄU (c) et (d) des auto-interstitiels 
pour une contrainte de 150 MPa – (a) évolution du diamètre moyen, TÄU  fixé à 150 eV, (b) évolution de la densité 

linéique, TÄU  fixé à 150 eV,  (c) évolution du diamètre moyen, TÄ4  fixé à -15 eV et (d) évolution de la densité 

linéique, TÄ4  fixé à -15 eV. 



Chapitre 5 
MODELISATION PAR LA METHODE DE DYNAMIQUE D’AMAS DE LA 
MICROSTRUCTURE ET DE LA CROISSANCE SOUS IRRADIATION DU 
ZIRCONIUM ET DU ZIRCALOY-4 

 

210 
 

Intéressons-nous maintenant à la confrontation des prédictions du modèle de dynamique d’amas aux 
observations microscopiques portant sur l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à 

composante$< " > dans le Zircaloy-4. Il ressort de la comparaison des courbes de la Figure V.3.7 et 

de la Figure IV.3.8 un accord des tendances expérimentales et simulées par le modèle de dynamique 
d’amas avec le mécanisme SIPA et une compatibilité des résultats des simulations avec ceux issus 

des expériences d’irradiation sous chargement mécanique. En ce qui concerne la densité volumique �D des boucles à composante$< " >, modèle et expérience prédisent un faible effet de la contrainte 

avec des pentes d’évolution avec $VRÜDÝ très proches (Tableau V.3.5 et Tableau IV.3.2). Pour le 

diamètre et la densité linéique des boucles à composante$< " >, l’effet simulé par le modèle de 

dynamique d’amas est un peu plus élevé que celui reporté par les campagnes d’irradiation         

(Tableau V.3.5 et Tableau IV.3.2). L’effet plus faible de la contrainte, constaté expérimentalement, 

serait dû à la dispersion grain à grain qui peut trouver son origine dans les hétérogénéités 
intergranulaires induites par l’effet du voisinage ou les contraintes internes et la relaxation sous 

irradiation qui se produit différemment pour des grains d’orientations différentes. Les hétérogénéités 
de contrainte et la dispersion grain à grain ne sont pas intégrées dans le modèle de dynamique 
d’amas qui s’appuie sur une approximation homogène du milieu simulé avec absence de tout gradient 
de contrainte.  
 

V.4 Application du modèle à la prédiction de la croissance sous irradiation du 

zirconium   

 
L’essentiel de ce chapitre a été consacré à la modélisation par la méthode de dynamique d’amas de 
l’évolution microstructurale du zirconium et de son alliage, le Zircaloy-4, sous irradiation aux électrons 
et aux ions. Moyennant une démarche d’identification des paramètres physiques et de calibration sur 
la base des calculs atomistiques et des données expérimentales, nous sommes parvenus à valider le 
modèle de dynamique d’amas et à l’appliquer par la suite à l’étude de l’effet de la contrainte sur la 

microstructure des boucles à composante$< " >. A présent, il est intéressant d’évaluer la déformation 

sous irradiation prédite par le modèle, tel qu’il a été calibré précédemment. Ainsi, dans cette partie, 
nous nous intéressons, en particulier, à la croissance sous irradiation des monocristaux et des 
polycristaux de zirconium pur. Les résultats des simulations sont confrontés aux déformations de 
croissance sous irradiation aux neutrons des monocristaux et des polycristaux de zirconium Van Arkel 
(« iodide zirconium ») mesurées expérimentalement. 
 

V.4.1 Calcul de la déformation de croissance sous irradiation dans le modèle de 
dynamique d’amas 

 
La déformation sous irradiation des monocristaux et des polycristaux de zirconium est associée à 
l’élimination des défauts ponctuels sur les différents puits microstructuraux. Dans le but de comparer 
les déformations obtenues par le modèle de dynamique d’amas à celles recensées dans la littérature, 

nous considérons le cas des irradiations aux neutrons, pour lesquelles l’effet des surfaces comme 

puits de capture des défauts ponctuels est négligeable. L’élimination des auto-interstitiels et des 
lacunes s’effectuent principalement sur les boucles de dislocation < ! > et les boucles à composante < " > ainsi que les dislocations droites de type$$< ! >. Pour les polycristaux, la déformation de 

croissance peut être également attribuée à l’absorption des défauts ponctuels par les joints de grains.  

Nous proposons dans ce paragraphe de détailler les expressions des contributions de chaque puits 
(boucles de dislocations, dislocations droites et joints de grains) à la déformation de croissance 
suivant les axes cristallographiques < ! > et$< " > et de donner le calcul de la déformation de 

croissance totale suivant une direction macroscopique donnée. 
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Dans le modèle de dynamique d’amas, les boucles de dislocations < ! > sont considérées toutes 

comme purement coins (§ V.1.2.1.1). Ces boucles prismatiques, de nature interstitielle ou lacunaire, 
induisent une déformation de croissance dans la direction de leur vecteur de Burgers et donc 
parallèlement aux axes cristallographiques$$< ! >. La déformation associée à l’élimination des défauts 

ponctuels par les boucles de dislocation < ! > s’obtient à partir de la quantité totale par unité de 

volume$$Ø�ãÜCÝ$$des auto-interstitiels et$$ØÈãÜCÝ$$des lacunes présentes dans les boucles < ! > 

interstitielles et les boucles < ! > lacunaires, respectivement [61] : 

 

lCãÜCÝ = @P$*Ø�ãÜCÝ r ØÈãÜCÝ+$#CtÇ Eq. V.4.1 

 Ø�ã r ØÈã représente la quantité nette de SIAs contenus dans les boucles de dislocation$< ! >. Le 

coefficient ½ permet de prendre en compte les deux directions orthogonales dans le plan basal.   

De manière analogue, la formation et la croissance des boucles basales lacunaires à composante < " >  conduit à une déformation suivant la direction < " > qui s’écrit comme suit : 

  

lDãÜDÝ = r$ØÈãD $#CtÇ Eq. V.4.2 

 

avec ØÈãD la quantité par unité de volume de lacunes contenues dans les boucles lacunaires à 

composante$< " >.  

Les déformations induites par l’élimination des SIAs et des lacunes sur les lignes de dislocation et les 

joints de grains peuvent être calculées à partir des flux de ces défauts ponctuels vers ces puits.  

Considérons une densité 8 de dislocations droites de type coin et de vecteur de Burgers$< ! >, 

présentes dans les matériaux recristallisés. L’absorption des défauts ponctuels par ces dislocations 

conduit à leur montée et à une déformation suivant la direction cristallographique$< ! > qui s’exprime 

de la manière suivante : 

lCxÜCÝ = @P$*��xÜCÝ r �ÈxÜCÝ+$#CtÇ$ Eq. V.4.3 

 ��xÜCÝ est le flux par unité de volume des auto-interstitiels allant aux dislocations < ! > et �ÈxÜCÝ le flux 

par unité de volume des lacunes allant à ces dislocations.  

Deux types de joints de grains sont à distinguer suivant leur orientation cristallographique : les joints 
de grains prismatiques (parallèles aux plans prismatiques) et les joints de grains basaux (parallèles 
aux plans de base). L’anisotropie de diffusion des SIAs, qui migrent plus rapidement dans le plan 

basal que suivant la direction$< " >, est telle que les joints prismatiques sont des puits biaisés en 

faveur des auto-interstitiels et inversement les joints basaux constituent des puits préférentiels pour 
les lacunes. Le flux total d’un défaut ponctuel » vers l’ensemble des joints de grains est défini à partir 

de l’équation Eq. V.1.43, avec la considération d’un piégeage en volume des auto-interstitiels et des 
lacunes prépondérant devant celui par les surfaces. De ce flux total, il est possible de distinguer le flux 
des défauts ponctuels aux joints de type prismatique ou basal et de déduire les déformations de 
croissance associées à ces puits. En effet, le piégeage des défauts ponctuels par les joints de grains 
prismatiques conduit à une déformation suivant les directions$< ! >, alors que les joints de grains 

basaux contribuent à la déformation du monocristal dans le plan basal : 
 

lC=R�-� = j @P 9 �7 $��=R� r @3$�È=R�m$#CtÇ Eq. V.4.4 

lD=R�-ã =$¬ �7P 9 �7 $��=R� r @3$�È=R�$#CtÇ Eq. V.4.5 
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Dans les équations, Eq. V.4.4 et Eq. V.4.5, ��=R� est le flux total des auto-interstitiels vers tous les 

types de joints de grains et �È=R� celui des lacunes.  

La déformation de croissance d’un monocristal de zirconium recristallisé suivant ses directions 
cristallographiques < ! > et < " > s’obtient par la sommation des contributions des différents puits 

d’absorption des défauts ponctuels le constituant, à savoir les dislocations de type < ! >, les boucles 

de dislocation < ! > interstitielles et lacunaires, les boucles à composante < " > et les joints de 

grains. Ainsi, nous écrivons les déformations totales lC et lD : 
 

lC =$ Ö@P$*Ø�ãÜCÝ r ØÈãÜCÝ+ 9 @P$*��xÜCÝ r �ÈxÜCÝ+ 9 j @P 9 �7 $ ��=R� r @3$�È=R�mÚ#CtÇ $ Eq. V.4.6 

lD =$$ Hr$ØÈãD 9 ¬ �7P 9 �7 $ ��=R� r @3$�È=R�I #CtÇ Eq. V.4.7 

 
Pour déduire la déformation suivant une direction macroscopique � d’un tube, nous introduisons 

l’angle ½ défini comme étant l’angle entre cette direction$$�$$et l’axe < " > du monocristal. La 

déformation d’un monocristal de zirconium suivant la direction macroscopique$$�$$s’exprime alors 

comme suit : 
 

lxDw��tC� = lC$âi©²½ 9 lD $àáâ²½$ Eq. V.4.8 

 
Un grain dont l’axe cristallographique < " > est éloigné de la direction �$(½ proche de 90°) est dit de 

type$$< ! >. Et, inversement, un monocristal dont l’axe < " > est proche de la direction �$(½ proche de 

0°) est dit de type$< " >.  

La variation dimensionnelle suivant la direction macroscopique �$$induite par la croissance sous 

irradiation d’un polycristal de zirconium s’exprime à partir des déformations lC et lD et du facteur de 

Kearns Q�!: 
 

lx�¾�ÏDw��tC� = Qx$lD 9 L@ r QxMlC Eq. V.4.9 

 

V.4.2 Simulation de la croissance sous irradiation et confrontation aux données 
expérimentales de la littérature 

 
Nous présentons, dans ce qui suit, trois exemples d’application du modèle de dynamique d’amas à la 
prédiction de la déformation de croissance sous irradiation. Nous commençons, tout d’abord, par la 
simulation de la croissance sous irradiation aux neutrons d’un monocristal de zirconium d’orientation 

cristallographique de type < ! >$(½ proche de 90°) ou$< " > (½ proche de 0°). Nous passons, ensuite 

au zirconium polycristallin avec une attention portée, plus particulièrement, à l’effet de la taille des 

grains et à la contribution de la déformation induite par l’absorption des défauts ponctuels par les 

joints de grains à la déformation totale de croissance libre.  
 

V.4.2.1 Croissance sous irradiation du monocristal de zirconium : simulation par le modèle 
de dynamique d’amas – expérience 

 
Considérons comme système de simulation un monocristal de zirconium pur de taille suffisamment 
grande (P� = 1 cm) pour négliger l’effet des surfaces comme puits de piégeage des défauts 

ponctuels. Dans le but d’établir une comparaison entre les déformations obtenues par les simulations 
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et celles données par Rogerson et al. [62], [63] (Figure I.3.1), nous introduisons dans le modèle les 
mêmes conditions expérimentales, à savoir des irradiations neutroniques de monocristaux recuits 
d’orientation de type < ! > ou$$< " >, effectuées à une température de 280°C. Le taux de création de 

dommage est pris égal à 10-7 dpaNRT/s, la densité des dislocations droites à 108 cm-2 et l’angle 

d’orientation ½ à 79° pour un monocristal de zirconium Van Arkel de type < ! > et à  26° pour celui de 

type < " > [16] avec comme direction macroscopique � la direction axiale d’un tube de zirconium. 

Pour la simulation de ce système de zirconium pur, les paramètres énergétiques et les facteurs pré-
exponentiels de diffusion sont fixés aux valeurs définies dans le modèle identifié et calibré sur les 
irradiations aux électrons du zirconium pur (§ V.2.2.1). Concernant le facteur ? d’efficacité de 

production des paires de Frenkel, le type et la proportion des amas interstitiels et lacunaires formés 
dans les cascades de déplacements, nous conservons, par souci de simplification, les mêmes 
données obtenues à l’issue de la calibration du modèle aux irradiations aux ions. Les valeurs de ces 
paramètres d’entrée sont rappelées dans le Tableau V.4.1.  
 
Tableau V.4.1: Paramètres fixés au cours des simulations de la croissance sous irradiation du zirconium 

pur irradié aux neutrons – (a)  paramètres définissant le système de simulation, (b) paramètres 
caractérisant le matériau, (c) paramètres énergétiques et paramètres de diffusion et (d) paramètres 

introduisant l’effet des cascades de déplacements.  

Système de simulation 

Système 
Monocristal de 
zirconium pur 

Taille (cm) 1 

Orientation 
cristalline ¿ (°) 

79 

ou  

26° 

Particules incidentes Neutrons 

Taux de création de 
défauts (dpaNRT/s) 

10-7 

Temps d’irradiation (s) 2×108 

Dose d’irradiation 
(dpaNRT) 

20 

Température 
d’irradiation (°C) 

280 

 

Paramètres matériau 

Paramètres du réseau 
(nm) 

! = 0,323 " = 0,515 

Densité des dislocations B 
(cm-2) 

108 

Vecteur de Burgers des 
boucles < % > (nm) 

� = ! = 0,323 

Vecteur de Burgers des 
boucles à composante < # > (nm) 

� = CL" PW M² 9 *!_3 3W +6 

= 0,318 

Efficacité d’absorption 
des lacunes par les 

dislocations droites$êÌî 
1 

Efficacité d’absorption 
des SIAs par les 

dislocations droites êÌÄ  
1,1 

 

(a) (b) 

 
 

Paramètres énergétiques et paramètres de diffusion  

Energie de formation des défauts ponctuels (eV) 
;�) = 2,88 ;È) = 2,07 

Energie de migration des défauts ponctuels (eV) 
;�CÇ = 0,25 et ;�DÇ = 0,29 ;ÈÇ = 0,65 

Energie de liaison des petits amas (eV) 

;6�) = 0,8 ;6È-C) = 0,188 et ;7È-C) = 0,388 ;6È-D) = 0,106 et ;7È-D) = 0,448 

Facteur de forme ® des boucles < % > 1,1 

Facteur de forme ® des boucles à composante < # > 1,13 

Rayon de cœur de la dislocation Å# pour les boucles < % > 
0,23 ! 
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Rayon de cœur de la dislocation Å# pour les boucles < # > 
0,32 ! 

Energie de faute d’empilement des boucles à 

composante < # > (mJ/m²) 
, = 147 

Coefficient élastique 4K  (eV/ Å) 0,25 

Facteur pré-exponentiel du coefficient de diffusion des 
SIAs (cm²/s) 

$��C? =$1,57×10-6 

$��D? =$1×10-6  

Facteur pré-exponentiel du coefficient de diffusion des 
lacunes (cm²/s) 

$�È? =$2,8×10-6 

(c) 

 

Paramètres considérant l’effet des cascades de déplacements 

Facteur d’efficacité de production des 
paires de Frenkel 

? = 0,03 

Formation des amas lacunaires 
précurseurs des boucles à composante < # > dans les cascades 

~ = 9 Qs = 1,3×10-4 

Formation des amas lacunaires 
précurseurs des boucles < % > lacunaires 

dans les cascades 

~ = 9 Qs = 1,3×10-4 

Formation des amas interstitiels 
précurseurs des boucles < % > 
interstitielles dans les cascades 

~ = 6 Qs = 0,1 

(d) 

 
Les simulations par le modèle de dynamique d’amas mettent en évidence un allongement du 

monocristal de zirconium de type < ! > et une contraction de celui de type$< " > (Figure V.4.1).  Le 

modèle permet donc de reproduire le comportement en croissance caractéristique des monocristaux 
de zirconium. En effet, pour une orientation cristalline de type$< ! >, l’axe < " > est éloigné de la 

direction macroscopique$$�, le long de laquelle la déformation de croissance est calculée. Cette 

direction �$$relève donc principalement la déformation suivant l’axe < ! > qui correspond à un 

allongement. En revanche, pour un monocristal d’orientation de type$$< " >, l’angle ½ est proche de 0° 

et la déformation suivant la direction �$$est principalement due au raccourcissement du monocristal le 

long de l’axe < " > (Eq. V.4.8). Bien qu’à des doses d’irradiation élevées, les résultats des simulations 

semblent sous-estimer la déformation du monocristal de zirconium de type$< ! >, les prédictions du 

modèle restent cohérentes avec les points expérimentaux (Figure V.4.1). Toutefois, les trois stades 
d’évolution caractéristiques de la croissance du cristal de type$< ! > (§ I.3.1.1.1) ne sont pas 

clairement identifiés dans la courbe obtenue par le modèle de dynamique d’amas. Il n’en demeure pas 

moins que les résultats des simulations reproduisent de façon satisfaisante le comportement en 
croissance et les déformations associées des monocristaux de zirconium irradiés aux neutrons, ceci 
en dépit de l’approximation de l’effet des cascades générées par les neutrons (Tableau V.4.1 (d)). 
Nous tenons à bien préciser que pour l’étude du comportement en croissance libre, aucun paramètre 
du modèle n’a été identifié.  

Il est important de signaler également que le modèle vérifie bien la conservation de volume, la 
déformation lD étant égale à -2lC. Ce point a été souligné par Rogerson et Carpenter [62]–[64] mais 

ne semble pas très évident à la vue de leurs données expérimentales reportées dans la Figure V.4.1 
et la Figure I.3.1.  
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Le modèle de dynamique d’amas nous permet de connaître la contribution de chaque puits de capture 
des défauts ponctuels à la déformation de croissance suivant les axes cristallographiques < ! > et < " > des grains (Figure V.4.2). Ainsi, nous constatons que l’allongement du monocristal suivant les 

directions < ! > est dû principalement aux flux net des auto-interstitiels vers les boucles de 

dislocation$< ! >. Les dislocations droites$$< ! >, de faible densité dans les monocristaux recuits, ne 

contribuent que faiblement à la déformation de croissance. Comme nous pouvons le noter sur la 
Figure V.4.2 (a), la déformation suivant < ! > résultante de la montée des dislocations < ! > est très 

faible par rapport à celle induite par les boucles de dislocation$< ! >. Par conservation de volume, 

l’allongement du cristal dans le plan basal est compensé par son raccourcissement suivant la direction < " > qui résulte de la formation et de la croissance des boucles lacunaires à composante$< " >. Les 

deux puits dominants dans le monocristal de zirconium recuit, simulé par le modèle de dynamique 
d’amas, sont donc les boucles de dislocations < ! > et les boucles à composante$< " >, l’effet des 

joints de grains dans un système formé par un cristal de grande taille étant négligeable (Figure V.4.2). 
Nous rappelons que le modèle, dans sa version actuelle, n’est pas en mesure de reproduire la dose 

d’incubation des boucles à composante < " > (§ V.2.2.2). Celles-ci se forment dès le début de 

l’irradiation et constituent un puits dominant d’absorption des lacunes et conduisent à elle seules à la 

déformation du monocristal suivant$< " >. 

Les simulations attestent de l’importance de l’anisotropie de diffusion des auto-interstitiels dans le 
processus d’élimination des défauts ponctuels sur les puits de la microstructure : les SIAs s’annihilent 

principalement sur les boucles prismatiques < ! > interstitielles et dans une moindre mesure sur les 

dislocations coins de type < ! > alors que les lacunes sont éliminées par les boucles basales à 

composante$< " >.  
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Figure V.4.1: Croissance sous irradiation aux neutrons à 280°C de monocristaux de 
zirconium pur d’orientation de type < % > ou < # > !: simulation par le modèle de 

dynamique d’amas et expérience [62]. 
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V.4.2.2 Croissance sous irradiation du zirconium polycristallin : simulation par le modèle de 
dynamique d’amas - expérience 

 
En vue d’étudier l’effet de la texture cristallographique et de la taille des grains, nous proposons de 
simuler dans un premier temps le comportement en croissance sous irradiation aux neutrons de trois 
polycristaux de zirconium pur recristallisé : le premier présente des grains de taille de 5 µm et un 
facteur de Kearns Q� suivant la direction longitudinale du tube de 0,16, le deuxième contient des grains 

de même taille mais avec une orientation cristallographique différente et un facteur de Kearns Q� de 

0,4 et enfin le troisième polycristal se caractérise par des grains de 40 µm de diamètre et un Q� de 0,4. 

Le comportement en croissance de ces matériaux a été étudié expérimentalement par Rogerson [62]. 
Les principaux résultats et les conclusions tirées ont été décrits dans la partie I.3.1.1.2 et seront 
comparés aux simulations en dynamique d’amas. Pour ce faire, nous fixons les paramètres d’entrée 

du modèle aux valeurs données dans le Tableau V.4.1, à l’exception des deux paramètres définissant 

la taille et l’orientation cristallographique des grains. Pour le calcul de la déformation suivant la 

direction axiale du tube, nous nous appuyons sur l’équation Eq. V.4.9 introduite dans le modèle.  

Le premier polycristal de facteur de Kearns Q� = 0,16 se caractérise par une faible proportion de grains 

avec leur axe < " > proche de la direction axiale du tube. Pour ce matériau, les cristaux sont orientés 

donc majoritairement avec les axes cristallographiques < ! > suivant la direction axiale, induisant 

ainsi une déformation de croissance positive le long de cette direction. En revanche, comme le montre 
la Figure V.4.3, un polycristal avec des grains d’axes < " > orientés préférentiellement suivant la 

direction axiale (facteur de Kearns élevé, Q� = 0,4 pour le polycristal 2 et 3) présente une croissance 

négative. Grâce à l’introduction des facteurs de Kearns, le modèle de dynamique d’amas réussit donc 

à reproduire l’effet de la texture cristallographique sur le comportement en croissance des polycristaux 
de zirconium. De plus, les déformations de croissance simulées par le modèle sont cohérentes avec 
les données expérimentales de Rogerson [62]. Le bon ordre de grandeur est atteint mais le calcul 
donne une déformation de croissance plus faible que celle reportée expérimentalement pour le 

polycristal 1. Cet écart est probablement dû à une sous-estimation de la quantité nette Ø�ãÜCÝ r ØÈãÜCÝ 

d’auto-interstitiels dans les boucles de dislocations$< ! >, conduisant à une déformation$$lCãÜCÝ et 

donc lC$$moins importante que prévue. Il se peut que la densité des boucles de dislocation < ! > ne 

soit pas parfaitement  reproduite par le modèle à cause des valeurs attribuées au coefficient ? et aux 

types et proportions d’amas interstitiels et lacunaires formés dans les cascades de déplacements 
(Tableau V.4.1 (d)).  
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Figure V.4.2: Contribution des différents puits à la déformation de croissance sous irradiation aux 
neutrons à 280°C d’un monocristal de zirconium recuit – (a) suivant l’axe cristallographique < % > et (b) 

suivant l’axe cristallographique < # >. 
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La comparaison du comportement du monocristal (Figure V.4.1) et des polycristaux de zirconium pur 
(Figure V.4.3) montre le rôle des joints de grains sur la déformation de croissance sous irradiation. La 
croissance du zirconium polycristallin est plus importante que celle du monocristal avec une amplitude 
qui augmente lorsque la taille des grains diminue (  ) et (  ). Pour apporter plus d’éléments de 

compréhension à cet effet, nous simulons à une dose d’irradiation fixée à 20 dpa (régime 

d’accélération de croissance) l’évolution avec la taille des grains de la déformation de croissance dans 

la direction axiale du tube de zirconium ainsi que des déformations suivant les axes 
cristallographiques$< ! > et < " > associées à chaque puits.  

 
 
  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
D’après la Figure V.4.4 (a), la déformation de croissance suivant la direction axiale du tube de 
zirconium augmente de manière significative pour des grains de taille inférieure à environ 20 µm. Pour 
cette gamme de taille de cristaux, le rôle des joints de grains devient important. Ceux de type 
prismatique contribuent significativement à la déformation de croissance suivant l’axe$< ! > et 

conduisent à une déformation plus élevée que celle induite par la montée des dislocations$< ! > 

(Figure V.4.4 (b)). lC=R�-� reste, néanmoins, inférieure à la part de déformation de croissance attribuée 

aux boucles de dislocation$< ! > (Figure V.4.4 (b)). Jusqu’à une taille des grains d’environ 30 µm, le 

raccourcissement du monocristal suivant son axe < " > est dû intégralement à la déformation par 

l’élimination des lacunes sur les joints de grains basaux. Le flux des lacunes vers les joints de grains 
basaux est important et la concentration de lacunes dans la matrice de zirconium est amoindrie, 
réduisant la germination des boucles à composante < " > et donc leur contribution à la déformation 

de croissance. En revanche, pour des grains de taille plus grande, la croissance négative est attribuée 
principalement aux boucles lacunaires à composante$< " > (Figure V.4.4 (c)).  

Dose d'irradiation (dpaNRT)

0 2 4 6 8 10 12 14 16

D
é

fo
rm

a
ti
o

n
 d

e
 c

ro
is

s
a

n
c
e

 s
u

iv
a

n
t 
la

 d
ir
e

ct
io

n
 a

xi
a

le
 (

1
0

-4
)

-4

-2

0

2

4

6

8

10

Simulation du polycristal 1: 5 mm et fl = 0,16 

Polycristal 1: 5 mm et fl = 0,16, Rogerson 

Simulation du polycristal 2: 5 mm et fl = 0,4

Polycristal 2: 5 mm et fl = 0,4, Rogerson 

Simulation du polycristal 3: 40 mm et fl = 0,4 

Polycristal 3: 40 mm et fl = 0,4, Rogerson 

Figure V.4.3: Croissance sous irradiation aux neutrons à 280°C de polycristaux de 
zirconium pur de taille des grains et de texture cristallographique différentes : 

simulation par le modèle de dynamique d’amas et expérience [62]. 



Chapitre 5 
MODELISATION PAR LA METHODE DE DYNAMIQUE D’AMAS DE LA 
MICROSTRUCTURE ET DE LA CROISSANCE SOUS IRRADIATION DU 
ZIRCONIUM ET DU ZIRCALOY-4 

 

218 
 

Dans la Figure V.4.4 (b) et la  Figure V.4.4 (c), nous donnons également l’évolution avec la dose 

d’irradiation des déformations suivant < ! > induites par les boucles de dislocation < ! >, les 

dislocations droites < ! > et les joints de grains prismatiques et suivant < " > par les boucles à 

composante < " > et les joints de grains basaux, ceci pour les deux tailles de grain étudiées 

précédemment (5 et 40 µm). A la taille de 40 µm, l’effet des joints de grains prismatiques diminue et la 

déformation lC=R�-� devient inférieure à la déformation lCxÜCÝ de montée des dislocations. En ce qui 

concerne la déformation suivant l’axe < " > pour une taille des grains de 40 µm, l’effet des joints de 

grains basaux diminue également mais leur contribution n’est, toutefois, pas négligeable devant celle 
des boucles à composante$< " >.  
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Grâce au modèle de dynamique d’amas, il nous est possible de conduire cette analyse de la 
contribution de chaque puits de la microstructure à la déformation de croissance sous irradiation des 
polycristaux de zirconium ainsi que son évolution avec la taille des grains. Cette étude est 
intéressante pour une meilleure compréhension des mécanismes responsables du phénomène de 
croissance libre du zirconium, d’autant plus qu’expérimentalement il est difficile de dissocier les 

déformations attribuées aux différents puits du milieu. Plus particulièrement, ces calculs montrent que 
contrairement à ce qui est généralement admis la déformation de croissance ne résulte pas 
exclusivement de la croissance des boucles à composante < " > [65] mais également de la 

déformation induite par l’élimination des défauts ponctuels sur les joints de grains (Figure V.4.4) et 
cela même lorsque la densité des boucles de dislocation < ! > et à composante < " > est élevée. 

Ces résultats attestent donc de l’importance des joints de grains dans l’étude du comportement en 

croissance libre des alliages de zirconium. Dans ce même ordre d’idée, Griffiths et al . [65] ont montré 

que les déformations de croissance induites uniquement par la présence des boucles à composante < " > sont inférieures aux déformations mesurées expérimentalement. Les auteurs [65] avaient 

mentionné la nécessité de prendre en compte la contribution des autres puits comme les joints de 
grains à la déformation de croissance.  

Cependant, nous émettons des réserves quant à la valeur de basculement d’un régime où l’effet des 

joints de grains est fort sur la déformation de croissance à un régime où leur contribution devient plus 
faible. Cette valeur de basculement semble se situer entre 20 et 30 µm (Figure V.4.4) mais il est tout à 
fait envisageable qu’elle soit plus faible que ce que prédit le modèle de dynamique d’amas, 

l’approximation du champ moyen atteignant ses limites pour des systèmes de simulation de petite 

taille. En effet, le formalisme n’est valide que lorsque nous considérons des petits objets dans un 

grand espace. Or, pour des grains de 1 à 5 µm, les boucles à composante < " > sont très grandes 

avec une taille de 200 à 500 nm. Dans ce cas, l’évaluation de la compétition entre les joints de grains 
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Figure V.4.4: Evolution avec la taille des grains de la croissance sous irradiation aux neutrons à 
280°C et à la dose de 20 dpa du zirconium polycristallin – (a) déformation de croissance suivant la 

direction axiale du tube, (b) déformation de croissance suivant l’axe < % > et (c) déformation de 
croissance suivant l’axe < # >  
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basaux et les boucles à composante < " > dans le processus d’élimination des lacunes et de la 

génération de la déformation de croissance est assez délicate. 

Pour conclure cette étude, nous avons simulé la croissance sous irradiation aux neutrons du    
Zircaloy-4. Les premières simulations montrent une très faible contribution de la déformation induite 

par les boucles à composante < " > (lDãÜDÝ) par rapport à celle due à l’élimination des lacunes sur les 

joints de grains basaux (lD=R�-ã), ceci pour des tailles de grains allant de 1 à 100 µm. Ce résultat 

s’explique par la faible densité des boucles à composante < " > simulée par le modèle de dynamique 

d’amas. Rappelons que dans le cadre de l’étude du comportement en croissance sous irradiation aux 
neutrons, nous appliquons le modèle tel qu’il a été calibré précédemment sur les irradiations aux ions 
(§ V.3.1). Au vu de ces résultats, il apparaît nécessaire d’identifier au préalable certains paramètres 

comme le facteur ? ou la distribution des amas formés dans les cascades de déplacements pour 

mieux rendre compte de la microstructure du Zircaloy-4 irradié aux neutrons.  
 

V.5 Conclusions sur la modélisation par la méthode de dynamique d’amas de 

la microstructure et de la croissance sous irradiation du zirconium et du 
Zircaloy-4 

 

Ce chapitre décrit les étapes de construction du modèle de dynamique d’amas et donne quelques 
exemples d’application. En partant du code CRESCENDO développé par Jourdan [8], notre travail a 
porté, en premier lieu, sur la description énergétique des boucles de dislocation. L’objectif de ce travail 
est de déterminer les énergies de formation et de liaison de chacune des deux populations de boucles 
de dislocation : les boucles de dislocation < ! > et les boucles à composante$< " >. Ces énergies 
permettent d’obtenir les coefficients d’émission des défauts par les boucles de dislocation qui 
contrôlent leur cinétique d’évolution sous irradiation. Notre choix s’est porté sur une approche couplant 
théorie élastique et calculs atomistiques en ab-initio et en potentiels empiriques. Cette approche, qui 
permet de rendre compte des propriétés spécifiques à chaque population de boucles de dislocation, a 
été implémentée dans la version récente de CRESCENDO. Le modèle « hybride » alimenté par cette 
nouvelle description énergétique reproduit bien la stabilité relative entre les boucles de dislocation, les 
boucles < ! > étant énergétiquement plus stables que les boucles à composante$< " >. Ce résultat 
est en accord avec les observations expérimentales montrant la formation des boucles de dislocation < ! > dès le début des irradiations.  

Suite à ce premier travail, nous avons mis en place une démarche séquentielle d’identification de 
certains paramètres physiques du modèle sur la base des données expérimentales recensées dans la 
littérature ouverte. Cette démarche consiste à étudier tout d’abord la microstructure des boucles de 
dislocation < ! > dans le zirconium pur irradié aux électrons à faible dose puis des boucles à 
composante < " > dans le Zircaloy-4 irradié aux électrons à forte dose. Le modèle est ensuite étendu 
aux irradiations aux ions. A la première étape d’identification, nous avons ajusté les facteurs pré-
exponentiels de diffusion des auto-interstitiels et des lacunes de manière à reproduire au mieux 
l’évolution de la microstructure des boucles de dislocation < ! > interstitielles dans le zirconium pur 
irradié aux électrons à faible dose. La validité et la précision des valeurs ajustées de ces paramètres 
peuvent être attestées, d’une part au vu de la grande sensibilité de la microstructure des boucles < ! > interstitielles à la diffusion des SIAs et d’autre part par l’obtention d’un coefficient d’autodiffusion 
proche de celui reporté expérimentalement par Hood [30]. Il est à souligner également que le modèle 
réussit à reproduire correctement l’effet de la température d’irradiation sur la densité et la taille des 
boucles de dislocation$< ! >, un bon accord étant obtenu avec les résultats microstructuraux de Hellio 
et al. [25], [26]. 

Le passage à l’alliage, le Zircaloy-4, a été abordé dans le modèle de dynamique d’amas à travers la 
prise en compte, de manière approchée, de l’effet de l’étain sur l’anisotropie de diffusion des auto-
interstitiels, de l’effet du fer sur la diffusion des lacunes et de l’effet de l’oxygène sur l’énergie de faute 
d’empilement des boucles à composante$< " >. Nous avons donc identifié trois paramètres du 
modèle : l’énergie de migration des SIAs suivant l’axe cristallographique$< ! >, l’énergie de migration 
des lacunes et l’énergie de faute d’empilement des boucles à composante$< " >. Grâce à l’étude de 
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sensibilité de la microstructure des boucles à composante < " >$ à ces trois paramètres, nous 
sommes parvenus à valider les densités linéiques et les tailles de ces boucles simulées par le modèle 
sur la base des points expérimentaux de de Carlan [35], [36]. Néanmoins, la dose d’incubation des 
boucles à composante < " > n’est obtenue que d’une manière « artificielle » dans le modèle par 
l’application d’un critère de comptage de boucles à partir d’une taille de 9 nm (même critère considéré 
pour les études expérimentales, § II.3.3). L’apparition des boucles à composante < " > à partir d’une 
dose seuil d’incubation reste un verrou du modèle qu’il convient de traiter dans l’avenir. Les réflexions 
sur ce point nous mènent à considérer la germination hétérogène dans le plan basal des amas 
lacunaires sur les précipités de fer. Par ailleurs, le modèle calibré à cette étape semble simuler 
convenablement les boucles de dislocation$< ! >. Ne disposant pas de données expérimentales 
auxquelles peuvent être confrontées nos résultats de simulation par le modèle de dynamique d’amas, 
nous pouvons uniquement affirmer qu’un bon ordre de grandeur est obtenu même si la densité 
volumique nous paraît un peu élevée et la taille un peu faible.   

La simulation des irradiations aux ions s’est accompagnée de deux considérations importantes qui 
prennent en compte l’effet des cascades de déplacements, absentes lors des irradiations aux 
électrons. La première concerne la diminution de l’efficacité de production des paires de Frenkel et la 
deuxième traite de la formation des amas interstitiels et lacunaires de type < ! > et < " > dans les 
cascades. Par l’ajustement des paramètres régissant ces deux effets induits par les cascades de 
déplacements, le modèle de dynamique d’amas réussit à reproduire de manière raisonnable la 
microstructure des boucles à composante$< " > obtenue lors de notre étude expérimentale (§ III.3.1). 
Par ailleurs, un bon ordre de grandeur des densités et des tailles de boucles de dislocation < ! > est 
obtenu par rapport aux mesures expérimentales de Hellio et al. [25], [26] et de Drouet [45]. Cependant, 
les limites prédictives du modèle commencent à se faire sentir lors du passage à ce système de 
simulation complexe. Plus précisément, la prise en compte des effets des cascades de déplacements 
requiert des simulations de type Monte Carlo qui permettraient d’améliorer la précision de cette 
dernière étape de validation du modèle.  

En guise d’application du modèle de dynamique d’amas, nous avons introduit le mécanisme SIPA 
(Stress Induced Preferential Absorption) dans le but de simuler l’effet de la contrainte sur la 
microstructure des boucles à composante < " > et de comparer a posteriori les résultats des 
simulations aux observations microstructurales qui ont fait l’objet de la partie IV.3.3. La comparaison 
montre un accord des tendances expérimentales et simulées par le modèle de dynamique d’amas 
avec le mécanisme SIPA et une compatibilité des résultats des simulations avec ceux issus des 
expériences d’irradiation. Modèle et expérience mettent en évidence un faible effet de la contrainte sur 
la densité volumique des boucles à composante$< " >. En revanche, l’effet sur la taille et la densité 
linéique simulé par le modèle est un peu plus important que celui reporté par les expériences. A noter 
que la dispersion grain à grain qui est à l’origine du faible effet démontré expérimentalement n’est pas 
intégrée dans le modèle qui considère le milieu comme homogène.  

Enfin, le modèle est employé pour évaluer la déformation de croissance sous irradiation aux neutrons 
du zirconium monocristallin et polycristallin. Il ressort des simulations que le modèle reproduit 
correctement le comportement en croissance sous irradiation des monocristaux et des polycristaux de 
zirconium pur et permet de mettre en évidence la contribution de chaque puits du milieu ainsi que 
l’effet de la texture cristallographique et de la taille des grains. Les déformations de croissance 
obtenues sont également cohérentes avec les données expérimentales de Rogerson [62].  

Le modèle de dynamique d’amas développé est en mesure de prédire correctement l’évolution de la 
microstructure du zirconium pur et du Zircaloy-4 irradiés aux électrons et aux ions, et plus 
particulièrement la formation et la croissance des boucles à composante < " >. Le modèle permet 
également d’évaluer les déformations de croissance sous irradiation d’un monocristal de zirconium pur 
et du zirconium polycristallin. Au terme de ces travaux, nous identifions quelques voies possibles 
d’amélioration du modèle. Parmi ces voies, nous citons par exemple : la prise en compte de la 
dépendance spatiale des distributions d’amas de défauts, la considération de données issues de 
simulations de type Monte Carlo pour inclure l’effet des cascades de déplacements, l’intégration de 
phénomènes physiques se produisant sous irradiation comme la remise en solution du fer dans la 
matrice de zirconium, l’effet de l’hydrogène, l’effet de la contrainte sur la diffusion des défauts 
ponctuels (SIPA-DAD), …  
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VI.  Chapitre 6  

Modélisation du comportement macroscopique sous 

irradiation des alliages de zirconium 

Ce chapitre est consacré au développement d’un modèle phénoménologique décrivant le 
comportement macroscopique sous irradiation des tubes des assemblages de combustible (tubes 
guides et tubes de gainage). Ce modèle, mis en œuvre dans le cadre du logiciel SiDoLo, se base sur 
des lois de comportement classiques de fluage et de croissance sous irradiation dont certains 
paramètres ont été identifiés sur des données expérimentales disponibles dans la littérature 
« ouverte ». La base bibliographique sur laquelle nous nous appuyons  pour l’identification de ces 

paramètres physiques est présentée dans la première partie de ce chapitre. Une attention particulière 
est donnée, par la suite, à la définition des lois de comportement introduites dans le modèle et à 
l’application de la procédure de calibration sur le comportement en croissance libre et en fluage sous 
irradiation des tubes en alliages de zirconium. Une fois la validation du modèle effectuée, nous 
introduisons la loi d’évolution microstructurale de la densité linéique des boucles à composante < " > 

avec la composante suivant l’axe cristallographique < " > du déviateur du tenseur des contraintes. 

Cette loi empirique, déterminée pour le Zircaloy-4 et le M5® lors de l’étude expérimentale du chapitre 

4, traduit l’effet d’application d’une contrainte macroscopique sur la microstructure des boucles à 
composante$$< " >. La considération de cette loi dans le modèle nous permet de rendre compte de 

l’effet d’une contrainte macroscopique sur la déformation axiale de croissance d’un tube guide et 

d’évaluer l’amplitude du couplage entre les deux phénomènes de fluage axial et d’accélération de 

croissance.  
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Ce travail de thèse s’inscrit dans le cadre d’un partenariat stratégique entre le CEA et AREVA-

NP. Pour des raisons de confidentialité, nous nous limiterons dans ce chapitre à la 

présentation de l’identification des paramètres du modèle pour le Zircaloy-4 recristallisé et 

détendu ainsi que des résultats de la modélisation du comportement de ces deux matériaux en 

croissance libre et en fluage sous irradiation. Le jeu de paramètres et les résultats de 

modélisation obtenus pour le M5
® 

font l’objet d’une annexe confidentielle.  
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VI.1 Présentation de l’environnement du logiciel SiDoLo 

 
Le logiciel SiDoLo est un outil de simulation et d’identification développé par Pilvin [1] dans le cadre 
de ses travaux de thèse au Laboratoire de Mécanique et de Technologie de l’ENS Cachan. Le 

langage utilisé est le Fortran77.  

Cet outil peut être utilisé en deux modes : 
 

o Le mode « utilisateur » où il suffit d’écrire les fichiers d’entrée (propriétés du matériau, 

caractéristiques des essais, …) et d’utiliser un programme exécutable préalablement défini ;  
o Le mode « développeur » pour lequel l’utilisateur est amené à développer un nouveau modèle 

en écrivant des sous-programmes comportant les équations et les variables nécessaires pour 
la simulation de la réponse du modèle à un essai mécanique donné. Il est possible également 
de confronter les prédictions du modèle à des résultats expérimentaux et de résoudre un 
problème d’identification de ses paramètres. Pour cela, il est nécessaire de générer un fichier 
regroupant les données expérimentales et de spécifier les variables observables sur 
lesquelles portera la procédure d’identification. Celle-ci consiste à minimiser les écarts entre 
les prévisions du modèle et les points expérimentaux, en utilisant des algorithmes classiques 
d’optimisation. Un jeu de paramètres est alors obtenu de manière à ce que la simulation 
s’accorde le mieux à l’expérience.  

 
Dans le cadre de ce travail de thèse, le logiciel SiDoLo est utilisé en mode « développeur » avec une 
formulation de type différentiel où l’évaluation des variables observables nécessite la résolution 

numérique d’un système d’équations différentielles non linéaires de premier ordre.  
 

VI.2 Base bibliographique de données expérimentales 

 
Les gaines et les tubes guides des assemblages de combustible nucléaire sont soumis à de forts flux 
neutroniques et à des sollicitations thermomécaniques induisant leur variation dimensionnelle. Les 
déformations macroscopiques de ces tubes en alliages de zirconium sont liées au fluage thermique et 
aux deux phénomènes de croissance libre et de fluage d’irradiation qui trouvent leur origine dans 
l’élimination anisotrope des défauts ponctuels, créés sous irradiation neutronique, sur les puits de la 
microstructure. 

La troisième partie du chapitre bibliographique décrit succinctement le comportement en croissance 
libre (§ I.3.1.1.2) et en fluage sous irradiation (§ I.3.2.1) des alliages de zirconium et analyse les 
principaux constats expérimentaux en vue de cerner l’effet des conditions d’irradiation et des 
propriétés du matériau sur ces deux phénomènes. Dans cette partie, il est question de constituer une 
base bibliographique spécifique portant sur des données quantitatives de déformation de croissance 
et de fluage sous irradiation de tubes en alliages de zirconium, irradiés en REP ou en réacteurs 
expérimentaux.  
 

VI.2.1 Comportement en croissance sous irradiation des tubes en alliages de 
zirconium 

 
Des mesures de déformation ont été effectuées sur des tronçons de tubes en Zircaloy-4 recristallisé et 
détendu, irradiés en REP, sur une période de dix ans, correspondant à une fluence neutronique de 
2,35×1026 n/m² (; >$0,82 MeV) [2]. Les irradiations ont été conduites avec un flux neutronique de 

2$×1017 n/m²/s. Comme nous l’avons précisé dans la partie I.3.1.1.2, la croissance de l’alliage 

recristallisé, ici le Zircaloy-4, peut être décomposée en trois stades d’évolution avec la fluence 

neutronique (Figure VI.2.1) : 
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o Le stade primaire caractérisé par une vitesse de déformation élevée ; 
o Le stade secondaire au cours duquel la vitesse de croissance diminue ;  
o Le stade d’accélération de croissance qui débute à une fluence neutronique de 4×1025 n/m², 

correspondant à une dose de 5,8 dpa (conversion de Shishov et al. [3] pour les REP) pour le 
Zircaloy-4 recristallisé irradié en REP à la température de 295°C. 

 
La déformation du Zircaloy-4 détendu évolue, quant à elle, quasi-linéairement avec la fluence 
neutronique et est élevée comparée à celle du Zircaloy-4 recristallisé (Figure VI.2.1).   

La déformation axiale du M5® est moins importante que celle du Zircaloy-4 recristallisé. A 315°C, la 
croissance du M5® accélère aux alentours de 10×1025 n/m² (; >$1 MeV) [4] (14,5 dpa par [3]). Ce 

résultat est issu des irradiations en REP menées avec un flux neutronique de 9$×1017 n/m²/s [4]. 
Bossis et al. [4] ont souligné que l’effet de l’hydruration et de l’oxydation sur les variations 

dimensionnelles des tubes en M5® peut être négligé, en raison de la faible teneur en hydrogène     
(100 ppm au maximum) et de la faible épaisseur de la couche d’oxyde (13 µm au maximum). 

L’évolution de la déformation axiale des tubes en M5
®, présentée dans la Figure VI.2.1, est donc 

essentiellement due au phénomène de croissance libre. En revanche, pour le Zircaloy-4 recristallisé, 
les auteurs [4] reportent un effet significatif de l’hydruration et de l’oxydation. Cet effet a été pris en 

compte dans les déformations axiales mesurées en [4], ce qui explique les vitesses de croissance de 
Zircaloy-4 recristallisé plus élevés (1,9% à une fluence neutronique de 2,1×1026 n/m² [4]) que ceux 

reportés par Garzarolli et al. [2] (0,8% à une fluence neutronique de 2,3×1026 n/m²).  

Comme nous souhaitons obtenir des éléments bibliographiques sur le comportement en croissance 
sous irradiation des alliages de zirconium pour constituer notre base d’identification des paramètres 

des lois de croissance du modèle, il nous est paru plus pertinent de se référer, pour le Zircaloy-4 
recristallisé, aux résultats de Garzarolli et al. [2]. Ces résultats ne prennent pas en compte l’effet de 
l’hydruration et de l’oxydation et ne portent que sur la déformation de croissance libre.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure VI.2.1: Evolution de la déformation axiale de croissance libre de tubes 
en Zircaloy-4 recristallisé et détendu [2] et en M5® [4] irradiés en REP. 
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VI.2.2 Comportement en fluage sous irradiation des tubes en alliages de zirconium 
 
Des tronçons de tubes de gainage en Zircaloy-4 et en M5® ont été irradiés dans les réacteurs 
expérimentaux, Siloé et Osiris, à une température de 350°C et soumis à des essais de fluage en 
pression interne [5], [6]. Des échantillons ont été également irradiés à contrainte nulle dans le but de 
déterminer la déformation qui résulte uniquement du phénomène de croissance libre.  

A contrainte nulle, et à une fluence neutronique de 5×1025 n/m², la déformation axiale est égale à 

0,07% pour le Zircaloy-4 recristallisé, à 0,03% pour le M5® et à 0,19% pour le Zircaloy-4 détendu [6]. 
Ces valeurs de déformation de croissance libre sont plus faibles que celles données précédemment 
pour des températures d’irradiation plus basses, 295°C pour le Zircaloy-4 [2] et 315°C pour le M5® [4] 
(§ VI.2.1). En augmentant la température, la croissance initiale est moins rapide et les déformations 
mesurées à faible fluence, ici à 5×1025 n/m², sont moins importantes [7].  Au stade d’’accélération de 

croissance, la vitesse de déformation augmente rapidement avec la température [7]. Par ailleurs, 
Soniak et al. [5] ont reporté des déformations diamétrales en croissance libre nulles tout le long de 
l’irradiation. Compte tenu de la texture cristallographique radiale des tubes de gainage en alliages de 

zirconium (§ I.1.2.2.2), le phénomène de croissance se traduit par une déformation axiale positive et 
une déformation radiale négative. Un diamètre extérieur constant et donc une déformation diamétrale lû nulle s’expliquent par un facteur de Kearns suivant la direction transverse QRT proche de 0,3 

(Tableau VI.3.1 et Eq. VI.3.5).  

L’identification des paramètres du modèle macroscopique simulant le comportement en fluage sous 

irradiation des alliages de zirconium se base sur l’essai en pression interne, référencé dans [5], [6]. 
L’état de contrainte imposé dans les tubes pressurisés est le suivant : 

 

V$LVc!M = ñ: : :: 9: :: : aöóL�W44445-�0444445-�X44445M Eq. VI.2.1 

 
Avant de décrire le comportement en fluage sous irradiation du Zircaloy-4 et du M5®, nous tenons à 
bien préciser que les déformations données dans la Figure VI.2.2 correspondent aux déformations 
totales mesurées expérimentalement [5]. Elles englobent donc les deux phénomènes de croissance 
libre et de fluage sous irradiation. Comme mentionné précédemment, à contrainte nulle, la 
déformation suivant «û44445 est nulle. Par conséquent, la Figure VI.2.2 (a) rend compte uniquement des 

déformations diamétrales de fluage sous flux neutronique, l’essai de fluage en pression interne 

induisant des déformations diamétrales positives. 

Comme pour la croissance, le fluage sous irradiation peut se décomposer en plusieurs stades 
d’évolution avec la fluence neutronique. Pour le Zircaloy-4 recristallisé, la déformation diamétrale 
augmente lentement et reste à un niveau bas (0,5% à une fluence neutronique de 6×1025 n/m²). Le 

fluage est au stade stationnaire. Le M5® présente des déformations diamétrales de même amplitude 
que le Zircaloy-4 recristallisé, mais avec une cinétique un peu différente (Figure VI.2.2 (b)). Peu de 
points expérimentaux sont donnés pour le M5® [5]. Il apparaît, néanmoins, que le régime stationnaire 
est moins long et que la vitesse de fluage secondaire est légèrement plus élevée que celle du 
Zircaloy-4 recristallisé. En revanche, le Zircaloy-4 détendu se caractérise par une vitesse de fluage 
beaucoup plus importante et atteint un niveau de déformation diamétrale lûû élevé, d’environ 2% à 

une fluence neutronique de 6×1025 n/m².  

Les déformations axiales des deux alliages recristallisés sont négatives. En effet, compte tenu de 
l’anisotropie de fluage des alliages de zirconium et de la texture de ces matériaux, un essai en 

pression interne génère une déformation de fluage positive suivant «û44445 et négative suivant$$«Ð4445. A la 

déformation axiale négative de fluage, s’ajoute une composante de déformation axiale positive de 

croissance libre. Pour le Zircaloy-4 recristallisé et le M5®, la composante axiale de croissance est 
faible devant celle du fluage (§ VI.2.1), ce qui explique l’obtention d’une déformation axiale totale 
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négative. Pour le Zircaloy-4 détendu, la déformation axiale de croissance est élevée par rapport à 
celle de fluage, la somme des deux composantes conduisant à une déformation axiale totale positive 
(Figure VI.2.2 (b)).  

Ces résultats mettent en évidence l’anisotropie plastique des tubes en alliages de zirconium dont la 

connaissance est indispensable pour prédire leur comportement macroscopique. Ils montrent 
également l’importance de l’état métallurgique sur l’amplitude et la cinétique de la déformation de 

fluage sous irradiation. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Nous avons évoqué dans la partie I.3.2.1 et la partie IV.1.1, le fait que la déformation de fluage sous 
irradiation est liée à deux phénomènes, un thermiquement activé (le fluage thermique) et un qui 
résulte de l’action conjuguée de la contrainte et du flux (le fluage d’irradiation). A haute température 
(domaine de température atteint en fonctionnement normal des REP) et pour des niveaux de 
contrainte élevés, c’est le fluage thermique qui est prépondérant alors que le fluage d’irradiation 

prédomine à basse température et à faible niveau de contrainte. Expérimentalement, il est difficile de 
dé-corréler les contributions de ces deux phénomènes puisqu’il faut se placer dans des domaines de 
sollicitation thermomécaniques assez larges. En revanche, en termes de modélisation, une approche 
additive des deux composantes de fluage thermique et de fluage d’irradiation est souvent adoptée [8]–
[10]. Dans le cadre de notre travail, nous considérons cette approche pour définir dans le modèle la 
vitesse de fluage sous irradiation des tubes en alliages de zirconium (§ VI.3.3). De plus, l’identification 

se fera sur l’ensemble des paramètres physiques de fluage thermique et de fluage d’irradiation dans le 
but de reproduire au mieux le comportement en fluage sous irradiation. Toutefois, afin de s’assurer de 

la validité du modèle, nous prenons le soin d’évaluer la déformation due au fluage thermique hors flux 

et de vérifier sa cohérence par rapport aux données expérimentales portant sur le comportement en 
fluage thermique post-irradiation du Zircaloy-4 détendu et du M5®. A notre connaissance, aucune 
donnée quantitative du fluage thermique du Zircaloy-4 recristallisé irradié n’est disponible dans la 

littérature ouverte. Pour le Zircaloy-4 détendu et le M5®, il est possible de définir, à partir des données 
de la littérature, une borne supérieure de déformation à ne pas dépasser pour un essai donné de 
fluage thermique sur matériau irradié. La pertinence du jeu de paramètres de fluage thermique auquel 
aboutit la procédure d’identification sera jugée en vérifiant que la déformation de fluage thermique 
post-irradiation simulée reste inférieure à la borne supérieure établie à partir des éléments 
bibliographiques. Pour le Zircaloy-4 recristallisé, nous prenons la même borne que le M5®. 
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Figure VI.2.2: Déformation par fluage en pression interne sous flux des tubes en Zircaloy-4 et en 
M5® [5] – (a) déformation diamétrale Y¼¼ et (b) déformation axiale YKK. 
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VI.3 Hypothèses et lois de comportement introduites dans le modèle SiDoLo 

 

VI.3.1 Hypothèses 
 
Les hypothèses considérées dans le modèle de comportement macroscopique des tubes en alliages 
de zirconium sont les suivantes :  
 

o La température ne constitue pas une variable d’entrée du modèle ; 
o Comme il a été communément adopté jusqu’à présent dans les modèles prédictifs du 

comportement macroscopique sous flux des tubes en alliages de zirconium (§ IV.1.1), nous 
écrivons la déformation totale comme la somme de trois composantes liées aux trois 
phénomènes, le fluage thermique, le fluage d’irradiation et la croissance libre. Dans un 

premier temps, le modèle ne tient pas compte du possible couplage entre le fluage 
d’irradiation et la croissance. Ce point sera traité ultérieurement, une fois le modèle calibré et 
validé sur la base de données expérimentales ;  

o Le tenseur de Hill, caractérisant l’anisotropie de plasticité du matériau, est défini pareillement 
pour le fluage thermique et le fluage d’irradiation. 

 

VI.3.2 Lois de comportement en croissance des tubes de zirconium 
 
Comme nous l’avons noté dans la partie VI.2.1, la croissance libre se décompose en trois stades : un 
stade primaire, un stade secondaire, et un stade d’accélération de croissance. Dans le modèle, nous 

définissons la vitesse de déformation de croissance sous irradiation comme étant la somme de deux 
composantes, la première (Z�2) correspond à la vitesse de croissance modérée regroupant les deux 

premiers stades de croissance et la deuxième (Z�6) à la vitesse d’accélération de croissance : 

 l�Dw¾���CsD� = rLZ�2 9 Z�6M$$� Eq. VI.3.1 

 
Les deux termes Z�2 et Z�6 donnent les vitesses de déformation de croissance d’un monocristal de 

zirconium. La matrice de Kearns$�, écrite en notation de Voigt dans le modèle, permet d’en déduire la 

vitesse de déformation macroscopique globale du tube de zirconium.  

La déformation macroscopique du tube suivant une direction � est donnée par l'expression ci-

dessous, introduite dans le modèle de dynamique d’amas (Eq. V.4.9) : 
 

lx =$QxlD 9 L@ r QxMlC Eq. VI.3.2 

 
Avec$$lC$$l’allongement du monocristal dans le plan basal,$$lD $$sa contraction suivant l’axe 

cristallographique < " > et Qx le facteur de Kearns dans la direction � (radiale, transverse ou axiale) 

du tube. Le phénomène de croissance ayant lieu sans variation de volume [11]–[13], les déformations lC et lD vérifient la condition suivante : 

 

lC = rlDP  Eq. VI.3.3 

 
Des équations, Eq. VI.3.2 et Eq. VI.3.3, nous déduisons la déformation macroscopique induite par le 
phénomène de croissance sous irradiation : 
 

lx =$ lDP $L3Qx r @M Eq. VI.3.4 
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Le terme multiplicatif 
7)[(26  permet donc de relier la déformation macroscopique du tube à la 

déformation du monocristal. Ainsi, la matrice de Kearns$�, caractérisant la texture du matériau, s’écrit 

de la manière suivante avec$QRS, QRT et QRU les facteurs de Kearns du matériau suivant la direction 

radiale, transverse et axiale, respectivement : 
 

� $= @P\3QRS r @ : :: 3QRT r @ :: : 3QRU r @]L�W44445-�0444445-�X44445M
 Eq. VI.3.5 

 
Les tubes de gainage et les tubes guides présentent une texture radiale (§ I.1.2.2.2). Les facteurs de 
Kearns de ces tubes en Zircaloy-4 détendu, en Zircaloy-4 recristallisé et en M5® sont regroupés dans 
le Tableau VI.3.1. 
 
Tableau VI.3.1: Facteurs de Kearns des tubes de réacteur en Zircaloy-4 détendu, en Zircaloy-4 recristallisé 

et en M5® [14], [15]. 

 ®¯° ®¯� ®¯³ 

Zircaloy-4 détendu 0,551 0,346 0,103 

Zircaloy-4 recristallisé 0,62 0,29 0,09 

M5® 0,6 0,33 0,07 

 
Telle qu’a été définie la matrice de Kearns dans l’équation Eq. VI.3.5, les vitesses de déformation Z�2 et Z�6 correspondent aux vitesses de déformation du monocristal suivant l’axe cristallographique < " > à 

différents stades de la croissance libre. Cette déformation correspond à une contraction suivant 
l’axe$< " >, ce qui explique le signe moins dans l’équation Eq. VI.3.1.  

La croissance modérée est représentée par une loi exponentielle saturante : 
 Z�2 =$�D�L�D r Z2M Eq. VI.3.6 

 
Les coefficients �D et �D correspondent, respectivement, à l’inverse de la fluence à saturation et la 

déformation du cristal suivant l’axe < " > à la fluence de saturation. Ces deux coefficients seront 

ajustés au cours de l’étape d’identification du comportement des tubes de gainage et des tubes 
guides en croissance libre sur les données expérimentales [2], [4].  

L’accélération de croissance des alliages de zirconium recristallisés est corrélée à la formation des 
boucles à composante < " > [16]–[18]. Comme nous l’avons définie dans le modèle de dynamique 

d’amas (Eq. V.4.2), la déformation associée à la formation des boucles à composante < " > s’exprime 

comme suit : 
 

lD = r$ØÈãD $#CtÇ Eq. VI.3.7 

 

Avec ØÈãD $la quantité de lacunes contenues dans les boucles à composante < " > et #CtÇ le volumique 

atomique.  

Il est à noter que, dans ce modèle de comportement macroscopique, la déformation de croissance est 
attribuée uniquement à l’élimination des défauts ponctuels sur les boucles de dislocation. Le calcul de 
la déformation de croissance dans le modèle de dynamique d’amas inclut, quant à lui, les 
contributions des autres puits de la microstructure, plus précisément, les dislocations < ! > et les 

joints de grains (§ V.4.1). Ceci est rendu possible par le fait que le modèle simule l’intégralité de la 
microstructure et calcule le flux des défauts ponctuels vers les différents types de puits d’absorption 

des défauts ponctuels. Par souci de simplification, nous proposons d’intégrer dans le modèle de 
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comportement macroscopique uniquement des paramètres physiques permettant de faire le lien entre 
la déformation sous irradiation et l’évolution de la microstructure des boucles à composante < " > et 

des boucles de dislocation < ! > (§ VI.3.3.1, Eq. VI.3.29). Par conséquent, nous ne considérons pas 

ici les déformations dues à la capture des défauts ponctuels par les autres puits. De plus, par 
conservation de volume (Eq. VI.3.3), il suffit d’exprimer la déformation de croissance du monocristal 

suivant l’axe < " > pour obtenir$$lx. Ainsi, les lois de croissance n’intègrent que des données 

microstructurales portant sur les boucles à composante < " > à l’origine de la déformation$lD. Nous 

verrons dans la partie VI.3.3.1 que des paramètres associées aux boucles de dislocation < ! > sont 

introduits dans la loi de fluage thermique. 

En supposant que les boucles ont toutes le même rayon$$"D, le terme ØÈãD peut être déterminé par 

l’expression suivante :  
 

"D =$`ØÈãDòCtÇd�D  Eq. VI.3.8 

 òCtÇ est la surface atomique des boucles et �D leur densité volumique. Ainsi, la déformation de 

croissance suivant l’axe < " > s’écrit : 

 

lD =$rd�D #CtÇòCtÇ "D² Eq. VI.3.9 

 

Le rapport $#!µuò!µu$ représente la distance réticulaire entre deux plans d’habitat des boucles. Ce rapport 

est donné par la norme �« de la composante coin du vecteur de Burgers des boucles (Eq. V.1.14). 

Pour les boucles à composante$< " >, la composante$$�� est égale à$$" PW . L’expression établie pour la 

déformation de croissance suivant l’axe cristallographique < " > est donc la suivante :  

 

lD =$rd "P�D $"D² Eq. VI.3.10 

 
Cette relation peut être obtenue en raisonnant sur un Volume Elémentaire Représentatif (VER) du 
matériau étudié. L’approche micromécanique, détaillée dans cette partie, a été mise en place par 

Tournadre [19] dans le cadre de son travail de thèse.  

Nous considérons comme VER un parallélépipède à base carrée défini dans le repère orthogonal L«24445- «64445- "5M avec "5 l’axe cristallographique de la maille hexagonale compacte et L«24445- «64445M le plan de base. 

La hauteur du parallélépipède est notée , et la largeur de sa base$Í. Les boucles à composante < " > 

sont introduites dans le volume d’étude comme étant des disques lacunaires résultant de la 

suppression de plans atomiques d’épaisseur$$�� (la norme de la composante coin du vecteur de 

Burgers des boucles à composante < " > qui vaut$" PW ). Les disques lacunaires sont répartis dans la 

hauteur , du parallélépipède. Leur présence conduit au raccourcissement du VER suivant la 

direction$< " > (Figure VI.3.1 (d)). Cette contraction s’écrit sous la forme suivante : 

 

lD =$rk,, = r��, $¢D Eq. VI.3.11 

 
Le terme ¢D donne la fraction d’aire de ces boucles par rapport à la surface d’étude Í6 formée de 

couches de lacunes (Figure VI.3.1 (b)) : 
 

¢D =$¢0"«ã¾äD���$ÜDÝòétäx� = d"Ç¾Ï6 ~D $Í6 = d"Ç¾Ï6 $�D, Eq. VI.3.12 
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où ~D est le nombre de boucles à composante < " > présentes dans la surface d’étude et $"Ç¾Ï leur 

rayon moyen.  
Des deux équations Eq. VI.3.11 et Eq. VI.3.12, il ressort l’expression de la déformation de croissance 

suivant l’axe < " > suivante : 

 

lD = rd "P�D $"Ç¾Ï6  Eq. VI.3.13 

 
La relation établie par ce raisonnement sur un Volume Elémentaire Représentatif (Eq. VI.3.13) est 
équivalente à celle énoncée par Christien et Barbu [20] et introduite dans le modèle de dynamique 
d’amas (Eq. V.4.2). 

Dans le cadre de nos observations en Microscopie Electronique en Transmission, les boucles à 
composante < " > sont imagées sur la tranche et apparaissent comme des segments continus 

(Figure VI.3.1 (c), § II.3.1). Leur densité et leur taille sont mesurées et le terme ¢D peut être déterminé 

expérimentalement à partir des clichés MET. Il est à préciser que ces boucles de dislocation peuvent 
atteindre de grandes tailles et être tronquées par la surface libre de la lame mince. Dans ce cas, le 
rayon moyen des boucles mesuré sur les micrographies MET sous-estime leur rayon réel et ne peut 
être pris comme paramètre représentatif de leur microstructure. Pour tenir compte de la présence de 
grandes boucles tronquées, nous choisissons la densité linéique$ÍD, qui représente la longueur totale 

des boucles (> 1D dans l’équation Eq. VI.3.14) par unité de volume, comme paramètre microstructural 

caractéristique de la population de boucles à composante$< " >. La fraction d’aire ¢D $de ces boucles, 

calculée par rapport à la surface d’étude$$òétäx� = Í × «, où « est l’épaisseur de la lame mince, s’écrit 

alors comme suit : 
  

¢D = > 1D «Í$« $ Eq. VI.3.14 

 
La déformation résultante suivant l’axe < " > est exprimée par : 

 

lD = r��, $> 1D $«Í$« = r "P ÍD$« Eq. VI.3.15 

 
Dans le modèle développé sous SiDoLo, la vitesse de déformation du cristal suivant l’axe < " > est 

directement liée à l’évolution de la densité linéique des boucles à composante$< " >. En considérant 

la formule donnée par l’équation Eq. VI.3.15, Z�6 s’écrit : 

 Z�6 =$ "$«P $�ÍD�µ  Eq. VI.3.16 

 

Le terme 
D$�6  est pris comme constant dans le modèle pour les alliages recristallisés, à savoir le 

Zircaloy-4 recristallisé et le M5®. Pour une épaisseur moyenne de lame mince de 150 nm, cette 
constante est égale à 3,86×10-17 m².  

Pour le Zircaloy-4 détendu, la déformation de croissance est due principalement aux dislocations < " 9 ! > (§ I.3.1). La loi développée pour les alliages recristallisés et décrivant la déformation de 

croissance induite par l’évolution des boucles à composante < " > (Eq. VI.3.15 et Eq. VI.3.16) est 

néanmoins utilisée pour le cas du Zircaloy-4 détendu afin de simplifier la démarche. Bien que 
l’introduction de la variable ÍD dans le calcul de la déformation de croissance du Zircaloy-4 détendu 

n’ait pas de sens physique, nous conservons le même formalisme développé pour les alliages 

recristallisés, et plus particulièrement le coefficient 
D$�6  est fixé, tout comme pour le Zircaloy-4 

recristallisé et le M5®, à la valeur de 3,86×10-17 m².  
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Une loi logistique est introduite dans le modèle pour reproduire l’évolution progressive de la densité 

linéique des boucles à composante < " > !: 

 �ÍD�µ = $�CDD $� @@ 9 !«(w^t Eq. VI.3.17 

 
Le coefficient �CDD et les paramètres ! et " > 0 de la loi logistique sont laissés libres dans le modèle et 

seront déterminés à l’issue de la procédure d’identification du comportement en croissance sous 

irradiation des tubes en alliages de zirconium.  
Les boucles à composante < " > ne se forment qu’à partir d’une dose seuil d’incubation. Il faut donc 

s’assurer que la vitesse de déformation Z�6 reste faible au tout début de l’irradiation. 

Pour cela, le coefficient ! de la loi logistique doit être pris assez élevé pour que le terme 
22_C�`Wbc  

tende vers 0 quant µ 2$0. 

 La croissance du Zircaloy-4 détendu évolue quasi-linéairement au cours de l’irradiation              
(Figure VI.2.1). Pour simuler ce comportement, nous gardons les mêmes expressions introduites pour 
les alliages recristallisés (Eq. VI.3.1, Eq. VI.3.6, Eq. VI.3.16 et Eq. VI.3.17) tout en fixant les 
coefficients$�D, �D, !$et "$à la valeur nulle et en laissant libre le coefficient �CDD qui constitue avec le 

terme constant 
D$�6  la pente d’évolution de la déformation de croissance avec la fluence neutronique. 

En conclusion, pour le Zircaloy-4 détendu, le seul paramètre ajustable lors de la procédure 
d’identification sur les points expérimentaux de Garzarolli et al. [2] est le coefficient$$�CDD $. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure VI.3.1: Schématisation du principe de calcul de la déformation induite par la présence des boucles à 

composante < # > dans le plan de base d’un Volume Elémentaire Représentatif (VER) – (a) boucles 
introduites dans les plans atomiques de normale #45, (b) représentation de la surface d’étude ËH et de la 

suppression de plans atomiques d’épaisseur \Æ, (c) représentation de la surface d’étude Ë × Æ dans le cas de 
nos observations MET (boucles à composante < # > visualisées sur la tranche et imagées par des segments 

continus) et (d) contraction du VER suivant l’axe < # >. 
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VI.3.3 Lois de comportement en fluage sous irradiation des tubes de zirconium  
 
La loi de fluage introduite dans le modèle est une loi classique de normalité selon laquelle la vitesse 
de déformation plastique lors d’un écoulement est normale à la surface de charge. L’évolution de la 

déformation viscoplastique de fluage avec le temps s’écrit comme suit : 
 

l�)�äCð�$ = 3P$�� $$
V� ß
V¡��� Eq. VI.3.18 

 
Avec ß le déviateur du tenseur de contrainte exprimé en notation de Voigt, V la matrice de 

comportement anisotrope du matériau, V¡��� la contrainte équivalente définie par le critère de Hill et �� 
la vitesse de déformation de fluage.  

Le déviateur du tenseur de contrainte ß est défini par : 

 

ß = V $r @3 $µ"!"«$ ¦V§ � Eq. VI.3.19 

 
Pour les tubes des assemblages de combustible REP, le critère d’écoulement plastique le plus 

souvent utilisé est celui de Hill qui suppose une symétrie orthotrope [21]. Selon ce critère, la contrainte 
équivalente est donnée par l’expression suivante : 
  

V¡��� = CdLV22 r V66M² 9 yLV66 r V77M² 9eLV77 r V22M² 9 PÍV266 9 PVV676 9 P�V276  Eq. VI.3.20 

 
Dans l’équation Eq. VI.3.20, les termes$d, y, e, Í, V et � représentent les coefficients d’anisotropie 

de Hill. En choisissant comme référence un chargement en traction axiale, la contrainte équivalente 

de Hill devient égale à$$V77_y 9 e. Or, en traction axiale, la contrainte équivalente doit valoir$$V77. 

Ainsi, les coefficients d’anisotropie y et e sont liés par la relation suivante : 

 

y 9 e = @ Eq. VI.3.21 

 
La contrainte équivalente de Hill est donc complètement définie par cinq coefficients indépendants et 
par les contraintes suivant les axes d’orthotropie du matériau.  

L’anisotropie de comportement plastique est également introduite par un tenseur de quatrième ordre V (Eq. VI.3.18) qui apparaît dans l’expression généralisée du critère de Von Mises. Nous rappelons 

que dans le cadre de notre modèle, nous considérons pour simplifier une anisotropie identique pour le 
comportement en fluage thermique et en fluage d’irradiation (Eq. VI.3.18).  
Avec l’hypothèse d’indépendance du comportement du matériau à la pression hydrostatique 
(hypothèse d’incompressibilité plastique), le critère généralisé de Von Mises ne fait pas intervenir le 
tenseur de contrainte lui-même mais sa composante déviatorique ß :  
 �f ¦ß§ = Cß�V� ß Eq. VI.3.22 

 
Le nombre de composantes libres du tenseur V peut être réduit par des considérations de symétrie. 

Les termes non nuls sont déterminés à partir de la contrainte équivalente de Hill (Eq. VI.3.20) et de 
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l’expression du critère de Von Mises généralisé (Eq. VI.3.22). Le tenseur de comportement anisotrope V  s’écrit alors en notation de Voigt modifiée de la manière suivante :  
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 Eq. VI.3.23 

 
L’essai simulé en vue de l’identification des paramètres de fluage du matériau est un essai en 

pression interne dont l’état de contrainte a été défini précédemment (tenseur V donné en Eq. VI.2.1). 

En l’absence de contraintes de cisaillement, il reste à déterminer les deux coefficients indépendants  d 

et$$y$$ou$$d$$et$$e. Ces coefficients d’anisotropie plastique ont fait l’objet de plusieurs études 

expérimentales. Des essais d’écrouissage en traction et en pression interne, réalisés sur des tronçons 
de tubes en Zircaloy-4 détendu et recristallisé, ont abouti à la détermination des coefficients de Hill 
ainsi qu’à la caractérisation de leur évolution avec la température [21]. Récemment, des essais 
d’écrouissage – relaxation ont été effectués sur des gaines en M5® irradiées 3 cycles et 5 cycles en 
REP dans le but d’obtenir les coefficients de Hill à ces temps d’irradiation, de les comparer à ceux 

obtenus pour le M5® non irradié et d’en déduire l’effet de l’irradiation sur l’anisotropie plastique du M5
® 

(Annexe B confidentielle).  
Suite à l’identification des deux coefficients d et$$y, il nous semble intéressant de comparer les valeurs 

issues de la calibration du modèle à celles obtenues expérimentalement [21].  

La vitesse de déformation de fluage ��$se décompose en une vitesse de fluage thermique ��tg et une 

vitesse de fluage d’irradiation ���ww : 
 

�� = ��tg 9 ���ww Eq. VI.3.24 

 
VI.3.3.1 Lois de comportement en fluage thermique  

 
La loi d’écoulement adoptée pour le fluage thermique est une loi de puissance qui fait intervenir la 

contrainte équivalente �f ¦ß§$et une contrainte critique VD qui représente le durcissement du matériau 

irradié par la présence des boucles de dislocation < ! > dans la microstructure : 

 

��tg = $¢ ��� jrØtg& m\�f ¦ß§
VD ]Ç

 Eq. VI.3.25 

 
Avec Øtg la température d’activation et ¢ une constante. En considérant la température comme 

constante, il est possible de regrouper ¢ ��� ¦(jckT § en une seule constante notée$�tg. Le paramètre$u 

traduit la sensibilité de la vitesse de fluage thermique à la contrainte. Cet exposant est généralement 
pris égal à 4 pour les alliages de zirconium à des températures intermédiaires [22], [23]. Ainsi, la 
vitesse de déformation de fluage thermique s’écrit pour une température donnée: 
 

��tg =$�tg \�f ¦ß§
VD ]Ò

 Eq. VI.3.26 
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La contrainte VD est donnée par la loi de durcissement [24] suivante où V� est la limite d’élasticité du 

matériau non irradié : 

VD =$V� 9VBô�*ÍC Eq. VI.3.27 

Dans le modèle, la limite d’élasticité V� à 350°C du Zircaloy-4 détendu non irradié est fixée à 220 MPa 

[25]. Elle est prise égale à 150 MPa pour le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® non irradiés.  
Les termes$ô, � et ÍC correspondent respectivement, au module de cisaillement (égal à 2,85×104 MPa 

aux températures considérées : 295, 315 et 350°C), à la norme du vecteur de Burgers des boucles de 
dislocation < ! > (� égal au paramètre de maille ! = 0,323 nm) et à la densité linéique des boucles 

de dislocation$< ! >. 

Le facteur de Taylor V est pris égal à 4 [26]. Le coefficient B caractéristique de la force des boucles 

de dislocation < ! > comme obstacles au glissement des dislocations (mécanisme de contournement 

d’Orowan) varie généralement entre 0,2 et 0,8 [24], [27]. Dans le modèle, nous fixons B à une valeur 

calculée à partir d’une évaluation de la limite d’élasticité VD du matériau irradié (Eq. VI.3.27). En effet, 

en prenant une valeur de référence de 430 MPa [28] pour VD et un ordre de grandeur de la densité 

linéique ÍC des boucles de dislocation < ! > de 4×1017 m-2 pour le Zircaloy-4 recristallisé et le M5®, 

nous obtenons un coefficient B de 0,287. Cette valeur est en accord avec le domaine de variation 

de$$B, énoncé dans la littérature [24], [27]. Dans ce qui suit, B est fixée à cette valeur pour le Zircaloy-4 

recristallisé et le M5®, mais aussi pour le Zircaloy-4 détendu.   

Les observations MET ont montré que la densité des boucles de dislocation < ! > évolue rapidement 

avec la fluence neutronique jusqu’à atteindre une valeur de saturation (§ I.2.3.2.2). L’évolution de la 
densité linéique des boucles de dislocation < ! > peut donc être simulée par une loi exponentielle 

saturante qui s’écrit sous la forme suivante : 
 

ÍC = ÍClL@ r ���Lr�C�µMM$ Eq. VI.3.28 

 
Comme le mode utilisé pour le développement du modèle avec le logiciel SiDoLo est de type 
différentiel (§ VI.1), l’évolution de la population des boucles de dislocation < ! > est introduite comme 

suit : 
 �ÍC�µ = �C�LÍCl r ÍCM Eq. VI.3.29 

 
Avec ÍCl la densité linéique des boucles de dislocation < ! > à saturation, � le flux neutronique et �C 

une constante correspondant à l’inverse de la fluence à saturation. Les deux coefficients �C et ÍCl 

constituent des paramètres ajustables du modèle lors de sa calibration sur le comportement en fluage 
sous irradiation des alliages de zirconium. Toutefois, nous vérifions, ultérieurement, la  cohérence de 
l’évolution de la densité linéique des boucles de dislocation < ! > simulée par le modèle à l’issue de 

sa calibration avec des données microscopiques recensées dans la littérature et présentées dans la 
partie I.2.3.  

Au stade primaire du fluage sous irradiation, la vitesse de déformation est relativement élevée, puis, 
elle diminue jusqu’à atteindre une valeur stationnaire. Cette diminution de la vitesse de déformation 

peut être attribuée au durcissement du fluage thermique, représenté ici par l’évolution de la contrainte 

critique VD (Eq. VI.3.27). La loi introduite pour le comportement en fluage thermique permettra au 

modèle de reproduire la cinétique d’évolution du stade primaire du fluage sous irradiation (§ VI.2.2).  
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VI.3.3.2 Lois de comportement en fluage d’irradiation  

 

Le comportement en fluage d’irradiation est simulé par une loi de puissance où$$�f ¦ß§$est la contrainte 

équivalente, � est le flux neutronique et b un facteur de proportionnalité (§ I.3.2.1 et Eq. I.3.1) : 

 

���ww = $b ��� jrØ�ww& m �f ¦ß§s �� Eq. VI.3.30 

 

La température étant constante dans le modèle, il est possible de regrouper le terme b ��� ¦(jmWWT § en 

une seule constante, notée$��ww. Comme nous l’avons précisé dans la partie I.3.2.1, l’exposant ~ est 

égal à 1 dans le domaine des faibles contraintes (V < $V� PW ) et l’exposant � varie entre 0,25 et 1. Dans 

notre modèle, nous fixons ~ à la valeur de 1 et � également. Le seul paramètre ajustable est 

donc$��ww, la vitesse de fluage d’irradiation $���ww s’exprimant comme suit : 

 

���ww =$ $��ww $�f ¦ß§� Eq. VI.3.31 

 
La représentation du comportement macroscopique sous irradiation des alliages de zirconium par un 
modèle physique dépend d’un certain nombre de paramètres dont les valeurs ne sont pas bien 

connues. En considérant que les bonnes valeurs seront celles pour lesquelles les prévisions du 
modèle sont proches des données expérimentales, il est possible de définir, à l’aide du logiciel 
SiDoLo, un problème d’identification basé sur la méthode de minimisation des erreurs de prédiction 
(Figure VI.3.2). La méthode itérative de correction des paramètres ajustables consiste à évaluer l’écart 

entre la  réponse du modèle et la base expérimentale et à le minimiser en appliquant un algorithme 
d’optimisation. Cet algorithme utilise une procédure récursive qui permet de calculer, à chaque 
itération et à partir d’un nouveau jeu de paramètres, une solution aux équations du modèle jusqu’à ce 

que le critère d’évaluation ou le critère de convergence soit atteint. Une bonne adéquation entre le 
modèle et la réalité physique est alors obtenue.  

 

 

 

 

Figure VI.3.2: Schéma représentatif de la procédure d’identification des paramètres ajustables du 
modèle de comportement macroscopique sous irradiation des alliages de zirconium. 
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VI.4 Identification des paramètres du modèle et modélisation du comportement 
macroscopique sous irradiation des alliages de zirconium 

 
Moyennant l’hypothèse de sommation des différentes composantes de déformation sous irradiation, 

énoncée dans la partie VI.3.1, il nous est possible de simuler dans un premier temps un essai de 
croissance libre et d’identifier les paramètres physiques intervenant dans les lois de comportement 

décrivant ce phénomène. Une fois ces paramètres ajustés de façon à reproduire au mieux le 
comportement en croissance sous irradiation décrit en VI.2.1, la simulation portera sur un essai de 
fluage en pression interne sous irradiation et la procédure d’identification s’appliquera sur les 

paramètres de fluage sous irradiation dans le but d’obtenir un bon accord entre les déformations 

simulées et celles mesurées expérimentalement. En guise de validation, nous simulons, suite aux 
étapes d’identification de l’ensemble des paramètres du modèle, le comportement des tubes de 
gainage et des tubes guides en fluage thermique post-irradiation. A l’étape de calibration du modèle 

sur le comportement en fluage sous irradiation, l’identification se fait sur tous les paramètres de fluage 
sans isoler ceux associés au fluage thermique hors flux de ceux intervenant dans le phénomène de 
fluage d’irradiation. Il nous semble donc judicieux de vérifier la pertinence du jeu de paramètres trouvé 
en simulant la réponse du modèle à un essai de fluage en pression interne hors flux sur matériau 
irradié. Ainsi, nous évaluons l’amplitude de la composante de fluage thermique dans le phénomène de 

fluage sous irradiation.      

Nous rappelons que pour des raisons de confidentialité, nous présentons dans ce qui suit uniquement 
les résultats obtenus pour le Zircaloy-4 détendu et recristallisé. La modélisation du comportement en 
croissance libre et en fluage sous irradiation du M5® fait l’objet d’une annexe confidentielle de ce 

mémoire.   
 

VI.4.1 Identification des paramètres de comportement en croissance libre  
 
Les paramètres des lois de comportement en croissance libre du Zircaloy-4 recristallisé et détendu 
sont identifiés sur la base des données expérimentales de Garzarolli et al. [2]. Plus précisément, 
l’ajustement porte sur la déformation axiale des tubes en Zircaloy-4 détendu et recristallisé.  

La procédure d’identification des paramètres de croissance du Zircaloy-4 recristallisé se déroule en 
trois étapes :  
 

o Simulation des premiers stades de croissance modérée et première identification des deux 

coefficients $�D et �D !;  
o Simulation du début du stade d’accélération de croissance et première identification des deux 

coefficients$$!$$et$$"$$de la loi logistique qui contrôlent, respectivement, la fluence seuil 

d’apparition de ce stade de croissance et la valeur de la déformation à cette fluence 
neutronique. A cette étape, il faut s’assurer que le coefficient ! reste élevé pour vérifier la 

condition précisée dans la partie VI.3.2 (
22_C�`Wbc tend vers 0 quant µ 2$0). Plus 

spécifiquement, pour le Zircaloy-4 recristallisé, ce coefficient ! ne peut être laissé libre et est 

imposé à 10000, autrement l’identification aboutit à une valeur faible qui ne vérifie pas la 
condition citée ci-dessus,  

o Simulation de l’ensemble de l’évolution de la déformation axiale de croissance avec la fluence 

neutronique et identification du coefficient �CDD qui détermine la pente au stade d’accélération 

de croissance. A cette dernière étape d’identification, l’ajustement des autres coefficients$$", �D 
et �D est affiné.  

Pour le Zircaloy-4 détendu, l’identification se fait en une seule étape et consiste à déterminer la pente 

d’évolution de la déformation axiale de croissance avec la fluence neutronique donnée par le 
paramètre ajustable$�CDD. 
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Les valeurs des paramètres des lois de comportement en croissance libre, ajustés sur les données 
expérimentales, sont regroupées dans le Tableau VI.4.1. La Figure VI.4.1 souligne le très bon accord 
des déformations axiales de croissance sous irradiation simulées par le modèle avec celles relevées 
expérimentalement [2], [4], ceci pour les deux alliages de zirconium étudiés.   
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

Le modèle, ainsi calibré, reproduit le comportement typique de croissance sous irradiation des alliages 
de zirconium de texture radiale (Tableau VI.3.1). En effet, en croissance libre, ces matériaux 
présentent une déformation radiale lww négative et une déformation axiale lÐÐ positive (Figure VI.4.2). 

Les résultats de simulation sont donc cohérents avec les résultats expérimentaux [5], [6] obtenus sur 
des tronçons de tubes de gainage en Zircaloy-4 irradiés sans contrainte dans les réacteurs 
expérimentaux, Siloé et Osiris (§ VI.2.2). De plus, il a été constaté, lors des campagnes de mesure [5] 
que la déformation diamétrale reste nulle tout le long de l’irradiation. Ce résultat s’explique par le fait 
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Figure VI.4.1: Evolution de la déformation axiale de croissance libre de tubes en 
Zircaloy-4 détendu et recristallisé avec la fluence neutronique. 
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Figure VI.4.2: Evolution des trois composantes, radiale, diamétrale et axiale de la déformation de croissance 
sous irradiation avec la fluence neutronique – (a) Zircaloy-4 détendu et (b) Zircaloy-4 recristallisé. 
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que le facteur de Kearns QRT$suivant la direction transverse de ces tubes est proche de 0,3        

(Tableau VI.3.1 et Eq. VI.3.4). Le modèle vient confirmer ce résultat expérimental. En effet, les 
simulations donnent des déformations diamétrales faibles aux fluences neutroniques étudiées    
(Figure VI.4.2). A une fluence de 4×1026 n/m², lûû$$vaut -1,5×10-3 pour le Zircaloy-4 détendu         

(Figure VI.4.2 (a)) et 2,7×10-3 pour le Zircaloy-4 recristallisé (Figure VI.4.2 (b)). Ainsi, la variation 

diamétrale sous irradiation d’un tube de diamètre extérieur initial de 1 cm n’est que de quelques 

dizaines de micromètres. Il est possible que la précision de la mesure de$lûû, donnée en [5], ne soit 

pas suffisante. La déformation expérimentale très faible est alors reportée comme étant nulle. 
 

Tableau VI.4.1: Valeurs des paramètres de croissance libre ajustés dans le modèle. 

 n# (n-1 m²) ¯# (-) % (-) Å (n-1 m²) n%## (n-1) 

Zircaloy-4 détendu 0 0 0 0 5,55×106 

Zircaloy-4 recristallisé 6×10-8 3,79×10-3 10000 7,99×10-8 3,66×106 

 
Examinons maintenant l’évolution avec la fluence neutronique du paramètre microscopique, ÍD pour le 

Zircaloy-4 recristallisé irradié avec un flux neutronique de 2$×1017 n/m²/s. Ce paramètre, représentant 

la densité linéique des boucles à composante$< " >, est obtenu en sortie du modèle par la résolution 

de l’équation Eq. VI.3.17. Dans le but de vérifier la validité de l’évolution de ce paramètre 

microstructural dans notre modèle physique de comportement macroscopique, nous proposons de 
comparer les résultats des simulations avec les données expérimentales disponibles dans la littérature 
et résumées dans le Tableau I.2.4.  Nous citons trois sources bibliographiques portant sur la mesure 
de la densité linéique des boucles à composante$< " >. Simonot [14] a mesuré une densité linéique ÍD 
de 2,1×1014 m-2 dans des tubes guides de Zircaloy-4 recristallisé irradiés 5 cycles en REP (fluence 

neutronique de 9,5×1025 n/m²) à 320°C. Régnard [29] a reporté une densité volumique entre 1,5 et 

3×1020 m-3 et une taille de 100 nm de boucles à composante < " > dans le Zircaloy-4 recristallisé 

irradié à une fluence neutronique de 3,9×1025 n/m² et à la température de 300°C. Nous déduisons une 

densité linéique moyenne de 2,25×1013 m-2 à cette fluence neutronique. A 5,4×1025 n/m², la densité 

volumique des boucles à composante < " >$ varie entre 3 et 6×1020 m-3 et leur taille est de 120 nm, 

conduisant à une densité linéique moyenne de 5,4×1013 m-2. Récemment, Doriot et al. [30] ont 

mesuré la densité linéique des boucles à composante < " > dans des tubes de Zircaloy-4 recristallisé 

irradiés en REP (; >1 MeV) à des températures allant de 305 à 350°C. 

Bien que les densités linéiques de boucles à composante < " > obtenues en sortie de notre modèle 

de comportement macroscopique soient un peu faibles par rapport aux valeurs de Simonot [14], de 
Régnard [29] et de Doriot et al. [30] (mise à part le dernier point expérimental) issues des observations 
microstructurales en MET, la Figure VI.4.3 montre une cohérence satisfaisante entre les simulations et 
les expériences. A noter que la température d’irradiation ne constitue pas un paramètre d’entrée du 

modèle. Or, il est avéré que ce paramètre agit sur l’évolution de la microstructure des boucles à 

composante < " > (§ III.1). Son augmentation a pour effet de diminuer la dose seuil du début du stade 

d’accélération de croissance et d’augmenter la densité linéique des boucles à composante < " >       

(§ III.3.2). Pour la modélisation du comportement en croissance libre du Zircaloy-4 recristallisé, le 
modèle a été calibré à une température d’irradiation fixée à 295°C [2]. Les expériences de Simonot 
[14], de Simonot [14] et de Doriot et al. [30] ayant été menées à des températures plus élevées, il 
semble plausible d’obtenir des densités linéiques de boucles à composante < " > plus élevées (mise 
à part le dernier point expérimental de Doriot et al. [30]) que celles simulées par le modèle. 

En conclusion, l’identification des paramètres physiques du modèle a permis, non seulement de 

reproduire le comportement macroscopique en croissance libre des alliages de zirconium           
(Figure VI.4.1), mais également de simuler une évolution microstructurale des boucles à composante < " > en cohérence avec les observations réalisées en Microscopie Electronique en Transmission 

(Figure VI.4.3).  
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VI.4.2 Identification des paramètres de comportement en fluage sous irradiation  
 
Dans cette étape de « construction » du modèle, nous simulons un essai de fluage en pression 
interne sous un flux neutronique de 2×1018 n/m²/s [5], [6]. L’état de contrainte imposé aux tubes en 

Zircaloy-4 détendu et recristallisé est donné par l’équation Eq. VI.2.1, l’essai correspondant à celui 

décrit dans la partie VI.2.2. La déformation totale simulée intègre les deux phénomènes de croissance 
libre et de fluage sous irradiation. Les paramètres permettant de simuler la croissance ayant été 
déterminés dans la partie précédente (Tableau VI.4.1), il reste à ajuster les coefficients intervenant 
dans les lois de comportement en fluage sous irradiation du Zircaloy-4 détendu et recristallisé. 
Comme nous l’avons mentionné précédemment, la démarche d’identification mise en œuvre consiste 

à ajuster l’ensemble des paramètres de fluage sans dissocier ceux contrôlant le fluage thermique hors 

flux de ceux permettant de simuler le fluage d’irradiation. Toutefois, afin de valider le jeu de 

paramètres trouvé, le modèle sera appliqué à des essais de fluage thermique post-irradiation sur des 
matériaux irradiés et confronté aux données expérimentales disponibles dans la littérature ouverte.  

L’identification des paramètres de comportement en fluage sous irradiation porte sur l’évolution de 

deux grandeurs, la déformation diamétrale lûû et la déformation axiale$lÐÐ.  
Le travail d’ajustement des six paramètres de fluage sur la base des résultats expérimentaux [5] 
aboutit aux valeurs consignées dans le Tableau VI.4.2.  

 
Tableau VI.4.2: Valeurs des paramètres de fluage sous irradiation ajustés dans le modèle. 

 o ÷ nÛp (s-1) n% (n-1 m²) Ë%l (m-2) nÄÅÅ (n-1 m² MPa-1) 

Zircaloy-4 détendu 0,375 0,543 1,10×10-7 3,00×10-9 1,50×10-4 1,60×10-12 

Zircaloy-4 recristallisé 0,173 0,735 3,74×10-8 1,37×10-8 7,45×10-5 3,92×10-13 
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Figure VI.4.3: Evolution de la densité linéique des boucles à composante < # > avec 
la fluence neutronique pour le Zircaloy-4 recristallisé : comparaison simulation par 

le modèle de comportement macroscopique et expérience. 
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Le modèle, ainsi calibré, reproduit correctement le comportement en fluage sous irradiation des tubes 
en Zircaloy-4 détendu et recristallisé. Les déformations diamétrales (Figure VI.4.4 (a)) et axiales 
(Figure VI.4.4 (b)) simulées sont en bon accord avec celles mesurées lors des campagnes 
d’irradiation [5]. 
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Figure VI.4.4: Comportement en fluage en pression interne sous irradiation des tubes en 
Zircaloy-4 détendu et recristallisé  – (a) évolution de la déformation diamétrale Y¼¼ avec la 

fluence neutronique et (b) évolution de la déformation axiale YKK avec la fluence neutronique. 
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La déformation axiale du Zircaloy-4 détendu est positive (Figure VI.4.4 (b)) du fait de la faible 
contribution de la composante négative de fluage sous irradiation et de l’amplitude élevée de la 

déformation de croissance libre (Figure VI.4.1). Ce point est attesté par la Figure VI.4.5 (a) qui illustre 
la contribution de chacun des phénomènes de fluage thermique, de fluage d’irradiation et de 

croissance sous irradiation à la déformation axiale totale. A une fluence neutronique de 10×1025 n/m², 

la déformation axiale de croissance libre du Zircaloy-4 détendu est plus que quatre fois supérieure à 
sa déformation axiale de fluage sous irradiation (Figure VI.4.5 (a)). Ce comportement est expliqué par 
le taux d’écrouissage élevé de ce matériau. En effet, le fort taux de croissance du Zircaloy-4 détendu 
peut être corrélé à la forte densité initiale de dislocations introduites lors de son traitement 
thermomécanique (§ I.3.1.1.2). A une température donnée, la déformation de croissance évolue 
quasi-linéairement avec la densité initiale de dislocations [7]. Ces dislocations, de type < " 9 ! > 

ou$$< ! >, présentes dans la microstructure avant irradiation, constituent les puits dominants 

d’absorption des défauts ponctuels. Compte tenu de la migration plus rapide des auto-interstitiels 
dans le plan basal que suivant l’axe cristallographique$< " >, les SIAs s’annihilent préférentiellement 

sur le réseau de dislocations < ! > alors que les lacunes sont capturées par les dislocations              < " 9 ! > (§ I.3.1.2.2). Cette élimination préférentielle des défauts ponctuels sur les dislocations 

conduit à leur montée différentielle qui est à l’origine de la déformation de croissance. La Différence 
d’Anisotropie de Diffusion (DAD) entre les auto-interstitiels et les lacunes permet ainsi de rendre 
compte du comportement en croissance sous irradiation du Zircaloy-4 détendu.  
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure VI.4.5: Contribution de chacun des phénomènes de fluage thermique, de fluage d’irradiation et de 

croissance sous irradiation à la – (a) déformation axiale totale du Zircaloy-4 détendu, (b) déformation 
diamétrale totale du Zircaloy-4 détendu, (c) déformation axiale totale du Zircaloy-4 recristallisé et (d) 

déformation diamétrale totale du Zircaloy-4 recristallisé. 
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Il a été signalé dans la partie VI.4.1 que la croissance ne génère qu’une très faible déformation 

diamétrale (Figure VI.4.2 (a)). La déformation diamétrale du Zircaloy-4 détendu, représentée dans la 
Figure VI.4.4 (a), est donc due principalement au phénomène de fluage sous irradiation. Pour 
confirmer ce fait, la Figure VI.4.5 (b) donne l’évolution avec la fluence neutronique de la contribution 

du fluage et de la croissance à la déformation diamétrale totale$$lûû. De la Figure VI.4.5 (b), il ressort 

également qu’au début de l’irradiation la déformation de fluage sous irradiation est donnée 

principalement par le fluage thermique. Puis, au fur et à mesure de l’irradiation, la contribution du 
fluage d’irradiation à la déformation totale de fluage devient prépondérante. Ce comportement est 

prédictible au regard des lois de fluage introduites dans le modèle (§ VI.3.3). En effet, le fluage 
thermique durci par les boucles de dislocation < ! > représente le stade primaire du fluage sous 

irradiation. L’accélération de la vitesse de fluage au stade secondaire est donnée par le fluage 

d’irradiation. 

La déformation axiale du Zircaloy-4 recristallisé est négative au début de l’irradiation puis devient 

positive à des fluences neutroniques élevées (Figure VI.4.4 (b)). Compte tenu de l’anisotropie de 

fluage, la déformation axiale de fluage, générée lors d’un essai en pression interne, est négative. Au 

début de l’irradiation, la composante axiale négative de fluage thermique est prépondérante devant la 
composante axiale positive induite par les premiers stades de croissance modérée (Figure VI.4.5 (c)). 
A des doses d’irradiation élevées, le comportement du Zircaloy-4 recristallisé est dicté par le 
phénomène d’accélération de croissance sous irradiation (Figure VI.4.5 (c)). La composante axiale 
positive d’accélération de croissance est nettement plus élevée que la composante négative de 
fluage. Il en découle une déformation axiale totale positive aux fluences neutroniques élevées. 
L’évolution de la déformation axiale des tubes pressurisés en Zircaloy-4 recristallisé est donc le 
résultat d’une compétition entre les deux phénomènes de croissance et de fluage axial.  

Comme pour le Zircaloy-4 détendu, la déformation diamétrale de croissance du Zircaloy-4 recristallisé 
est faible (Figure VI.4.2 (b)). Pour un essai en pression interne, la déformation diamétrale est quasi-
intégralement expliquée par la déformation de fluage sous irradiation avec une contribution importante 
du fluage thermique au début de l’irradiation et une prépondérance croissante du fluage d’irradiation 
(Figure VI.4.5 (d)).  

Pour un essai de fluage en pression interne, le Zircaloy-4 détendu et le Zircaloy-4 recristallisé 
montrent une déformation diamétrale de fluage positive et une déformation axiale de fluage négative. 
Un tel comportement est expliqué par l’anisotropie de fluage qui peut être vérifiée en considérant la 

normale à la surface de charge. Nous détaillons, ici, la méthode poursuivie pour tracer les surfaces de 
charge isotrope de Von Mises et anisotrope de Hill. La loi d’écoulement, généralement utilisée pour 

les tubes des assemblages de combustible REP est celle définie par le critère de Hill, explicitée par 

l’équation Eq. VI.3.20. A la frontière de la surface de charge, la fonction de charge Q ¦V§ s’annule et le 

seuil d’écoulement plastique V� est dit franchi : 

 

Q ¦V§ = CdLV22 r V66M² 9 yLV66 r V77M² 9 eLV77 r V22M² 9 PÍV266 9 PVV676 9 P�V276 r V� Eq. VI.4.1 

 
Considérons un point V$appartenant à la frontière de la surface de charge et de coordonnées polaires 

("àáâ»,"âi©») définies dans le repère (V66,V77). En prenant V22 =$0, V66 = "àáâ» et V77 = "âi©» dans 

l’expression  Q ¦V§ = 0 (Eq. VI.4.1), le domaine d’élasticité se définit comme suit : 

 

V66 = V� $àáâ»*dàáâ²» 9eâi©²» 9 yL@ r âi©P»M Eq. VI.4.2 

V77 = V� $âi©»*dàáâ²» 9eâi©²» 9 yL@ r âi©P»M Eq. VI.4.3 
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Pour les matériaux isotropes, le domaine d’élasticité est déterminé par les deux expressions 
suivantes : 
 

V66 = V�$àáâ»*L@ r @ PW âi©P»M Eq. VI.4.4 

V77 = V� $âi©»*L@ r @ PW âi©P»M Eq. VI.4.5 

 
En ce qui concerne la limite d’élasticité de ces alliages, nous considérons, pour simplifier, que V� est 

la même suivant la direction axiale et la direction diamétrale. A 350°C, la limité d’élasticité est prise 

égale à 220 MPa pour le Zircaloy-4 détendu non irradié et à 150 MPa pour le Zircaloy-4 recristallisé 
non irradié [25] (§ VI.3.3.1). Sous irradiation, le matériau se durcit et la limite d’élasticité augmente 

selon la loi donnée dans la partie VI.3.3.1 (Eq. VI.3.27). Le modèle permet d’obtenir l’évolution de la 
limite d’élasticité$VD $du matériau étudié avec la fluence neutronique (Figure VI.4.6). Ainsi, d’après le 

modèle, sous irradiation, la valeur de VD du Zircaloy-4 détendu tend vers 490 MPa et celle du    

Zircaloy-4 recristallisé vers 424 MPa (Figure VI.4.6). Ces valeurs sont en bon accord avec les 
données trouvées dans la littérature [31]. 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Les surfaces de charge isotrope et anisotrope sont données dans la Figure VI.4.7. Deux surfaces de 
charge anisotropes sont représentées pour chaque matériau : la première (   ) est obtenue à partir des 
coefficients de Hill déterminés expérimentalement par Limon et al. [21] par des essais d’écrouissage 

en traction et en pression interne sur du Zircaloy-4 détendu et recristallisé non irradiés et la deuxième 
(  ) correspond à la surface de charge du Zircaloy-4 détendu et recristallisé irradiés définie grâce aux 
valeurs des coefficients d’anisotropie de Hill ajustés dans le modèle (Tableau VI.4.2).   

En supposant que le matériau est isotrope, la normale à la surface de charge de Von Mises ne 
présente pas de composante axiale de déformation et la déformation de fluage pour un essai en 
pression interne n’est que diamétrale (Figure VI.4.7). En considérant la surface de charge anisotrope 
de Limon et al. [21] et celle obtenue à partir des coefficients d’anisotropie ajustés dans le modèle 

(Tableau VI.4.2), nous constatons que la normale à ces surfaces de charge présente une composante 

Figure VI.4.6: Evolution de la limite d’élasticité Z# du Zircaloy-4 détendu et 
recristallisé avec la fluence neutronique. 
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de déformation axiale négative et une composante de déformation diamétrale positive (Figure VI.4.7). 
La texture prononcée des tubes en alliages de zirconium leur confère donc un comportement 
anisotrope. Cette anisotropie plastique ne semble évoluer que légèrement d’un matériau vierge à un 

matériau irradié. En effet, la comparaison des surfaces de charge anisotropes pour un matériau irradié 
(   ) et non irradié (   ) met principalement en évidence le durcissement du matériau sous irradiation. La 
forme et la symétrie des surfaces de charge anisotropes n’évoluent que modérément sous l’effet de 

l’irradiation. Le Zircaloy-4 détendu irradié présente même une surface de charge de forme proche de 
celle de Von Mises (surface de charge isotrope). Ce résultat est expliqué par la faible évolution des 
coefficients d’anisotropie de Hill sous irradiation. L’effet de l’irradiation sur le comportement anisotrope 

du Zircaloy-4 détendu et du Zircaloy-4 recristallisé est illustré par le Tableau VI.4.3 qui recense les 
valeurs des deux coefficients d’anisotropie indépendants, d et$$y, obtenues expérimentalement par 
Limon et al. [21] pour les matériaux non irradiés et trouvées par le modèle pour les matériaux irradiés 

(Tableau VI.4.2). A noter que la faible variation des coefficients d’anisotropie avec l’irradiation a été 

également soulignée expérimentalement pour des gaines en M5® irradiées 3 et 5 cycles en REP 
(Annexe B confidentielle). 
 
Tableau VI.4.3: Coefficients d’anisotropie de Hill, o et ÷, du Zircaloy-4 détendu et recristallisé non irradiés 

[21] et irradiés. 

 
Zircaloy-4 détendu 

non irradié [21] 
Zircaloy-4 détendu 

irradié (modèle) 

Zircaloy-4 
recristallisé non 

irradié [21] 

Zircaloy-4 
recristallisé irradié 

(modèle) o 0,568 0,375 0,238 0,173 

÷ 0,585 0,543 0,697 0,735 
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Par ailleurs, il est important de souligner que la procédure d’identification du modèle sur le 

comportement en fluage sous irradiation du Zircaloy-4 recristallisé permet d’obtenir un bon ordre de 

grandeur du paramètre microstructural$$ÍC. L’évolution de ce paramètre qui représente la densité 

linéique des boucles de dislocation$< ! > est donnée dans la Figure VI.4.8. 
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Figure VI.4.7: Surfaces de charge isotropes (Von Mises) et anisotropes pour matériaux 
non irradiés (Limon et al. [21]) et irradiés (ajustés par le modèle) – (a) Zircaloy-4 

détendu et (b) Zircaloy-4 recristallisé. 
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Figure VI.4.8: Evolution de la densité linéique Ë% des boucles de dislocation < % > 
avec la fluence neutronique dans le Zircaloy-4 recristallisé (en sortie du modèle). 
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A une fluence neutronique de 1025 n/m², le modèle attribue la valeur de 9×1013 m-2 au paramètre$ÍC 

pour le Zircaloy-4 recristallisé (Figure VI.4.8). Cette valeur est cohérente avec les données 
expérimentales. En effet, les boucles de dislocation < ! >$se caractérisent par leur petite taille de 

quelques dizaines de nanomètres et leur grande densité volumique de l’ordre de 1022 m-3 à une 
fluence neutronique d’environ 10

25 n/m² (§ I.2.3). Il s’ensuit une valeur expérimentale de densité 
linéique de l’ordre de 1014 m-2.  

Une fois le modèle entièrement calibré, nous simulons, à titre de vérification, un essai de fluage 
thermique post-irradiation dans le but d’évaluer la déformation induite par le fluage thermique hors flux 
des matériaux irradiés (le Zircaloy-4 détendu de limite d’élasticité de 490 MPa et le Zircaloy-4 
recristallisé de limite d’élasticité de 424 MPa (Figure VI.4.6)) au regard des données disponibles dans 
la littérature ouverte.  

Pour le Zircaloy-4 détendu, l’essai simulé correspond à celui réalisé par Cappelaere et al. [32]. Il s’agit 

d’un essai en pression interne conduit à 350°C et jusqu’à des temps très longs. L’état de contrainte 

imposé lors de cet essai est le suivant : 
 

V$LVc!M = ñ: : :: @:8 :: : öaóL�W44445-�0444445-�X44445M Eq. VI.4.6 

 
A 7×107 s (~ 20000 heures), la simulation de cet essai de fluage thermique post-irradiation par le 

modèle conduit à une déformation diamétrale$$lûû$$de 8,6×10-3. La déformation reportée par 

Cappelaere et al. [32] vaut, quant à elle, 2,3×10-3. Bien que la déformation de fluage thermique 

prédite par le modèle soit plus élevée que celle issue des expériences, la valeur trouvée n’est pas 

absurde et reste raisonnable vu les temps très longs considérés. 

A notre connaissance, la littérature ouverte ne recense pas d’éléments bibliographiques publics 
portant sur le fluage thermique post-irradiation du Zircaloy-4 recristallisé. Nous nous basons donc sur 
l’essai de fluage en pression interne réalisé sur des échantillons de M5® à une température de 400°C 
et avec un niveau de contrainte circonférentielle de 130 MPa [28]. Au bout de 240 heures, le modèle 
donne une déformation diamétrale lûû de 6,4×10-5. Cette déformation est faible par rapport à la valeur 

expérimentale de 5×10-3 [28]. Ainsi, nous vérifions que la déformation de fluage thermique simulée 

par le modèle reste inférieure à une borne supérieure définie à partir des données de la littérature. A 
noter que même à des temps plus longs, la déformation de fluage thermique reste faible devant cette 
borne expérimentale. En effet, à 900 heures, la déformation$$lûû$$simulée par le modèle de 

comportement macroscopique vaut 2,4×10-4. L’amplitude de la contribution du fluage thermique au 

phénomène de fluage sous irradiation semble correcte ce qui valide, dans une certaine mesure, le jeu 
de paramètres du fluage thermique auquel aboutit l’étape d’identification du modèle. 

Une fois la procédure d’identification des paramètres de fluage sous irradiation bien aboutie, nous 

avons souhaité appliquer notre modèle aux essais de Morize [33]. Au cours de ces essais, des tubes 
de Zircaloy-4 détendu ont été soumis à différentes pressions internes sous un flux neutronique de 
1,8×1018 n/m²/s et à une température d’irradiation de 300°C. Les durées d’irradiation sont de 950 et 

2500 heures correspondant à des fluences neutroniques de 6,16×1024 n/m² et 1,62×1025 n/m², 

respectivement. Les simulations ont porté sur les mêmes conditions d’irradiation, mise à part la 

température qui ne constitue pas un paramètre d’entrée du modèle (§ VI.3.1). La Figure VI.4.9 
représente l’évolution de la déformation axiale$$lÐÐ$des tubes de Zircaloy-4 détendu en fonction de la 

contrainte diamétrale Vûû$$imposée. Le modèle nous permet de retrouver qualitativement le même 

résultat que celui donné par Morize [33], à savoir un allongement du tube d’autant plus faible que la 

contrainte appliquée est plus élevée. Ce résultat atteste de la compétition entre les deux phénomènes 
de croissance libre et de fluage axial. Ce point a été détaillé au début de cette partie. Compte tenu de 
la texture radiale des tubes de Zircaloy-4 détendu, le phénomène de croissance induit une 
déformation axiale positive alors que du fait de l’anisotropie de fluage, le phénomène de fluage sous 
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irradiation conduit pour un essai en pression interne à une déformation axiale négative. D’après la           
Figure VI.4.9, la déformation axiale devient négative pour une contrainte supérieure à environ          
110 MPa pour une fluence neutronique de 6,16×1024 n/m² (950 heures) et à environ 120 MPa pour 

une fluence neutronique de 1,62×1025 n/m² (2500 heures). Au-delà de ces niveaux de contrainte, le 

phénomène de fluage axial devient donc prépondérant par rapport au phénomène de la croissance 
libre. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

VI.5 Modélisation du couplage du fluage axial et de l’accélération de 

croissance 

 
A la vue des résultats de l’étude expérimentale de l’effet d’application d’une contrainte macroscopique 

sur la microstructure des boucles à composante < " > (§ Chapitre 4), il apparaît que le mécanisme 

SIPA est en mesure de décrire l’évolution de la densité de ces défauts d’irradiation avec la 

composante suivant l’axe < " > du déviateur du tenseur des contraintes. En s’appuyant sur les 

données acquises lors de cette étude analytique menée par des irradiations aux ions (§ Chapitre 4), 
nous proposons d’intégrer dans le modèle physique de comportement macroscopique, la loi 
microstructurale décrivant cet effet de la contrainte sur les boucles à composante$< " >. Toutefois, il 

est important d’avoir conscience du fait que cette loi ne peut être utilisée que sous réserve d’un 

ensemble d’hypothèses qui seront énoncées par la suite.  

Cette partie du chapitre détaille, dans un premier temps, la démarche mise en place pour introduire 
l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante < " > dans le modèle physique 

développé sous SiDoLo. Par la suite, la simulation du mécanisme SIPA permettra à la fois de vérifier 
l’évolution de la densité des boucles à composante < " > en fonction de l’orientation de la contrainte 

par rapport à l’axe < " > et de rendre compte de l’impact de cet effet sur la déformation axiale 

résultante des tubes des assemblages REP. Dans un second temps, l’amplitude de la composante de 

déformation due au couplage entre le fluage axial et l’accélération de croissance est évaluée pour 
deux scénarii possibles de chargement en contrainte dans le réacteur.  
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Figure VI.4.9: Evolution de la déformation axiale YKK en fonction de la contrainte diamétrale Z¼¼$ pour le Zircaloy-4 détendu irradié avec un flux neutronique de 1,8×1018 n/m²/s 
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VI.5.1 Introduction de l’effet de la contrainte sur les boucles à composante < # > 
dans le modèle 

 
Les observations en Microscopie Electronique en Transmission et la quantification des boucles à 
composante < " > sur un grand nombre de grains de Zircaloy-4 recristallisé et de M5® ont montré 

qu’une contrainte macroscopique influence la microstructure de ces défauts d’irradiation                      
(§ Chapitre 4). Compte tenu de la dispersion grain à grain, cet effet paraît faible. Toutefois, une 
tendance, en accord avec le mécanisme SIPA, a pu être dégagée. 

Moyennant l’hypothèse que la contrainte appliquée à chaque grain correspond à la contrainte 
macroscopique (hypothèse de Reuss), il est possible de démontrer que la moyenne de la composante 
suivant < " > du déviateur du tenseur des contraintes dans le polycristal, notée$< VxÜDÝ >�¾�ÏDw��tC� , est 

égale au produit du déviateur du tenseur de la contrainte macroscopique ß par la matrice d définie à 

partir des facteurs de Kearns comme suit : 
 

d $= \QRS : :: QRT :: : QRU]L�W44445-�0444445-�X44445M
 Eq. VI.5.1 

< VxÜDÝ >�¾�ÏDw��tC� $= $$ ßq$d Eq. VI.5.2 

Afin d’intégrer l’effet de la contrainte sur les boucles à composante$< " >, le paramètre �CDD qui 

gouverne l’évolution de la densité linéique de ces boucles avec la fluence neutronique n’est plus 

considéré comme constant dans l’équation Eq. VI.3.17 mais évolue linéairement avec < VxÜDÝ >�¾�ÏDw��tC� !: 
 �CDD $= �CDD? 9 �� $< VxÜDÝ >�¾�ÏDw��tC�  Eq. VI.5.3 

 
Ainsi, en présence d’une contrainte macroscopique, la loi d’évolution des boucles à composante < " > 

s’écrit de la manière suivante :  
 �ÍD�µ = £�CDD? 9 �� $< VxÜDÝ >�¾�ÏDw��tC�¥$$� @@ 9 !«(w^t Eq. VI.5.4 

 
Le paramètre �CDD?  définit la pente d’évolution de la densité linéique des boucles à composante < " > 

avec la fluence neutronique à contrainte nulle. Ce terme est connu et a été déterminé lors de la 
calibration du modèle sur le comportement en croissance libre sous irradiation des alliages de 
zirconium (Tableau VI.4.1).  

Le coefficient �� peut être obtenu en transposant la pente de la loi d’évolution de la densité linéique 

des boucles à composante < " > avec la composante suivant < " > du déviateur du tenseur des 

contraintes. Cette loi est issue de l’étude expérimentale du chapitre 4 (Tableau IV.3.2) et s’écrit 

comme suit pour le Zircaloy-4 recristallisé et le M5®, respectivement :  
 

ÍD = rP-3r × @:2?$VxÜDÝ 9 8-@@ × @:26 Eq. VI.5.5 

ÍD = rP-38$ × @:2?$V�ÜDÝ 9 9-88 × @:26 Eq. VI.5.6 

 
Avant de donner les valeurs de �� pour le Zircaloy-4 recristallisé et le M5® introduites dans le modèle, 

il est important de bien préciser les hypothèses qui conditionnent l’exploitation de ces résultats 

expérimentaux :
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o Le dommage créé en dpa par les neutrons thermiques est équivalent à celui généré par les 
ions zirconium ; 

o La dépendance de la densité des boucles à composante < " > à < VxÜDÝ >�¾�ÏDw��tC�  dans le 

modèle physique de comportement macroscopique sous irradiation des alliages de zirconium 
est la même que sa dépendance à VxÜDÝ dans chaque grain ; 

o La loi d’évolution de la densité linéique ÍD des boucles à composante < " > avec la contrainte 

(VxÜDÝ pour l’étude expérimentale et < VxÜDÝ >�¾�ÏDw��tC� dans le modèle) ne dépend pas du 

type de l’irradiation (irradiation aux ions zirconium pour l’étude expérimentale et irradiation 

neutronique en REP ou dans les réacteurs expérimentaux Siloé et Osiris dans le modèle). Par 
conséquent, cette loi dépend seulement de la dose et non du flux ou du taux de création de 
dommage dans le matériau. 
 

En considérant ces hypothèses et en prenant en compte le fait qu’expérimentalement la contrainte a 

été appliquée à partir de la dose d’irradiation de 4,1 dpa jusqu’à la dose totale de 7 dpa (§ IV.2.2), la 
valeur du paramètre d’entrée �� du modèle pour le Zircaloy-4 recristallisé et le M5®, respectivement, 

s’obtient comme suit : 
 

�� $= r$P-3r × @:2?P-9 × X-9$ × @:6Ò =$r@@8a$L@:2´$~(2Msa(2M Eq. VI.5.7 

�� $= r$P-38 × @:2?P-9 × X-9$ × @:6Ò = r@@89$L@:2´$~(2Msa(2M Eq. VI.5.8 

 
A noter que dans les équations, Eq. VI.5.7 et Eq. VI.5.8, nous prenons le facteur de conversion de 
Shishov et al. [3] pour les REP (1 dpa est équivalent à une fluence neutronique de 6,9×1024

 n/m²). 

Pour la simulation des irradiations dans les réacteurs expérimentaux, il convient de considérer la 
conversion correspondante aux MTR (Materials Testing Reactors) pour laquelle 1 dpa est équivalent à 
4×1024

 n/m² [3].  

VI.5.2 Simulation du mécanisme SIPA dans le modèle 
 
Des simulations sont entreprises dans le but de mettre en évidence l’effet d’une contrainte 

macroscopique sur la densité linéique des boucles à composante < " > et d’évaluer par la suite 

l’amplitude de cet effet sur la déformation axiale de croissance. Pour cela, nous considérons trois 
essais simulés avec un flux neutronique de 2$×1017 n/m²/s. Le premier essai consiste à simuler le 

comportement en croissance libre des tubes en alliages de zirconium. Pour le deuxième essai, une 
contrainte externe de traction de 100 MPa est appliquée suivant la direction radiale du tube. Dans le 
troisième essai, la direction d’application de la contrainte macroscopique est la direction axiale du 

tube. Le deuxième essai, où la contrainte de traction est appliquée suivant la direction radiale du tube, 
ne correspond pas à un scénario « réel » de chargement en contrainte dans le réacteur mais est 
considéré dans le but de mettre en évidence le mécanisme SIPA introduit dans le modèle. En 
revanche, la sollicitation axiale des tubes guides peut avoir lieu pour certaines conceptions 
d’assemblages, en début de vie, mais avec des niveaux de contrainte moindres.  
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Figure VI.5.1: Mécanisme SIPA simulé par le modèle : effet d’une contrainte sur – (a) la densité 
linéique des boucles à composante < # > et (b) la déformation axiale de croissance. 
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Compte tenu de la texture radiale des tubes des assemblages REP, une contrainte appliquée suivant 
la direction radiale (essai 2), correspond au cas où la direction de la contrainte est proche des axes 
cristallographiques < " > des grains. Pour le troisième essai, la contrainte est majoritairement 

appliquée suivant les axes cristallographiques < ! > des grains. Comme attendu, l’effet de la 

contrainte sur la densité linéique des boucles à composante < " > dans le Zircaloy-4 recristallisé est 

faible (Figure VI.5.1 (a)). La tendance obtenue est conforme à celle prédite par le mécanisme SIPA 
(Figure VI.5.1 (a) et Figure VI.5.1 (b)). En effet, la densité des boucles à composante < " > est plus 

faible pour une contrainte de traction parallèle à l’axe < " > (essai 2 : contrainte suivant la direction 

radiale du tube) et est plus élevée lorsque la traction a lieu majoritairement perpendiculairement aux 
axes < " > (essai 3 : contrainte suivant la direction axiale du tube). Les variations relatives des 

densités linéiques par rapport au cas où aucune contrainte n’est appliquée restent néanmoins faibles, 

et n’excèdent pas les 1% à une fluence neutronique de 2×1026 n/m². De même, la contrainte de 

traction affecte légèrement la déformation axiale de croissance libre du Zircaloy-4 recristallisé     
(Figure VI.5.1 (b)).  
 

VI.5.3 Simulation du couplage du fluage axial et de l’accélération de croissance  
 
Deux scénarii de chargement en contrainte sont simulés dans le but d’évaluer l’amplitude du couplage 

entre les deux phénomènes de fluage d’irradiation et de l’accélération de croissance : 
 

o Scénario 1 : Une contrainte axiale de traction de 100 MPa est appliquée tout le long de 
l’irradiation ;  

o Scénario 2 : Une contrainte axiale de traction de 60 MPa est appliquée au début de 
l’irradiation, puis elle devient nulle à l’apparition des boucles à composante$< " > (à une 

fluence neutronique de 4×1025 n/m²).  

 
En comparant la déformation axiale totale obtenue sans la prise en compte du couplage entre le 
fluage d’irradiation et l’accélération de croissance avec celle intégrant le couplage entre ces deux 

phénomènes, il apparaît que la composante de déformation de croissance, impactée par la présence 
de la contrainte macroscopique,  �lDw¾���CsD�LV u :M est négligeable (Figure VI.5.2).  
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Figure VI.5.2: Evolution de la déformation axiale totale d'un tube en Zircaloy-4 recristallisé 
pour les deux scénarii de chargement en contrainte, avec ou sans la considération du 

couplage du fluage axial et de l’accélération de croissance. 
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Cette constatation est valable pour les deux scénarii de chargement en contrainte et est expliquée par 
le faible effet d’une contrainte macroscopique externe sur la densité linéique des boucles à 

composante$< " > et sur la déformation axiale de croissance résultante. La sommation des deux 

composantes axiales de fluage d’irradiation et de croissance libre pour obtenir la déformation axiale 
totale sous irradiation est donc justifiable.  
 

VI.6 Conclusions de la modélisation du comportement macroscopique sous 
irradiation des alliages de zirconium  

 

Dans ce chapitre, nous avons mis en place un modèle phénoménologique qui décrit le comportement 
macroscopique sous irradiation des tubes en alliages de zirconium (tubes guides et tubes de gainage). 
Les trois phénomènes à l’origine de la déformation de ces tubes, à savoir le fluage thermique, le fluage 
d’irradiation et la croissance sous irradiation sont introduits via des lois classiques dont certains 
paramètres sont identifiés sur la base de données bibliographiques recensées dans la littérature 
ouverte. Ce modèle de comportement macroscopique intègre également des éléments 
microstructuraux, notamment via les deux paramètres ÍC et$$ÍD, représentant, respectivement, la 
densité linéique des boucles de dislocation < ! > et des boucles à composante$$< " >.  

Dans une première approche, la déformation totale est calculée comme étant la somme de trois 
composantes indépendantes liées aux trois phénomènes de fluage thermique, de fluage d’irradiation 
et de croissance libre. Le couplage entre le fluage d’irradiation et la croissance n’est considéré et 
évalué qu’une fois le modèle calibré et validé sur les données expérimentales.  
Le travail d’identification s’est fait en deux étapes. Une première étape qui a porté sur le comportement 
en croissance libre sous irradiation des tubes en Zircaloy-4 détendu et recristallisé. A cette étape, 
seuls les paramètres intervenant dans les lois de croissance sont identifiés dans le but de reproduire 
au mieux les résultats issus des irradiations de Garzarolli et al. [2]. A l’issue de cette étape, le modèle 
reproduit correctement le comportement en croissance du Zircaloy-4 détendu et recristallisé. 
L’évolution avec la fluence neutronique de la déformation axiale simulée par le modèle est en bon 
accord avec celle reportée expérimentalement. Le modèle de comportement macroscopique permet 
également d’obtenir un bon ordre de grandeur du paramètre microstructural$ÍD. Cette première étape 
d’identification nous a donc amené à un jeu de paramètres pertinent pour décrire le comportement en 
croissance sous irradiation des tubes en Zircaloy-4.  

Par la suite, le modèle est employé pour la simulation d’un essai de fluage en pression interne sous 
irradiation. Dans le but d’améliorer le caractère prédictif du modèle, les paramètres intervenant dans 
les lois de fluage thermique et de fluage d’irradiation sont ajustés sur des données expérimentales 
portant sur les déformations axiales et diamétrales des tubes pressurisés sous irradiation. 
L’ajustement de ces paramètres conduit à des résultats satisfaisants en termes de prédiction des 
déformations diamétrales et axiales du Zircaloy-4 détendu et recristallisé mais aussi en ce qui 
concerne l’évolution de la densité des boucles de dislocation$< ! >. En effet, le modèle permet 
d’obtenir un bon ordre de grandeur du paramètre microstructural$$ÍC, introduit pour la simulation du 
durcissement du fluage thermique par la population des boucles de dislocation$< ! >.  
A cette étape de modélisation, nous avons identifié l’ensemble des paramètres de fluage sous 
irradiation, sans dissocier ceux qui interviennent dans les lois de fluage thermique de ceux qui 
contrôlent le fluage d’irradiation. Pour nous assurer de la validité du jeu de paramètres trouvé, le 
modèle est confronté à des essais de fluage thermique hors flux sur des matériaux irradiés. Pour le 
Zircaloy-4 détendu, l’essai simulé correspond à celui réalisé par Cappelaere et al. [32]. Pour le 
Zircaloy-4 recristallisé, la littérature ouverte recense peu de données expérimentales portant sur les 
déformations en fluage thermique post-irradiation. Nous nous sommes donc basés sur un essai de 
fluage thermique réalisé sur des échantillons de M5® irradiés [28] pour vérifier que la réponse du 
modèle à ce type d’essai respecte l’ordre de grandeur annoncé dans la littérature. 

Le dernier volet de ce chapitre concerne la modélisation du couplage entre le fluage axial et 
l’accélération de croissance. Pour ce faire, nous introduisons dans le modèle de comportement 
macroscopique, moyennant un ensemble d’hypothèses, la loi microstructurale déterminée dans le 
chapitre 4 pour le Zircaloy-4 recristallisé. Cette loi traduit l’effet de la contrainte sur la densité linéique 
des boucles à composante$< " > et permet de rendre en compte de son influence sur la déformation 
axiale de croissance. La simulation de deux scénarii possibles de chargement en contrainte dans le 
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réacteur montre que la déformation axiale totale des tubes est insensible au couplage entre le fluage 
sous irradiation et l’accélération de croissance. Ces résultats viennent justifier l’approche additive 
considérée dans la plupart des modèles prédictifs du comportement macroscopique sous irradiation 
des alliages de zirconium. 

 
Tableau VI.6.1: Tableau récapitulant les variables internes (a) et les paramètres physiques (b) du modèle 

de description du comportement macroscopique des tubes guides et des tubes de gainage en alliages de 
zirconium. 

Variables internes du modèle 

l�Dw¾���CsD� Vitesse de déformation macroscopique induite par le phénomène 
de croissance sous irradiation 

Z�2 
Vitesse de déformation de croissance modérée du cristal suivant 

l’axe cristallographique < " > (variable interne scalaire) 

Z�6 
Vitesse de déformation de croissance accélérée du cristal 

suivant l’axe cristallographique < " > (variable interne scalaire) 

l�)�äCð�$ Vitesse de déformation plastique induite par le phénomène de 
fluage sous irradiation  

�� Vitesse de déformation de fluage sous irradiation  

(variable interne scalaire) 

��tg 
Vitesse de déformation de fluage thermique  

(variable interne scalaire) 

���ww Vitesse de déformation de fluage d’irradiation  

(variable interne scalaire) ÍD Densité linéique des boucles à composante < " > 

ÍC Densité linéique des boucles de dislocation < ! > 

VD Limite d’élasticité du matériau irradié (loi de durcissement) 

(a) 
 

Paramètre 
physique 

du 
modèle  

Désignation  

Valeur  

Zircaloy-4 
détendu 

Zircaloy-4 
recristallisé 

QRS 
Facteur de Kearns suivant la direction radiale du tube 

[Exp] 
0,551 0,62  

QRT 
Facteur de Kearns suivant la direction transverse du tube 

[Exp] 
0,346 0,29 

QRU 
Facteur de Kearns suivant la direction axiale du tube 

[Exp] 
0,103 0,09 

�D Coefficient de la loi de croissance modérée représentant  
l’inverse de la fluence à saturation [Id] 

0 
6×10-8  

(n-1m²) 

�D 
Coefficient de la loi de croissance modérée représentant  

la déformation du cristal suivant l’axe < " > à la fluence 
de saturation [Id] 

0 
3,79×10-3  

(-) 

"$«P  Coefficient constant de la loi de croissance accélérée 
[Exp] 

3,86×10-17 
(m²) 

3,86×10-17  

(m²) 

�CDD Coefficient de la loi logistique contrôlant la pente 
d’évolution de la déformation avec la fluence neutronique 

au stade d’accélération de croissance [Id]    

5,55×106  

(n-1) 

3,66×106 

(n-1) 
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! 
Coefficient de la loi logistique contrôlant la fluence seuil 
d’apparition du stade d’accélération de croissance [Id]    

0 
10000  

(-) 

" Coefficient de la loi logistique contrôlant la valeur de la 
déformation à la fluence seuil d’apparition du stade 

d’accélération de croissance [Id]  
0 

7,99×10-8 

(n-1m²) 

d Coefficient d’anisotropie de Hill [Id] 0,375 0,543 

y Coefficient d’anisotropie de Hill [Id] 0,173 0,735 

V� Limite d’élasticité du matériau non irradié [Exp] 220 (MPa) 150 (MPa) 

�tg Coefficient de la loi de fluage thermique [Id] 
1,10×10-7  

(s-1) 

3,74×10-8  

(s-1) 

u 
Exposant traduisant la sensibilité de la vitesse de fluage 

thermique à la contrainte [Exp] 
4 4 

VB 

Le produit du facteur de Taylor V et du coefficient B 
caractéristique de la force des boucles de dislocation < ! > comme obstacles au glissement des dislocations 

[Exp] 

1,147 1,147 

ÍCl 
Coefficient de la loi d’évolution de ÍC représentant la 

densité linéique des boucles de dislocation < ! > à la 
fluence de saturation [Id] 

1,50×10-4 (m-2) 
7,45×10-5  

(m-2) 

�C 
Coefficient de la loi d’évolution de ÍC$représentant 

l’inverse de la fluence à saturation [Id] 
3,00×10-9  

(n-1m²) 

1,37×10-8  

(n-1m²) 

��ww Coefficient de la loi de fluage d’irradiation [Id] 
1,60×10-12  

(n-1m² MPa-1) 

3,92×10-13  

(n-1m² MPa-1) 

~ 
Exposant traduisant la sensibilité de la vitesse de fluage 

d’irradiation à la contrainte [Exp] 
1 1 

� 
Exposant traduisant la sensibilité de la vitesse de fluage 

d’irradiation au flux [Exp] 
1 1 

�� 
Coefficient introduit pour l’étude du couplage entre le 

fluage axial et l’accélération de croissance  

pente de la loi d’évolution de ÍD avec la composante 
suivant < " > du déviateur du tenseur des contraintes 

[Exp] 

- 
-1184  

(1018 n-1 MPa-1) 

[Exp] : valeur du paramètre issue des expériences et [Id] : valeur du paramètre issue d’une étape 

d’identification et de calibration du modèle sur des données expérimentales  

(b) 
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Conclusions et perspectives 

 

Conclusions  
 
Le grandissement sous flux des assemblages de combustible REP est un phénomène qui survient 
suite aux diverses sollicitations neutroniques et thermomécaniques auxquelles sont soumis les tubes 
guides de l’assemblage. Le grandissement de ces tubes se traduit par un allongement suivant la 
direction axiale. Cette déformation macroscopique est le résultat de deux phénomènes principaux :  
 

o Le fluage d’irradiation : ce phénomène a lieu sous l’action conjuguée du flux et de la 

contrainte. La déformation de fluage d’irradiation résulte vraisemblablement de la montée des 
dislocations par l’absorption différentielle des défauts ponctuels créés sous irradiation; 

o La croissance sous irradiation : ce phénomène a lieu sous flux en l’absence de toute 

contrainte et sans variation de volume. Pour les alliages de zirconium recristallisés, la 
croissance reste modérée puis s’accélère à forte dose d’irradiation. Cette accélération de 

croissance est corrélée à l’apparition des boucles à composante$< " >. Le mécanisme de 

déformation le plus pertinent qui permet de rendre compte du comportement en croissance 
sous irradiation des alliages de zirconium est le mécanisme basé sur la Différence 
d’Anisotropie de Diffusion (DAD) des défauts ponctuels.  

 
Ces phénomènes de fluage d’irradiation et de croissance libre sont tous deux régis par des 
mécanismes microscopiques faisant intervenir la diffusion et l’élimination anisotrope des défauts 
ponctuels sur les puits de la microstructure (dislocations, boucles de dislocation et joints de grains). 
Or, jusqu’à présent les modèles de description du comportement macroscopique sous irradiation des 
alliages de zirconium s’appuient sur une approche simplifiée qui consiste à décorréler ces deux 
phénomènes. Avec cette approche, les deux composantes de déformation liées au fluage d’irradiation 

et à la croissance sous irradiation sont considérées comme indépendantes et additives. Au regard des 
mécanismes microscopiques responsables du fluage d’irradiation et de la croissance libre, cette 
approche peut être remise en question en raison d’un éventuel couplage entre ces deux phénomènes. 
Comme les boucles à composante < " > sont responsables du phénomène d’accélération de 

croissance des alliages de zirconium recristallisés, l’analyse du couplage entre le fluage d’irradiation 

et le phénomène de croissance à forte dose passe en particulier par l’examen de l’effet d’application 
d’une contrainte macroscopique sous irradiation sur la microstructure de ces boucles de dislocation. 
Dans ce contexte, notre travail de thèse visait à étudier l’influence d’un chargement mécanique sur 

l’évolution de la microstructure des boucles à composante < " > dans deux alliages de zirconium 

recristallisés, le Zircaloy-4 et le M5® TREX, ceci au moyen d’une étude expérimentale couplée à une 

modélisation par la méthode de dynamique d’amas.  

En premier lieu, à travers des analyses soigneuses conduites en Microscopie Electronique en 
Transmission (MET), l’étude expérimentale a permis à la fois d’apporter des éléments de réponse à la 

question de l’effet de la contrainte sur les boucles à composante < " > et d’identifier le mécanisme à 

l’origine de l’effet observé. Pour ce faire, des échantillons de Zircaloy-4 recristallisé et de M5® TREX 
ont été soumis à un chargement en flexion quatre points ou en flambage sous un flux d’ions Zr

+ de 
600 keV et à la température d’irradiation de 300°C. Avec ces deux types de chargement mécanique, 
la zone irradiée des échantillons se trouve dans un état de contrainte de traction (chargement en 
flexion quatre points) ou de compression (chargement en flambage). De plus, plusieurs niveaux de 
contrainte ont été appliqués. Les examens en MET ont été conduits sur un grand nombre de grains 
présentant différentes orientations cristallographiques par rapport à la direction d’application de la 

contrainte macroscopique et divers niveaux de contrainte de traction ou de compression. Ainsi, cette 
étude expérimentale revêt une grande valeur par son aspect statistique. L’application de la contrainte 
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externe s’est effectuée selon deux historiques de chargement. Le premier historique consistait à 
appliquer la contrainte avant l’apparition des boucles à composante$< " >. Dans ce cas, les 

observations en MET ont montré que la contrainte n’a pas un effet perceptible sur la dose d’incubation 
des boucles à composante < " > pour le M5® TREX. En revanche, pour le Zircaloy-4 TREX, les 

boucles à composante < " > sont déjà présentes à la dose d’application de la contrainte 

macroscopique. Nous ne pouvons donc pas conclure sur l’effet de la contrainte sur la période de 

germination des boucles à composante < " > pour le Zircaloy-4 TREX. 

Les principaux résultats ont été tirés du deuxième historique de chargement pour lequel la contrainte 
macroscopique de traction ou de compression a été appliquée à une dose où les premières boucles à 
composante < " > apparaissent. Cet historique de chargement visait à instruire la question de l’effet 

de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante$< " >. Pour cela, nous avons pris le 

soin de quantifier l’évolution avec la contrainte des grandeurs caractéristiques des boucles à 
composante < " > (densité volumique$�D, densité linéique ÍD et diamètre moyen$< � >) formées dans 

un grand nombre de grains (74 au total). Une tendance a été dégagée pour l’évolution des densités �D 
et ÍD des boucles à composante < " > avec la composante suivant l’axe cristallographique < " > du 

déviateur du tenseur des contraintes, notée$$VRÜDÝ. Cette tendance est telle que les densités des 

boucles à composante < " > sont plus faibles dans les grains d’axe < " > proche de la direction de 

traction (VRÜDÝ proche de ⅔$V où V correspond à la valeur de contrainte de traction) que dans les 

grains d’axe < " > éloigné de la direction de traction (VRÜDÝ proche de - ⅓$V). Inversement, pour un 

chargement en compression, nous avons noté que les densités des boucles à composante < " > sont 

plus faibles dans les grains d’axe < " > éloigné de la direction de compression (VRÜDÝ proche de ⅓$V) 

que dans les grains d’axe < " > proche de la direction de compression (VRÜDÝ proche de - ⅔ V).  Ces 

tendances sont en bon accord avec les prédictions du mécanisme SIPA (Stress Induced Preferential 
Absorption) qui postule un effet de la contrainte sur l’énergie d’interaction élastique des défauts 

ponctuels avec les boucles de dislocation. Cet effet aurait pour conséquence de modifier l’efficacité 

d’absorption des défauts ponctuels selon l’orientation de la direction d’application de la contrainte par 

rapport à la normale au plan d’habitat des boucles de dislocation. Ainsi, une contrainte de traction 

appliquée perpendiculairement à l’axe < " > du grain ou une contrainte de compression appliquée 

parallèlement à l’axe < " > diminue le flux net d’auto-interstitiels allant vers les boucles à composante < " > et augmente le flux net de lacunes par rapport aux flux reçus dans un grain non contraint. Pour 

ces deux orientations cristallographiques, la croissance des boucles à composante < " > lacunaires 

est accélérée. Inversement, une contrainte de traction appliquée parallèlement à l’axe < " > ou une 

contrainte de compression appliquée perpendiculairement à l’axe$< " > réduit la croissance des 

boucles à composante$< " >. Par ailleurs, il est important de bien noter que sous irradiation, la taille 

critique de germination des boucles de dislocation ne dépend pas uniquement de la barrière 
énergétique « purement » thermodynamique mais fait intervenir les efficacités d’absorption des      
défauts ponctuels par les germes de boucles de dislocation qui se trouvent modifiées en présence 
d’une contrainte. A travers la modification des efficacités d’absorption des défauts ponctuels par les 

germes de boucles, la contrainte appliquée n’est donc pas sans conséquence sur la germination des 
boucles de dislocation. Ainsi, le mécanisme SIPA agit non seulement sur la croissance des boucles de 
dislocation mais également sur leur germination. Nous pouvons donc affirmer que ce mécanisme est à 
l’origine de l’effet de la contrainte sur les densités des boucles à composante$< " > observé 

expérimentalement. Concernant l’effet de la contrainte sur la taille des boucles à composante$< " >, 

nous avons montré que le diamètre moyen$< � > n’est que légèrement affecté par$VRÜDÝ. Une faible 

dépendance à VRÜDÝ a été notée dans le M5® TREX. Pour le Zircaloy-4 TREX, la dispersion grain à 

grain est telle qu’il est difficile de déceler une évolution claire du diamètre moyen des boucles à 

composante < " > avec$$VRÜDÝ. En revanche, il est intéressant de mentionner que la distribution en 

taille des boucles est homogène au sein du même grain, ce qui suggère que les hétérogénéités 
intergranulaires sont à l’origine de la dispersion grain à grain constatée. Par ailleurs, la faible 
dépendance du diamètre des boucles de dislocation à la contrainte appliquée a déjà été reportée pour 
les boucles interstitielles de Frank dans les aciers austénitiques [1]–[3]. Avec un effet de contrainte 
plus important sur les densités des boucles à composante < " > que sur leur diamètre, nous pouvons 
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donc conclure que le mécanisme SIPA agit principalement sur la germination (ou la croissance des 
germes) des boucles à composante$< " >. 

La dispersion grain à grain a été également relevée dans les évolutions des densités des boucles à 
composante < " >$$avec$VRÜDÝ, amoindrissant ainsi l’amplitude de l’effet de la contrainte sur la 

microstructure des boucles à composante$< " >. Cette dispersion atteste de la présence 

d’hétérogénéités intergranulaires et conduit à un faible couplage entre le fluage axial et l’accélération 
de croissance à l’échelle des grains. Des réflexions et des calculs ont été menés dans l’objectif de 

clarifier les origines possibles de ces hétérogénéités qui peuvent être classées en deux types selon 
qu’elles sont d’ordre mécanique ou chimique. Les hétérogénéités chimiques seraient associées à la  
variation de la distribution des précipités intermétalliques d’un grain à un autre. Ces précipités, comme 
les phases de Laves de type Zr(Fe,Cr)2 dans le Zircaloy-4, contribuent à la stabilisation des boucles à 
composante$< " >. Leur effet, variant d’un grain à un autre, pourrait éventuellement masquer 

l’influence de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante$< " > mais serait 

néanmoins de second ordre devant les hétérogénéités d’origine mécanique. Ces dernières peuvent 
être induites par l’effet du voisinage (hétérogénéités intraphases entre des grains de même orientation 
cristallographique mais de voisinage différent), par les incompatibilités de déformation élastique et 
plastique entre des grains d’orientations cristallographiques différentes ou par la relaxation sous 
irradiation. Des calculs analytiques simplifiés basés sur la théorie d’Eshelby [4] et des simulations à 
l’aide d’un modèle polycristallin auto-cohérent [5] ont été entrepris dans le but d’évaluer les contraintes 

internes générées par la croissance anisotrope des grains. La modélisation du comportement en 
croissance libre, simulée par la dilatation thermique, d’un polycristal de Zircaloy-4 TREX de texture et 
d’élasticité anisotropes a mis en évidence une hétérogénéité interphase induite par les contraintes 
internes entre des grains d’orientations cristallographiques différentes. Toutefois, l’analyse des 

composantes VRÜDÝ$obtenues par le modèle montre que ces hétérogénéités ne rendent compte que 

faiblement de la dispersion grain à grain. 

Par ailleurs, une étude expérimentale a été menée dans le but d’examiner l’effet de la température 

d’irradiation sur la microstructure des boucles à composante$< " >. Des irradiations aux ions Zr+ de 

600 keV ont été conduites sur des échantillons de Zircaloy-4 recristallisé et de M5® TREX à deux 
températures d’irradiation : 300 et 400°C. Pour des raisons de confidentialité, les résultats pour le M5® 
sont présentés dans une annexe confidentielle. Pour le Zircaloy-4 recristallisé TREX, les analyses en 
Microscopie Electronique en Transmission ont mis en évidence un effet significatif de la température 
d’irradiation sur la croissance des boucles à composante$< " >, leur taille moyenne à 400°C se 

trouvant multipliée par un facteur 5 environ comparée à celle à 300°C. Cette augmentation de la taille 
des boucles à composante < " > est accompagnée d’une diminution de leur densité volumique. Il 

apparaît donc que la température d’irradiation favorise la croissance des boucles à composante < " > 

au détriment de leur germination. Le mécanisme qui semble le plus plausible pour expliquer cet effet 
est le mécanisme de diffusion thermiquement activée des lacunes. Selon ce mécanisme, l’élévation 

de la température conduit à une augmentation de la mobilité des lacunes. Leur libre parcours moyen 
plus important leur permet de s’annihiler plus rapidement sur les puits de la microstructure, et 

notamment sur les germes de boucles à composante < " > déjà formés. La croissance de ces 

boucles s’en trouve donc favorisée. De plus, à haute température, la sursaturation en lacunes diminue 
réduisant ainsi le taux de nucléation des boucles à composante$< " >.  De cette étude expérimentale, 

il ressort également qu’en termes de taille et de densité de boucles à composante$< " >, les 

irradiations aux ions Zr+ de 600 keV à 400°C sont plus représentatives des irradiations aux neutrons 
en REP que les irradiations aux ions zirconium de même énergie à 300°C. Ainsi, il apparaît que 
l’augmentation de la température d’irradiation a permis de compenser le fort taux de création de 
dommage par les ions Zr+ de 600 keV, se rapprochant ainsi des conditions d’irradiation aux neutrons.  

Parallèlement à ces études expérimentales, le travail de thèse a porté sur un modèle basé sur la 
méthode de dynamique d’amas. Dans une première étape, nous nous sommes intéressés à la 

description énergétique des boucles de dislocation, les boucles de dislocation < ! > et les boucles à 

composante$< " >. Nous avons introduit dans le modèle les énergies de ces deux populations de 



 CONCLUSIONS 

 

265 
 

boucles de dislocation en s’appuyant sur une approche couplant théorie élastique et calculs 
atomistiques. L’intérêt de cette approche est qu’elle permet de rendre compte des propriétés 
spécifiques (vecteur de Burgers, rayon de cœur, énergie de faute d’empilement, …) à chaque 

population de boucle de dislocation. Par la suite, nous avons mis en place une démarche séquentielle 
d’identification de certains paramètres physiques du modèle sur la base des données expérimentales 
portant sur la microstructure des boucles de dislocation < ! > et des boucles à composante$< " >.  

Cette démarche consiste tout d’abord à calibrer le modèle sur les irradiations aux électrons puis sur 

les irradiations aux ions. Commencer par les irradiations aux électrons nous semble un choix pertinent 
étant donné la simplicité du système de simulation qui, contrairement aux irradiations aux ions, 
n’intègre pas les effets des cascades de déplacements. De plus, la calibration du modèle de 
dynamique d’amas a porté dans une première étape sur le zirconium pur puis a été étendue au cas du 
Zircaloy-4. Ainsi, l’identification des paramètres du modèle a été réalisée en trois étapes :  
 

1. L’ajustement des facteurs pré-exponentiels de diffusion des auto-interstitiels et des lacunes 
permet de reproduire la microstructure des boucles de dislocation < ! > dans le zirconium pur 

irradié aux électrons à faible dose. Le modèle réussit également à reproduire l’effet de la 

température sur la germination et la croissance des boucles de dislocation < ! > !;   

2. Avec la prise en compte, de manière effective, de l’effet de l’étain sur l’énergie de migration 

des auto-interstitiels, de l’effet du fer sur l’énergie de migration des lacunes et de l’effet de 

l’oxygène sur l’énergie de faute d’empilement des boucles à composante$< " >, le modèle 

donne des densités linéiques et des tailles de boucles à composante < " > dans le Zircaloy-4 

irradié aux électrons à forte dose en accord avec les valeurs expérimentales ;  
3. Enfin, l’introduction dans le modèle de l’effet des cascades de déplacements à travers la 

diminution de l’efficacité de production des paires de Frenkel et la formation des amas 
interstitiels et lacunaires de type < ! > et < " > dans les cascades nous permet de valider la 

microstructure des boucles à composante < " > dans le Zircaloy-4 irradié aux ions simulée 

par le modèle sur la base de nos résultats expérimentaux (issus des lames non contraintes 
irradiées aux ion Zr+ 

à 300°C dans le cadre de l’étude expérimentale de l’effet de la 
contrainte). 

 
Le modèle, ainsi calibré, est en mesure de prédire convenablement l’évolution de la microstructure du 

zirconium pur et du Zircaloy-4 irradiés aux électrons et aux ions. Nous avons donc souhaité l’appliquer 
à deux études : la première porte sur l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à 

composante < " > et la deuxième sur la modélisation du comportement en croissance sous 

irradiation.  
Nous avons introduit le mécanisme SIPA et nous avons simulé l’effet de la contrainte sur la 
microstructure des boucles à composante < " > formées dans le Zircaloy-4 irradié aux ions à 300°C. 

Les résultats obtenus mettent en évidence un accord des tendances obtenues avec les prédictions du 
mécanisme SIPA et une cohérence des simulations avec nos données expérimentales. En effet, les 
lois d’évolution des densités �D et ÍD $des boucles à composante < " > avec $VRÜDÝ$obtenues par le 

modèle sont cohérentes avec celles issues de nos expériences d’irradiation. En revanche, l’effet de la 

contrainte sur la taille des boucles simulé par le modèle est un peu plus significatif que celui constaté 
expérimentalement. Ceci peut être dû au fait que les hétérogénéités intergranulaires ne sont pas 
prises en compte dans le modèle.  

Pour terminer, nous avons utilisé le modèle pour la simulation du comportement en croissance sous 
irradiation aux neutrons d’un monocristal de zirconium et du zirconium pur polycristallin. Les 
déformations obtenues sont en accord satisfaisant avec les données expérimentales.  L’effet de la 

taille des grains est notamment bien reproduit. Le modèle nous permet également de rendre compte 
de la contribution de chaque puits de la microstructure à la déformation de croissance. Ainsi, sur la 
base des résultats obtenus, nous démontrons que contrairement à ce qui est généralement admis, la 
déformation de croissance ne résulte pas intégralement de la présence des boucles à composante < " > mais  également de l’élimination des défauts ponctuels sur les joints de grains.  
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Outre le modèle de dynamique d’amas, un modèle physique a été développé en vue de prédire le 

comportement macroscopique sous irradiation des tubes d’assemblages (gaines et tubes guides). Ce 
modèle se base d’une part sur des lois classiques décrivant chacun des phénomènes de fluage 
thermique, de fluage d’irradiation et de croissance sous irradiation, mais celui-ci intègre également 
des variables internes qui caractérisent l’état de la microstructure, et plus spécifiquement l’évolution 

de la densité linéique des boucles de dislocation < ! > et des boucles à composante$< " >.  

Dans une première étape, certains paramètres ont été identifiés sur la base des données 
bibliographiques recensées dans la littérature ouverte. Lors de cette étape, nous considérons 
l’approche communément adoptée pour le calcul de la déformation, à savoir que les trois 
composantes liées aux phénomènes de fluage thermique, de fluage d’irradiation et de croissance libre 

sont indépendantes et additives. A l’issue de cette étape de calibration, le modèle reproduit non 
seulement le comportement en croissance et en fluage sous irradiation (essai en pression interne) des 
tubes en Zircaloy-4 détendu, en Zircaloy-4 recristallisé et en M5® mais aussi les évolutions des 
densités linéiques des boucles de dislocation < ! > et des boucles à composante < " >.  

Une fois le modèle calibré et validé, nous avons introduit une loi microstructurale déterminée 
expérimentalement. Cette loi donne l’évolution de la densité linéique des boucles à composante < " > 

avec VRÜDÝ et traduit le couplage à l’échelle du grain des deux phénomènes de fluage d’irradiation et 

de croissance libre. Sur la base des simulations de deux scénarii de chargement en contrainte, nous 
avons démontré que la déformation axiale totale des tubes guides n’est pas affectée par le couplage 

entre le fluage axial et l’accélération de croissance.  
 

Perspectives  
 
Ce travail de thèse ouvre sur un bon nombre de perspectives tant sur le plan expérimental que sur le 
plan de la modélisation multi-échelle.  

Concernant l’étude expérimentale de l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à 
composante$< " >, il serait intéressant de conduire le même type d’analyses microscopiques sur des 

échantillons irradiés selon des historiques de chargement complémentaires. Nous pensons par 
exemple à un historique de chargement où la contrainte est introduite à 4,1 dpa, comme pour 
l’historique de chargement de type II, mais qui sera maintenue à une dose finale d’irradiation 

supérieure à 7 dpa. Avec cet historique de chargement, nous pourrons vérifier si la taille des boucles à 
composante < " > n’est que légèrement affectée par la composante$VRÜDÝ. Nous pouvons imaginer 

qu’à plus forte dose d’irradiation la contrainte agit également sur la croissance des boucles à 
composante$< " > suivant le mécanisme SIPA. Toutefois, lors de cet historique de chargement, il faut 

tenir compte de la relaxation sous irradiation de la contrainte appliquée initialement. Ce phénomène 
peut être contraignant quant à l’application d’un chargement mécanique jusqu’à des doses plus 
élevées. Pour remédier à cette limitation, une solution pourrait être d’envisager cet historique à travers 
des cycles successifs de chargement.  

Afin d’approfondir l’analyse de l’effet de la contrainte sur la dose d’incubation des boucles à 

composante$< " > dans le Zircaloy-4 TREX, il faudrait introduire la contrainte à une dose d’irradiation 

plus faible que 2,9 dpa. En effet, pour cette étude, il est nécessaire d’appliquer la contrainte juste 

avant la dose seuil d’incubation des boucles à composante$< " >. Pour cela, nous proposons de 
réaliser au départ des irradiations in-situ aux mêmes conditions expérimentales (ions Zr+ de 600 keV 
et 300°C) pour déterminer précisément la dose d’apparition des boucles à composante$< " >.  

Il serait aussi intéressant d’examiner l’effet de la contrainte sur les boucles à composante < " > via 

d’autres types d’expériences de chargement mécanique sous flux. A ce titre, un dispositif de mise en 
traction sous flux de protons a été développé par l’équipe du LA2M. Récemment, des campagnes 
d’application de contrainte de traction sous flux de protons H+ de 2 MeV ont été menées à la 
température de 350°C dans l’accélérateur de protons Tandetron de l’Université de Michigan. Il serait 
opportun de comparer nos résultats à ceux obtenus par ces irradiations.  
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En vue d’étayer la réflexion sur les origines de la dispersion grain à grain constatée 
expérimentalement, il serait pertinent d’améliorer la modélisation, à l’échelle du polycristal, du 
comportement en croissance libre du Zircaloy-4 TREX. Pour simplifier, nous avons simulé, dans le 
cadre de la discussion engagée dans le chapitre 4, la croissance sous irradiation par la dilatation 
thermique. Dans l’avenir, il serait intéressant d’introduire dans le modèle polycristallin de Brenner [5] 
les lois de comportement en croissance mais aussi en fluage sous irradiation. Ainsi, nous pourrons 
approfondir la discussion du rôle des hétérogénéités mécaniques et plus précisément, des contraintes 
internes générées par la croissance sous irradiation et de la relaxation de la contrainte sous 
irradiation. A terme, nous pouvons également employer ce modèle polycristallin pour simuler le 
comportement sous irradiation des tubes guides. 

Enfin, sur le plan expérimental, nous proposons une étude portant sur l’effet de certains éléments 

d’alliage, notamment l’étain, le fer, le niobium et l’oxygène, sur la microstructure des boucles à 

composante$< " >. En effet, l’analyse des données bibliographiques nous ont amené au fait que bien 

que certaines tendances aient pu être dégagées quant à l’effet de certains éléments chimiques sur la 

microstructure des boucles à composante$< " >, les mécanismes à l’origine de ces observations ne 

sont pas à ce jour clairement identifiés. Il convient alors de mener des études plus approfondies sur 
des alliages modèles afin de décorréler les rôles joués par chacun des éléments chimiques.  

En ce qui concerne le modèle de dynamique d’amas, nous identifions deux problèmes qu’il convient 
de résoudre dans l’avenir. Premièrement, il faudrait que le modèle puisse reproduire la coexistence 

des boucles < ! > interstitielles et lacunaires. Pour cela, nous pouvons envisager l’introduction des 

efficacités d’absorption des défauts ponctuels plus complexes que celles utilisées jusqu’à présent 
(effet de l’anisotropie en position de col sur la diffusion des défauts ponctuels, approche auto-
cohérente qui prend en compte l’évolution des efficacités d’absorption des défauts ponctuels par les 

boucles de dislocation avec la force totale des puits, …). Deuxièmement, il serait nécessaire 
d’examiner la possibilité de considérer dans le modèle la germination hétérogène des boucles à 

composante < " > dans le but de reproduire l’apparition de ces boucles à partir d’une dose seuil 

d’incubation. Des améliorations peuvent également être apportées à ce modèle, comme par exemple : 
la prise en compte de la dépendance spatiale des distributions d’amas de défauts, l’introduction de 

données issues de simulations de type Monte Carlo pour la description des cascades de 
déplacements, la considération de l’effet des éléments chimiques,...  

Pour ce qui est du modèle phénoménologique de comportement macroscopique sous irradiation des 
tubes en alliages de zirconium (tubes guides et tubes de gainage), nous avons repéré quelques pistes 
d’amélioration comme par exemple la prise en compte de l’effet de la température et la considération 
d’une anisotropie spécifique pour le comportement en fluage thermique et en fluage d’irradiation. Il 
serait aussi intéressant de continuer à enrichir la base de données du comportement en fluage sous 
irradiation (essais de pression interne à différents niveaux de contrainte).  
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C.  Annexe C 

Compléments du chapitre 4 

Cette annexe détaille certains aspects mentionnés dans le chapitre 4 consacré à l’étude 
expérimentale de l’effet de la contrainte sur la microstructure des boucles à composante$< " >.  
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(a) (b) 

C.1 Calcul de la contrainte maximale dans la zone irradiée des languettes  

C.1.1 Chargement en flexion quatre points  
 
Le calcul de la contrainte maximale en peau des languettes se base sur la théorie des poutres. Pour 
simplifier, la languette est schématisée par sa ligne moyenne (Figure C.1.1 (a)). Une force notée d est 

appliquée au niveau des appuis extérieurs A et D (Figure IV.2.3)  

 

 

 

 

 

 

En appliquant le principe fondamental de la statique à la languette, l’équilibre des résultantes en 

projection sur l’axe E5$donne la relation suivante :  

 v) 9 vw = Pd Eq. C.1.1 

 
Le moment en B suivant l’axe F5 permet de déterminer la résultante en C à partir de l’expression 

donnée ci-dessous:  
 d$ jÍ r 1P m 9 vw $Í r d$ j1 9 Í r 1P m = : Eq. C.1.2 

 
Ainsi, nous écrivons : 
 v) = vw = d Eq. C.1.3 

 
La résolution des équations d’équilibre dans chacun des tronçons AB, BC et CD de la languette 
permet d’obtenir les efforts intérieurs. Sur le tronçon BC, la flexion est pure (pas de composante de 
cisaillement) et le moment de flexion s’exprime comme suit :  
 V) = d$ jÍ r 1P m Eq. C.1.4 

 
En considérant la section droite de la languette présentée dans la Figure C.1.1 (b), le moment de 
flexion V) s’écrit de la manière suivante :  

 

V) = NN $EVÑÑ�E$�Fã6
(ã6

g6
(g6

 Eq. C.1.5 

Figure C.1.1 – (a) Schématisation d’une languette en flexion quatre points et (b) section droite de la languette. 
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En élasticité, le profil de la contrainte dans une poutre en flexion pure, donné dans la Figure C.1.2,  
permet de déterminer la contrainte maximale VÇCÑ en peau de la languette. Celle-ci est donnée par 

l’expression suivante :  
 VÇCÑVÑÑ = , PYE  Eq. C.1.6 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
A partir des équations Eq. C.1.5 et Eq. C.1.6, nous écrivons : 
 

V) = ,²X �VÇCÑ Eq. C.1.7 

 
L’identification des deux équations Eq. C.1.4 et Eq. C.1.7 nous permet de déduire l’expression de la 

force d en fonction de la contrainte maximale en peau :  

 

d = �,²3$LÍ r 1M VÇCÑ Eq. C.1.8 

 
En élasticité isotrope, l’application du théorème de Bernoulli pour une poutre en flexion pure se 

ramène à la résolution de l’équation suivante :  
 

V) = ;��Ð �²ÎU�ÿ²  Eq. C.1.9 

 
avec ��Ð le moment quadratique suivant F5, ÎU la flèche au point A et ; le module de Young.  

La résolution de l’équation Eq. C.1.9 ne sera pas détaillé ici. Nous noterons l’expression suivante de 

la flèche $ÎU en fonction de la force d!:  
 

ÎU = rd$ ¦Í r 1P §6X$;$��Ð $ñ31 9 P jÍ r 1P mó Eq. C.1.10 

 

Figure C.1.2: Profil de la contrainte$ZÕÕLJM. 
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Le moment quadratique d’une section rectangulaire telle que celle représentée dans la                  

Figure C.1.1 (b) est égale à : 
 

�yF = �,3
@P  Eq. C.1.11 

 
Il est donc possible de déduire à partir des équations Eq. C.1.8, Eq. C.1.10 et Eq. C.1.11, l’expression 

de la contrainte maximale en peau de la languette en fonction de la flèche ÎU!:  
 

Vu!ÿ = rX ;$,$Î¢$LÍ r 1M$LÍ 9 P1M Eq. C.1.12 

 

Cette expression est employée dans le chapitre 4 (Eq. IV.2.1) pour déterminer la contrainte maximale 
de traction dans la zone centrale irradiée des languettes sollicitées en flexion quatre points. 
 

C.1.2 Chargement en flambage 
 
Une languette de longueur initiale 1? est mise en flambage par l’application d’une charge c          

(Figure C.1.3).  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
La loi de flexion en petits déplacements donne l’équation suivante : 
 �²E�ÿ² 9 c;��Ð ELÿM = : Eq. C.1.13 

 
En considérant un déplacement nul pour$$ÿ = :, la résolution de l’équation Eq. C.1.13 aboutit à 

l’expression suivante du déplacement ELÿM!:  
 

ELÿM = � âi©\`c;� $ÿ] Eq. C.1.14 

 
Au centre de la languette, la flèche ELÿM est maximale. La constante � dans l’équation Eq. C.1.14 est 

donc égale à la flèche maximale au centre de la languette notée$b.  

Le moment V) pour une languette soumise à une charge c s’exprime comme suit :  

 

V) = rc$E$LÿM = $rcb âi©\`c;� $ÿ] Eq. C.1.15 

Figure C.1.3: Schématisation d’une languette en flambage par l’application 
d’une charge$f. 
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La section centrale de la languette est la plus fortement sollicitée en flexion et le moment de flexion 
maximal défini à partir de l’équation Eq. C.1.15 est donné par l’expression suivante :  
 

V) = rcb Eq. C.1.16 

 
L’identification des équations Eq. C.1.7 et Eq. C.1.16 nous permet de déduire l’expression de la 

contrainte maximale en peau de la languette sollicitée en flambage :  
 

VÇCÑ = rX$ c$b$�,²  Eq. C.1.17 

 

La longueur de la languette en flambage est donnée par 1) (Figure C.1.3). Le déplacement$E*1)+ étant 

nul, nous écrivons à partir de l’équation Eq. C.1.14 :  
 

`c;� $1) = ~d Eq. C.1.18 

 
Le premier mode de flambage de la languette (Figure C.1.3) est obtenu pour une charge de 
compression égale à la charge critique d’Euler$$cD qui vérifie la relation suivante (~ = @ dans l’équation 

Eq. C.1.18) : 
 

cD = d²$;$�1)² $ Eq. C.1.19 

 

C.2 Calcul de la composante suivant l’axe < # > du déviateur du tenseur des 

contraintes  

 
Le mécanisme SIPA est décrit à travers la composante suivant l’axe cristallographique < " > du 

déviateur du tenseur des contraintes notée$VRÜDÝ. Nous proposons ici de détailler le calcul à l’origine 

de l’équation Eq. IV.3.1 explicitant cette composante.  

Considérons le repère macroscopique (ÿ5,E5,F5) tel que la direction macroscopique F5 coïncide avec la 

direction d’application de la contrainte qui correspond à la direction transverse DT du tube (§ IV.2.1).  
Le repère du cristal est défini par les directions < ! > et$$< " >. L’orientation du repère 

cristallographique dans le repère macroscopique est donnée par les angles B et » avec » l’angle entre 

l’axe < " > et la direction d’application de la contrainte (Figure C.2.1).  

 
 

 

 

 

 

 

 

 

Figure C.2.1: Orientation du repère cristallographique dans le repère macroscopique 
(Õ45,J45,K5) tel que l’axe K45 coïncide avec la direction d’application de la contrainte DT. 
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Dans le repère macroscopique (ÿ5,E5,F5), le tenseur des contraintes s’écrit comme suit :  

 

V = ñ: : :: : :: : V?ó Eq. C.2.1 

 
Le déviateur du tenseur des contraintes décrit dans l’équation Eq. C.2.1 est donné par l’expression 

suivante :  
 

ß = V $r @3 $µ"!"«$ ¦V§ � = V?
x
yyz
r@3 : :
: r@3 :
: : P3{

||} Eq. C.2.2 

 
La composante suivant l’axe cristallographique < " > du déviateur du tenseur des contraintes 

s’exprime alors de la manière suivante avec " le vecteur unité suivant la direction cristallographique < " > (perpendiculaire au plan d’habitat des boucles à composante$< " >) :  

 

$VRÜDÝ = "$ß$" = V?$"
x
yyz
r@3 àáâB$âi©»
r@3 âi©B$âi©»P3 àáâ» {

||} = V? jP3 àáâ²» r @3 âi©²»m Eq. C.2.3 
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C.3 Mesure de la déflexion résiduelle des languettes au microscope numérique 
3D 

 
Après irradiation et déchargement du montage de mise en contrainte sous flux d’ions, les languettes 

contraintes présentent une déflexion résiduelle. Comme l’épaisseur irradiée des languettes n’est que 

de quelques centaines de nanomètres (pour une fluence de 11,5×1014 ions Zr+
/cm², l’épaisseur 

irradiée est d’environ 300 nm), la déflexion résiduelle observée est due principalement au fluage 
thermique qui a lieu dans la couche non irradiée plus épaisse. La mesure de cette déflexion est 
nécessaire pour le calcul du taux de relaxation thermique des languettes (§ IV.2.3.2.1). Pour ce faire, 
nous avons utilisé le microscope numérique 3D. A travers la reconstruction d’image, il est possible 
d’obtenir le profil de la languette et de déduire sa déflexion résiduelle.  

La Figure C.3.1 illustre deux exemples de mesure de la déflexion résiduelle à partir de la 
reconstruction du profil de deux languettes : la première a été sollicitée en flexion quatre points    
(Figure C.3.1 (a) et Figure C.3.1 (c)) et la deuxième en flambage (Figure C.3.1 (b) et Figure C.3.1 (d)). 
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AB = 270,5 µm 
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(b) 

AB = - 320,4 µm 
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(d) 

Figure C.3.1 – (a) et (c) Profil d’une languette après chargement en flexion quatre points, (b) et (d) profil d’une 
languette après chargement en flambage. 
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D.  Annexe D  

Coexistence des boucles de dislocation < % > 

interstitielles et lacunaires  

L’objectif de cette annexe est d’étudier la coexistence des boucles de dislocation < ! > interstitielles 

et lacunaires. Dans une première partie, nous présentons la caractérisation de la microstructure des 
boucles de dislocation < ! > dans une lame mince de Zircaloy-4 TREX irradiée au Microscope 

Electronique à Très Haute Tension (THT) du SRMA. Nous détaillons par la suite la méthode mise en 
œuvre pour la détermination du caractère, interstitiel ou lacunaire, des boucles de dislocation$< ! >. 

Cette méthode est appliquée à six boucles de dislocation < ! > formées dans un grain 

d’orientation$$¹$$donnée avec ¹ l’angle entre l’axe cristallographique < " > et la normale au plan de la 

lame mince. Enfin, la proportion de boucles < ! > interstitielles et lacunaires obtenue dans ce grain 
est confrontée aux données expérimentales de Griffiths et al. [1].  
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D.1 Irradiation au Microscope Electronique à Très Haute Tension (THT) 

 
Les irradiations aux électrons de 1 MeV présentent deux intérêts pour notre étude (§ I.2.1.2.1). D’une 

part, les irradiations sont conduites in-situ, permettant ainsi le suivi de la formation et de la croissance 
des boucles de dislocation$< ! >. D’autre part, du fait de leur faible masse, les électrons ne peuvent 

créer que des paires de Frenkel lors des chocs balistiques avec les atomes cibles (Eq I.2.6). Les 
irradiations aux électrons permettent donc d’étudier l’influence des déplacements d’atomes sur la 

microstructure du matériau irradié sans avoir les effets des cascades.  

Dans le cadre de notre étude, des irradiations aux électrons de 1 MeV ont été conduites au 
Microscope Electronique à Très Haute Tension (THT) du SRMA (Figure D.1.1). Au cours de 
l’irradiation, nous mesurons le courant �6 recueilli sur l’écran. Connaissant l’aire ¢^~ du diaphragme de 

sélection d’aire$$�6, il est possible de calculer le flux des électrons incidents selon l’expression 

suivante : 
 

� = �6«$¢^~ Eq. D.1.1 

 
Pour le THT, nous disposons d’un courant moyen de 83 nA. L’aire du diaphragme �6 étant égale à 

6,15×10-9 cm², le flux moyen des électrons est de 8,43×1019 e/cm²/s. En considérant une section 

efficace de 30 barn pour les électrons d’énergie de 1 MeV, nous déduisons à partir de l’équation      
Eq I.2.4 le taux de création de dommage qui vaut 2,53×10-3 dpa/s.  

Le caractère interstitiel ou lacunaire des boucles de dislocation < ! > ne peut être clairement établi 

par la méthode du contraste interne/externe (§ D.2.2.2) que si les boucles sont suffisamment grandes. 
Pour cette raison, nous avons choisi de mener nos irradiations à une température élevée, égale à 
580°C. Ce choix est conforté par les données expérimentales de Hellio et al. [2], [3]. Au bout d’une 

durée d’irradiation de 20 minutes avec un flux d’électrons de 4,6×1018 e/cm²/s et une température de 

500°C, la taille moyenne des boucles de dislocation < ! > observées par Hellio et al. [2], [3] avoisine 

les 20 nm.  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 

Figure D.1.1: Photos du Microscope Electronique à Très Haute Tension (THT) du SRMA. 
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D.2 Caractérisation des boucles de dislocation < % > dans le Zircaloy-4 TREX 

irradié aux électrons de 1 MeV 

 
La microstructure du Zircaloy-4 TREX irradié aux électrons de 1 MeV a été observée et analysée 
après irradiation par Microscopie Electronique en Transmission (MET). Le microscope utilisé est le 
JEOL 2100 du Laboratoire d’Analyse Microstructurale des Matériaux (LA2M) du SRMA (§ II.3). Dans 
notre étude, la caractérisation des boucles de dislocation < ! > a porté principalement sur leur nature 

interstitielle ou lacunaire, le but étant de connaître pour une orientation cristalline donnée la proportion 
relative des boucles interstitielles et lacunaires et de comparer nos résultats expérimentaux à ceux de 
Griffiths et al. [1].  

D.2.1 Imagerie des boucles de dislocation < % > en MET 
 
Les boucles de dislocation < ! > que nous souhaitons imager ont un vecteur de Burgers de type < ! > (�45 = @/3 < @@PA: >). Trois familles de boucles sont à distinguer selon que le vecteur de Burgers 

est suivant !244445- !644445$ou !744445 (Figure I.1.2 (a) et Figure I.1.2 (c)). 

Selon le vecteur de diffraction choisi, il est possible d’éteindre une de ces trois familles. En 

considérant par exemple le vecteur de diffraction$�5 = @@PA:, aucune famille de boucles < ! > n’est 

éteinte alors que le vecteur de diffraction �5 = @:@: éteint la famille de boucles de vecteur de Burgers 

de type$�45 = @/3 < @PA@: >. 

Pour notre étude, les boucles de dislocation < ! > sont imagées avec un vecteur de diffraction de 

type �5 = @@PA: afin d’éviter d’éteindre une des trois familles de boucles.  

D.2.2 Caractérisation des boucles de dislocation < % > 
 

D.2.2.1 Plan d’habitat et vecteur de Burgers 

 
Dans un premier temps, il est nécessaire de déterminer l’orientation cristallographique du grain dans 
lequel ont été imagées les boucles de dislocation$< ! >. La méthode de détermination de l’orientation 

des grains a été détaillée dans la partie II.3.4 du chapitre 2.  

Une fois l’orientation cristallographique du grain connue, nous nous basons sur sa projection 
stéréographique (Figure D.2.1) pour déterminer le plan d’habitat des boucles de dislocation formées 

dans ce grain. Pour cela, il suffit de reporter la trace de la boucle sur le triangle standard auquel elle 
est tangente. La Figure D.2.2 illustre la méthode de détermination du plan d’habitat d’une boucle A 

imagée sur la tranche et d’une boucle B de forme elliptique. La trace de la boucle A est tangente au 

triangle de la projection stéréographique défini par les directions$$£@P@:¥$et £:@@:¥ (Figure D.2.2). La 

boucle A, visualisée sur la tranche, se trouve donc entre les plans prismatiques *@P@:+$et$*:@@:+. La 

trace de la boucle B est tangente au triangle défini par les directions £P@@:¥$et £@@::¥ (Figure D.2.2). 

La boucle B se situe entres les plans prismatiques *P@@:+ et$*@@::+. 
Nous notons que les boucles de dislocation < ! > ne sont pas rigoureusement situées dans les plans 

prismatiques de type$�@:@:�$mais qu’elles se situent entre les plans �@:@:� et$$�@@P:�. Ce fait a été 

démontré par Jostsons, Kelly et Blake [4] (§ I.2.3.1, Figure I.2.4 (a) et Figure I.2.4 (b)). 

La méthode généralement adoptée pour déterminer le vecteur de Burgers des boucles de dislocation 
est celle des extinctions successives. Cette méthode consiste à se placer dans trois conditions de 
diffraction données par les vecteurs de diffraction$�244445, �644445 et �744445 tel que le vecteur de diffraction �244445 
permet d’imager la boucle de dislocation et les deux autres de l’éteindre. Ainsi, les vecteurs de 

diffraction �644445 et �744445 vérifient la condition d’extinction �5� �45 = 0 et le vecteur de Burgers de la boucle 

s’écrit comme le produit vectoriel de �644445 et$$�744445. 



Annexe D 
COEXISTENCE DES BOUCLES DE DISLOCATION <%> INTERSTITIELLES 
ET LACUNAIRES 

 

279 
 

Comme l’objectif premier de notre étude est de caractériser la nature interstitielle ou lacunaire des 
boucles de dislocation$< ! >, nous avons préféré appliquer une méthode moins laborieuse pour la 

détermination de leur vecteur de Burgers. Cette méthode s’appuie sur la distribution en « ailes de 
papillon » des normales au plan d’habitat des trois familles de boucles de dislocation < ! >        

(Figure I.2.4 (c)). Comme nous pouvons le constater sur la cartographie proposée par                     

Kelly et Blake [5] (Figure I.2.4 (c)), la boucle A qui se situe entre les plans prismatiques$*@P@:+ 
et$*:@@:+ a un vecteur de Burgers �45 $= @/3 [@PA@:] . Le vecteur de Burgers de la boucle B dont le plan 

d’habitat se situe entre les plans prismatiques *P@@:+ et$$*@@::+$correspond à  �45 = @/3 [PA@@:]. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

A 

B 

Trace de la boucle A 

Trace de la boucle B 

Figure D.2.1: Projection stéréographique du grain étudié (e445 = [JJJH] et$$�445 = GGHKJ). 

Figure D.2.2: Détermination du plan d’habitat des boucles de dislocation (boucles A et B). 
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(b) (a) 

D.2.2.2 Caractère interstitiel ou lacunaire 

 
La détermination du caractère interstitiel ou lacunaire des boucles de dislocation < ! > repose sur la 

méthode du contraste interne/externe. Le contraste est dit interne quand l’image de la boucle est à 

l’intérieur de sa position réelle (Figure D.2.3 (a)) et externe quand il est à l’extérieur (Figure D.2.3 (b)), 
l’image de la boucle correspondant à la projection sur l’écran des plans réfléchissants de la boucle.  

 
 

 

 

 

 

 

 
 
Une boucle de dislocation peut passer d’un contraste interne à un contraste externe par un 
changement du signe du vecteur de diffraction ou du signe du vecteur de Bragg noté$$ß5. Nous 

proposons ici d’expliquer l’origine de l’inversion du contraste d’une boucle de dislocation interstitielle 
qui présente deux plans XX et YY susceptibles de diffracter (Figure D.2.4). Les vecteurs$$~C44445, ~ã44445,$$~D44445,$$~x44445,$$~�44445$$et ~)44445 correspondent aux normales à ces deux plans à différentes positions (a, b, c, d, e 

et f, respectivement) de la boucle de dislocation (Figure D.2.4).  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
Nous considérons les positions a et b de la boucle de dislocation comme configurations de départ 
pour lesquelles le vecteur de Bragg est positif (Figure D.2.5). Nous rappelons que le vecteur de Bragg 
positif (ß >$0) est obtenu lorsque le point du réseau réciproque est à l’intérieur de la sphère d’Ewald. 

Pour cet exemple illustré dans les Figure D.2.4, Figure D.2.5 et Figure D.2.6, le vecteur de diffraction �5 est maintenu constant, le sens positif étant orienté vers la droite. Le signe du vecteur de Bragg est 

déterminé pour chaque position sur les plans XX et YY de la boucle de dislocation (Figure D.2.5).  

Dans cet exemple, le plan XX de la boucle de dislocation est en condition de diffraction ($ß = 0 en 

position b) alors que le plan YY s’éloigne des conditions de diffraction ($ß < 0 en position e)         

(Figure D.2.5). Ainsi, pour ces conditions de diffraction correspondant à un vecteur de Bragg 
initialement positif et un vecteur de diffraction positif, le contraste de la boucle est externe            

Figure D.2.3 – (a) Boucle lacunaire en contraste interne et (b) boucle lacunaire en contraste externe. 

Figure D.2.4: Représentation d’une demi-boucle avec ses plans et leur normale. 
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(Figure D.2.6). Si nous considérons maintenant un vecteur de Bragg initialement négatif (ß <$0 pour 

un point du réseau réciproque se trouvant à l’extérieur de la sphère d’Ewald) ou un vecteur de 
diffraction négatif (orienté vers la gauche), le plan YY devient en condition de diffraction et le plan XX 
s’en éloigne. Le contraste de la boucle devient interne. L’inversion du contraste de la boucle de 

dislocation s’obtient donc par une inversion du signe du vecteur de diffraction ou du vecteur de Bragg. 
Le contraste dépend également de l’inclinaison du plan d’habitat de la boucle par rapport au vecteur 
de diffraction ce qui se traduit par une dépendance au signe de$$L�5$� ~45M$$avec ~45$ la normale au plan 

d’habitat de la boucle de dislocation. Ainsi, à partir de notre exemple, nous pouvons noter qu’une 

boucle interstitielle est de contraste externe lorsque le produit scalaire L�5$� ~45M et le vecteur de Bragg 

sont positifs (Figure D.2.6). 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure D.2.5: Signe du vecteur de Bragg à différentes positions des plans de 
diffraction XX et YY. 

Figure D.2.6: Boucle interstitielle en contraste externe obtenu 
avec  �445�-445 > 0 et � > 0. 
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Pour déterminer la nature d’une boucle de dislocation, il faut donc connaître son plan d’habitat et son 

inclinaison par rapport au vecteur de diffraction et le signe du vecteur de Bragg. Par convention, la 
normale ~45$ au plan d’habitat de la boucle de dislocation est choisie de telle sorte que le produit 

scalaire b45� ~45 soit positif avec b45 le vecteur parallèle au faisceau des électrons incidents du MET et 

dirigé dans le sens inverse. Une fois la normale $~45$ établie, nous définissons l’orientation du vecteur de 

diffraction �5 comme suit : le vecteur de diffraction �5$$est positif et est noté 9�5 lorsque �5$� ~45 $> 0 et 

inversement lorsque �5$� ~45 < 0, le vecteur de diffraction �5$$est négatif et est noté$$é �5. 
D.2.3 Coexistence des boucles de dislocation < % > interstitielles et lacunaires 

 
Pour simplifier la méthode d’identification de la nature des boucles de dislocation détaillée 

précédemment, il faut utiliser un axe de zone de type b45 =< @@PA3 >$et un vecteur de diffraction de 

type$$�5 = @@PP. Avec ces conditions de diffraction, le produit scalaire L�5$� ~45M est toujours de même 

signe quelque soit le plan d’habitat des boucles de dislocation < ! > considéré comme étant un des 

trois plans prismatiques de type$�@:@:�. Cette méthode, largement inspirée par les travaux de Ribis 

[6], nous permet, une fois le signe de �5$� ~45  déterminé, de nous affranchir de la détermination du plan 

d’habitat des boucles de dislocation, l’intérêt étant d’identifier sur un même cliché MET un grand 

nombre de boucles de dislocation.  

Dans le cadre de notre étude de la nature des boucles de dislocation, nous avons utilisé l’axe de 

zone$b45 = [P@@3] et le vecteur de diffraction$�5 = P@@P. Avec ces conditions de diffraction, le réflecteur 9�5 = P@@P est orienté vers le bas et le réflecteur é�5 = P@@P est orienté vers le haut (Figure D.2.7). 

Ainsi, pour les trois plans d’habitat des boucles de dislocation$< ! >, �5$� ~45 $> 0 lorsque les boucles 

sont imagées avec le vecteur de diffraction 9�5 (orienté vers le bas) et $�5$� ~45 $< 0 dans le cas inverse. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure D.2.7: Projection stéréographique du grain étudié (e445 = £HGGIA¥ et$�445 = HGGH ) et orientation 

des normales aux plans d’habitat de type �GJGJ� des boucles de dislocation$< % >. 
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Généralement, les boucles de dislocation sont imagées avec le vecteur de diffraction 9�5 et un vecteur 

de Bragg positif ou négatif puis avec le vecteur de diffraction r�5 et un vecteur de Bragg de même 

signe que celui utilisé précédemment. Pour ces deux conditions de diffraction, nous examinons le 
contraste obtenu pour la boucle de dislocation étudiée. L’inversion du contraste et la détermination du 

signe de$$L�5$� ~45M$� ß permettent de conclure sur la nature de la boucle. Il est aussi possible de garder le 

même vecteur de diffraction et d’inverser le signe du vecteur de Bragg.  
A titre d'exemple, la Figure D.2.8 (a) présente une boucle dislocation < ! > imagée avec le vecteur r�5 et un vecteur de Bragg $ß < 0. Dans ces conditions de diffraction, la boucle présente un contraste 

externe. Sur la Figure D.2.8 (b), nous constatons que la boucle qui est cette fois-ci imagée avec le 
vecteur r�5 et un vecteur de Bragg ß > 0 présente un contraste interne. Le contraste externe de la 

boucle est obtenu pour un L�5$� ~45M$� ß positif. Nous retrouvons donc le cas de figure présenté dans la 

Figure D.2.6. La boucle (1) est donc de nature interstitielle.  
 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

(a) 

(b) 

1 

1 

Figure D.2.8 – (a) Boucle (1) en contraste externe imagée avec un vecteur r�445 et un vecteur de Bragg � < 0 et (b) boucle (1) en contraste interne imagée avec un vecteur r�445 et un vecteur de Bragg � > 0. 
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Dans le cadre de notre étude, l’identification de la nature des boucles par la méthode du contraste 
interne/externe a porté sur 6 boucles de dislocation < ! > (Figure D.2.9 et Figure D.2.10). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

(a) (b) 

(c) 

Figure D.2.9: Boucles de dislocation < % > imagées avec un vecteur de diffraction r�445 
et un vecteur de Bragg positif ou négatif. 

(a) (b) 

Figure D.2.10: Boucles de dislocation < % > imagées avec un vecteur de diffraction 9�445 et 
un vecteur de Bragg positif ou négatif. 
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Les résultats de l’identification de la nature des 6 six boucles de dislocation < ! > analysées sont 

consignés dans le Tableau D.2.1.  
 

Tableau D.2.1: Nature des boucles de dislocation annotées dans la Figure D.2.9 et la Figure D.2.10. 

Boucle de 
dislocation 

Vecteur de 
diffraction 

Vecteur de 
Bragg 

Contraste Nature 

1 r�5 ß < 0 externe interstitielle 

2 r�5 ß > 0 interne interstitielle 

3 r�5 ß < 0 interne lacunaire 

4 9�5 ß > 0 interne lacunaire 

5 9�5 ß > 0 interne lacunaire 

6 9�5 ß > 0 interne lacunaire 

 
Par cette étude, nous démontrons que les boucles de dislocation < ! > ne sont pas exclusivement 

interstitielles. Les deux types, interstitiel et lacunaire, de boucles de dislocation < ! > coexistent. 

Dans la littérature, la coexistence des boucles < ! > interstitielles et lacunaires a été principalement 

prouvée lors des irradiations aux neutrons [4], [5], [7] (§ I.2.3). En ce qui concerne les irradiations aux 
électrons, ce résultat a été reporté par Griffiths et al. [1], [8]. 

Dans le cadre de notre étude, une seule orientation cristallographique a été examinée. Le grain étudié 
présente un angle ¹ de 11,3°. Sur 6 boucles de dislocation < ! > analysées, 2 boucles sont 

interstitielles et 4 sont lacunaires (Tableau D.2.1). Pour cette orientation cristallographique et à la 
température de 580°C, nous obtenons donc une proportion de 34% pour les boucles interstitielles et 
de 67% pour les boucles lacunaires.  

Comparons maintenant ce résultat avec les données expérimentales de Griffiths et al. [1] qui portent 
sur la caractérisation de la nature des boucles de dislocation < ! > formées dans du zirconium pur 

irradié aux électrons de 1 MeV avec un taux de création de dommage de 5×10-4 dpa/s et à une 

température de 422°C. La nature des trois familles de boucles de dislocation < ! > a été examinée 

dans le but de déterminer pour une orientation ¹ donnée la proportion des boucles interstitielles et 

lacunaires. Deux orientations cristallographiques ont été examinées : la première en prenant un axe 

de zone b45 + [P3A@a] ce qui donne un angle ¹ de 34,37° et la deuxième avec un axe de              

zone$b45 + [:@A@X] et un angle ¹ de 5,97°. Les valeurs des angles ¹ ont été déterminées à l’aide du 

logiciel CaRIne Crystallography. 
 

Tableau D.2.2: Nombre de boucles de dislocation < % > interstitielles et lacunaires quantifiées par 
Griffiths et al. [1]. 

 

 
D’après la Figure D.2.11, nous constatons que la proportion des boucles < ! > interstitielles et 

lacunaires déterminée lors de notre étude expérimentale est cohérente avec les valeurs obtenues par 
Griffiths et al. [1].  La proportion plus élevée de boucles < ! > lacunaires est probablement due au fait 

que l’irradiation a été conduite à une température plus élevée. Plusieurs auteurs [4], [5], [7] ont montré 
que les boucles sont majoritairement lacunaires à haute température (§ I.1.2.3.1 et I.2.3.2.1). 

e445 + [HIKG·] e445 + [JGKG�] 
\445 = ±GI [GHKGJ] \445 = ±GI [GHKGJ] \445 = ±GI [GGHKJ] \445 = ±GI [HKGGJ] 

Interstitielle Lacunaire Interstitielle Lacunaire Interstitielle Lacunaire Interstitielle Lacunaire 

7 33 20 43 11 11 39 5 
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Cette étude permet aussi de rendre compte de l’effet de l’orientation de la lame mince sur la 

proportion des boucles < ! > interstitielles et lacunaires. Pour des faibles valeurs de$$¹, les boucles de 

dislocation < ! > interstitielles et lacunaires coexistent. Au-delà d’une valeur seuil d’environ 8°, la 

croissance des boucles < ! > lacunaires est favorisée par rapport à celle des boucles < ! > 

interstitielles. Cette valeur seuil est déduite des courbes de tendance représentées dans la          
Figure D.2.11. Comme ces courbes regroupent à la fois nos résultats issus des irradiations de 
Zircaloy-4 recristallisé TREX à 580°C et ceux de Griffiths et al. [1] qui proviennent des irradiations de 
zirconium pur à 422°C, cette valeur seuil de 8° doit être considérée avec précaution.  
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