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En France, 72% de I’électricité consommée est produite grace a I'énergie nucléaire via le fonctionnement de 56
Réacteurs a Eau Pressurisée, également appelés REP. Dans ce type de réacteur, le combustible est sous forme de
pastilles d’oxyde d’uranium ou d’oxyde mixte (UO2/Pu0) confinées dans des gaines en alliages de zirconium. Les
gaines sont regroupées sous forme d’assemblages®. Les réactions de fission dans le coeur du réacteur, ol circule
I’eau liquide du circuit primaire, produisent une grande quantité de chaleur. Cette chaleur augmente la
température du circuit primaire de 300 a 330 °C environ puis est transmise a I’eau du circuit secondaire lors du
passage de I’eau du circuit primaire dans le générateur de vapeur. Leau du circuit secondaire se transforme en
vapeur lors de cet échange de chaleur. La pression de cette vapeur fait tourner une turbine qui entraine a son
tour un alternateur. Grace a I'énergie fournie par la turbine, I'alternateur produit un courant électrique alternatif.
A la sortie de la turbine, la vapeur du circuit secondaire est refroidie et (re)transformée en eau liquide grace a un
condenseur dans lequel circule de |'eau froide en provenance de la mer ou d'un fleuve ou encore par I'air frais et
humide qui s’engouffre dans les tours de refroidissement. La Figure 0.1 schématise le fonctionnement d’une

centrale nucléaire de type REP.

FONCTIONNEMENT D’UNE CENTRALE NUCLEAIRE
v DE TYPE REP

(©) Corinne Beurtey | CEA

Figure 0.1. Schéma de fonctionnement d’une centrale nucléaire de type REP (Source : CEA).

La gaine des crayons combustibles joue un role tres important en terme de sureté puisqu’elle constitue la
premiére barriere de confinement des produits de fission et des radioéléments. Dans les conditions nominales

de fonctionnement des REP, la surface externe des gaines en alliage de zirconium est exposée a I'eau du circuit

1 Dans un REP frangais, le coeur est constitué de 193 assemblages contenant chacun 264 crayons (gaine + combustible).
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primaire et est de ce fait oxydée de maniére continue. Au cours de I'oxydation, la gaine absorbe simultanément
une fraction de I'hydrogene produit lors de la réduction de I'eau. Ces deux processus d’oxydation et de prise

d’hydrogene vont progressivement affecter les propriétés mécaniques de la gaine.

D’autre part, du tritium (isotope radioactif de I’hydrogéne) produit par réaction nucléaire a partir du lithium
dissous dans I'eau du circuit primaire est aussi susceptible d’étre absorbé par la gaine. Cependant la principale
source de tritium provient du processus de fission ternaire au cceur des pastilles de combustible. La surface
interne de la gaine est également oxydée par I'humidité résiduelle initiale des pastilles et par I'oxyde d'uranium
lui-méme [1]. Le tritium issu de la fission ternaire pénétre dans la gaine par la face interne, la traverse, puis
désorbe in fine dans le milieu primaire. Le rejet de substances radioactives, telle que le tritium, dans le milieu
primaire et plus généralement dans I'environnement est une problématique de sureté majeure qui fait I'objet
d’un controle strict par I’Autorité de Sureté Nucléaire. En ce sens, les exploitants nucléaires se doivent d’estimer
de maniére enveloppe la quantité de tritium susceptible d’étre relachée des assemblages dans le milieu primaire,

au cours de leur temps de séjour en réacteur.

Apreés plusieurs cycles en réacteur correspondant a environ 5 ans, les assemblages sont placés pendant plusieurs
années dans des piscines de refroidissement sur le site de la centrale. Ces piscines ne peuvent cependant contenir
qgu’un nombre limité d’assemblages de combustible et, aprés un temps de refroidissement suffisant, le
combustible usé doit étre évacué vers le site de La Hague, ol il sera retraité. Le combustible est tres radioactif
et représente donc des enjeux de slireté et de radioprotection importants. Il est transporté dans des colis
spécifiques dotés d’une forte protection radiologique et capables de résister a des accidents séveres. Lors de ce
transport, une partie de I'hydrogéne présent dans la gaine peut étre relachée dans le colis de transport.
L’hydrogeéne ayant un domaine d’explosivité tres large dans I'air a pression et température atmosphériques,
entre 4 et 75 % volumique, les vitesses de désorption et les quantités cumulées d’hydrogene désorbé sous vide

ou gaz neutre sont des données requises pour |’évaluation du risque.

Au-dela de cet aspect quantitatif, comprendre le mécanisme de perméation de I'hydrogene et de ses isotopes
dans les gaines en alliage de zirconium est nécessaire si I’'on veut maitriser les rejets et plus généralement la

sureté.

Le processus de perméation du tritium a travers une gaine de combustible oxydée peut se décomposer en 9

étapes et est schématisé en Figure 0.2 :
1. Adsorption de tritium a la surface de I'oxyde formé sur la face interne ;
2. Passage des sites de surface aux sites de subsurface en tant qu’espece absorbée ;
3. Diffusion de tritium dans I'oxyde jusqu’a 'interface oxyde/métal ;
4. Intégration de tritium dans le métal i.e. passage de 'interface oxyde/métal ;
5. Diffusion de tritium dans le métal, généralement via les sites interstitiels [2] ;
6. Intégration de tritium dans I'oxyde externe i.e. passage de 'interface métal/oxyde ;
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7. Diffusion de tritium dans I'oxyde externe jusqu’a la subsurface ;
8. Passage des sites de subsurface aux sites de surface en tant qu’espéece adsorbée ;

9. Recombinaison et désorption sous forme gazeuse.

Processus d’absorption Processus de diffusion
dif f diff diff
DOX Dmetal DOX
Ty + 25 = 2T
Ti_ox - Ti_metal Ti_metal - Ti_ox
T_S T Ti_ox
ZrO, Zr ZrO,

Figure 0.2. Représentation schématique des différentes étapes élémentaires de la perméation du tritium a
travers une gaine de zirconium oxydé.

Nous ne travaillerons pas, pour des raisons évidentes de sureté, avec du tritium mais avec du deutérium (isotope

de I’hydrogene non radioactif).

Les objectifs de I'’étude sont de déterminer, parmi ces 9 étapes, I'étape cinétiquement limitante du processus de
perméation de I’hydrogéne dans deux alliages de zirconium actuellement utilisés dans les centrales nucléaires
francaises, les alliages Zircaloy-4 et Mb5famatome, de quantifier les constantes cinétiques associées et de
développer in fine un modele numérique pouvant prédire les flux de désorption de I’hydrogéne dans différentes

conditions de température.
Le manuscrit est structuré en quatre parties.

Le Chapitre 1 fait I'objet d’'une analyse de I'état de I’art sur les deux problématiques liées a I’hydrogeéne et au
tritium dans les REP, a savoir I’'hydruration des gaines de combustible lors de leur oxydation par le milieu primaire
et le relachement du tritium et de I’hydrogene en conditions nominales de fonctionnement et lors du transport
de combustibles usés. Dans cette partie, des données bibliographiques utiles liées aux différentes étapes du

processus de perméation sont répertoriées et discutées.

Le Chapitre 2 est consacré a la présentation des deux matériaux de I'étude ainsi que les techniques

expérimentales choisies pour quantifier I’'hydrogéne et le deutérium absorbés, mesurer la vitesse de désorption
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de ces deux isotopes, suivre le transport de I'hydrogene et du deutérium dans les couches d’oxyde et localiser le

deutérium aprés désorption.

Dans les deux parties suivantes, les articles scientifiques publiés et soumis au cours de cette theése sont intégrés
directement dans le manuscrit. lls sont accompagnés au préalable d’une longue introduction et suivis d’un bilan

complet a la fin de chaque partie.

De par la complexité du processus de perméation du tritium a travers une gaine de combustible oxydé, le
Chapitre 3 est dédié a I'étude d’un systeme simplifié sans couche d’oxyde, plus facile a appréhender et a
modéliser. Le premier article est axé sur le processus de désorption de I’hydrogéne d’élaboration du Zircaloy-4
en couplant les expérimentations par Spectrométrie de Désorption Thermique avec la simulation par éléments
finis des cinétiques de désorption. Une étude similaire sur les alliages Zr-Nb est présentée dans un second article
ayant pour vocation d’analyser l'influence des précipités sur la cinétique de désorption de I’hydrogene. Le

troisieme article traite des cinétiques de perméation du deutérium dans I’alliage Zircaloy-4.

Le Chapitre 4 a pour objet d’établir un mécanisme de désorption de I’'hydrogéne en présence d’une couche
d’oxyde. Le quatrieme article est axé sur la cinétique de désorption de I'hydrogéne sous vide en rampe de
température d’un Zircaloy-4 oxydé en atmosphére séche Ar-20%0.. La deuxiéme partie du chapitre s’intéresse
a la désorption du deutérium sous vide en conditions isothermes d’un Zircaloy-4 oxydé en vapeur d’eau et en
milieu REP permettant a priori d’obtenir des couches représentatives de celles formées en réacteur. Pour
guantifier les constantes cinétiques intervenant au cours de ce processus, des analyses par Spectrométrie de
Masse des lons Secondaires sont couplées a la simulation par éléments finis des profils de diffusion du deutérium

dans la zircone.

Enfin, un bilan global sera tracé, dans le but de mettre en avant les avancées scientifiques réalisées au cours de

cette these et de présenter les perspectives qui en découlent.

La structure de la thése, résumée en Figure 0.3, montre I'intégration des articles dans les différents chapitres.
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Figure 0.3. Résumé de la structure du manuscrit de thése avec les articles scientifiques associés par chapitre.

Liste des articles :

Article 1: C. Juillet, F. Tupin, F. Martin, Q. Auzoux, C. Berthinier, F. Miserque, F. Gaudier, “Kinetics of hydrogen
desorption from Zircaloy-4: Experimental and modelling”, International Journal of Hydrogen Energy 44, 39 (2019)
21264-21278.

Article 2 : C. Juillet, M. Tupin, F. Martin, Q. Auzoux, C. Berthinier, F. Gaudier, T. Guilbert, C. Toffolon, “Kinetics of
hydrogen desorption from zirconium-niobium alloys: effect of the precipitates”, submitted to International

Journal of Hydrogen Energy (September 2020).

Article 3 : C. Juillet, Q. Auzoux, F. Datcharry, F. Martin, M. Tupin, “Kinetics of deuterium permeation through
Zircaloy-4 in the 623 — 773 K temperature range”, submitted to International Journal of Hydrogen Energy

(September 2020).

Article 4 : C. Juillet, M. Tupin, F. Martin, Q. Auzoux, S. Bosonnet, C. Berthinier, “Effect of a pre-oxidation on the

hydrogen desorption from Zircaloy-4”, Corrosion Science 173, (2020) 108762.
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CHAPITRE 1 : REVUE BIBLIOGRAPHIQUE

16



Ce chapitre introduit les notions élémentaires requises pour appréhender le sujet et fait le point sur les
connaissances actuelles de la perméation de I’hydrogéne dans les alliages de zirconium. L’objectif de ce chapitre
est de déterminer dans quelle mesure les données de la littérature traitent de tout ou partie des différentes
étapes du processus de perméation de I’hydrogéne a travers les gaines de zirconium oxydées (cf. Introduction)

et si leurs constantes cinétiques sont connues.

Cette revue bibliographique est structurée en trois parties afin de répondre aux questions suivantes : Quels sont
les processus de transport des espéeces oxygene et hydrogéne a travers la couche d’oxyde et le métal, quelle est
I'influence de la nature de I'espece hydrogénée sur |'absorption de I’hydrogéne et quelles sont les étapes
limitantes des processus d’absorption, de désorption et de perméation. La premiére partie est consacrée aux
généralités sur les alliages de zirconium et la zircone et aux interactions de I’'hydrogéne avec ces matériaux. La
deuxieme partie s’intéresse aux mécanismes et cinétiques d’oxydation du Zircaloy-4 et du M5framatome. La
derniére partie présente les études portant sur le transport de I’hydrogéne au sens large (absorption, diffusion

et désorption) dans I'oxyde et dans le métal.

1.1 Matériaux étudiés et interactions de I’hydrogéne avec ces matériaux

Le zirconium a été choisi comme matériau de gainage des crayons combustibles car il posséde une faible section
efficace de capture des neutrons thermiques — parameétre clé en termes de rendement neutronique. En
revanche, a I'état non allié, il présente une faible tenue a la corrosion. Le développement d’alliages de zirconium
plus résistants a ainsi fait I'objet de recherches approfondies au cours des dernieres décennies. Ce sujet de these

et cet état de I'art portent majoritairement sur I’étude du Zircaloy-4 et du M5framatome.

Cette partie de la revue bibliographique s’attache, dans un premier temps, a présenter le zirconium et 'influence
des éléments d’alliages sur ses propriétés métallurgiques. Les différentes interactions de I’hydrogéne avec le
métal (qu’il se trouve en solution solide ou sous forme d’hydrure) sont détaillés dans un deuxieme temps. Enfin,
la zircone et les interactions de I’hydrogéne avec cet oxyde sont décrites afin d’introduire I’oxydation des alliages

de zirconium en milieu REP objet de la derniere partie.

1.1.1 Le zirconium

A 865 °C, le zirconium pur subit une transformation allotropique. En dessous de cette température, la phase
stable du zirconium métallique, notée a-Zr, est de structure hexagonale compacte (HCP), avec pour parametres
de maille a = 0,323 nm et c = 0,515 nm (groupe d’espace P63/mmc). Au-dela de cette température, la phase
stable est la phase cubique centrée B-Zr avec pour paramétre de maille a = 0,354 nm jusqu’a la température de

fusion (Tf = 1850 °C) (Figure 1.1) [3] (groupe d’espace Im-3m).
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(b)

Figure 1.1. Mailles (a) hexagonale compacte du a-Zr et (b) cubique centrée du B-Zr avec un exemple d’un site

interstitiel octaédrique (vert) et d’un site interstitiel tétraédrique (bleu) pour chaque maille, d’aprées [3].

1.1.2  Les alliages de zirconium

1.1.2.1

Introduction

Au cours de ces travaux de thése, deux alliages a base de zirconium actuellement utilisés dans les réacteurs ont

été étudiés :

= Le Zircaloy-4 (Zy4) a I'état recristallisé produit par Framatome, dont les éléments d’addition principaux

sont I'étain, le fer et le chrome.

= Le M5Framatome @ I’état recristallisé, développé et produit par Framatome, qui contient environ 1 %

massique de niobium.

Le Zircaloy-4, alliage historique encore présent dans certaines centrales, est progressivement remplacé par le

M5Framatome €N France pour ses bonnes propriétés mécaniques, sa bonne résistance a la corrosion et une prise

d’hydrogene en réacteur trés inférieure a celle du Zircaloy-4 notamment a forts taux de combustion [4].

Le Tableau 1.1 indique les compositions chimiques des matériaux étudiés [5]. A I'état brut de fabrication, ces

alliages contiennent une dizaine de ppm massique d’hydrogéne.

Tableau 1.1. Compostions chimiques des alliages de zirconium actuellement utilisés dans les réacteurs nucléaires

(% massique) [5].

Fe

Cr

Sn

Nb

0]

Zircaloy-4

0,18-0,24

0,07-0,13

1,2-1,5

0,10-0,14

M 5Framatome

0,04

0,005

0,14

La sous-partie suivante indique l'influence de chaque élément d’alliage sur les propriétés des alliages,

notamment sur la température de transformation de phases a/B.
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1.1.2.2  Les éléments d’alliage

Les éléments d’alliage ont un effet sur la température de transformation de phases a/p : soit ils augmentent le
domaine de stabilité en température de la phase a et ils sont appelés alpha-génes ; soit ils I'abaissent, et sont

appelés béta-genes.

L’étain est un élément alpha-gene présent en solution solide substitutionnelle dans la phase a-Zr. Sa quantité
optimale repose sur un compromis entre 'amélioration des propriétés mécaniques telles que le fluage [6] et son
influence délétére sur la corrosion [7]. Cet élément accroit en effet fortement la vitesse d’oxydation de I'alliage

en autoclave et en réacteur.

Le fer et le chrome sont trés peu solubles dans la phase a-Zr et sont des éléments béta-genes. A 400 °C, ils
précipitent sous forme de précipités intermétalliques Zr(Fe,Cr). appelés phases de Laves [8], de 150 nm de
diametre environ présentés sur la Figure 1.2 [1], situés en position intra ou intergranulaire [9,10]. Ces éléments

jouent un role trés bénéfique sur la tenue a la corrosion [11,12].

ELa

| 200 nm
i !

i .

Figure 1.2. Image MET en champ clair de la microstructure des précipités Zr(Cr,Fe),, d’apres [1].

Le niobium est un élément béta-gene ayant une solubilité proche de 0,6 % massique dans la phase a-Zr autour
de 600 °C [13]. Il est ainsi réparti entre la solution solide et les 0,4 % massique restant de niobium forme une
majorité de petits précipités B-Nb de structure cubique centrée de quelques dizaines de nanomeétres de diametre
contenant environ 85 % massique en Nb. Le M5framatome présente également des phases de Laves du type
Zr(Nb,Fe)2 de structure hexagonale compacte de 120 nm de diametre [14]. Les deux types de précipités sont

illustrés sur la Figure 1.3 et la Figure 1.4.

19



Figure 1.3. Image MET en champ clair de la microstructure et distribution uniforme des précipités B-Nb dans
I'alliage Zr-1Nb recristallisé, d’apres [1].

Figure 1.4. Image MET en champ clair de la microstructure des précipités Zr(Nb,Fe)2 de I'alliage Zr-1Nb
recristallisé, d’apres [15].

1.1.2.3  L’oxygéne en solution solide

L’oxygéne est un élément alpha-gene présent en solution solide en insertion sur les sites octaédriques [16]. Au-
dela de 0,15 % massique, I'oxygene est considéré comme un élément durcissant engendrant une réduction de la
ductilité [6] et de la ténacité du matériau [17]. Le diagramme de phases du systeme binaire zirconium-oxygene
(Figure 1.5) permet notamment d’estimer les fractions de phases a-Zr et B-Zr en fonction de la teneur en oxygéne

du systeme, ainsi que les limites de solubilité de I'oxygene dans ces phases [18].
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Figure 1.5. Diagramme de phases du systéme Zr-O a pression atmosphérique [18].

1.1.2.4  La transformation allotropique

Des études de calorimétrie a balayage différentiel (DSC) ont été réalisées par Toffolon et al. [19,20] afin de
mesurer la cinétique de transformation de phases des deux alliages. Les mesures lors d’une rampe de
température de 5 °C min'! ont révélé que la dissolution des précipités des alliages zirconium-niobium (B-Nb et
Zr(Nb,Fe)2) se produit a une température plus basse (environ 650 — 700 °C pour |'alliage M5framatome [20] et entre
600 °C et 760 °C pour les alliages quaternaires Zr-Nb-Sn-Fe [21]) que celle des précipités de I'alliage Zy4 (située
autour de 800 °C [21]). En utilisant également des mesures par DSC, Forgeron et al. [22] a montré que la
transformation de la phase a-Zr (hcp) a la phase B-Zr (bcc) se produit respectivement a 750 °C et 810 °C pour
M5kramatome €t Zy4. Des outils de calculs thermodynamiques permettant de prévoir les domaines d’existence des
phases tout en fixant différents parametres (température, pression, composition chimique...) ont été développés
en associant le logiciel « Thermocalc® » avec la base relative aux alliages de zirconium « Zircobase » [23]. Ainsi,
Stern [24] détermine une dissolution des phases secondaires autour de 600 °C dans le M5framatome €t @ environ

750 °C dans le Zircaloy-4 a I’équilibre thermodynamique.

L’hydrogene en solution solide modifie la température de transformation de phase, étant un élément fortement
béta-gene [25]. Brachet et al. [26] a étudié I'influence de la quantité d’hydrogéne sur les températures Ta/a+p et

Ta+p/s pour le Zircaloy-4 (Figure 1.6).

La Figure 1.6 montre que la température du transus inférieur (To/a+g) est particulierement affectée par la présence
d’hydrogene : une augmentation de I'hydrogene de 0 ppm mass. jusqu'a 1000 ppm mass. induit une diminution
de Tu/a+p quasi-linéaire de pres de 160 °C. La température du transus supérieur (Ta+p/g) €st moins affectée (AT ~

50 °C). La plage de température biphasée a + B tend aussi a augmenter avec la teneur en hydrogene.
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Figure 1.6. Températures Ta/a+p €t Ta+p/s €stimées par calorimétrie différentielle a balayage lors du chauffage et
du refroidissement & 10 °C min pour le Zircaloy-4 en fonction de la quantité d’hydrogéne, d’aprés [26].

1.1.3 Les interactions de I’hydrogéne avec ces alliages

1.1.3.1  L’hydrogéne en solution solide

L’hydrogene en solution solide sous forme atomique se place dans les sites tétraédriques de la maille HCP du

zirconium, d’apres les expériences de diffraction aux neutrons de Narang et al. [27] (cf. Figure 1.1a).

Le diagramme de phases Zr-H (Figure 1.7) montre que la limite de solubilité est faible a température ambiante
(moins de 1 ppm mass.). Une fois cette limite de solubilité dépassée, ’hydrogéne précipite sous forme d’hydrures

6 et € de zirconium ZrHx, hydrures dont les caractéristiques seront détaillées dans la section suivante (1.1.3.2).
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Diagramme de phases du systéme Zr-H [28,29] avec les domaines d’existence des hydrures & et €.

La limite de solubilité de I’'hydrogéne dans le zirconium et ses alliages en phase a peut s’exprimer par une relation

de type Arrhenius (Eq.1.1) :
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Cs =Aexp (— %)

(Eq.1.1)

avec Cs la limite de solubilité, A la constante en lien avec I'entropie de dissolution, AHs I’enthalpie de dissolution

de I’hydrogene dans le métal, T la température et R la constante des gaz parfaits.

Pour des températures comprises entre 260 °C et 525 °C, Kearns [30] a déterminé les paramétres A et AH; de la

loi d’Arrhenius pour le Zircaloy-4 décrite précédemment : A =9,9 10* ppm mass. et AHs = 8250 cal mol™.

La Figure 1.8 synthétise les données bibliographiques sur la limite de solubilité de I’hydrogene dans les alliages

de zirconium en fonction de la température. Un phénomeéne d’hystérésis est constaté : la limite de solubilité liée

a la précipitation est différente de celle liée a la dissolution des hydrures [31-34]. La limite de solubilité en

dissolution est appelée TSSD pour Terminal Solid Solubility in Dissolution (en ppm mass.) et la limite en

précipitation est appelée TSSP pour Terminal Solid Solubility in Precipitation. La différence entre TSSD et TSSP

est illustrée sur la Figure 1.9. Ce phénomeéne est également observé dans le cas des alliages binaires Zr-Nb [35].

Le Zircaloy-4 et le M5framatome ONt la méme limite de solubilité de I’hydrogéne en précipitation [26].

Concentration limite en hydrogéne (ppm)
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Figure 1.8. Récapitulatif des valeurs de solubilité de I'nydrogéne dans le Zircaloy-4 en fonction de l'inverse de la

température, d'aprés [31].
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Figure 1.9. Hystérésis de la limite de solubilité de I'nydrogéne dans le zirconium en dissolution (rouge) et
précipitation (bleu et noir) des alliages de zirconium, d’aprés [26,30,31,34].

Ce phénomene d’hystérésis signifie qu’il peut y avoir davantage d’hydrogene en solution solide que ce qu’indique
la limite de solubilité en dissolution a la température en question sans qu’il y ait précipitation d’hydrures pour
autant. D’apres Puls [36], cette hystérésis provient du travail supplémentaire a apporter pour que la matrice
accommode la déformation induite par la précipitation des hydrures. La matrice est d'abord déformée
élastiquement dans la phase de germination, puis de maniere élastoplastique lors de la croissance des hydrures

[37]. Plusieurs auteurs rapportent avoir observés des dislocations dites de "misfit" autour d'hydrures [38-41].

Kearns [29] a étudié la vitesse de dissolution des hydrures dans le Zircaloy-4. Il a notamment mesuré des vitesses
de dissolution relativement rapides : une concentration d'hydrogene de 114 ppm mass. sous forme d’hydrures

se dissout totalement en 100 secondes a 350 °C.

La solubilité de I'hydrogene dans le zirconium est aussi influencée par la quantité d’oxygene présente dans le
substrat [42,43]. Cet effet a fait 'objet de nombreuses études sur la gamme de températures comprise entre 500
et 1450 °C. La Figure 1.10 présente le systeme ternaire Zr-O-H établi a 700 °C par Setoyama et al. [44]. A 700 °C,
plus la concentration en oxygéne dans la phase a est élevée (> 10 — 15 % at.), plus la solubilité de I’hydrogene

diminue [42,44].
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Figure 1.10. Diagramme ternaire Zr-O-H a 700 °C, d'apres [44].

Zhang et al. [43] ont mis en évidence que I'hydrogene a tendance a ségréger en surface et aux interfaces (joints

de grains, fissures et autres défauts) dans le zirconium en présence d’oxygéne dissout.

1.1.3.2  Hydrures de zirconium

Trois phases d’hydrures de zirconium ont été identifiées dans les alliages Zr. Chaque phase est définie par sa

cristallographie et sa stoechiométrie ; sa stabilité est influencée par la vitesse de refroidissement.

= Phase & : Elle est de composition proche de ZrHies [45] (Figure 1.7) et se forme a des vitesses de
refroidissement relativement lentes (< 2 °C min). Elle cristallise dans la structure cubique & faces
centrées (groupe d’espace Fm-3m). Dans cette structure, les atomes d’hydrogéne se placent dans les
sites tétraédriques [46]. D’un point de vue morphologique, les hydrures & mésoscopiques sont

constitués d’empilements de petites plaquettes [47] (Figure 1.11) ;
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Figure 1.11. Cliché d’hydrures meso et macroscopique dans du Zircaloy-4 recristallisé hydruré a 300 ppm mass.
en microscopie optique d’aprés Zhao [48] (a gauche) et clichés de plaquettes microscopiques & en microscopie
électronique en transmission d’aprés Zhao [48] et Veleva et al. [49] (en haut), d’aprés [50].

=  Phase € : Ces hydrures de formule ZrHyx (avec 1,7 < x < 2) cristallisent dans la maille tétragonale centrée
[46] (groupe d’espace 14/mmm) et résultent d’une transformation martensitique a basse température
de I’hydrure &. Cette phase est stable et apparait seulement pour de fortes teneurs en hydrogene (~ 50
% H at. a 700 °C);

= Phase y : Sa composition chimique est ZrH. Elle précipite pour des vitesses de refroidissement
relativement élevées (> 2 °C/min). ZrH cristallise dans la structure quadratique a faces centrées (groupe

d’espace P42/n), les atomes d’hydrogéne se plagant dans les sites tétraédriques [49].

Les zones riches en hydrogéne (cf. 1.3.1.1) sont des sites de germination potentiels pour les hydrures [51,52].
Puisque les phases ZrHx ont un volume relativement important par rapport a la phase Zr métallique
(augmentation de 17%), la formation d'hydrures introduit des contraintes internes dans le matériau [53,54]. Les
hydrures peuvent ainsi fragiliser le matériau et méme conduire a la fissuration différée induite par les hydrures
(delayed hydride cracking en anglais) [55-59]. A température ambiante, ils sont considérés comme une phase
fragile mais peuvent accommoder toutefois des déformations du fait de la structure des plaquettes. En raison
des gradients thermiques existants dans les gaines, ils ne sont généralement pas répartis de maniére homogene
au sein des gaines [50,55]. Par ailleurs, I'orientation des hydrures dépend de I'état métallurgique du matériau et

de son histoire thermomeécanique [60,61].

1.1.4 Lazircone

En réagissant avec I'oxygéne, le zirconium s’oxyde en formant de la zircone selon I'équation :
Zr + 0, © Zr0, (Eq.1.2)
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La zircone existe sous trois formes allotropiques stables de zircone ZrO:z en fonction de la température (Figure

1.12):

= Pour T < 1205 °C, la zircone est sous forme monoclinique a-ZrOz, dont les parameétres de maille sont :
a=0,515nm, b=0,520 nm, c=0,531 nm et p = 99,23 °C [fiche JCPDS 36-0420] (groupe d’espace P21/c)
(Figure 1.12a) ;

= Pour 1205 °C < T < 1525 °C, la phase stable est la phase quadratique B-ZrO.. Ses paramétres de maille
sont:a=0,512 nm et c=0,525 nm [fiche JCPDS 17-0923] (groupe d’espace P-4m2] (Figure 1.12b) ;

=  Pout T > 1525 °C, on retrouve la structure cubique y-ZrO; dont le parametre, a vaut 0,509 nm [fiche

JCPDS 49-1942] (groupe d’espace Fm-3m) (Figure 1.12c).
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Figure 1.12. Phases cristallographiques de la zircone.

Dans les conditions rencontrées en réacteur, la phase monoclinique a-ZrO; est thermodynamiquement stable. A
température ambiante, |a zircone est un isolant électrique avec une large bande interdite (5,2 eV) [62]. A haute

température, c’est un semi-conducteur de type n a lacunes anioniques.

1.1.5 Les états de I’hydrogene dans la zircone

Hillner suggere que I’hydrogene diffuse dans la zircone sous sa forme atomique [63]. Dans le cas de la corrosion
sous eau du Zircaloy-4 et du M5framatome, TUpin [64] envisage plutot la possibilité d’une diffusion de I’hydrogéne
sous la forme de groupes hydroxyles OH". La question relative a la charge de I’'hydrogene dans la zircone — et
dans un oxyde de maniere générale — étant controversée, quelques études récentes par calculs ab initio ont été

réalisées.

Dans le cas d’une zircone monoclinique sans défauts, en utilisant la méthode VASP (Vienna ab initio simulation
package) basée sur la théorie fonctionnelle de la densité (DFT), Barbour et al. [65] ont montré que I’hydrogene
n’est jamais neutre dans la zircone pure. Les ions hydrures H™ sont thermodynamiquement stables mais
quasiment immobiles & 300 °C (coefficient de diffusion ~ 102° cm? s). Dans la zircone, I'hydrogéne diffuse
seulement sous forme protonique H*. Cependant les coefficients de diffusion pour les protons calculés a 285 °C

(~ 10® cm? s?!) sont six ordres de grandeur supérieurs aux coefficients de diffusion de I’hydrogéne obtenus
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expérimentalement (~ 10" cm? s1). Cette différence peut s’expliquer par un ralentissement de la diffusion des

protons par piégeage de I’hydrogéne dans les défauts de la zircone.

En appliquant la méme méthode VASP, Malki et al. [66] ont étudié les défauts liés a I'hydrogene dans la zircone
obtenue par oxydation dans divers environnements. lls ont constaté que, dans un environnement réducteur
(interface métal/oxyde), un défaut complexe composé d'une lacune en oxygéne et d'un atome d'hydrogéne (Vo-
H) est plus stable que toute autre forme d'hydrogéne dans la zircone. En milieu oxydant, la stabilité des défauts
est influencée par la nature du milieu oxydant. Leur étude montre que les ions OH" sont stables a I'interface
externe de la zircone en contact avec un milieu sec ; et Vou est stable avec un milieu non humide (atmosphére
gazeuse Oz + H2) a son interface. La nature du milieu (gazeux ou aqueux, considéré a différents pH) apparait donc

comme un facteur déterminant le défaut prédominant a l'interface oxydante.

Egalement avec la méthode VASP, Youssef et al. [67] ont étudié les défauts d’hydrogene dans la zircone
quadratique (B-ZrO2). Les résultats montrent que, dans un milieu réducteur, le proton associé a une lacune
d’oxygene est prédominant sur la quasi-totalité de la gamme d’énergie pour le niveau de Fermi. Dans un milieu
oxydant, I’hydrogéne interstitiel prédomine pour des niveaux de Fermi allant de 0 a 1 eV sous forme H;. Pour le
reste de la gamme, jusqu’a 3,5 eV, I'hydrogéne sous forme d’un complexe (2H)%, prédomine et au-dela il est

rnrr

sous forme (H,)3%, . Dans le complexe (2H)%,, '’hydrogéne existe en tant que groupe hydroxyle, tandis que dans

rrr

le complexe (H,)7%,', 'hydrogéne est sous forme de molécule d’hydrogéne.

La solubilité de I’hydrogene dans la zircone est importante. Miyake et al. [42] ont déterminé que la solubilité de
I’'hydrogéne passe de 100 a 20 ppm at. par atome de zirconium dans la zircone monoclinique lorsque la
température augmente de 500 a 1000 °C en utilisant la technique de désorption thermique (chargement en
hydrogene préalable de I'oxyde fritté en vapeur d’eau a 872 Pa). Une synthése des données de la littérature sur
la solubilité de I'nydrogene dans différents oxydes est présentée dans la Figure 1.13. La solubilité de I’hydrogene
est plus importante dans la zircone quadratique (B-ZrOz) que dans la zircone monoclinique (a-ZrOz) et diminue
quand la température augmente, observations également faites par Park et Olander a hautes températures [68].
Cela laisse supposer que la quantité d’hydrogene dans la zircone va dépendre de la fraction de ZrO, quadratique

présente dans la couche d’oxyde et de la température [69].
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Figure 1.13. Solubilité de I'hydrogéne dans différents oxydes en fonction de I'inverse de la température d'apres
Miyake et al. [42], dans a-ZrO2 et B-ZrOa. Les droites représentent la théorie et les symboles, les points
expérimentaux.

1.1.6 Bilan de ces généralités

Au cours de ces travaux de thése, deux alliages de zirconium ont été étudiés : le Zircaloy-4 (riche en Fe, Cr et Sn)
et le M5framatome (Zr-1Nb). Le fer, le chrome et le niobium ont une solubilité trés limitée dans la matrice a-Zr. Des
intermétalliques appelés phase de Laves précipitent dans le Zircaloy-4 sous la forme Zr(Fe,Cr)2 et sous la forme
Zr(Nb,Fe)2 pour le M5framatome possédant également des petits précipités B-Nb a environ 85 % massique en Nb.
Lors d’'une rampe de température de 5 °C min™, les deux types de précipités riches en Nb du M5¢ramatome S€
dissolvent a plus basse température (650 — 700 °C) que les intermétalliques du Zircaloy-4 (800 °C). De plus, lors
d’une montée en température une transformation allotropique de la phase a-Zr a la phase B-Zr se produit
respectivement a 750 °C et 810 °C pour le M5¢ramatome €t le Zircaloy-4. L’hydrogéne est béta-gene, il diminue donc
cette température de transformation de phase. A température ambiante, I’hydrogene possede une faible limite
de solubilité (inférieure a 1 ppm mass.), I'hydrogene issu de I'élaboration des alliages est principalement sous
forme d’hydrures. La limite de solubilité de I'hydrogene augmente avec la température — elle atteint environ 200
ppm mass. a 400 °C — et les hydrures se dissolvent rapidement. Dans la zircone, I'état de I'hydrogene est
beaucoup plus discuté dans la littérature : en situation de corrosion, I'hydrogene diffuserait selon certains
auteurs sous forme atomique et selon d’autres sous la forme de groupes hydroxyles OH". Des calculs ab initio

guant a eux suggerent plutét une diffusion de I’hydrogéne dans la zircone monoclinique sous la forme protonique
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H* avec un ralentissement de la diffusion des protons par piégeage de I’hydrogene dans les défauts de la zircone

ou sous la forme d’un défaut complexe Vo-H.

La partie suivante traite les résultats de la littérature portant sur I'oxydation des alliages de zirconium.

1.2 Oxydation des alliages de zirconium

Le zirconium présente une grande affinité pour I'oxygéne, si bien qu’a Iair, il est impossible d’éviter qu’une fine
couche d’oxyde ne se forme a la surface d’un alliage de zirconium, méme a température ambiante [1]. Cette tres
grande réactivité vis-a-vis de I’oxygene s’explique par une enthalpie de formation de I’oxyde de zirconium parmi
les plus élevées pour les métaux (1093 kJ mol?) signifiant une trés grande stabilité de I'oxyde formé. Les
premiéres réactions entre I’oxygene et le zirconium conduisent a la mise en solution solide de I'oxygéne jusqu’a
ce qu’une fine couche passive (ZrO.) se forme a la surface. L’établissement de cette couche d’oxyde va
drastiquement limiter la vitesse d’oxydation a température ambiante. En d’autres termes, ce processus
d’oxydation spontanée se poursuit jusqu’a ce que la diffusion a travers la couche des espéces oxydantes soit
extrémement lente. A ce stade, I'épaisseur de la couche d’oxyde atteint 2 a 5 nm a température ambiante

[70,71]. A plus haute température, la diffusivité de I'oxygéne augmente permettant la croissance de I'oxyde.

Dans les conditions nominales de fonctionnement des REP, la surface externe de la gaine des crayons
combustibles en alliage de zirconium est exposée a I'eau du circuit primaire et oxydée en continu. Cette partie
fait un état de I'art sur I'oxydation des alliages de zirconium avec dans un premier temps la description générale
de la cinétique d’oxydation suivie d’'une comparaison entre les alliages Zircaloy-4 et M5framatome. Les
caractérisations cristallographiques et microstructurales des couches d’oxyde formées sont présentées par la
suite. Enfin, les propriétés de transport et de diffusion de I'oxygéne dans la zircone et le métal sont détaillées

dans le but de mettre en évidence une possible évolution de I'épaisseur de la couche d’oxyde.

Lorsqu’un alliage de zirconium se trouve en milieu oxydant (eau, vapeur d’eau, air), le mécanisme d’oxydation
est un processus de croissance anionique [72]. La réaction globale de I'oxydation du zirconium par H20, peut étre

simplement décrite par la réaction (Eq.1.3) [73] :

Zr+2H,0 - Zr0,+2(1 —x)H, +4x H (Eg.1.3)

ol une partie de I'nydrogéne produit par la réduction de I’hydrogéne de I'eau est dégagée sous la forme H» tandis
que le reste (4x H) est absorbé par I'alliage. Cette réaction globale comprend plusieurs processus élémentaires

qui interviennent au cours de I'oxydation (Figure 1.14).
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Figure 1.14. Schéma de principe du processus d'oxydation d'un alliage de zirconium en milieu aqueux.

A linterface eau/oxyde la réduction de 'eau consomme des électrons et produit des espéces oxygénées et

hydrogénées. L'interface métal/oxyde est le siege de la formation de I'oxyde, de la production d’électrons et de

lacunes d’oxygene et du passage de I’hydrogéne de I'oxyde au métal [74].

La corrosion en milieu primaire des réacteurs a eau pressurisée ou en vapeur d’eau comprend deux processus
couplés, I'oxydation et I'absorption d’hydrogéne par les gaines.

1.2.1 Description générale de la cinétique d’oxydation des alliages de zirconium

La cinétique d’oxydation du zirconium et de ses alliages a été étudiée par de nombreux auteurs ces derniéres
décennies. Elle se caractérise par I'existence d’au moins deux régimes cinétiques séparés par une transition (trois

régimes pour la corrosion des gaines en Zircaloy-4 en réacteur comme l'illustre la Figure 1.15 [75]).

Phase pré-transitoire e
.ép' La vitesse d'oxydation PEhaS(? accelérce
d'oxyde nhivh n réacteur (et
A | diminue avec le temps Transition cinétique exceptionnellement
(supposée associée a la dégradation du en autoclave)
formation d’une couche caractére protecteur de Augmentation de la
i la couche vitesse d’oxydation
d’épaisseur croissante) d'oxyde > yoe

Phase post-transitoire
pseudo linéaire

Augmentation de la

vitesse d'oxydation

» temps

Figure 1.15. Evolution de I'épaisseur d’oxyde avec la durée d’exposition [64].

Au cours de 'oxydation, la croissance de la zircone se fait par diffusion des espéces oxydantes de l'interface

externe eau/oxyde vers l'interface interne métal/oxyde. En début d’oxydation, la surface du métal va trés
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rapidement développer un film d’oxyde, ce qui se caractérise par une pente initiale élevée sur la courbe
présentée en Figure 1.15. Avec le temps, cette couche d’oxyde va s’épaissir et ainsi ralentir de facto I'accés de

I’'oxygéne vers 'interface interne métal/oxyde.

En phase pré-transitoire, a température donnée, la cinétique de croissance de la couche d’oxyde est

généralement représentée par une loi puissance du type :

e = kt™ (avecn :de0,32a0,5) (Eq.1.4)

ou e est I'épaisseur d’oxyde (um), t le temps (jours) et k et n des constantes.

Au-dela d’une certaine épaisseur critique, la couche d’oxyde perd partiellement son caractere protecteur et il se
produit une transition cinétique qui dépend de plusieurs facteurs : la température, le milieu oxydant et les
éléments d’alliage, entre autres. Cette altération de l'intégrité de la couche d’oxyde serait induite par le
développement d’un réseau de pores ou de fissures lié aux contraintes de compression dans la couche ou par la

transformation de phase quadratique — monoclinique [76-78].

Le régime cinétique post-transitoire est ensuite maintenu jusqu'a ce que la couche d'oxyde atteigne une
épaisseur de l'ordre de 30 um en autoclave et en réacteur (suivi d’'une accélération), au-dela de laquelle
apparaissent des risques de desquamation [7,79]. Les comportements cinétiques relevés expérimentalement
s'averent cependant plus complexes. En effet, la couche est nettement fissurée et poreuse en post-transition. Le
milieu oxydant accéde alors prés de l'interface métal/oxyde et un nouveau cycle analogue au régime pré-
transitoire commence avec notamment la formation d’une couche protectrice sous celle formée pendant le
premier stade de I'oxydation. Ainsi la cinétique d’oxydation dans le régime post-transitoire est constituée d’une
succession de régimes de croissance et de dégradation, devenant en moyenne, une vitesse d’oxydation
relativement constante. En outre, soulignons que les oscillations liées au phénoméne cyclique de corrosion sont
a peine visibles expérimentalement car elles n’interviennent pas simultanément ni de fagon homogene sur toute

la surface de la gaine [80].

Au cours de cette étude, seules des couches d’oxyde formées en phase pré-transitoire seront étudiées pour leurs

caracteres dense et protecteur.

1.2.2 Différences de comportement entre les alliages Zircaloy-4 et M5¢gramatome
1.2.2.1  Cinétiques d’oxydation

Le Zircaloy-4 suit une loi cinétique cubique (n = 0,33) et le M5framatome Une loi [égérement subparabolique (n =

0,45). Ces lois cinétiques s’écartent du modeéle parabolique de Wagner [81] qui repose sur plusieurs hypotheses

=  Couche d’oxyde dense et adhérente ;
=  Oxydation limitée par la diffusion des espéces a travers la couche d’oxyde ;

= Concentrations aux interfaces de la couche indépendantes du temps.
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Cette écart avec la théorie de Wagner [81] a fait I'objet de nombreuses hypothéses. Entre autres, celle de Sabol
et Dalgaard [82], qui attribuent le ralentissement plus important de la vitesse d’oxydation a une taille croissante
des grains donc a une densité plus faible de joints de grains, alors que d’autres modélisations sont davantage

liées a la présence de contraintes mécaniques croissantes au sein du film d’oxyde [83].

Contrairement au Zircaloy-4, |'alliage Zr-1Nb présente une transition cinétique beaucoup moins marquée et plus
tardive, induisant une vitesse d’oxydation globalement plus faible. La Figure 1.16 rapporte les résultats obtenus
par Sabol et al. [84], montrant une transition cinétique pour le Zircaloy-4 autour de 200 jours a 316 °C et non

encore atteinte apres 980 jours a 316 °C pour Zr-1Nb.
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Figure 1.16. Comparaison des cinétiques d'oxydation de différents alliages de zirconium en eau préssurisée a
316 °C en autoclave [84].

Al'instar de ceux de Sabol et al., les travaux de Thomazet et al. [85] mettent en évidence une épaisseur de I'oxyde
au moment de la transition plus élevée sur du Zr-1Nb comparativement a celle du Zircaloy-4, lorsque ces alliages
sont oxydés en autoclave a 360 °C dans une chimie proche des conditions REP. D’aprés les auteurs, la transition
semble se produire pour une épaisseur de 1,7 um au bout de 70 jours environ pour le Zircaloy-4 et pour une

épaisseur de 3 —4 um apres 300 jours d’oxydation pour I'alliage Zr-1Nb.

1.2.2.2  Structure cristallographique et microstructure des couches d’oxyde
a. Structure cristallographique

Au cours de cette étape pré-transitoire, des contraintes de compression apparaissent dans I’oxyde a l'interface
métal/oxyde du fait des différences de volumes molaires entre les deux matériaux [86] (coefficient de Pilling et
Bedworth proche de 1,56). Ces contraintes plus élevées a I'interface métal/oxyde qu’a l'interface oxyde/eau
expliquent la stabilisation d’une certaine proportion de zircone quadratique a I'interface oxyde/métal [7,76]. De

ce fait, au fur et a mesure de la croissance, les contraintes s’accumulent dans I'oxyde et elles vont se relaxer au-
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dela d’une épaisseur critique appelée épaisseur de transition, par fissuration au cours de la transition cinétique.
Cette fissuration de I'oxyde proche de I'interface oxyde/métal va se traduire par une diminution sensible du

caractere protecteur et un accroissement de la vitesse d’oxydation [77].

Petigny a montré par diffraction des rayons X, en comparant la composition des couches d’oxyde formées a
470 °C sous vapeur d’eau et sous oxygene sur M5framatome €t Zircaloy-4, une proportion de zircone quadratique
nettement inférieure sur le M5framatome (8 %) que sur le Zircaloy-4 (15 %). Pour le M5framatome Sa répartition est
pratiquement homogene sur I'épaisseur des couches (une dizaine de um pour cette étude) [87] alors qu’elle est
localisée au voisinage de l'interface oxyde/métal pour le Zircaloy-4 [88]. La proportion de zircone non

quadratique dans la couche d’oxyde est de la zircone monoclinique.

b. Microstructure des couches

D’un point de vue microstructural, Motta et al. proposent un mécanisme de croissance de la zircone lors de la
corrosion en eau liquide a 360 °C a partir d’analyses en microscopie électronique en transmission et de micro-

DRX par rayonnement synchrotron [78] (Figure 1.17).
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Figure 1.17. Description de la croissance de la couche de zircone lors de la corrosion du zirconium en eau
liquide a 360 °C, d’apres [78].

La croissance de la couche d’oxyde peut selon lui étre décrite en cinqg étapes :

=  Figure 1.17a: Pour des couches trés fines en début d’oxydation, les grains de zircone sont petits,
équiaxes et quadratiques (cette phase est stabilisée par la petite taille des grains [76]).

=  Figure 1.17b: Les grains dont 'orientation cristalline favorise la croissance forment des colonnes
orientées perpendiculairement a 'interface métal/oxyde. Au-dela de la taille critique de stabilité de la
zircone quadratique, la phase monoclinique devient stable. L’orientation cristalline des colonnes est
conservée durant la transformation de phase. En extréme surface sur une trés faible épaisseur
(inférieure a 200 nm), des grains équiaxes de quelques dizaines de nanometres de diameétre ayant une
faible cohésion intergranulaire [89,90] restent présents.

= Figure 1.17c: Lorsque les colonnes de zircone monoclinique atteignent une largeur et une longueur
respectivement comprises entre 20 et 40 nm et entre 100 et 300 nm, la croissance des grains n’est plus

possible due aux incohérences cristallines et aux contraintes d’expansion volumique liées a la transition
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de phase. Une nouvelle germination de petits grains de zircone quadratique (stabilisée par les
contraintes de compression [76]) survient alors a l'interface oxyde-métal.

=  Figure 1.17d : Au cours de la croissance de la couche, les contraintes s’accumulent créant des fissures
qui vont engendrer une dégradation du caractere protecteur de I'oxyde. La transition cinétique
intervient.

=  Figure 1.17e : Le processus de croissance de I'oxyde commence un nouveau cycle similaire a celui décrit
par les étapes (a) a (d). La Figure 1.17f présente la structure de la couche d’oxyde en post-transition

(apres la deuxiéme transition cinétique).

Dans le cadre de ses travaux de theése, Aufore [91] a étudié les mécanismes de transport de I’hydrogéne dans
I'alliage Zircaloy-4 lors de sa corrosion en eau pure a 360 °C. Au moyen d’essais d’exposition isotopique en eau
lourde suivis d’analyses SIMS, le suivi du profil du rapport hydrogéne sur deutérium (H/D) a permis de distinguer
deux sous-couches : une couche externe dont les pores sont interconnectés (sous-couche dite « poreuse »), et
I'autre, au plus prés de I'interface métal/oxyde, qui constitue la sous-couche dense et protectrice, et qui présente

donc une porosité non connectée.

Afin d’étudier I'influence de I'étain sur la microstructure de la couche d’oxyde formée, Garner et al. [92] ont
comparé un alliage ZIRLO™ (Zr-1Nb-1Sn-0,1Fe) et un alliage Zr-1Nb-0,1Fe par diffraction de Kikuchi par
transmission (TKD). La Figure 1.18 présente les images en contraste de bande obtenues par TKD. D'aprés cette
figure, la longueur et la largeur des grains colonnaires semblent étre plus grandes pour |'oxyde formé sur Zr-1Nb-
0,1Fe (Figure 1.18b) par rapport au ZIRLO™ (Figure 1.18a). Par ailleurs, une fraction de phase quadratique
inférieure est observée dans I'alliage sans étain. Cela se traduit par une proportion de phase monoclinique stable
plus élevée pendant la croissance des oxydes, engendrant une réduction des contraintes de compression a
I'interface métal/oxyde. Le développement d’un réseau de pores ou de fissures est réduit, expliquant ainsi une

transition plus tardive.
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Figure 1.18. Images en contraste de bande obtenues par diffraction de Kikuchi par transmission (TKD) montrant
la microstructure en coupe, d’un oxyde formé en milieu REP a 360 °C sur : (a) ZIRLO™ pendant 360 jours et (b)
Zr-1Nb-0.1Fe pendant 585 jours, d’aprées [92].

c. Etatdes précipités et distribution des éléments d’addition

Le Zircaloy-4 présente des précipités intermétalliques (phase de Laves) qui vont, lors de I'oxydation de I'alliage,
d’abord s’incorporer a I'état métallique dans la zircone, puis s’oxyder et former de la zircone cubique

nanocristallisée a partir d’une distance de I'ordre de 200 nm de I'interface métal/oxyde [93].

Notons que la présence de précipités intermétalliques non oxydés a I'interface externe de I'oxyde pourrait jouer,

selon certains auteurs, un réle dans I'absorption en hydrogene par le métal [94] comme :

= Celui de site cathodique ;
= |nhibiteur de la réaction de recombinaison de I'hydrogéne ;

= Court-circuit de diffusion de I’hydrogéne par rapport a la couche d'oxyde dense.

Pour des températures comprises entre 300 °C et 415 °C, les précipités B-Nb sont présents dans la couche d’oxyde
et vont s’oxyder progressivement et plus lentement que la matrice [88,95]. Lors d’oxydations en eau pressurisée
ou sous vapeur d’eau, le niobium ségrége, a I'état d’oxydation +V, a I'interface externe de la couche d’oxyde

d’apres Bossis et Dali [88,95].

1.2.3 Diffusion de I'oxygene dans la zircone

Dans leurs travaux, Bakradze et al. [96] et Tupin et al. [97] se sont intéressés aux mécanismes de transport de

I’oxygene dans la zircone pendant la croissance de I'oxyde sur du zirconium pur a 177 °C sous atmosphére O (Po2
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=10*Pa) pendant 2 h et sur un alliage Zircaloy-4 a 500 — 500 °C sous vapeur d’eau (Px20 comprise entre 13 et 80
hPa) pendant 11 jours. lls proposent le mécanisme de diffusion suivant, dit lacunaire : la diffusion des anions
oxygenes a travers la couche d’oxyde vers le métal est possible grace a la diffusion en sens inverse des lacunes
anioniques engendrées par la sous-stoechiométrie de la zircone, elle-méme due a la diffusion de I'oxygéne dans
la matrice a-Zr. Ainsi, a la surface de I'oxyde, la sous-stoechiométrie est trés faible et est maximale a I'interface
oxyde/métal. Il y a donc un gradient de lacunes anioniques dans I'oxyde qui permet la diffusion de I'oxygene. Ils
concluent que le début du processus d’oxydation est régi par le transport de I'oxygéne jusqu’a l'interface

métal/oxyde a travers le réseau et le long des joints de grains de I'oxyde nanométriques.

Concernant l'alliage M5framatome €n pré-transitoire, Tupin et al. [98] proposent dans la couche externe
microporeuse de l'oxyde une diffusion de I'oxygéne sous forme OH". Dans la couche interne dense, le
groupement OH" interagirait avec les lacunes anioniques. Le mécanisme de diffusion de I'oxygene dans I'oxyde

du M5gramatome €N pré-transitoire serait ainsi comparable a celui dans I'oxyde du Zircaloy-4 en post-transitoire.

La diffusion de l'oxygene a travers la zircone se fait préférentiellement le long des joints de grains a la
température de fonctionnement des REP [82,99]. A plus haute température, on suppose un régime mixte, c’est-
a-dire une diffusion en volume et aux joints de grains. Cox et Pemsler ont réalisé des mesures de coefficients de
diffusion a travers la zircone sur des échantillons de zirconium oxydés a 400 — 500 °C en 70 [100] : la valeur du
coefficient de diffusion aux joints de grains est environ 10* fois plus grande que celle en volume des grains . Cox

et Pemsler en ont donc conclu que la diffusion était essentiellement de nature surfacique via les joints de grains.

Godlewski a également observé pour le Zircaloy-4 que la diffusion de I’hydrogene dans la zircone a 400 °C et sous
10,3 MPa de vapeur d’eau se faisait a la fois en volume et aux joints de grains mais en proportions différentes

[7]:

= La diffusion volumique, dont la vitesse est relativement faible n’est observée que sur une faible
épaisseur (de I'ordre de quelques centaines de nanométre) sous la surface externe de I'oxyde ;

= Ladiffusion aux joints de grains est conformément aux observations de Cox, beaucoup plus rapide.

Depuis plusieurs décennies, le coefficient de diffusion de I'oxygéne dans la zircone a été mesuré en utilisant
plusieurs techniques expérimentales (suivi gravimétrique, mesures a |'aide d’isotopes radioactifs de I'oxygene,
spectromeétre de masse a microsonde ionique...) [100-109]. Les valeurs obtenues par ces différents auteurs sont

relativement dispersées, comme l'illustre la Figure 1.19 et s’échelonnent sur plusieurs ordres de grandeur (~ 8).

Le Tableau 1.2 présente les coefficients de diffusion de I'oxygéne aux joints de grains et en volume de la zircone
déduits de profils SIMS a I'aide du code par éléments finis Cast3M par Tupin [110] pour le Zircaloy-4 et le
M5Framatome a 415 °C, présentés sur la Figure 1.19. La diffusion de I'oxygene en volume et aux joints de grains dans
la couche d’oxyde est beaucoup plus rapide dans celle développée sur le M5¢ramatome que pour le Zircaloy-4 (2 a

3 ordres de grandeur).
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Tableau 1.2. Coefficients de diffusion de I'oxygéne dans la zircone déduits des profils SIMS et calculés a I'aide du
code Cast3M a 415 °C pour le Zircaloy-4 et le M5framatome , d’aprés [110].

LOGyu D (cm?sY)

-10

-11
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-14
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Figure 1.19. Coefficients de diffusion de I'oxygene dans la zircone d'apres [100,101,106—110].

Djoints de grains (sz S_l)

Dvolume (cm2 S_l)

Zircaloy-4

3,510

310"

MSFramatome

2,810

5101

10%/T (K

1
415 °C

5 2

(1) Kingery (1959)
(@) Debuigne (1962)
@ Douglass (1962)
@ Aronson (1961)
(5) McClaine (1963)

O Cox(1968)

Estimated for bulk diffusion
Cox (1968)

Depth of penetration

Tupin (2014) Zy4 Dyy,

*

Tupin (2014) M5® Dyg,
Tupin (2014) Zy4 D,

e > e »

Tupin (2014) M5® D,

Sur la Figure 1.19, deux domaines semblent se distinguer au travers de deux faisceaux de courbes disjoints, le

premier compris entre 102 et 10 cm? s & 415 °C pourrait correspondre a des valeurs de coefficient de

diffusion aux joints de grains. Les valeurs les plus basses sont probablement relatives a une diffusion volumique

de 'oxygéne, dont le coefficient se situe entre 108 et 10'° cm? s 4 415 °C.
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1.2.4 Dissolution des couches d’oxydes et diffusion de I'oxygene dans le métal

Au phénomene de formation et de croissance de la zircone s’ajoute un processus de dissolution et diffusion de
I’oxygéne dans le métal sous-jacent. En d’autres termes, la croissance de la couche d’oxyde est en compétition

avec la dissolution/diffusion de I'oxygéne dans le métal.

AT <1060 K, le coefficient de diffusion de I'oxygene dans le métal est faible par rapport a celui dans I'oxyde mais
cette hiérarchie s’inverse quand la température augmente (T > 1060 K) pouvant conduire a des épaisseurs

semblables pour la couche d’oxyde et la zone enrichie en oxygéne dans le métal sous-jacent.

Le coefficient de diffusion de I'oxygene dans la phase a-Zr a été étudié par de nombreux auteurs. Les valeurs
obtenues par ces différents auteurs sont relativement cohérentes, comme l’illustre la Figure 1.20. Cependant,
selon la température (inférieure ou supérieure a 650 °C), I'énergie d’activation du coefficient de diffusion n’est
pas laméme. D’apres les travaux de Ritchie et Atrens [111] sur le zirconium pur, pour les températures comprises
entre 290 et 650 °C le coefficient de diffusion en volume est attribué aux sauts des atomes interstitiels d’oxygene
dans le plan de base. Pour les températures comprises entre 650 et 1500 °C, les sauts des atomes interstitiels
d’oxygene parallélement a I'axe ¢ contréleraient la vitesse de diffusion. En accord avec Ritchie et Atrens, Bisor
[112] trouve un coefficient de diffusion de I'oxygéne dans la phase a du Zircaloy-4 3 500 °C de 2 10 cm? s, Les
coefficients de diffusion déterminés par Parise [113] entre 300 et 400 °C et ceux de Ma et al. [114] pour du
Zircaloy-4 entre 700 et 850 °C sont également représentés sur la Figure 1.20. Il n’y a pas d’effet d’alliage sur le
coefficient de diffusion de I'oxygéne dans le métal comme le montre I’étude de Zhang et Norton [115] sur I'alliage

M 5Framatome.

10%/T (K1)

0,5 1 1,5 2

Saut de O dans le
plan de base

/

LOGy, D (cm?s?)

-15

——Ritchie (1977) Zr pur
Ritchie (1977) Zr pur
A Ma(2008) Zy4
A7 ® Parise (1996) alliages Zr
X Zhang (2002) M5
O Bisor (2010) Zy4

-19

Figure 1.20. Coefficients de diffusion de I'oxygene dans le métal d'aprés [111-115].
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Parise [113] a déduit par régression des données de plusieurs auteurs une loi d’Arrhénius du coefficient de
diffusion de I'oxygene en volume du zirconium pour des températures entre 300 °C et 400 °C, représentée en

ronds rouges sur la Figure 1.20, et dont I’équation est la suivante (I’énergie d’activation en J mol?) :

(em?s?) (Eq.1.5)

Do 7, = 0,6 exp (_ 197237)

RT

Cette expression de Dy ., faisant consensus, sera utilisée dans la présente étude.

1.2.5 Bilan sur I'oxydation des alliages de zirconium

Le transport des espéeces a travers la couche d’oxyde formée dépend de la microstructure de la zircone et en
particulier du développement de pores. La cinétique d’oxydation des alliages de zirconium en milieu REP se
caractérise par I'existence d’au moins deux régimes séparés par une transition. La croissance de la zircone se fait
par diffusion des espéces oxydantes de l'interface externe eau/oxyde vers l'interface interne métal/oxyde.
Contrairement au Zircaloy-4, le M5framatome, bien qu’il semble s’oxyder plus vite dans le domaine pré-transitoire,
présente une transition cinétique beaucoup moins marquée et plus tardive, ce qui induit une vitesse d’oxydation
globalement plus faible. En phase pré-transitoire, la couche d’oxyde présente deux sous-couches : une couche
externe dont les pores sont interconnectés et une couche dense et protectrice au plus pres de l'interface
métal/oxyde. Tout comme la cinétique d’oxydation, la diffusion de I'oxygéne dans la zircone a largement été
étudiée. Les coefficients de diffusion se répartissent dans deux domaines distincts : le premier compris entre
10?2 et 10* cm? 51 4 415 °C correspondant a la diffusion aux joints de grains et le deuxiéme domaine relatif 3 la
diffusion volumique plus lente comprise entre 108 et 10*° cm? s § 415 °C. Au phénoméne de croissance de |a
zircone se superpose un processus de diffusion de I'oxygéne dans le métal sous-jacent. Le coefficient de diffusion
de 'oxygéne dans le métal est de I'ordre de 106 cm? s'* 3 400 °C. En condition nominale de fonctionnement des
REP a 300 °C, la dissolution de I'oxyde est tres lente, de I'ordre de 5 nm en 24 h. Cependant, a partir d’'une
certaine température et d’un certain temps d’exposition, la dissolution de la couche d’oxyde n’est plus
négligeable. L'épaisseur d’oxyde peut donc évoluer et impacter I'étape de diffusion de I’hydrogéne dans la

zircone lors du processus de perméation.

1.3 Phénomenes de transport de I’hydrogéne au travers des gaines en alliages de zirconium
oxydés

Le coeur de cette these porte sur les phénomeénes de transport de I’hydrogene au travers des gaines en alliages
de zirconium oxydés. Le mécanisme mixte d’oxydation et de prise d’hydrogéne en REP nécessite une revue
détaillée sur I'absorption de I’hydrogéne par les alliages en situation de corrosion ainsi que I'effet de la nature
de I'espece hydrogénée sur ce processus d’absorption. Une seconde sous-partie abordera les phénomeénes de

diffusion de I’hydrogéne et de ses isotopes dans I'oxyde et le métal. Une derniére sous-partie présentera une
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revue bibliographique du processus de désorption de I’hydrogene avec une discussion orientée sur I'étape

cinétiquement limitante.

1.3.1 Phénomeéne d’absorption de I'hydrogéne
1.3.1.1  Dans les alliages de zirconium oxydés
a. Prise d’hydrogéne par les alliages en situation de corrosion

On définit classiquement une grandeur appelée Fraction d’'Hydrogéene Absorbé (FHA ou HPUF pour « Hydrogen
Pick-Up Fraction ») qui est le rapport entre la quantité d’hydrogéne absorbé dans le matériau et la quantité

globale d’hydrogéne impliquée dans le processus de réduction de la molécule d’eau.

La Figure 1.21 présente les cinétiques de corrosion et I"évolution en réacteur des concentrations d’hydrogene

dans les gaines en Zircaloy-4 et M5framatome €n réacteur.
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Figure 1.21. Comparaison pour les alliages Zircaloy-4 et M5¢ramatome : (2) des cinétiques de corrosion dans
différents REP [116] et (b) de I'évolution de la teneur en H en fonction du taux de combustion [117].

En réacteur REP, la différence du comportement a I'oxydation entre le Zircaloy-4 et le M5framatome €st
conséquente (Figure 1.21a), notamment a fort taux de combustion (« burnup » en anglais). Au-dela de 35
GWi;j/tU, le Zircaloy-4 subit une accélération de I’oxydation (phénomeéne évoqué en Figure 1.16) d’un facteur 10
environ, tandis que la cinétique d’oxydation du M5¢ramatome reste constante et faible, méme jusqu’a des taux de
combustion élevés (70 GWj/tU). Cette propriété du M5framatome €St I'une des raisons pour lesquelles il est

aujourd’hui utilisé en réacteur.

La concentration d’hydrogéne dans le Zircaloy-4 (Figure 1.21b) dépasse la limite de solubilité a partir d’'une
trentaine de GWj tU™ puis augmente fortement a peu prés au méme moment que I'accélération de la cinétique
d’oxydation (Figure 1.21a). A contrario, le M5¢ramatome absorbe peu d’hydrogéne et ne forme théoriquement pas
d’hydrures a la température de fonctionnement nominale. L’évolution de la prise d’hydrogéne suit sensiblement

la croissance de I'oxyde ce qui atteste de la relation entre oxydation et hydruration.
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Couet et al. [118] ont étudié la prise d’hydrogéne suivant le stade d’oxydation des alliages Zircaloy-4 et du
zirconium pur. Les matériaux sont recristallisés et oxydés en eau pure a 360 °C et 18,7 MPa. La quantité
d’hydrogene absorbé est déterminée par la technique d’extraction sous-vide. Comme l'illustre la Figure 1.22a,
ils ont constaté que la fraction d’hydrogene absorbé n’est pas constante et varie en fonction de la durée
d’oxydation. Elle est par ailleurs dépendante du matériau. Queylat [119] a quant a lui étudié la prise d’hydrogéne
suivant le stade d’oxydation du M5¢ramatome OXydé dans les mémes conditions que Couet. Il constate (Figure 1.22b)
une FHA quasi-nulle en régime pré-transitoire (ezo2 < 2,5 um) suivie d’une accélération significative. La quantité
d’hydrogene absorbée est alors proportionnelle a I'épaisseur d’oxyde formé apres cette accélération. Cependant
cette relation linéaire ne semble pas étre affectée par la transition cinétique (3,5 < ez02 < 4,8 um). A noté que la

FHA post-accélération ne prend pas en considération I’épaisseur d’oxyde formé en pré-transitoire.

13 -
Oxide thickness (micrometers) 9] ©
0 2 4 6 8 10 E 11 + 5 %3
5 L " L 1 - n - a .
0 1 2 3 30% = o ] T

&~ 20% o g b T g’
£ 10% ¢ _E 9T £ 2 B
© 41% ¢ ? o L T ‘2
= £ & 20% o3 v i £ I
£ f w 7T £ i c ’
= _|ozs <9 . c £ a =]
€ 31 o3¢ K . - ‘j'. 2 =
2 e, o0 5 + c ‘@ 1

-2 o £
§,|° ° 5 3 £ g M5
o ) 0 25 50 |5 9 — _g_ g ® S
s - 41 = . -
a’n L4 % a } % B
o o0 o by gr &
3 4 0Qe 2 17
z » = = Pt : |

* oo & ©Zircaloy-4 sheet @ Zircaloy-d tube A Pure Zr il
0 e . . . . . 10 2 4 6 8
() 0 20 40 6(.) 8.0 100 120 140 160 (b} Epaisseur d'OXydE (“m)
Weight gain (mg/dm?)

Figure 1.22. Quantité d’hydrogéne en fonction de la prise de masse et de |'épaisseur de la couche d’oxyde pour
: (a) Zr / Zircaloy-4 d’aprés [118]; (b) M5¢ramatome d’aprés [119].

La prise d’hydrogéne en situation de corrosion a également été investiguée par Choo et al. [120] en fonction de
la teneur en niobium (1 a 20 % massique) pour les alliages Zr-Nb oxydés a 400 °C sous atmosphere de vapeur
d’eau de 100 bars pendant 58 jours. Le pourcentage d'absorption d'hydrogene dans le métal est dépendant de

la teneur en niobium et variait de 10 a 40 %.

b. Propriétés de transport de I’hydrogeéne dans les couches d’oxyde par les alliages en situation
de corrosion

Des essais en eau lourde réalisés sur du Zircaloy-4 a 360 °C par Aufore [91] ont permis d’analyser simultanément
des profils de répartition du deutérium et de I’hydrogene dans I'oxyde par SIMS (Figure 1.23). L’évolution du
rapport du signal du deutérium en fonction de I'épaisseur d’oxyde pour les différents temps d’'immersion met en

évidence deux zones en accord avec les mécanismes proposés précédemment :

= Une couche externe poreuse : I'échange isotopique avec H est rapide et total.

= Une couche interne dense : diffusion de D plus lente.
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Figure 1.23. Suivi du rapport H/D par SIMS aprés 15, 75 et 480 minutes d’exposition en eau lourde de couches
d’oxyde pré-transitoires formées sur du Zircaloy-4 corrodé en eau pure a 360 °C, d’apres [91].

Cette observation de la structure bi-couche de I'oxyde a été confirmée au cours des travaux de Bisor [112]. Elle
a aussi montré par analyses ERDA que la concentration en hydrogene est significativement plus faible dans

I’'oxyde formé sur M5framatome par rapport au Zircaloy-4 (facteur 3).

Pour étayer cette hypothese de structure bi-couche en pré-transitoire quant a la perméabilité vis-a-vis de
I’hydrogéne, Tupin et al. [121] se sont intéressés a la localisation du deutérium dans les oxydes formés sur
I'alliage Zircaloy-4 a 360 °C pendant 50 jours en milieu REP H20 (1,6 um) suivi d’'une oxydation a 360 °C en D20
sur différentes durées. Les profils du deutérium dans les couches d'oxyde obtenus par des analyses SIMS (Figure
1.24a) ont été comparés a des essais de thermodésorption réalisés a 5 °C mint sur les mémes échantillons oxydés
(Figure 1.24b). Le deutérium étant principalement localisé dans I'oxyde selon les profils SIMS (Figure 1.24a), deux
sites d’interaction du deutérium dans la couche d’oxyde ont été mis en évidence par les résultats de
thermodésorption de la Figure 1.24b avec deux pics de désorption centrés autour de 467 °C (site 1) et 567 °C
(site 2). Indépendamment du temps d’exposition au D20, tous les sites 1 sont occupés et probablement saturés.
En cohérence avec les profils de concentration SIMS, cette invariance permet de localiser les sites 1 dans la sous-
couche externe de I'oxyde. Par ailleurs, lorsque le temps d'exposition isotopique augmente, la quantité de
deutérium occupant les sites 2 croit. En comparant I'augmentation de la quantité de deutérium dans le deuxieme
site d'interaction avec la profondeur de pénétration du deutérium, ces sites sont situés dans la partie interne de
I'oxyde proche de I'interface métal/oxyde. Le transport du deutérium dans la couche interne semble plus lent

gue dans la couche externe et serait cinétiquement limitant dans le processus d’absorption.
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Figure 1.24. (a) Profils SIMS de diffusion du deutérium obtenus sur des échantillons de Zircaloy-4 oxydé 50
jours a 360 °C en milieu REP H20 + différents temps d’oxydation a 360 °C en D20 ; (b) Essais de
thermodésorption correspondant aux trois échantillons 5 °C min™* aprés oxydation en D20, d’aprés [121].

c. Effet dela nature de I'espece hydrogénée sur I’absorption de I’hydrogene

Zeng et al. [122] se sont intéressés a I'absorption de I’hydrogene gazeux (Hz2) a travers des oxydes d’épaisseur
nanométrique. Des couches d’oxyde nanométriques ont été formées pendant 24 h a 200 °C dans de I'eau pure
sur les alliages Zircaloy-4 et Zr-1Nb puis exposées pendant 4h a 300 °C a une pression partielle d’hydrogene de
0,05 bar. La structure de la couche d’oxyde avant et apres pénétration d'hydrogene est majoritairement
monoclinique. L'oxyde est globalement constitué de deux couches, une couche externe poreuse et la couche
interne dense. Des analyses de photoluminescence indiquent que la concentration en lacunes d'oxygene
augmente apres |'exposition a I'hydrogéne. Le caractére protecteur varie suivant I'alliage. Pour le Zircaloy-4, la

compacité de la couche interne diminue aprés la pénétration de I'hydrogene, contrairement au Zr-1Nb dont

I’oxyde semble étre plus dense.

Mcintyre et al. [123,124] se sont intéressés aux différences de profils de pénétration du deutérium (utilisé
comme marqueur de I’hydrogene) obtenus sous D» (Figure 1.25) et eau lourde D20 (Figure 1.26) sur des

échantillons préalablement oxydés en vapeur d’eau.
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Figure 1.25. Profils en deutérium mesurés par SIMS dans des couches d'oxyde de 1 um sur du Zr-2,5Nb oxydé
48h sous vapeur d’eau a 400 °C puis exposées a différents temps a 350 °C a du D2 6.103Pa : (a) 10 min, (b) 34
min, (c) 60 min, (d) 180 min, (e) 870 min, d'aprés [123].
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Figure 1.26. Profils en deutérium mesurés par SIMS dans des couches d'oxyde de 1 um sur du Zr-2,5Nb oxydé
48h sous vapeur d’eau a 400 °C puis exposées a différents temps a 350 °C a du D20 6.1073 Pa : (a) 34 min, (b) 80
min, d'aprées [124].

D’aprées les Figure 1.25 et Figure 1.26, une différence de cinétique d’absorption selon la nature de I'espéce
deutérée est observée tout comme dans les travaux de Laursen et al. [125]. La concentration de deutérium a
I'interface externe est considérablement plus élevée (1 — 2 ordres de grandeur) sous atmosphére D20 (Figure
1.26) que sous D2 (Figure 1.25) pour une pression équivalente. La dissociation de la molécule D20 semblerait étre
plus facile par rapport a celle de la molécule D2. Mcintyre et al. supposent ainsi que I'étape de dissociation est
limitante lors du processus d’absorption de D2 dans une couche d’oxyde. Toutefois, la réaction qui se produit en
présence de D2 pur peut résulter de la réaction préalable de D2 avec de I'eau adsorbée dans le réacteur ou de sa

réaction éventuelle avec des groupes hydroxyle adsorbés sur la zircone. Cependant, Kondo et al. [126] ont
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démontré la décomposition de Hz sur ZrOz sans présence de H20. Pour un temps d’exposition de 34 min, les
gradients de concentration sous D20 et sous D2 suggérent des mécanismes de diffusion similaires. Par ajustement
des profils avec la solution de la 1% |oi de Fick, ils déterminent les coefficients de diffusion du deutérium dans la
zircone issus de D20 et de D; et sont de 1,7 10 m? s et 2 10'° m? s respectivement & 350 °C. Au vu des
différences de pénétration de I’hydrogéne sous D2 et D20, les coefficients de diffusion de I’hydrogene dans la
zircone déterminés par Mcintyre semblent incohérents, puisque pour une méme durée, la profondeur de
pénétration de I'hydrogéne est quatre fois plus importante sous D20. En supposant une pénétration de
I’hydrogéne jusqu’a 0,8 um dans la zircone au bout de 34 min a 350 °C sous D20, le coefficient de diffusion serait

plutdt de 'ordre de 8 107 m? s,

Par ailleurs, compte tenu des différences d’absorption de I'espéce hydrogénée obtenue sous hydrogéne et sous
vapeur d’eau [127], Wagner [128] suppose que I'espéce diffusante est protonique (H;) dans le cas de la vapeur

d’eau alors qu’il s’agirait de I’hydrogéne neutre (Hi) dans le cas du dihydrogéne selon Park et al. [68].

Wagner a également mesuré la cinétique de prise d’hydrogene par la zircone stabilisée a I'yttrium sous vapeur
d’eau [128]. La diffusion de I'hydrogéne dans I'oxyde s’est avérée étre plutdt rapide (8 107 cm?s1a890°Cet 1,3
10%cm? st 3 990 ° C) comparativement aux résultats de Park et al. [68] dans lesquels une mobilité extrémement
faible de I'nydrogéne due a un fort piégeage a été détectée. Pour conserver la neutralité électronique locale, la
diffusion de I’hydrogene sous forme protonique doit étre égale a la diffusion des ions oxygénes chargés
négativement. Ceci permet ainsi d’expliquer la diffusion trés rapide des protons par rapport aux atomes
d'hydrogéne neutres. Sous atmosphére D2, le processus d’absorption de I’hydrogene dans la zircone est
probablement limité par un régime mixte : dissociation a la surface (cf. travaux de Mclntyre [123]) et mobilité de

I’hydrogéne dans I'oxyde (cf. travaux de Park [68]).

Dans le cas de la corrosion du Zircaloy-4 sous eau, Hillner [63] avance I'hypothése d'une dissociation de |'eau et
une recombinaison sous la forme de dihydrogéne gazeux a l'interface externe eau/oxyde. Pour 'alliage Zr-1Nb,
en revanche, Fayette et al. [129] suggérent plutot une dissociation de I'eau et un dégagement d’hydrogéne qui
serait assisté par la présence du niobium ségrégé en surface [88], ce qui justifierait une prise d’hydrogene plus
faible que pour le Zircaloy-4. D’apreés les résultats récents de la thése de Queylat [119], I'absorption d’hydrogene

en milieu REP a 366 °C 188 bar serait limitée par le passage de 'interface oxyde/métal.

d. Bilan

La prise d’hydrogene en conditions nominales de fonctionnement des REP est plus faible pour I’alliage M5Fratamome
que pour le Zircaloy-4. Pour le Zircaloy-4, la FHA varie en fonction de la durée d’oxydation alors que pour le

M5kramatome, €lle est quasi-nulle en pré-transitoire et croft linéairement en post-transition.

En régime pré-transitoire, la couche d’oxyde est divisée en deux sous-couches. La diffusion du deutérium dans la
couche interne est lente comparativement a la couche externe et serait cinétiquement limitante dans le

processus d’absorption.
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L’étape d’absorption de I'hydrogéne est dépendante de la nature de I'espece hydrogénée. La littérature met en
évidence une absorption et une pénétration dans la zircone plus importantes d’hydrogene sous D20 que sous D2
pur avec une diffusion de I’hydrogéne potentiellement sous forme protonique dans le cas de la vapeur d’eau et

sous forme d’hydrogene neutre dans le cas de Da.

1.3.1.2  Dans les alliages de zirconium non oxydés

Cette sous-partie détaille pour un systéme « simple » le processus d’absorption de I’'hydrogene dans les alliages

de zirconium non oxydés.

a. Equilibre absorption - désorption
La réaction d’adsorption — désorption de I’hydrogéne peut s’écrire selon la réaction suivante (Eq.1.6) :

Kads
—

H_ +H H, (Eq.1.6)

—S N
kdes

avec kads et kdes les constantes d’adsorption et de désorption respectives.
La vitesse de cette réaction en mol s s’écrit comme suit (Eq.1.7) :

U = Kges [H]? = kagsPy, (Eq.1.7)
ou [H] est la concentration en H et Pn2 la pression partielle d’hydrogéne en Pa.
En considérant la réaction H, < 2H a I'équilibre, c’est-a-dire pour une vitesse d’absorption égale a la vitesse de
désorption, la loi de Sievert s’exprime alors selon I’équation (Eq.1.8) :

[H] = ’;d—d X /Pa, = Ks /P, (Eq.1.8)
avec K; la constante de Sievert suivant une loi de type Arrhénius (Eq.1.9).

ASs  AH
K, = exp (T - F) (Eq.1.9)

avec AS; qui correspond a I'entropie de solution de H dans I'alliage en J K* mol?, AH, I'enthalpie de la réaction

de la mise en solution dans I’alliage en J mol, T la température en K et R la constante des gaz parfaits.

Ce modele est critiquable dans le sens qu’il ne prend pas en considération I'évolution du nombre de sites
disponibles. En d’autres termes, il est valable uniquement quand le taux de recouvrement en hydrogene est

faible.
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De nombreux auteurs [32,130-134] ont déterminé I'enthalpie de la réaction de la mise en solution de
I’hydrogéne dans les alliages de zirconium en phase a (Tableau 1.3). Les résultats montrent que I'influence des

éléments d'alliage est négligeable.

Tableau 1.3. Enthalpie de la réaction de la mise en solution AH, dans les alliages de zirconium non oxydés.

Gamme de température Alliage AH, en ki mol Réf.
400 - 750 °C Zr -52,5 [130]
450 - 600 °C Zr -59,2 [32]
480 - 950 °C Zr -45,3 [132]
450-750 °C Zr -52,1 [133]
480 - 760 °C Zr -54,6 [134]
500-850 °C Zr -54,7 [131]
600 -850 °C Zircaloy-2 -48,5 [131]
600 -850 °C Zircaloy-4 -44,0 [131]
600 — 850 °C Zr-1Nb -54,2 [131]

b. Cinétique de perméation et d’absorption de I’hydrogene

L'influence de la pression d’hydrogéne entre 6 et 113 mbar sur la cinétique d’absorption de I’hydrogene par du
Zircaloy-2 non oxydé a été investiguée par Marshall [135] a 300 °C, 350 °C et 400 °C lors de la premiere minute
d’absorption. L'absorption d'hydrogéne était extrémement rapide (une couche d’hydrure se forme en moins
d'une minute a une pression d’hydrogéne de 33 mbar) et trés sensible a la pression d'hydrogéne. La Figure 1.27
compare les vitesses d'absorption pendant la premiére minute a 300 °C, 350 °C et 400 °C en fonction de Pu>. Les
points expérimentaux correspondent a la formation d’une couche d’hydrure en moins d’une minute. Les lignes
rouges indiquent les vitesses d’absorption et les pressions d'hydrogéne correspondantes qui satureraient la
surface du Zircaloy-2 en une minute d’apres la théorie de la diffusion et de la solubilité. La cohérence entre la
théorie et les données expérimentales indique qu’une couche d'hydrure de zirconium se forme sur les surfaces
du Zircaloy-2 lorsque la surface absorbante est saturée d'hydrogéne en solution solide. Les pressions
d'hydrogéne pour provoquer la formation d’une couche d’hydrure aprés seulement une minute d'absorption
sont de 33 mbar (25 mm Hg) a 400 ° C, 67 mbar (50 mm Hg) a 350 ° C et 113 mbar (85 mm Hg) a 300 ° C. La

saturation en hydrogéne de la surface contrdle la formation de la couche d’hydrure.
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Figure 1.27. Effet de la pression et de la température sur la vitesse d'absorption de I’hydrogéne dans le
Zircaloy-2 pendant la premiére minute, d’aprés [135].

Dupim et al. [136] ont également investigué la dépendance de la cinétique d’absorption de I'hydrogene a la
pression d’hydrogéne pour le Zircaloy-4 a 350 °C, 400 °C et 450 °C. Les pressions étudiées sont plus élevées que
dans les travaux de Marshall [135] et varient entre 5 et 15 bars pour former directement un hydrure en surface.
Il constate une dépendance de la cinétique d’absorption a la température ainsi qu’une augmentation de la
cinétique réactionnelle a mesure que la pression augmente. Cependant, pour des pressions de 15 bars la
cinétique d’absorption est modifiée a partir d’'une concentration en hydrogene absorbé dans le métal de 1,25
%mass. Cette observation s’explique par un changement de structure des hydrures formés : transformation des
hydrures 8-ZrHx en hydrures e-ZrHx (cf. partie 1.1.3.2). A 350 °C, toutes les courbes présentent un retard a
I’'absorption. Dupim et al. supposent un changement des mécanismes de nucléation de la phase hydrure et de
croissance ou la formation d'hydrures de stoechiométrie inférieure pour une pression d'hydrogénation plus

élevée.

Torres [137] s’est intéressée a la dépendance de la cinétique d’absorption a la microstructure d’un alliage
Zircaloy-4. L'absorption de I’hydrogene a été effectuée par chargement gazeux a 420 °C pendant 7 h pour des
barres a bouchons et jusqu’a atteindre une pression partielle en hydrogéne constante pour les tubes. L’'injection
d’une pression initiale dans le réacteur est effectuée une fois I'isotherme atteint. Un capteur de pression suit la
chute de pression représentative de I'absorption d’hydrogéne au cours du temps. Dans ces conditions 200 ppm
mass. d’hydrogéne sont absorbés. A 420 °C, la limite de solubilité n’est pas dépassée, I’hydrogéne étudié est
uniquement en solution solide. Il semblerait que la taille des grains influence la cinétique de chargement comme
le suggerent la Figure 1.28a (absorption de I’'hydrogéne plus lente apres traitement thermique de grossissement

de grain) et la Figure 1.28b. Cette différence de cinétique n’est pas trés significative. De plus la Figure 1.28b
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montre une dispersion dans le comportement a I'absorption pour les échantillons ayant subis un traitement
thermique. Un ralentissement de la vitesse de chargement est observé apres le premier traitement thermique.
Un traitement plus long, donc des grains plus gros, ne semble pas avoir d’influence sur la cinétique de
chargement en hydrogene. Cependant, la pression résiduelle en fin de chargement montre qu’un équilibre entre
les échanges solide-gaz est atteint. Aprés les chargements en hydrogéene, des observations métallographiques
ont révélé une localisation préférentielle de I’hydrogene sous forme d’hydrures aux joints de grains. Aprés
traitement thermique, les grains étant plus gros, la quantité de joints de grains est moindre réduisant ainsi la
diffusion de I’hydrogéne. Cette constatation pourrait expliquer le ralentissement de la cinétique d’absorption

apres traitement thermique.
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Figure 1.28. Comparaison des cinétiques de chargement en hydrogéne a 420 °C apres traitement thermique ou
non : (a) des barres de Zircaloy-4 recristallisées ; (b) des tubes de Zircaloy-4 pour I'absorption de 200 ppm mass.
d’hydrogene, d’apres [137].

Dans sa these, Torres [137] a également développé un modele cinétique du chargement en hydrogene par voie
gazeuse en considérant une réaction de surface représentative de I'échange solide/gaz et I'équation de la
diffusion. La simulation de I'’évolution des pressions partielles de chargements en hydrogéne a 420 °C a mis en
évidence une loi régie par I'adsorption de I’hydrogene. La cinétique de chargement en hydrogéne suivrait donc
une loi de type Langmuir. La vitesse d’adsorption étant proportionnelle a la pression partielle d’hydrogéne, le
phénomene limitant serait ainsi I'adsorption des molécules d’hydrogéne a la surface et non la dissociation de la

molécule H2 contrairement aux alliages de zirconium oxydés (cf. 1.3.1.1).

Des études cinétiques d’absorption de I’hydrogéne ont également été réalisées sur un Zircaloy-2 non oxydé au
contact d’'une atmosphere Hz (1 bar) par Une [138]. La courbe de prise de masse en I'absence de pré-oxydation
est clairement linéaire aprés un temps d’incubation pour des températures inférieures a 400 °C (Figure 1.29a)
[138]. Ce temps d’incubation, soit le retard a I'absorption, est attribué a la formation d’une trés fine couche

d’oxyde en surface.
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Figure 1.1. (a) Taux d’avancement a de la réaction Zr + (1 — x/z)Hz — ZrH,_, déduit des prises de masse en
I’'absence de pré-oxydation de I’alliage Zircaloy-2 avec x = 0,09 en fin d’essai ; (b) Représentation d’Arrhenius
pour une Px2 = 1 bar de la constante apparente d’absorption k’ en fonction de la température, d’apres [138].

Le taux d’avancement de la réaction a peut s’exprimer par I'équation (Eq.1.10) en considérant la géométrie de

I’échantillon.
a="—"~k't (Eq.1.10)

ou k est la vitesse de formation de la couche d'hydrures, a et b sont les rayons interne et externe du tube et k’ la
constante de la vitesse de réaction apparente obtenue a partir de la pente da/dt dans les régions linéaires des
courbes de réaction. Une suggére ainsi un contrdle de la vitesse par une réaction d’interface tout comme le
supposait le modele de Torres [137]. Si la cinétique d’absorption était contrélée par un phénomene de diffusion,
les courbes de prise de masse auraient été paraboliques [139]. Une ne précise cependant pas quelle est I'étape
limitante dans le cas de I’hydruration : réaction d’adsorption-dissociation de H> ou passage de I'’hydrogéne de
I’état adsorbé aux sites de subsurface. A partir de la représentation d'Arrhenius sur la Figure 1.29b, une énergie
d'activation apparente d’absorption de 68 kJ mol?! est obtenue en accord avec celle déterminée par Belle et al.

[139] 4 partir des taux de réaction parabolique sur du zirconium pur (72 kJ mol) entre 250 °C et 400 °C.

En réalisant une étude similaire sur les cinétiques d’absorption de I’'hydrogene dans le Zircaloy-4 a celle de Une
dans le Zircaloy-2 au contact d’une atmospheére H2 (0,25 — 1 bar) et pour des températures variant de 430 °C a
500 °C, Aufore [91] en vient aux conclusions suivantes : le temps d’établissement du régime permanent est
d’autant plus court que la pression est élevée ; il existe un retard a I'absorption qui augmente quand la pression
diminue pour une température donnée. Cependant n’ayant pas observé la formation d’une fine couche d’oxyde,
le retard a I'absorption correspond d’aprés elle au temps nécessaire pour que le premier atome d’hydrogene

traverse le métal et soit détecté.

Des études de perméation de I’hydrogéne dans des gaines de Zircaloy-4 non oxydées ont aussi été menées par

Aufore [91] pour identifier |'étape limitante de ce processus de perméation. Ces essais ont été effectués entre
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400 °C et 500 °C sous pression partielle d’hydrogéne comprise entre 0,25 et 1 bar. Pour étudier le processus de
perméation dans sa globalité, Aufore suppose que la diffusion de I’hydrogene dans le métal est I'étape limitante,
impliquant I'étape d’adsorption rapide et I'établissement rapide de I’équilibre atome adsorbé/atome dissout. En
régime permanent, les flux en hydrogéne dans le métal sont de 10° molm2 st et 10® mol m2s? 4400 °C et 500
°C. Ces flux sont mesurés par un spectrometre de masse dont la limite de détection ne permettait pas de mesure
pour des températures inférieures a 400 °C. En supposant une diffusion de I'hydrogene dans le métal
cinétiquement limitante, les coefficients de diffusion sont inférieurs a ceux de la littérature (détaillés dans le
paragraphe 1.3.2) avec une énergie d'activation apparente de 150 kJ mol™ bien supérieure a celles correspondant
a la diffusion d'hydrogéne dans la littérature (environ 38 + 5 kJ mol™ [2,140-147]). Par conséquent, les résultats
d’Aufore tendent a indiquer qu’une étape d’interface plus lente que la diffusion pourrait limiter la cinétique de

perméation de I'hydrogene a travers un alliage de Zircaloy-4 non oxydé.

c. Piégeage de I’hydrogeéne par les précipités

A l'aide de calculs DFT, Burr et al. [148,149] ont étudié |a capacité des précipités a piéger de I'hydrogéne dans les
alliages Zircaloy-4 et Zr-Nb. Ils ont démontré que les phases de Laves Zr(Cr,Fe). présents dans le Zircaloy-4 ont
des enthalpies de solubilisation tres défavorables pour I’'hydrogene, traduisant une incapacité de ces précipités
a piéger I'hydrogene. Cependant, I'affinité pour I'hydrogéne des phases de Laves Zr(Nb,Fe)2, présents dans le
M5framatome, Varie fortement avec le rapport Nb/Fe. Les précipités a haute teneur en Nb pourraient piéger
I’hydrogéne, tandis que les précipités a haute teneur en Fe le rejetteront. De plus, les précipités B-(Zr,Nb)
présentent une affinité pour I'hydrogéne similaire a celle de la matrice a-Zr. Les précipités riches en niobium

pourraient ainsi modifier la cinétique de perméation de I'hydrogéne en piégeant I’hydrogene.

d. Bilan

La cinétique d’absorption de I'hydrogéne est dépendante de la pression et de la température. Lorsque la surface
est saturée en hydrogéne, une couche d’hydrure de zirconium se forme. Dans le métal, I’hydrogéne a tendance
a ségréger aux joints de grains. Le processus d’absorption est limité par I'étape d’adsorption des molécules
d’hydrogéne a la surface. L’énergie d’activation apparente de 'absorption est de I'ordre de 70 k) mol™. Un retard
a I'absorption, représentatif du temps nécessaire pour que le premier atome d’hydrogeéne traverse le métal, est
observé. Concernant le processus de perméation de I'hydrogéne, une étape interfaciale plus lente que la
diffusion de I’hydrogéne dans le métal serait cinétiquement limitante. Que ce soit en conditions d’absorption ou
de perméation, la mise en solution solide de I’hydrogene dans le métal peut étre impactée par la présence de
précipités, tels que les précipités riches en niobium du Mb5Famatome qui tendent a piéger I'hydrogéne

contrairement aux phases de Laves du Zircaloy-4.
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Apres absorption de I’hydrogene dans I'oxyde ou le métal, I'hydrogéne va diffuser dans la zircone ou le métal
sous forme interstitiel. La partie suivante référence I'ensemble des études axées sur la détermination des

coefficients de diffusion de I’hydrogene.

1.3.2 Diffusion de I’hydrogene
1.3.2.1  Dans l'oxyde

Les données de la littérature mettent en évidence un fort effet du milieu hydrogéné (Hz ou H20) sur la valeur des

coefficients de diffusion de I’hydrogéne dans I'oxyde, comme I'ont montré Mcintyre et al. [123].

Cette section présente les différentes valeurs du coefficient de diffusion de I’hydrogéne dans la zircone dense
déterminées dans la littérature durant les derniéres décennies selon la méthode d’exposition en hydrogene
choisie par les auteurs : diffusion de I’hydrogéne suite a une exposition a Hz/D», diffusion de I’hydrogéne suite a
une implantation de protons ou diffusion suite a I'absorption d’hydrogéne en situation de corrosion en vapeur
d’eau ou en milieu REP avec ou sans recours a la simulation. Afin de comprendre ces différences, les données

sont exposées en précisant la technique d’analyse, le protocole et les conditions expérimentales.

Dans un premier temps, le Tableau 1.4 regroupe les coefficients de diffusion de I’hydrogene dans les couches
d’oxyde exposées au dihydrogene. Warr et EImoselhi [150] ont comparé la diffusion du deutérium au travers de

la zircone formée a la surface des tubes de force en Zr-2,5Nb en réacteur CANDU ou en vapeur d’eau.

Tableau 1.4. Coefficients de diffusion de deutérium dans la zircone exposée a une atmosphére deutérée.

. , , Chargement ou Technique D a 300°C ,
All Réf.
‘age Oxyde préformé exposition isotopique d’analyse (cm?s?) ¢
Sous vapeur d’eau 24h
R Chargement gazeux D2 17
400°¢ 300 °C—1 bar—9jours SIMS 10 [150]
(1 pm)
Zr-2,5Nb Chargement gazeux
En réacteur CANDU 24h N2 + 1%vol. D2
300 °C 1 bar SIMS ~1018 [150]
(1-2 um) (au point de rosée
entre -20 et 50 °C)

La diffusion du deutérium dans les couches d’oxyde formées sur du Zr-2,5%Nb suggere que les expositions en

réacteur ne diminuent pas, voire améliorent les propriétés barrieres de la couche d’oxyde.

Le Tableau 1.5 présente les coefficients de diffusion obtenus par Khatamian et Manchester [151], qui ont opté
pour I'implantation ionique de protons dans le volume des couches de zircone formées par oxydation a I'air de
Zr, Zr-1Nb et Zr-2,5Nb et sous eau a 360 °C pour du Zircaloy-2. lls ont ensuite effectué des traitements thermiques

a différentes températures. Le profil d’hydrogene apreés traitement thermique est mesuré par analyse de réaction
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nucléaire (NRA). On constate une diffusion plus rapide de I’hydrogene dans la zircone formée a la surface des
alliages que dans celle formée a la surface du zirconium pur (3 a 4 ordres de grandeur). Ceci peut étre attribué a
une microstructure et/ou une cristallographie différentes selon les couches d’oxyde formées (cf. section 1.2.3).
La concentration de niobium dans I'alliage n’influence pas la diffusion de I’hydrogéne dans la couche d’oxyde

formée. Les auteurs ne précisent cependant pas s'il s’agit d’une diffusion dans le volume ou aux joints de grains.

Tableau 1.5. Coefficients de diffusion de I'hydrogéne dans la zircone obtenus par implantation d'hydrogéne.

. Oxyde Chargem'e.nt Technique Do Eo D 00360 b 00300 ,
Alliage réformé ou exposition danalyse | (m?s?) | (J mol) C C Réf.
p isotopique Y (cm?s?) | (cm?s?)
. Implantation
Sous air . 12 -17 -18
zr 3 450 °C TT sous air NRA 110 100100 610 710 [151]
(500 — 700 °C)
Sous eau Implantation
Zircaloy-2 . . TT sous air NRA 310° 114841 910 110% [152]
3360 °C (400 °C)

Sous air Implantation
Zr-2,5Nb 3400 °C TT sous air NRA 310 53700 110 410 [151]
(300 -500 °C)

Sous air Implantation
Zr-1Nb 5300 °C TT sous air NRA 710 83500 910 210 [153]
(300 —-500 °C)

La diffusion de I’hydrogeéne est plus rapide pour les essais par implantation de protons que lors d’une exposition

a une atmosphére deutérée (4 ordres de grandeur de différence).

Plusieurs auteurs ont réalisé des expériences d’oxydation en vapeur d’eau [154,155] ou en milieu primaire suivies
d’exposition isotopique en eau lourde [121] puis d’analyses par SIMS ou NRA des profils de concentrations. Les
coefficients de diffusion de I’hydrogéne dans I’oxyde ainsi déterminés sont donnés dans le Tableau 1.6. Quel que
soit 'alliage (Zircaloy-4 ou GNF-Ziron I'équivalent d’un alliage Zircaloy-2 a haute teneur en fer), les coefficients
de diffusion du deutérium sont du méme ordre de grandeur ~ 104 — 10'%> cm? s™* 4 400 °C pour des oxydations
réalisées en vapeur d’eau. La couche d’oxyde externe est plus perméable a I’'hydrogene que la couche d’oxyde
interne comme le montre les coefficients de diffusion de I’'hydrogene dans la zircone formée sur du Zircaloy-4 (2
ordres de grandeurs). Cette différence de perméabilité est en accord avec la microstructure poreuse de la couche

externe discutée dans le paragraphe 1.2.3.2.
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Tableau 1.6. Coefficients de diffusion du deutérium dans la zircone obtenus par oxydation alternée (H.0/D20).

. Oxyde Chargem.e'nt Technique Do Eo D ,
Alliage réformé ou EXPOSILION |- 0 nalyse (m?s?) | (Jmol?) (cm?s?) Ref.
p isotopique Y
Sous vapeur Exposition
d’eau sous vapeur 400 °C
400°C - 1bar D20 SIMS ) i 610715 [154]
(1,2 pm) 400°C - 1bar
Zircaloy-4 En eau HZO Exposition en 300 °C
(+ B/Li) -13
360 °C - 187 eau D20 210
bar (+B/Li) SIMS 210 33430 [121]
Couche 360 °C 400 °C
187 bar 510"
externe
Sous vapeur 300°C
d’eaz Exposition a 1101
GNF-Ziron . un plasma de NRA 510Y 17000 [155]
400 °C o
(1,5 um) D 400 °C
’ IJ' 2 10'14

Bisor et Tupin [112,121] ont utilisé deux méthodes pour quantifier les coefficients de diffusion apparents de

I’'hydrogéne dans I'oxyde (Tableau 1.7) :

=  Par simulation avec le code de calcul Cast3M des profils SIMS de pénétration du deutérium apres
différents temps d’exposition isotopique en eau lourde.

=  Par méthode indirecte utilisant comme techniques I'ERDA (pour connaitre la teneur moyenne en
hydrogene dans les couches) et le SIMS (pour les profils d’hydrogene) ainsi que les dosages par fusion

pour déterminer la teneur en hydrogéne dans I'alliage.

Tableau 1.7. Coefficients de diffusion apparents du deutérium dans la couche interne de zircone formée a 360 °C
estimés via les deux méthodes.

) ) , D Cast3M (cm?st) | D ERDA (cm?s)
Alliage Oxyde préformé 360 °C 360 °C
E 3 ° B/Li
Zircaloy-4 n eau a 360 °C (+ B/Li) 210%-610M 210
Pré-transitoire
Zr-1Nb En eau a 360 °C (+ B/Li) 810%-5101 310

Pour le Zr-1Nb, le coefficient de diffusion déterminé par simulation avec le code de calcul Cast3M est trés proche
de celui obtenu par implantation d’hydrogéene par Khatamian [153] (Tableau 1.5). En revanche, la méthode
indirecte aboutit a un coefficient de diffusion nettement plus faible comparativement a celui déduit de la

simulation. Pour I'alliage Zircaloy-4, les coefficients évalués par les deux méthodes sont relativement cohérents.
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En résumé, la sous-couche d’oxyde externe « poreuse » est plus perméable a I’hydrogéne que la sous-couche
interne dense. Le coefficient de diffusion de I’hydrogene dans la sous-couche externe de la zircone formée en

surface du M5¢ramatome €st légérement plus élevé que dans la zircone du Zircaloy-4 (1 ordre de grandeur).

1.3.2.2 Dans le métal

Le coefficient de diffusion de I’hydrogéne dans le métal a été largement étudié au cours des dernieres décennies
[2,140-147]. Le Tableau 1.8 présente les valeurs issues de la littérature de coefficients de diffusion de

I’hydrogéne ou de ses isotopes dans différents alliages de zirconium.

Tableau 1.8. Coefficients de diffusion de I'nydrogene ou de ses isotopes dans le métal Zr ou ses alliages estimées
par diffusion isotherme.

Coef. de diffusion
Alliage T(°C) H/D/T | Do(cm?s?) | Eo(Jmol?) Réf.
4360 °C (cm?s)
300 - 600 H 710* 29511 2,610° [2]
150 - 240 T 2,6 1103 37913 1,9 10° [140]
il 275-450 H 7,7 103 45269 1,4 10° [141]
300 - 650 H 6,9 103 44500 1,510° [142]
300 - 650 T 5,4 103 43900 1,310° [142]
200-750 T 1,010°3 42092 3,4 107 [143]
Zircaloy-2 260 - 560 H 2,1103 35028 2,710° [144]
275 -450 H 5,8 103 43012 1,6 10°® [141]
Zircaloy-4 | 260-482 H 8,0 10 33252 1,410° [141]
275 -450 H 7,9103 44851 1,6 10°® [141]
247 - 307 D 1,410* 22700 1,910° [145]
Zr-2,5Nb H 1,4103 36000 1,510° [146]
250 -400
D 6,210* 35262 7,6 107 [146]
M5¢ramatome | 250 — 400 H 1,910°3 38100 1,410° [147]

L’analyse du Tableau 1.8 montre que les éléments d’alliage n’ont pas une influence marquée sur la diffusion de
I’'hydrogéne dans les alliages de zirconium. Une tres faible dispersion est constatée comparativement aux

coefficient de diffusion de I’hydrogéne dans la zircone.

Greger et al. [143] et Kunz et al. [156] ont étudié l'influence de I'oxygene dissous sur la diffusion du tritium dans
le Zircaloy 2. lls n'ont observé aucune déviation significative du coefficient de diffusion du tritium dans le Zircaloy-

2 pour des concentrations d'oxygéne comprises entre 1000 et 11300 ppm mass. [143] et jusqu'a 10 %at.
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d'oxygéne dissous [156]. L’évolution de I'épaisseur d’oxyde due a sa dissolution dans le métal n’aura ainsi pas

d’influence sur la diffusion de I’hydrogéne dans le métal.

1.3.3 Phénomeéne de désorption de I’hydrogene

L’objectif de ce paragraphe est de faire une revue bibliographique sur le phénomene de désorption de
I’hydrogéne depuis les alliages de zirconium oxydés ou non afin d’expliciter la derniere étape du processus de

perméation de I'hydrogene.

1.3.3.1  Depuis les alliages de zirconium oxydés
a. Dans un milieu gazeux

Plusieurs auteurs ont observé une diminution de la vitesse de désorption de I’hydrogéne en raison de la présence
d'une couche d'oxyde en surface [143,156—159]. Chen et Wang [157] ont étudié les cinétiques de désorption de
I’hydrogéne par spectrométrie de désorption thermique (TDS) sur des hydrures de zirconium. Ces études de
désorption ont été réalisées dans deux atmospheres He et He-5%02 en rampe de température afin d’évaluer
I'impact de I'oxygene sur le processus de désorption. Sous He, la désorption de I’hydrogene débute a partir de
500 °C, tandis que sous He-5%0: la désorption est décalée vers de plus hautes températures, a partir de 525 °C.
Aprés analyse de la couche d’oxyde formée sous He-5%02, les auteurs en ont conclu qu'une couche d'oxyde
composée de ZrO2 monoclinique et d'une petite quantité de ZrOiss tétragonale agissait comme barriere de

diffusion trés efficace a la désorption de I’hydrogéne.

Wongsawaeng et Jaiyen [159] ont analysé la désorption de I'hydrogene d’un hydrure de zirconium oxydé
(épaisseur d’oxyde de 1 — 2 um) issu d’un tube de Zircaloy-4 par perte de masse pour des isothermes variant
entre 750 °C et 812 °C. La Figure 1.30 présente I'ensemble des courbes de perte de masse pour quatre
températures de désorption globalement linéaires supposant une vitesse de désorption de I'hydrogene
indépendante du rapport H/Zr. Wongsawaeng et Jaiyen mettent en évidence une dépendance de la cinétique de
désorption a la température. Plus la température est élevée, plus la vitesse de désorption de I'hydrogéne est
rapide. A partir de la Figure 1.30, une énergie d’activation de la désorption de I’hydrogéne égale a 313 kl mol™ a

pu étre déduite.

58



2.00

H/Zr Ratio

0.401 812°C

800°C

0 100 200 300 400 500
Time (sec)

Figure 1.30. Evolution du rapport H/Zr en fonction du temps pour des isothermes entre 750 °C et 812 °C,
d’apres [159].

Kunz et al. [158] ont également cherché a appréhender I'influence d’une couche d’oxyde a la surface d’un
Zircaloy-2 sur le processus de désorption de I’hydrogéne. Aprés chargement gazeux en *H3H 4 800 °C pendant 10
min suivi d’une traitement d’homogénéisation a 600 °C de deux semaines, les échantillons ont été oxydés sous
02 entre 400 °C et 600 °C pour former des couches d’oxydes d’épaisseur comprise entre 0,1 et 2,6 um. La
désorption des échantillons, ayant différentes épaisseurs d’oxyde, a été mesurée a 250 °C et 500 °C (Figure 1.31).
Pour interpréter la cinétique de désorption du tritium ou de I’hydrogene du zirconium, ils ont postulé dans la
littérature que la diffusion a travers la couche d'oxyde est limitante. Les coefficients de diffusion des isotopes de
I'hydrogene dans ZrO», calculés selon cette hypothése a partir des résultats expérimentaux, sont inférieurs aux
coefficients de diffusion de I’hydrogéne dans le métal (cf. section 1.3.2). Kunz et al. font I'hypothése forte d’une
concentration initiale de tritium équivalente dans I'oxyde et le métal. La distribution 3H dans le zirconium devrait
étre a tout moment homogéne en raison de la mobilité relativement élevée de I'hydrogene dans la phase
métallique, alors que le gradient de concentration en tritium dans la couche d'oxyde diminue dans la premiére
partie de I'expérience avec le temps d{ a la libération de tritium. Sur la Figure 1.31a, la fraction totale de tritium
désorbée est tres faible. Par conséquent, la concentration de tritium a l'interface métal/oxyde peut étre
considérée constante. A l'interface oxyde/gaz, le tritium désorbé étant emporté par le gaz vecteur, la
concentration en tritium est nulle. Des lors, aprés un certain temps, un état quasi-stationnaire avec un gradient
de concentration constant sera établi dans toute la couche d'oxyde. Un flux de désorption constant doit ainsi
étre attendu comme observé a 250 °C (Figure 1.31a). A 250 °C, la vitesse de désorption diminue fortement avec
I’'augmentation de I'épaisseur d’oxyde. A 500 °C, la diffusion de 'oxygéne dans le métal n’étant plus négligeable,
I’épaisseur de la zircone va évoluer au cours de |'essai de désorption. La dépendance temporelle des vitesses de
désorption du tritium devrait étre modifiée par rapport aux essais a 250 °C. Effectivement une augmentation de

la fraction totale de tritium désorbée est constatée en fonction du temps (Figure 1.31b).
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Figure 1.31. Fraction totale de tritium désorbée des échantillons oxydés a : (a) 250 ° C et (b) 500 °C pour
différentes épaisseurs de zircone (épaisseurs déterminées avant essai de désorption) [158].

Austin et al. [160] ont utilisé la réaction de °Li(n;a)H pour implanter du tritium dans des échantillons de Zircaloy-
2 et obtenir une concentration initiale de tritium comprise entre 0,0065 ppm et 0,013 ppm mass. de T pour
étudier la diffusion du tritium dans la couche d’oxyde native formée a température ambiante. La désorption du
tritium a est réalisée a des températures allant de 25 °C a 411 °C sous air avec une quantification du tritium

relaché par comptage B. Le coefficient de diffusion du tritium dans I'oxyde natif a ainsi pu étre déterminé.

Le Tableau 1.9 synthétise les coefficients de diffusion du tritium dans la zircone obtenus par relachement en

milieu gazeux par Kunz et Austin [158,160].

Tableau 1.9. Coefficients de diffusion du tritium dans la zircone obtenus par relaichement en milieu gazeux pour
le Zircaloy-2.

h
. | Chargement | L pique Do Eo | paszeoc| .
Alliage Oxyde préformé | ou exposition d'analvse o . (cm?s) Réf.
isotopique Y (cm?s7) | (Jmol”)
Implantation | DosageduT
25°C-411°C de T par par 4,010 | 30125 1,310 [160]
irradiation comptage B
Zil -
ircaloy-2 Sous 02 .
Chargement Extraction
400 °C-600 °C en Tsous HT sous flux 1,310° 81100 2,6 1016 [158]
(0,1 2,5 um) a 800 °C gazeux

b. Dans l'eau

Andrieu et al. [161,162] ont quant a eux étudié le relachement du tritium du Zircaloy-4 dans 'eau. lls ont
déterminé les coefficients de diffusion du tritium a partir d’essais de relaichement modélisés avec le code de
calcul DIMITRI [163,164] en supposant une continuité dans le comportement du tritium entre le métal et I'oxyde

avec pour seule modification le coefficient de diffusion dans les deux phases (métal et oxyde). Dans leur calcul,
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I’épaisseur limite de I'oxyde dense est prise égale a 3,1 um. Cette épaisseur correspond a celle de I'oxyde au

moment ou le flux de relachement est le plus élevé. La modélisation est basée sur des résultats expérimentaux

ou des capsules de Zircaloy-4 contenant de I'eau tritiée sont immergées dans de I'eau de type REP dans un

autoclave. Le dosage de la concentration en tritium relaché se fait par prélevement de I'eau de I'autoclave.

Andrieu conclut que I'étape limitant la vitesse de perméation du tritium est le transport du tritium a travers la

couche d'oxyde pour des expériences réalisées a 346 °C pendant 252 jours.

Les coefficients de diffusion en relachement du tritium obtenus par Andrieu et al. dans la couche d’oxyde dense

et la couche d’oxyde poreuse sont présentés dans le Tableau 1.10.

Tableau 1.10. Coefficients de diffusion du tritium dans la zircone obtenus par relachement dans de |'eau tritiée

pour le Zircaloy-4.

h
. Oxyde c argem.e.nt Technique D a 360 °C ,
Alliage , , ou exposition , > 1 Réf.
préformé . . d’analyse (cm?s4)
isotopique
En eau tritiée type REP 3,610
(couche dense) Analyse de
Zircaloy-4 I'eau [161]
itié autoclave
En eau tritiee type REP 2610
(couche poreuse)

Quelle que soit la technique utilisée, I'ensemble des résultats dans la littérature sont cohérents. Les coefficients

de diffusion en relachement sont plus faibles que ceux en absorption.

C.

Comparaison des coefficients de diffusion de I’hydrogéne obtenus en absorption et en

désorption

La Figure 1.32 ci-dessous présente les coefficients de diffusion de I'hydrogene dans la zircone issus de la

littérature et indiqués dans les tableaux des sections 1.3.2 et 1.3.3.
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Figure 1.32. Coefficients de diffusion des isotopes de I'hydrogene dans la zircone. Compilation des résultats
fournis par la littérature.

Ce graphique met en évidence une forte dispersion des coefficients de diffusion de I’hydrogéne dans I'oxyde
interne formé sur des alliages de type Zircaloy, obtenues par les méthodes d’implantation ou d’oxydations
alternées, en particulier pour les températures inférieures a 300 °C (573 K). Pour les alliages au niobium, les
valeurs sont moins dispersées (entre 3 101% et 8 101 cm? s 4 360 °C — 633 K) et vraisemblablement supérieures
a celles déterminées pour les Zircaloys (~ 1074 cm? s § 360 °C — 633 K). Les plus faibles valeurs de coefficient de
diffusion dans la zircone sont obtenues lors d’une exposition sous D2. Les vitesses de diffusion de I’"hydrogene
sont donc différentes selon le milieu d’exposition ce qui induit probablement des especes diffusantes différentes

ou une étape cinétiquement limitante diverse.

Concernant les coefficients de diffusion déduits des expériences de relachement/perméation, les valeurs sont
significativement plus faibles d’environ 1 a 2 ordres de grandeur a 360 °C qu’en absorption ou aprés implantation.
Pour expliquer cette différence marquante, on peut supposer que les étapes limitantes dans les processus
d’absorption et de relachement ne sont pas les mémes ou que les espéces mises en jeu dans le transport de

I’hydrogéne sont différentes et n’ont pas la méme mobilité.

1.3.3.2  Depuis les alliages de zirconium non oxydés

De nombreux travaux rapportés dans la littérature traitent de la cinétique de désorption de I’hydrogene a partir
d’hydrures de zirconium non oxydés [159,165—-167]. Afin de déterminer les énergies d’activation de désorption
d’un hydrure & de zirconium en atmosphere Hz, Terrani et al. [165] ont suivi la désorption de I'hydrogene en

mesurant simultanément la perte de masse par analyse thermogravimétrique et la variation de pression dans
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une enceinte fermée. A partir des flux d’hydrogéne obtenus par variation de pression (Figure 1.33a), Terrani et

al. ont pu calculer les constantes de désorption en fonction de la température (Figure 1.33b).
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Figure 1.33. (a) Evolution du flux d’hydrogéne en fonction de |a pression lors du processus de désorption ; (b)
Représentation d’Arrhenius de la constante de désorption, d’apres [165].

L’énergie d’activation de désorption de I’hydrogéne pour un hydrure de zirconium a été estimée, a partir de la
pente de la droite d’Arrhenius de la Figure 1.33b, a une valeur de I'ordre de 205 + 8 kJ molL. Pour Terrani et al.,
la réaction de surface obéit a une cinétique d’ordre zéro, soit une constante, car ils n’observent pas d’influence
de la concentration en surface sur les vitesses d’adsorption et de désorption. Au cours de la désorption, la
concentration en hydrogene décroit continuellement tandis que le flux de désorption reste constant. Cependant,
si I’hydrure est considéré comme stable et en supposant la diffusion de I’hydrogéne dans le zirconium trés rapide
comme observée dans la littérature, la concentration d’hydrogéne en surface ou subsurface devrait étre en
équilibre avec celle de I’hydrure. La concentration en surface ne devrait ainsi pas varier. D’aprés leur
interprétation, pour que ce mécanisme présente une cinétique d'ordre zéro, les sites d'adsorption atomique a la
surface doivent étre saturés. La concentration élevée d'atomes d'hydrogéne dans le volume, ainsi que leur
mobilité importante a des températures élevées, permettent de supposer une saturation des sites de surface
lors de la désorption de I'hydrogene. Par conséquent, cela impliquerait que le transfert a l'interface
volume/surface est rapide. D’aprés eux, seule la recombinaison de surface de H en H: peut étre une étape

limitante nécessitant la rupture des liaisons zirconium-hydrogene.

Au moyen de la spectrométrie de désorption thermique, Ichimura et al. [168] ont étudié les cinétiques
d'absorption et de désorption de I’'hydrogene pour un alliage Zr-24,6V-5,4Fe (St 707) pour des températures
comprises entre -196 °C et 200 °C. Il a été observé que la vitesse de désorption était proportionnelle au carré de
la quantité d'hydrogene absorbé. Ichimura et al. concluent sur un processus de désorption limité par la réaction

de recombinaison de surface de I’hydrogéne.
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Hu et al. [166] ont étudié la cinétique du processus de désorption d'hydrogéne en continu a partir d'hydrure de
zirconium et de zirconium métallique sous vide par thermodésorption a 525 °C avec une rampe de 1 °C s (Figure

1.34).

A partir du diagramme de phase Zr — H, trois phases sont possibles dans I'échantillon pendant le processus de
recuit : un hydrure 6 de zirconium pour t < 493 s (pendant la rampe de température < 525 °C), une région
biphasée (6 + a) pour 493 s <t <6539 5 (525 °C) et la phase a du zirconium pour t > 6539 s (525 °C). Un modele
unidimensionnel considérant les interfaces mobiles a deux phases est utilisé pour simuler la cinétique de
désorption d'hydrogene en continu. Hu et al. ont établi leur modeéle selon les différentes études de la littérature.
lIs considérent pour le domaine 6-ZrHi,6 une cinétique de désorption d’ordre zéro en accord avec Terrani et al.
[165]. Lors de la dissolution des hydrures, la phase a-Zr apparait a la surface. L’hydrogéne désorbant a partir de
la phase a-Zr plutét que de la phase &-ZrHygs, la cinétique d’ordre zéro n’est plus adaptée comme le suppose
Ichimura et al. [168]. lls imposent donc que la cinétique de désorption de I’'hydrogeéne obéit a une cinétique de
second ordre en ce qui concerne la concentration d’hydrogene. A partir d’'un temps supérieur a 6539 s, la
transformation de phase induite par la diffusion est terminée et seule la phase a-Zr est présente. Leur simulation
(courbe rouge) est réalisée avec une énergie d’activation de la diffusion de I’hydrogene dans 6-ZrH16 de 56,8 kJ
mol™?. La bonne cohérence entre 'expérimental et leur modéle leur permet de conclure que la cinétique de

désorption a partir d'hydrure de 6-ZrHx est d'ordre zéro et dans la phase a-Zr d’ordre deux.
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Figure 1.34. Comparaison des cinétiques du processus de désorption de I'hydrogene en continu a partir
d'hydrure de zirconium et de zirconium métallique sous vide entre les résultats expérimentaux (points noirs) et
de modélisation (courbe rouge) , d’aprés [166].

Concernant I'étape de recombinaison de I'hydrogene en surface, le modéle théorique proposé par Baskes [169]
détermine une énergie d’activation de I'ordre de 100 kJ mol™ pour le zirconium pur. Dans I'approche de Baskes,

les chemins d'énergie de I'hydrogene pour passer du métal a I'état désorbé en tant que molécule diatomique ne
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sont basés que sur des considérations thermodynamiques en termes d'enthalpie de dissolution dans le métal (du
Hz libre au soluté H dans le métal) et d’enthalpie de diffusion dans le réseau métallique. Il suppose son modéle
incomplet pour les métaux dans lesquels I’hydrogene se dissout de maniere exothermique puisqu’il serait
nécessaire d’envisager la recombinaison de surface.

Les travaux de Wilde et Fukutani [170], basés sur des mesures de thermodésorption et de NRA (Nuclear Reaction
Analysis), montrent que la désorption du métal, par exemple le titane, est plus complexe et comprend des étapes
supplémentaires favorisées sur le plan énergétique (conduisant les atomes H a des niveaux d'énergie métastable
de plus en plus bas du métal a la surface) pour que I'hydrogene passe du réseau aux sites de subsurface, puis aux
sites de surface. Dans une telle description, la barriére énergétique a surmonter lors de la désorption impliquant
la recombinaison moléculaire de surface peut étre beaucoup plus élevée que ce qui est habituellement proposé
en se basant uniquement sur des considérations d'enthalpie de dissolution. Wilde et Fukutani proposent un
diagramme d'énergie unidimensionnel schématique présentant les barriéres cinétiques rencontrées par les
atomes H chimisorbés sur une surface métallique pour les réactions concurrentes de désorption recombinante
et d'absorption dans le métal (Figure 1.35). Par conséquent, des considérations cinétiques et thermodynamiques
distinctes conduisent a un ensemble de deux criteres qui permettent de prédire si la désorption ou I'absorption
de I'hydrogene se produit: la hauteur de la barriere énergétique du passage de I’hydrogéne en surface a la
subsurface par rapport a celle de la désorption H: et |a solubilité de I’hydrogéne dans le métal. lls supposent que

la désorption d'hydrogene est limitée par I'étape de recombinaison de surface.
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Figure 1.35. Diagramme d'énergie unidimensionnel schématique visualisant les barrieres cinétiques
rencontrées par les atomes H chimisorbés sur une surface métallique pour les réactions concurrentes de
désorption recombinante et d'absorption en masse, d’apres [170].

1.3.4 Bilan sur les phénomenes de transport de I’hydrogéne

Cette partie a permis de présenter les résultats de littérature concernant les trois principales étapes du processus
de perméation de I'hydrogene : absorption, diffusion et désorption pour deux cas de figure : alliages de zirconium

non revétus et pré-oxydés.

65



Dans le cas des alliages de zirconium non oxydés, la cinétique d’absorption d’hydrogéne est limitée par la réaction

d’interface. Peu de travaux ont été réalisés sur la phase d’absorption de I’hydrogene dans la zircone.

La littérature a mis en évidence une différence dans les coefficients de diffusion apparents de I’'hydrogene dans
I’oxyde en fonction de I'atmospheére (en milieu D20 ou D) : la diffusion de I'hydrogene dans les couches de
zircone exposées a de la vapeur d’eau est nettement plus rapide que la diffusion dans les couches de ZrO:
exposées a une atmospheére D.. L’origine de cette différence peut étre due au fait que les coefficients de diffusion
sont déterminés en supposant une diffusion limitante de I’hydrogéne dans la zircone. L'effet d’'une limitation par
la cinétique de dissociation de surface est peut-étre a prendre en considération. De nombreux auteurs se sont
attachés a déterminer le coefficient de diffusion de I’hydrogéne dans le zirconium (et ses alliages) dont la valeur
est trés élevée par rapport a celui dans la zircone (environ 10 ordres de grandeur supérieur), et plutét peu
dépendant de la nature de l'alliage, de l'origine de I'hydrogene et de la méthode de mesure appliquée,
contrairement aux valeurs déterminées dans la zircone, échelonnées sur environ 8 ordres de grandeur a 360 °C.
D’apres des calculs ab initio, les précipités Zr(Cr,Fe)2 présents dans le Zircaloy-4 ont une incapacité a piéger
I’hydrogéne contrairement aux précipités Zr(Nb,Fe)2 et B(Zr-Nb) du M5framatome. En présence d’une couche
d’oxyde, la diffusion de I’hydrogene dans le métal ne peut ainsi pas étre limitante a la désorption depuis le métal.
La présence d’une couche d’oxyde en surface joue le réle de barriere sur la désorption de I’hydrogene depuis le

métal.

Des études sur le relachement de tritium ont montré que les coefficients de diffusion apparents obtenus sont
plus faibles en désorption qu’en absorption. L’écart de vitesse en absorption et en désorption est expliqué par
des especes mises en jeu dans le transport de I’hydrogene différentes. Enfin, certains travaux ont montré, en
I’'absence de couche d’oxyde en surface, une dépendance de la cinétique de désorption au carré de la
concentration en hydrogene dans I'alliage, suggérant ainsi un processus de désorption limité par la réaction de

recombinaison de surface 2H - Hz sur les alliages de zirconium non oxydés.

1.4 Conclusion

Cette partie avait pour but de faire un bilan de I'état de I'art pour in fine aboutir a I'élaboration de la démarche
mise en place au cours de cette étude. Comme présenté dans I'introduction du manuscrit, le phénomene de
perméation de I’hydrogéne et du tritium a travers une gaine de combustible oxydée se décompose en 9 étapes
et est réduit a 5 étapes pour un systéme sans oxyde. Cette revue bibliographique apporte des éléments de
réponse partiels d’un point de vue cinétique sur les différents processus mis en ceuvre au cours du phénomeéne

de perméation.

Lorsqu’un alliage de zirconium se trouve en milieu oxydant, le mécanisme d’oxydation est un processus de
croissance anionique. La cinétique d’oxydation des alliages de zirconium en milieu REP se caractérise par
I’existence d’au moins deux régimes séparés par une transition, avec une vitesse d’oxydation globalement plus

lente pour le M5¢ramatome COMparativement au Zircaloy-4. La phase pré-transitoire se caractérise par la formation
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d’une couche d’oxyde composée d’une sous-couche interne dense et protectrice a I'interface métal/oxyde. Au-
dela d’une certaine épaisseur critique, la couche d’oxyde perd partiellement son caractére protecteur. Cette

altération de I'intégrité de la couche d’oxyde résulte probablement d’un réseau de pores ou de fissures.

La corrosion en milieu REP ou en vapeur d’eau se traduit par deux processus de dégradation, I'oxydation et la
prise d’hydrogéne conduisant a I’'hydruration du matériau. Des oxydations en eau lourde ont mis en évidence un
transport de I’"hydrogene plus rapide dans la sous-couche d’oxyde externe poreuse par rapport a la sous-couche
interne protectrice. La vitesse de prise d’hydrogene du Zircaloy-4 serait controlée par la sous-couche interne
alors que pour le M5framatome €lle pourrait étre limitée par I'étape de transfert de I’hydrogene a l'interface
métal/oxyde. Par ailleurs, des études ont montré I'influence de la nature de I’espéce hydrogénée dans le milieu
sur I'absorption de I’hydrogéne. La diffusion de I’hydrogéne dans les couches de zircone exposées a de la vapeur
d’eau est nettement plus rapide comparée a la diffusion dans les couches de ZrO; exposées a une atmosphere
D2. En situation de corrosion par la vapeur d’eau, I’hydrogéne diffuserait dans I'oxyde sous la forme protonique.
Cependant en atmosphére deutérée (D2), le deutérium diffuserait sous la forme neutre. Les calculs ab initio
réfutent cette interprétation, I’hydrogéne neutre n’étant pas stable dans la zircone. La forme protonique est

privilégiée.

D’apres la simulation par DFT, les précipités Zr(Cr,Fe)2 présents dans le Zircaloy-4 n’ont pas d’affinité particuliere

avec I'’hydrogéne contrairement aux précipités Zr(Nb,Fe)2 et B(Zr-Nb) du M5¢ramatome.

La vitesse de diffusion de I’hydrogéne dans le zirconium s’avére étre trés rapide comparativement a celle dans la
zircone. Le coefficient de diffusion dans le métal est bien connu et est estimé avec une bonne précision compte
tenu de la faible dispersion des valeurs dans la littérature. Cependant, pour les coefficients de diffusion de
I’hydrogeéne dans la zircone, l'interprétation des résultats est plus complexe due aux 8 ordres de grandeurs de
dispersion. La cinétique de perméation de I’hydrogéne n’est donc pas limitée par I'étape de diffusion dans le

métal.

Des coefficients de diffusion de I’hydrogéne dans la zircone obtenus par des études a partir du relachement de
tritium sont plus faibles relativement aux coefficients de diffusion déterminés en absorption. A partir de ces
observations, on suppose que la perméation de I’hydrogéne est limitée soit par la diffusion de I’hydrogéne dans

la zircone, soit par la réaction de recombinaison de surface ou par un régime mixte.

D’autre part suivant les conditions de traitement thermique subi par I’échantillon, il est nécessaire de prendre

en considération la dissolution de la couche d’oxyde dans le processus de désorption de I’hydrogene.

Des études sur I'alliage Zr-V-Fe et le zirconium non oxydé montrent une vitesse de désorption proportionnelle
au carré de la quantité d'hydrogene absorbé. Ceci implique un passage de I’hydrogene des sites de subsurface
aux sites de surface rapide. Le processus de désorption de I’hydrogéne serait alors limité par la réaction de

recombinaison de surface 2H - Ha.

Cependant de nombreux points restent a éclaircir principalement sur les étapes cinétiquement limitantes de la

perméation de I'hydrogene au travers des alliages de zirconium oxydés ou non. En effet, I'interprétation des
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données suppose arbitrairement un contrdle cinétique par la diffusion que ce soit dans le métal ou I'oxyde. Or,
pour le métal notamment, le coefficient de diffusion étant tres élevé, il est peu probable que ce processus limite
la vitesse de désorption et de perméation. Il reste a quantifier les constantes cinétiques des différentes étapes

et le role des précipités sur la désorption de I’hydrogene.

Afin d’éclaircir les mécanismes de la perméation de I’hydrogéne pour les deux alliages Zircaloy-4 et M5framatome
dans le cadre d’une exposition en milieu REP, donc oxydés, il a été choisi de procéder étape par étape partant
d’un systeme simple, sans oxyde, puis de le complexifier en ajoutant un oxyde en surface pour s’approcher de la

situation réelle.

Pour cela, la premiere étape de la démarche de I'étude sera la détermination de I'étape limitante de la cinétique
de désorption de I’hydrogéne depuis les alliages non oxydés. La quantification des parametres de la constante
cinétique sera effectuée a partir d’essais de thermodésorption en utilisant la simulation par éléments finis
(Cast3M) suivi d’'une optimisation a I'aide du code URANIE. L’influence des précipités, présents dans I'alliage

M5¢Framatome, S€ra également investiguée.

Afin d’étudier les cinétiques de perméation, un banc d’essai de perméation gazeuse de I’hydrogéne sera mis en
place dans le but de comparer les cinétiques de perméation et de désorption et d’en déduire leurs étapes

cinétiguement limitantes.

La quatrieme partie est dédiée a I'étude de I'influence d’une couche d’oxyde sur le processus de désorption de

I’hydrogéne des alliages de zirconium.
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CHAPITRE 2 : MATERIAUX ET TECHNIQUES EXPERIMENTALES
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La premiére partie de ce chapitre sera consacrée a la description des matériaux de I'étude. Leurs caractéristiques

chimiques et microstructurales seront dans un premier temps présentées.

La deuxieéme partie de ce chapitre aura pour but de décrire la procédure de préparation des échantillons et les
différentes techniques expérimentales utilisées. Nous détaillerons notamment la procédure de chargement en
deutérium, le suivi cinétique de la désorption et de la perméation des espéces hydrogénées ainsi que les

techniques de quantification et de localisation de I’hydrogéne et de ses isotopes.

2.1 Matériaux

2.1.1 Composition des alliages

Les matériaux associés a cette étude sont les alliages, Zircaloy-4 et M5¢ramatome, fournis par Framatome sous forme
d’éprouvettes plates issues de toles laminées a froid ayant pour I'ensemble des matériaux subi un traitement

thermique final de recristallisation. Leur composition chimique est rappelée dans le Tableau 2.1.

Tableau 2.1. Compositions chimiques des alliages Zircaloy-4 et M5framatome Utilisées dans cette étude en
pourcentage massique.

C H
Eléments d’alliage Fe Cr Sn Nb 0 ppm ppm zr
mass. mass.
0,19 1,31 0,11 118 20
Zircaloy-4 - 0,11 - - - - - Bal.
0,21 1,35 0,12 129 30
M5 eramatome 0,04 0,0045 - 1 0,14 45 20-30 Bal.

Les feuillards utilisés ont des épaisseurs comprises entre 0,45 et 1 mm. L'utilisation de plaques aussi fines
présente |'avantage d’'une microstructure homogene et permet de faciliter la mise en ceuvre des essais de

perméation.

2.1.2  Microstructures

Pour révéler la microstructure de ces alliages, un polissage électrolytique de la surface a été réalisé avec un
LectroPol-5 de la marque Struers. Cette technique consiste a plonger I’échantillon en tant qu’anode dans un bain
d’électrolyte spécifique parcouru par un courant électrique continu. Pour les alliages de zirconium, la solution
est composée de 90 % d’éthanol et de 10 % d’acide perchlorique. L’attaque chimique dure 15 secondes avec une

tension appliquée de 20 V et est répétée au maximum quatre fois par face pour éviter une forte rugosité de
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surface. Apres électro-polissage, la surface des échantillons a été analysée par EBSD (Electron Back Scattering
Diffraction) avec un détecteur NordlysMax3 Oxford installé sur un microscope électronique a balayage de type

JEOL - 1T300.

L’EBSD permet I'acquisition et la reconstruction de cartographies d’orientations cristallines. Plus précisément,
cette technique consiste en un découpage de I'espace observé par un maillage de taille raisonnable par rapport
a la taille de grain du matériau. Chaque point sera alors indexé a partir de son motif de diffraction électronique
formé par les lignes de Kikuchi. On obtient ainsi une carte d’orientation des grains (et de facto de désorientation

des joints de grains) sur toute la zone analysée, comme l'illustre la Figure 2.1 pour les deux alliages de I'étude.

(a) S0pm

Figure 2.1. Cartographies EBSD représentant la taille des grains et les orientations cristallographiques définies
avec la figure de poéle inverse des deux feuillards en alliages de zirconium étudiés : (a) Zircaloy-4 et (b)
M5Framatome.

La microstructure des deux alliages de zirconium se caractérise par des grains équiaxes. Le diamétre moyen des
grains du Zircaloy-4 est de 5,4 + 3,9 um et de 4,0 = 2,3 um pour le M5¢ramatome. Conformément a la littérature, les
alliages Zr-Nb ont des tailles de grains significativement plus faibles que celles observées sur des alliages de type
Zircaloy [95,119]. On constate également sur la Figure 2.1, une taille de grain plus homogene pour I'alliage
M5¢ramatome. L€S ZONes noires sur les cartographies correspondent a des zones ou les grains n’ont pas été indexés
par le logiciel. Les deux cartographies révelent une légere texture avec une orientation préférentielle suivant la

normale aux plans de base {0001}.

Cette caractérisation microstructurale a été complétée par une étude par calorimétrie différentielle a balayage

afin d’identifier les températures de transformations de phases et de dissolution des précipités.
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2.1.3 Transformations de phases

Les expériences de calorimétrie ont été réalisées en utilisant un caloriméetre Setaram Multi HTC haute
température haute sensibilité afin de suivre les changements microstructuraux tels que les transformations des
phases (a = B), et les phénomeénes de précipitation/dissolution des phases secondaires (intermétalliques,
précipités B-(Zr,Nb)) subis par I'échantillon au cours d’un cycle thermique complet. Les analyses réalisées dans
cette étude ont été faites par Thomas Guilbert au Laboratoire d'Analyse Microstructurale des Matériaux du CEA
Saclay. Cette technique mesure un flux thermique entre un échantillon et une référence inerte. Les expériences
sont menées sous gaz inerte (argon pur ou hélium) pour des vitesses de rampe de chauffage allant jusqu’a 10 °C
min. Les thermogrammes obtenus pour les deux alliages a I'issue d'une analyse calorimétrique & 10 °C min™!

représentent le flux de chaleur (mW) en fonction de la température (Figure 2.2).
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Figure 2.2. Thermogrammes obtenus en calorimétrie en rampe de chauffage de 10 °C min sur : (a) I'alliage
M5kramatome €t (b) I'alliage Zircaloy-4.

Les températures de début et de fin de transformation de phases sont déterminées graphiquement a l'aide du
logiciel CALISTO. Ce dernier permet de plus de calculer l'intégrale du pic et de déterminer les fractions de phase
transformée en fonction de la température via un programme de calcul d'intégrales cumulées. Deux pics
endothermiques sont observés sur la Figure 2.2 pour les deux alliages de zirconium. La Figure 2.2a, pour le
M5¢Framatome, révele une dissolution des précipités riches en niobium (B-(Zr,Nb) et Zr(Nb,Fe)2) entre 630 °C et 750
°C conformément aux observations de Toffolon [20,21]. L'expérience de calorimétrie montre également que la
transformation allotropique de la phase a-Zr (hcp) a la phase B-Zr (bcc) commence a 750 °C comme indiqué par
les travaux de Forgeron [22] pour le M5¢ramatome. Pour I'alliage Zircaloy-4, la Figure 2.2b indique une dissolution
des intermétalliques Zr(Fe,Cr)2 et une transformation allotropique a plus hautes températures, a 800 °C et 810

°C respectivement en cohérence avec la littérature [20—22]. Lors d’essais en température, il sera important de
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tenir compte des changements microstructuraux afin d’en évaluer I'impact sur les cinétiques de désorption et

de perméation de I’hydrogéne.

2.2 Techniques expérimentales

2.2.1 Procédure de préparation des échantillons

Une étude préliminaire a permis de montrer que I'état de surface initial n’a pas d’influence sur les phénomeénes
de désorption et de perméation de I’hydrogéne issu d’un alliage de zirconium non oxydé. Les plaquettes des deux
alliages ont alors été polies grossierement dans le cadre des essais de désorption et de perméation sur
échantillons non oxydés. En revanche, elles ont été polies finement jusqu’a effet miroir avant les différents essais

d’oxydation afin de minimiser les effets de rugosité de surface pour les analyses SIMS.

Les échantillons sont d’abord polis grossierement sous eau a l'aide de papiers SiC de grades 1200 puis 2400
pendant deux minutes pour chaque grade. Pour les échantillons devant étre oxydés, la procédure se poursuit par
un polissage de finition a la pate diamantée 9 um pendant 10 — 15 minutes (drap Struers MD-Dac), 3 um pendant
30 secondes (drap Struers MD-Mol), 1 um pendant 2 minutes (drap Struers MD-Nap) puis % pum pendant
également 2 minutes (drap Struers MD-Nap). Toutes les étapes sont effectuées manuellement. Les échantillons
sont rincés a I’eau claire entre chaque granulométrie et in fine nettoyés a I'eau claire, éthanol et acétone afin

d’éliminer les éventuelles particules de SiC incrustées sur la surface et séchés a I'air comprimé.

2.2.2  Procédure de chargement en deutérium

La procédure de chargement des matériaux en deutérium a été choisie dans le but de différencier I’'hydrogéne
introduit pendant le chargement de celui issu de I'oxydation. La procédure de chargement cathodique en
deutérium se décompose en deux étapes : un chargement cathodique pour fixer la concentration en deutérium
suivi d’un traitement thermique afin d’homogénéiser la distribution du deutérium (a I'issue du chargement
cathodique, une couche d’hydrures de surface est formée). Des chargements gazeux en deutérium, a haute
température, ont également été réalisés. Ces chargements gazeux ne nécessitent pas de recuit

d’homogénéisation.

2.2.2.1 Chargement cathodique

Le chargement cathodique permet de faire pénétrer le deutérium dans les métaux par voie électrochimique a

basse température. Le montage de chargement cathodique se compose d’une contre-électrode en platine faisant
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office d’anode et de I’échantillon a charger ayant le réle de cathode. Pour favoriser la réduction des protons, une
densité de courant cathodique de -7,5 mA cm™ est imposée au moyen d’un galvanostat entre |'électrode de
travail et la contre-électrode pendant une durée variant de 11 h a 13 h a 80 °C dans une solution D20 additionnée
de H2S04 jusqu’a une concentration de 0,05 mol L. Les conditions expérimentales sont issues du protocole utilisé

dans la thése de Caroline Bisor [112].

2.2.2.2  Traitement thermique

Les recuits d’homogénéisation des échantillons chargés cathodiquement ont été effectués dans une barquette
en AlOs insérée dans I'enceinte en quartz du dispositif de thermodésorption (TDS) qui sera décrit dans le
paragraphe 2.2.3.1. L'objectif du traitement thermique est de remettre en solution solide I’hydrogene ayant
potentiellement précipité sous forme d’hydrures en subsurface des échantillons au cours du chargement
cathodique et de le laisser diffuser a coeur des échantillons. La durée et la température du traitement thermique
ont été fixées, compte tenu des valeurs des coefficients de diffusion de I’hydrogéne dans le métal et des
températures de dissolution des hydrures issus de la littérature sans modification de la microstructure, a 5 h et

400 °C, 3 la pression de 10”7 mbar.

2.2.2.3 Chargement gazeux

Un dispositif d’analyse de réactions entre gaz et solide développé au Laboratoire d’Etude de la Corrosion Non
Aqueuse (LECNA) au CEA de Saclay par Fabien Rouillard a été utilisé au cours de la thése. Ce dispositif permet,
entre autres, d’étudier les phénomeénes d’absorption (chargement gazeux) et de désorption de I'hydrogéne. Le
schéma du dispositif est représenté sur la Figure 2.3. Cette technique est inspirée des travaux menés par
Hultquist et son équipe a KTH Royal Institute of Technology depuis les années 2000 [171-175]. Seule la partie du

dispositif permettant la réalisation de chargements gazeux a été utilisée.

Capteur
Echantillon pression
‘ Tube quartz Vanne de
l / / fuite
’_—L i Spectrométre de
V
Four | e masse
s
Vanne
Bouteille | w | w | Bouteille
DZ A A 1802
’ Pompe
Pompe

Figure 2.3. Schéma de principe du dispositif d’analyse de réaction entre gaz et échantillons métalliques.
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Un échantillon de Zircaloy-4 sous forme de plaquette de 2 cm? est placé dans le réacteur en quartz (200 mL) sous
vide secondaire (10 mbar). Un traitement thermique sous vide a 600 °C pendant 1 h est réalisé afin de dissoudre
I'oxyde natif et de désorber les impuretés adsorbées sur les parois du tube en quartz ainsi qu’une partie de

I’hydrogéne de fabrication. A I'issue de ce premier traitement thermique, la température revient a I'ambiante.

Une pression de D2 de quelques mbars est injectée dans le réacteur a température ambiante pour obtenir
différentes teneurs en deutérium absorbées dans l'alliage. Le chargement en deutérium est activé
thermiquement a 600 °C pendant 1 h. Le suivi de I'absorption du deutérium en fonction du temps est effectué
en mesurant la baisse de pression dans le réacteur. Connaissant le volume du réacteur et la pression injectée, la

quantité de deutérium absorbé est connue.

2.2.3  Suivi cinétique du transport des espéces hydrogénées
2.2.3.1  Spectrométrie de Désorption Thermique (TDS)

Les cinétiques de désorption de I'hydrogene d’élaboration et du deutérium chargé, avant et aprés oxydation,
sont mesurées par spectrométrie de désorption thermique (TDS). Le dispositif de TDS utilisé dans cette étude,
développé au Laboratoire d’Etude de la Corrosion Aqueuse (LECA) au CEA de Saclay, est composé d'un tube de
quartz sous vide (10 - 107 mbar) dans lequel I'échantillon est inséré, entouré d'un four tubulaire couplé & un
spectrométre de masse quadripolaire (Transpector 100-M INFICON™ remplacé en Juillet 2019 par un

Transpector MPH INFICON™). L’équipement de TDS est représenté schématiquement sur la Figure 2.4.

Echantillon

‘ l‘ ‘ , Spectrométre de

‘ Four ‘ masse
e

™

Vanne

Tube quartz

Fuites
calibrées

Pompe Pompe
D,

Figure 2.4. Schéma de principe du dispositif de thermodésorption couplé a un spectrométre de masse.

En imposant une rampe de température externe (au moyen du four tubulaire), I'échantillon est chauffé et les
especes absorbées vont désorber progressivement en fonction de leur énergie d’interaction dans la matiére
pendant le chauffage. Les espéces désorbées sont dirigées par pompage vers le spectrométre de masse, ou elles
sont ensuite ionisées, séparées, détectées et comptées (courant ionique en A). La plage de température étudiée

se situe entre 20 °C et 1000 °C. Des rampes de températures variant de 1 & 10 °C min’}, ou des isothermes,
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peuvent étre appliquées. Les bruits de fond du spectrometre de masse de I’hydrogéne et du deutérium étant
relativement élevés dans ce dispositif, les isothermes sont réalisées pour des températures supérieures a 350 °C.
Les espéces d’intérét sont principalement le dihydrogéne (*Ha), ainsi que les molécules deutérées (2Hz, *H?H).
L’enregistrement simultané du courant ionique et de la température au niveau de I'échantillon permet d’obtenir
I’évolution du flux de désorption pour une espéce en fonction du temps et de la température. Des fuites calibrées
de 2H. (D2) ont été utilisées pour convertir le courant ionique correspondant aux espéces hydrogénées et
deutérées en flux molaire (moli2 cm? st). La quantité d'hydrogéne désorbé de I'échantillon au cours de
I'expérience TDS a ensuite été estimée par intégration de ce signal calibré en fonction du temps au cours de

I'expérience.

2.2.3.2  Perméation gazeuse

Un dispositif de mesure des flux de perméation de I’"hydrogene a travers des échantillons plans a été congu et
développé au Laboratoire LECA au CEA de Saclay au cours de la thése pour des températures d’étude inférieures
a 550 °C. Afin de s’affranchir de la pollution par I'humidité de I'air et de I’hydrogene initialement présent dans
I’échantillon et le dispositif en acier inoxydable, le deutérium a été utilisé comme traceur isotopique de

I’hydrogéne.

Le dispositif de perméation gazeuse pour un échantillon de géométrie plane est représenté schématiquement

sur la Figure 2.5.

Colliers chauffants
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Figure 2.5. Schéma de principe du dispositif de perméation gazeuse pour un échantillon de géométrie plane.

L’échantillon sépare le compartiment amont du compartiment aval, tous deux initialement sous vide secondaire.
Aprés coupure du pompage dans le compartiment amont, une certaine quantité de deutérium est introduite par
I'intermédiaire du circuit d’injection et d’un débitmetre massique régulateur. Le suivi de I'absorption du
deutérium en fonction du temps est effectué en mesurant la baisse de pression dans le compartiment amont.

Connaissant la surface exposée de I’échantillon (S), la pression initiale de D2 injectée (Po) et la quantité de matiere
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de D2 correspondante (no), la variation de pression est convertie en flux d’absorption en mol cm? s? par

I’équation (Eq.2.1).

ng dpP

—m ot (Eq21)

Paps =

Le débit d’espece hydrogéne qui désorbe dans le compartiment aval est quantifié par spectrométrie de masse
(Transpector 2 INFICON™) en fonction du temps. Afin d’établir la correspondance entre le débit de désorption
de D: et le courant ionique mesuré par le spectrométre de masse au rapport masse/charge égal a 4, une
calibration a été réalisée avant la campagne de mesure a I'aide de deux fuites de deutérium calibrées a 3,9 103

molpz2s1+9,6 % et 5,1 102 molp2s™* + 5,2 %.

Dans le cas des échantillons plans, I’étanchéité a été réalisée a 'aide d’un raccord VCR en acier inoxydable qui
permet d’isoler les surfaces amont et aval (disques de diamétre 14,8 mm et d’aire 1,72 cm?) de I'atmosphére de
la capsule de sécurité (azote sous quelques bars). Un schéma de ce montage est présenté sur la Figure 2.6 La
température des colliers chauffants a été régulée a I'aide d’un thermocouple placé au niveau de I'orifice de

détection de fuite (cf. Figure 2.6).

Orifice de détection de fuite

Echantillon plan

Figure 2.6. Schéma de montage d’un échantillon plan dans le raccord VCR assurant I’étanchéité des
compartiments amont et aval vis-a-vis de I'atmosphére de la capsule de sécurité.

Afin d’estimer les effets de la concentration en deutérium et de la température sur le flux de perméation, le
méme protocole d’essai a été appliqué a I'ensemble des échantillons. Il est constitué de huit étapes successives

décrites ci-dessous et visualisées sur la Figure 2.7 :

1. Chauffage avec une rampe de température de 10 °C min jusqu’a 500 °C puis palier de 2 h avec pompage
dans les deux compartiments (I'isotherme de 2 h permet de dissoudre la couche d’oxyde native sur
I’ensemble des faces de I’échantillon) ;

2. Coupure du pompage dans le compartiment amont ;

3. 1% injection dans le compartiment amont d’une quantité de D; variant entre 0,5 et 0,6 mLwn (TPN
signifiant ici température et pression normales, i. e. 0 °C et 1013,25 hPa) ;

4. Remise en route du pompage dans le compartiment amont lorsqu’une quantité de deutérium

correspondant a 93 ppm mass.D a été absorbée ;
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5. Deux heures aprés la premiére injection, réalisation d’'une 2éme injection dans le compartiment amont
d’une quantité de D; variant entre 0,5 et 0,6 mLren ;

6. Remise en route du pompage dans le compartiment amont lorsqu’une deuxieme quantité de deutérium
correspondant a 93 ppm mass.D a été absorbée ;

7. Palierde1ha500°C;

8. Succession de paliers de 2 h a 450 °C, 400 °C, 350 °C, 400 °C, 450 °C et 500 °C (pour des températures
inférieures a 350 °C, le spectrométre de masse atteint sa limite de détection) ;

9. Refroidissement.
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Figure 2.7. Cycle thermique appliqué aux échantillons au cours d’essais de perméation gazeuse.

Au moment de la succession de paliers (étape 8), la concentration en deutérium est de 186 ppm mass.D (soit 93
ppm mass. équivalent H) ajoutée a la teneur initiale en hydrogéne estimée a 20 ppm mass.H. A 350 °C,
I’hydrogéne précipite sous forme d’hydrures pour des teneurs supérieures a 225 ppm mass.H. Pendant les essais
de perméation, I'’ensemble de I’hydrogéne et du deutérium se trouve donc bien en solution solide. La vitesse

d’injection est de 1 mLren min! pour des durées d’injection trés rapides de 30 secondes — 1 minute (étapes 3 et

5).

2.2.4 Techniques de quantification et de localisation de I’hydrogene et ses isotopes
2.2.4.1  Dosage par fusion

Pour quantifier la teneur massique en hydrogéne (*H) de fabrication contenue dans les différents alliages, la
technique de dosage par fusion totale a été choisie. Les dosages d’hydrogene ont été réalisés avec un analyseur
HORIBA 821 EMGA a détecteur catharométrique. Cet appareil nécessite au préalable une calibration grace a des

échantillons standards a concentration d’hydrogene connue.
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Au préalable, I’échantillon est rincé a I’éthanol et acétone puis pesé avant son introduction dans un creuset en
graphite. 1 g de petites pastilles de Sn est inséré dans le creuset afin d’abaisser la température de fusion de
I'alliage de zirconium par la formation d’un eutectique. Le creuset est par la suite chauffé par induction entre
deux électrodes dans la chambre de combustion. Les gaz formés sont purifiés des polluants classiques comme
I'eau, le CO: et I'oxygéne par passages successifs dans des filtres/piéges spécifiques. La cellule catharométrique
mesure |'évolution de la différence de conductivité thermique entre le gaz a analyser et un gaz de référence
(méme gaz porteur), qui varie en fonction de la teneur en hydrogéne, convertie en différence de potentiel via un
pont de Wheatstone. Apres calibration de ces variations est déduite la teneur en hydrogéne en ppm massique

dans le matériau.

2.2.4.2  Spectrométrie de masse des ions secondaires (SIMS)

Dans cette étude, la technique de Spectrométrie de Masse d’lons Secondaires a été utilisée pour localiser
I’hydrogéne et le deutérium présents dans les échantillons apres oxydation et désorption. Cette technique

d’analyse élémentaire, destructrice localement, permet d’obtenir dans notre cas :

= Des profils de concentration, non quantitatifs, en fonction du temps d’abrasion depuis la surface de
I’échantillon des éléments *H, 2H, 10 et °°Zr. La surface abrasée est de 125 x 125 um?, pour une surface
analysée limitée a un disque de diamétre de 33 um située au centre de la zone abrasée. En régime de
pulvérisation dynamique, un profil de distribution en profondeur de chaque espéce peut étre déduit
connaissant I'épaisseur d’oxyde. L’interface métal/oxyde est fixée a 50% de l'intensité maximale du
signal 0 dans la zircone. Les intensités des différents éléments sont corrigées par un facteur
multiplicatif pour avoir la méme valeur d’intensité du signal *°0 dans la couche d’oxyde pour chaque
analyse. Cette correction appliquée a tous les signaux est nécessaire si I'on veut comparer de maniere
rigoureuse les profils ;

*  Desimages en fond de cratére de I’élément 2H réalisées aprés 'arrét de I'abrasion dynamique. Elles ont
pour vocation de connaitre la distribution de 2H dans le métal et en particulier de localiser les hydrures ;

= Des cartographies de répartition des éléments H et 2H avant abrasion sur une surface de 400 x 400

um?2.

Cette technique consiste a bombarder la cible a analyser a I'aide d’un faisceau d’ions primaires dont I'énergie
cinétique incidente est suffisante pour étre transmise aux éléments de I’échantillon et permettre leur éjection
du solide. Une fois pulvérisés, ces ions, dits secondaires, qu’ils soient sous forme monoatomique ou moléculaire,
sont redirigés vers un spectrométre de masse afin d’étre sélectionnés suivant leur rapport masse/charge. Ils sont
enfin détectés par une cage de Faraday ou un multiplicateur d’électrons. On peut ainsi suivre en fonction du

temps d’abrasion I’évolution du courant ionique de chaque espece d’intérét.

Les ions primaires choisis ici sont des ions Cs* (15 kV, 40 nA) qui favorisent la formation des ions négatifs de *H

et 2H. Les analyses SIMS s’effectuent dans des conditions d’ultravide (pression inférieure & 10° mbar).
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La Figure 2.8 schématise la localisation ou les profils et les cartographies SIMS sont réalisés sur un échantillon en

trois dimensions.

Profil SIMS

(+ carto fond de
cratere)

Carto SIMS

Figure 2.8. Schéma 3D d’un échantillon avec la localisation ou les profils et les cartographies SIMS sont réalisés

Pour I'analyse d’échantillons oxydés, les signaux et les profils des ions au passage des interfaces sont délicats a
traiter et a exploiter a cause du développement de la rugosité au cours de I'abrasion qui se traduit en particulier
par une zone d’interface relativement large. A cela s’ajoute des écarts de vitesses d’abrasion entre les matrices

et des différences de rendement d’ionisation des espéces en fonction des phases.

Les analyses SIMS réalisées dans cette étude ont été faites par Frangois Jomard du Groupe d’Etude de la Matiére
Condensée (GEMaC), UMR CNRS et Université de Versailles Saint-Quentin-en-Yvelines (UVSQ) avec un appareil
de type CAMECA IMS 7f (SIMS dynamique).
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CHAPITRE 3 : DESORPTION ET PERMEATION DE L'HYDROGENE AU
TRAVERS DES ALLIAGES DE ZIRCONIUM NON OXYDES
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3.1 Introduction

Comme exposé dans la démarche proposée en introduction de ce manuscrit, cette thése se concentre dans un
premier temps sur I'étude des alliages de zirconium non oxydés afin de permettre une meilleure compréhension
des mécanismes et cinétiques de désorption et de perméation de I’hydrogéne dans un cas théoriquement plus
simple que le cas général en présence d’une couche d’oxyde. Ce chapitre comprend trois articles et vise a faire
la lumiére sur les étapes cinétiquement limitantes de ces deux processus (désorption et perméation) en couplant

expérimentation et simulation numérique.

Comme mentionné dans le chapitre bibliographique (cf. paragraphe 1.3), certaines études se sont concentrées
sur les phénomenes de transport de I'hydrogéne au travers des gaines en alliages de zirconium oxydés.
Cependant, la plupart de ces études ne portaient que sur le processus d’absorption d’hydrogéne en situation de
corrosion ou lors de chargements gazeux. Dans la littérature, les expériences d’absorption et de désorption de
I’hydrogéne sont majoritairement traitées en considérant une étape de diffusion limitante de I’"hydrogene dans
la couche d’oxyde. Peu d’auteurs se sont intéressés a un systéme sans couche d’oxyde [165,166,168,169]. Dans
le cas de I'alliage Zr-24,6V-5,4Fe Ichimura [168] montre par thermodésorption que la vitesse de désorption est
proportionnelle au carré de la concentration d’hydrogéne absorbé. Un modele théorique a été développé par
Baskes [169] pour le zirconium pur. Cependant dans son approche, il prend en compte I’enthalpie de dissolution
de I’hydrogéne dans le métal (grandeur thermodynamique) et I'enthalpie de migration dans le réseau métallique.
Or, des étapes supplémentaires telles que le passage de I’hydrogene du réseau aux sites de subsurface puis aux
sites de surface doivent étre considérées. La barriere énergétique impliquant la recombinaison du dihydrogéne
en surface peut étre beaucoup plus importante que celle estimée dans le modéle proposé par Baskes, comme le
propose Wilde [170] dans ses travaux sur le titane. Une analogie entre le zirconium et le titane peut étre

pertinente de par leurs structures électroniques tres proches.

Par conséquent, I'objectif du premier article est d’identifier I’étape cinétiquement limitante et de quantifier les
constantes cinétiques de désorption de I’hydrogéne d’élaboration d’un alliage de Zircaloy-4 en I'absence d’une
couche d’oxyde en utilisant la technique de spectrométrie de désorption thermique (TDS). Cette technique
d’analyse sous vide permet I'acquisition des flux de désorption de différentes espéces chimiques (telles que
I’hydrogéne, les molécules deutérées, I'eau...) en fonction du temps et de la température via un spectrometre
de masse. Les cinétiques de désorption ont été simulées par éléments finis avec I'outil Cast3M développé au CEA
de Saclay [176] en collaboration avec Clément Berthinier du Laboratoire de Mécanique Systemes et Simulation
(LM2S) en implémentant dans le code une équation de diffusion de I’hydrogéne dans le métal et une réaction de
recombinaison surfacique de I’hydrogéne en dihydrogéne. L’optimisation des constantes cinétiques a pu étre
possible grace la contribution de Fabrice Gaudier du Laboratoire de Génie Logiciel pour la Simulation (LGLS) qui

a développé la plateforme URANIE [177].
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D’autre part, parmi les alliages de zirconium utilisés en réacteur, I'alliage M5framatome (Zr-1% Nb) développé par
Framatome présente, pour des temps longs, une meilleure résistance a la corrosion et une absorption
d'hydrogéne beaucoup plus faible que les alliages Zircaloy dans des conditions normales de fonctionnement en
REP [4,117]. Les principales différences entre le Zircaloy-4 et le M5framatome résident dans leur composition
chimique et leur microstructure. L'alliage M5framatome contient principalement 1 % massique de niobium en
substitution de I'étain présent dans les Zircaloy. Deux types de précipités dans le M5framatome SONt Observés : les
phases de Laves sous la forme Zr(Nb,Fe): et des précipités B-(Zr,Nb) contenant environ 85 % massique de niobium
[14]. Le r6le potentiel de ces différents précipités dans le transport de I'hydrogéne dans I'alliage sera discuté dans
I'article sur le M5framatome NON Oxydé. Rappelons qu’en utilisant la méthode VASP (Vienna ab initio simulation
package) basée sur la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT), Burr [148,149] a étudié la capacité des
précipités a piéger de I'hydrogene dans les alliages Zircaloy-4 et Zr-Nb. Il a démontré que les phases de Laves
Zr(Cr,Fe)2 présents dans le Zircaloy-4 ont une incapacité a piéger I'hydrogéne. Inversement, les précipités
contenant du niobium Zr(Nb,Fe)z et B-(Zr,Nb) présentent une affinité pour I’hydrogene similaire a celle de la
phase a-Zr. Les précipités riches en niobium pourraient modifier la cinétique de distribution et la cinétique de
transport et de désorption de I'hydrogene. Ainsi, les objectifs du deuxieme article sont d’identifier I'étape
cinétiquement limitante de la désorption de I'hydrogene a partir d'un échantillon M5framatome NON oxydé, de
quantifier les constantes cinétiques de désorption de I’hydrogene d’élaboration et d’étudier l'influence des
précipités sur la désorption d'hydrogéne en fonction de la concentration en hydrogene. Cette étude suivra la
méme méthodologie que le premier article sur le Zircaloy-4. Le modele de désorption de I’hydrogene
implémenté dans I'outil Cast3M sera complété par I'ajout d’un terme correspondant au possible dépiégeage de

I’hydrogéne issu des précipités. Le modéle Cast3M sera également couplé a la plateforme d’optimisation URANIE.

La désorption de I'hydrogene est la derniere étape dans le processus de perméation a travers un alliage de
zirconium. Le processus de perméation débute par I’étape d’adsorption dissociative du dihydrogene a la surface,
suivie du passage de I'hydrogene des sites de surface aux sites de subsurface dans le réseau métallique. Un fois
I’hydrogéne absorbé, il diffuse a travers le métal généralement via des sites interstitiels [63] avant de désorber.
Le transport de I’hydrogene implique ainsi de nombreuses étapes élémentaires. L’étude de chacune d’entre elles
est nécessaire pour déterminer I'étape cinétiquement limitante du processus de perméation de I’hydrogene.
Une étude antérieure sur des tubes en Zircaloy-4 menée par Aufore [91], pour des températures comprises entre
673 K et 773 K avec une pression partielle d'hydrogeéne entre 0,25 et 1 bar, met en évidence un régime transitoire
du flux de perméation avant I'établissement d'un régime permanent. Elle suppose un processus de perméation
de I'hydrogene limité par la diffusion de I'hydrogene dans le métal, en considérant implicitement |'étape
d'adsorption dissociative rapide et I'établissement instantané d'un équilibre entre I'atome adsorbé et I'atome
dissous. Dans ces conditions, une énergie d'activation de diffusion de 300 kJ mol™ en régime permanent et de
140 k) mol ! en régime transitoire ont été déterminées. Cependant, ces valeurs sont beaucoup plus élevées que
celles généralement quantifiées dans les différentes études de diffusion de I'hydrogene dans les alliages de

zirconium, de l'ordre de 38 + 5 kJ mol™? [2,140-147], ce qui pose question. Le troisiéme article a donc pour
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objectifs de discuter I'étape limitante de la cinétique de perméation du deutérium (isotope de I’hydrogene) et
de quantifier les constantes cinétiques associées pour des températures comprises entre 623 K et 773 K. Un banc
d’essai de perméation gazeuse a ainsi été développé au sein du laboratoire (cf. description dans le paragraphe

2.2.3.2).
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3.2 Désorption de I'hydrogéne depuis les alliages de zirconium non oxydés : expériences et
simulation

3.2.1 Article 1: Cinétique de désorption de I’'hydrogene d’élaboration du Zircaloy-4

Kinetics of hydrogen desorption from Zircaloy-4: Experimental and Modelling

C. Juillety, M. Tupin®?, F. Martin®, Q. Auzoux', C. Berthinier’®, F. Miserque™™, F. Gaudier®

(1) Den-Service de la Corrosion et du Comportement des Matériaux dans leur Environnement (SCCME), CEA,
Université Paris-Saclay, F-91191, Gif-sur-Yvette, FRANCE

(2) Den-Service d’Etude des Matériaux Irradiés (SEMI), CEA, Université Paris-Saclay, F-91191, Gif-sur-Yvette,
France

(3) Den-Service d’Etude Mécaniques et Thermiques (SEMT), CEA, Université Paris-Saclay, F-91191, Gif-sur-Yvette,
FRANCE

(4) Den-Service de Thermohydraulique et de Mécanique des Fluides (STMF), CEA, Université Paris-Saclay, F-91191,

Gif-sur-Yvette, France

Keywords: Hydrogen; Desorption kinetics; Zirconium alloys; Thermal desorption mass spectrometry; Numerical
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| ABSTRACT

Under Pressurized Water Reactor normal operating conditions, the external surface of zirconium alloys cladding
absorbs a fraction of the hydrogen produced by water reduction. During spent fuel transport, hydrogen may
desorb from the cladding. The study aims to identify and quantify the rate-limiting step in the hydrogen
desorption process initially present in the alloy. To better understand this process, the Thermal Desorption
Spectrometry (TDS) was used in association with X-ray Photoelectron Spectroscopy analysis. TDS results were
analyzed with finite elements simulations using the Cast3M code. The optimization of the kinetic constants of
hydrogen desorption was performed with CEA (Alternative Energies and Atomic Energy Commission)-tool
URANIE. Results showed that hydrogen desorption kinetics from the metal is limited by the surface molecular

recombination. Arrhenius-type temperature dependence of kinetic constants allowed to simulate experimental
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data with a good agreement. The optimized activation energy and the pre-exponential factor for desorption

processes were in the range of 29010 kJ mol* and 3x10” m* mol™? s respectively.

I INTRODUCTION

In nuclear pressurized water reactors, ternary fission occurring within the uranium oxide fuel leads to the
formation of tritium. Part of this tritium can then potentially diffuse from the fuel rod through the cladding and
be released in the primary water, contributing to its radioactive contamination. During drying, transport,
reprocessing or storage of used nuclear fuels, part of this tritium may also be released. A closer understanding
of tritium transport phenomena, the quantification of their kinetics and a robust modelling of it are key
parameters for a better estimation of potential tritium release. Tritium transport through the cladding includes
tritium molecular adsorption and dissociation at the inner surface of the cladding, made of zirconium alloys,
diffusion through the cladding and desorption or dissolution at the outer side of the cladding. As tritium transport
involves many elementary steps, the global kinetics of tritium release in primary water will be controlled by the
rate-limiting step. The aim of the present study, in the long term, is to identify and quantify the rate-limiting step
in the permeation process of tritium (or hydrogenated species) through usual cladding materials such as Zircaloy-
4 (referred to as Zy4 thereafter). The complexity of the system relies on the fact that the cladding material
exposed to primary water is continuously oxidized during its lifetime, promoting hydrogen entry in the zirconium
alloy from the outer side, while it is also oxidized on its inner surface due to residual water interactions or
uranium oxide/zirconium redox reactions, and exposed to the tritium source [1]. It was therefore decided to first
simplify the problem by studying a less complex system: the present work focuses on the transport and
desorption processes of hydrogen in and from a Zy4 sheet unexposed to primary water. Therefore, the only
source of hydrogen considered here is internal hydrogen, coming from the elaboration process. However, this
simple system is more complex than it seems. Even at room temperature, a native oxide layer (a few nanometers
thick) forms instantaneously on the surface of zirconium alloys, due to the high affinity of zirconium for oxygen
and its low redox potential [1,70,71]. This thin oxide layer may reduce hydrogen release from the alloy, due to
different diffusion kinetics in the oxide [121] and to different surface features as compared to the alloy, impacting
adsorption states of hydrogen [91,112]. The hydrogen release from the bulk alloy can be decomposed into five
elementary steps:

1. Diffusion of hydrogen atoms through the metallic part towards the metal/oxide interface, generally via
interstitial sites [63];
Integration within the oxide lattice by crossing the metal/oxide interface;
Diffusion though the oxide towards the subsurface;

Passing from subsurface sites to surface sites as adsorbed species;

LA

Final recombination into dihydrogen molecules and desorption in gas form from the oxide surface.
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The hydrogen diffusion process through the o-Zr matrix has been widely investigated in the past
[2,31,43,140,143,144,160,178] leading to a thorough estimation of the hydrogen diffusion coefficient in the
zirconium alloys. The alloying elements do not seem to impact the diffusion coefficient of hydrogen. The diffusion
coefficient is a function of temperature and follows an Arrhenius law. The average diffusion coefficient of
hydrogen through the a-Zr matrix, deduced from the references [2,31,43,140,143,144,160,178], is expressed as

follows:

E _ 35000 R
Dy zr = D} zr . €xp (— ﬁ) = 1077, exp (— e ) (m?2s1) (Eq.3.1)
Where D%,z englobes diffusion entropy change and jump probability, E, corresponds to the migration enthalpy

(inJ), Tis the temperature (in K) and R the ideal gaz constant (8.314 J K'* mol ). The hydrogen diffusion coefficient

2 1

in the zirconium alloys is equal to 107 cm? s at 573 K. The values of Duz given in the literature
[2,31,43,140,143,144,160,178] in the 400 — 900 K temperature range are rather well gathered, unlike the
diffusion coefficient determined in the oxide layer grown on zirconium alloys for hydrogen species. Indeed, the
latter is susceptible, for a given temperature, to vary of many orders of magnitude, for instance between 10’
and 10 ¢cm? s at about 573 K [121,155]. Such variability is due to many factors. The measurement of the
diffusion coefficient depends indeed on the experimental procedure (isotopic exposure followed by SIMS or NRA
analyses, hydrogen implantation followed by NRA analyses...), the environment (H20 liquid or vapour, D20, Hz,
D2) and the material (Zr, Zy4 and Zr-2.5Nb...).

Furthermore the apparent hydrogen diffusion coefficient through the oxide layer deduced from permeation or
release experiment [158,160] is also 1 or 2 orders lower than the ones measured by absorption during the
corrosion process or diffusion after hydrogen implantation. The hydrogen diffusion in the oxide is lower
compared to the hydrogen diffusion in the alloy.

Concerning the recombination step of hydrogen at the surface, the theoretical model proposed by Baskes [169]
calculates the kinetics constants of this step from different metallic substrates. The value obtained from this
model is basically equal to +102*at¥2 cm? s at 773 K for zirconium. This value of the kinetic constant found in
reference [169] will afterwards be compared with that measured during this study. This low value of kinetics
constants suggest that surface recombination on zirconium could be slow enough not to be neglected in the
global hydrogen release kinetics.

Based on thermal desorption spectrometry and nuclear reaction analysis on titanium, Wilde [170] proposes a
schematic one-dimensional energy diagram visualizing the kinetic barriers encountered by H atoms chemisorbed

on a metal surface for the competing reactions of recombinative desorption and bulk absorption. It assumes that

the hydrogen desorption is limited by the surface recombination step.
As the kinetic constants for each transport step of hydrogen from bulk alloy to dihydrogen surface recombination

and desorption (enumerated above from 1 to 5) are not all reported in literature nor sufficiently documented,

one identifies a need for assessment of the rate limiting step for the global reaction and its kinetics, starting from
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the simple case of an unoxidized specimen. The impact of the presence of significant oxide layer (pre-oxidized
specimen) stands outside the limit of the present paper and will need further dedicated works.

To reach this goal, the Thermal Desorption Spectrometry (TDS) technique was extensively used to study hydrogen
kinetics desorption [136,179] in association with X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) analyses. XPS analyzes
enable to follow the evolution of the oxide layer during the desorption experiment. The TDS results were
analysed thanks to simulations by finite elements (FE) using the Cast3M code [176,180] and the optimization of
the kinetic constants has been performed with URANIE tool developed at CEA. This tool is based on the “root”

platform developed in the European Organization for Nuclear Research Center [177].

Il EXPERIMENTAL PROCEDURE

.1  Material and specimen preparation

0.45 mm sheets of recrystallized Zircaloy-4 (Zy4) supplied by FRAMATOME™ were used. The typical chemical
composition of the alloy is given in Table 3.1. The specimens were cut from the sheet to 1 cm? specimens. For
each specimen, both main sides were ground with SiC emery paper and submitted to a final polishing with % um
diamond paste. The samples were then cleaned in acetone-ethanol solution and finally rinsed in deionized water

and dried in air. The final thickness of the sample was around 350 pum.

Table 3.1. Typical chemical composition of the Zircaloy-4 alloy (wt.%).

Alloying elements Fe Cr Sn 0 H wt. ppm zr

Zircaloy-4 0.18-0.24 0.07-0.13 12-15 0.10-0.14 20-30 Bal.

1.2 Thermal Desorption Spectrometry

The desorption kinetics of hydrogen are determined by thermodesorption. The Thermal Desorption
Spectrometry (TDS) set-up used in this study, developed at CEA, is made of a quartz tube under vacuum (10 —
107 mbar) wherein the specimen is inserted, surrounded by a cylindrical furnace coupled to a quadrupole mass
spectrometer (Transpector 100-M INFICON™). By imposing an external temperature ramp (by means of the
tubular furnace), the specimen is heated up and volatile solutes or adsorbates tend to desorb during heating.
Desorbed species are then ionized, separated, detected and counted (ion current) by the mass spectrometer.
Hydrogen for instance can therefore be detected and eventually quantified. The investigated temperature range
is between 298 K to 1273 K. Calibrated 2H, leaks were used to calibrate the ion current corresponding to hydrogen
species and convert it into molar flux. TDS results regarding other desorbing species were not quantified. The
amount of hydrogen desorbed from the specimen in the course of the TDS experiment was estimated by

integration of this calibrated signal as function of the time during the experiment.
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1.3  X-Ray Photoelectron Spectroscopy

X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) analyses were carried out with a Thermofisher Scientific ESCALAB 250xi
using a monochromatic X-ray Al-Ka source (hv = 1486.6 eV). The XPS analyzes make it possible to follow the
evolution of the oxide layer during the TDS temperature ramp. The analysis zone consisted in a 900 um diameter
spot. The data processing was performed using the commercially available Avantage™ software, which

permitted to estimate the oxide layer thickness.

IV RESULTS AND DISCUSSION

IV.1 Thermal desorption spectrometry experiments

Figure 3.1 shows the hydrogen desorption thermogram (red circles) obtained on an as-prepared Zircaloy-4
specimen. This TDS experiment was carried out with a 10 K min'! temperature ramp from 293 K up to 1273 K.

Focus was made on two m/z ratio, 2 and 18 corresponding to dihydrogen and water molecules respectively.

6E-10
[ ——Mass 18 with sample
SE-10 ¢ —A—Mass 18 without sample
[ —8—Mass 2 with sample
4E-10
<
3610 |
2610 |
16-10 |
0E+00
200 400 600 800 1000 1200
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Figure 3.1. TDS spectra obtained for a temperature ramp of 10 K min: the signals corresponding to m/z = 2
(H2) and m/z = 18 (H20) with the specimen in the analysis chamber appear in blue and red, the signal of m/z =
18 without any sample appears in black.

For hydrogen, two desorption peaks were observed: one centered around 673 K and the second one at higher
temperature, located around 973 K. According to literature dealing with TDS thermograms analysis, each peak

should theoretically be assigned to a type of interaction of hydrogen with the material (interstitial site, trapping
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at defects etc.) [181-184]. The aim of the following sections is to determine to which kind of interaction the two
peaks shown in Figure 3.1 do correspond.

Figure 3.1 also describe the evolution of the water molecule desorption flux for an experiment with a sample in
the furnace and another one without any specimen, respectively. Both flux decrease during heating, showing the
effect of continuous pumping of water desorbing from the set-up and vacuum quality improvement. The sharper
decrease in the water molecules flux observed in the 573-673 K range in presence of the specimen, as compared
to the blank (without specimen) suggests a consumption of water molecules during the course of temperature
ramping. Knowing the high reactivity of zirconium and its alloys regarding water or oxygen, even at very low
partial pressures [185,186], we suggest that this water consumption may result from zirconium oxidation by
residual water within the set-up, thus forming an oxide layer on the specimen surface. Meanwhile, water
reduction leads to the formation of dihydrogen molecules. The first peak observed on the H, (m/z = 2, red circles)
signal in the thermogram shown in Figure 3.1, occurring in the same range of temperatures could therefore result
from this reduction.

This interpretation was challenged thanks to the following TDS experiment: a Zy4 specimen was introduced in
the set-up and first heated at 10 K min™* up to 773 K (below the temperature at which the second desorption
peak occurs), cooled down to room temperature and then heated again at 10 K min! up to 1273 K with
continuous pumping during the whole experiment duration. Figure 3.2a and Figure 3.2b present, respectively,
the evolutions of the hydrogen signal and of the H20 signal detected by the mass spectrometer during the first
(black dots) and second (red squares) temperature ramps. Black curves (first temperature ramp) present similar
features than in Figure 3.1, showing a good reproducibility of the results. Red curves (second temperature ramp)
do not show any sharp decrease of the H20 signal, nor concomitant Hz peak, in the 573-673 K range. These
observations agree with the hypothesis of dihydrogen production resulting from Zy4 oxidation by residual water
molecules present in the set-up (vacuum and/or adsorbed on the quartz tube walls) prior to temperature
ramping: after the first ramp, most of the water molecules have desorbed and reacted; no oxidizing species are
available any more during the second ramp. As a consequence, the first hydrogen desorption peak was assigned

to the reaction of reduction of water associated with Zy4 oxidation, following global reaction (Eq.3.2) [73].

Zr + 2H,0 - ZrO, + 2(1 —x)H, + 4xH (Eq.3.2)
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Figure 3.2. TDS spectra detected during the first (black) and the second (red) temperature ramps at 10 K min%:
(a) Hz signal; (b) H20 signal.

Note that in (Eq.3.2), a part of the hydrogen produced by water reduction is absorbed by the alloy (“4xH”).

The second hydrogen desorption peak was assigned to hydrogen desorption from the alloy itself. Discussions on
this high temperature peak and more TDS results will be provided further away in the paper.

Besides, a rough estimation of the oxide layer thickness (8) formed during the temperature ramp up to 773 K can
be obtained by integrating the first peak of the spectrum and assuming x is equal to zero in (Eq.3.2). One obtains
an oxide thickness estimate around 40 nanometers due to the oxidation process. The native oxide layer, initially
present on the as-prepared speciments, is also to be taken into account. Investigation conducted into this surface

oxide layer and its evolution in the course of the TDS experiment are described in the next section.
IV.2  X-Ray Photoelectron Spectroscopy study of the surface oxide
The surface oxide thickness (6) was estimated by XPS, thanks to a method detailed elsewhere [187]. The Zr-3d

oxide-to-metal peak ratio (lox/Imet Where | stands for the peak intensity) of the XPS spectrum was used to

determine 6 according to the relationship described in Eqg.3.3.

8§ = Ay c0s(8) In (M + 1) (Eq.3.3)

Nox }\ox Imet

Where l\;\lmet is the ratio of the volume densities of Zr atoms in metal to oxide, 6 is the angle between the normal

ox

of the sample surface and the analyzer (set at 0 K in this work), Amet and Aox are the inelastic mean free paths
(corresponding to the average distance of an electron between two inelastic collisions) in the metal and in the
oxide, respectively. The mean free path values in metallic Zr and ZrO» were evaluated according to the TPP-model

[188]: Amet = 2.6 nm and Aox = 2.3 nm.
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Figure 3.3 shows the XPS Zr-3d core levels spectrum obtained on a Zy4 sample after the final polishing. The Zr-
3d oxide-to-metal peak ratio was approximately 7, leading to a calculated native oxide film thickness of 6.0 + 0.5

nm.
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Figure 3.3. Zr-3d core levels spectrum obtained on a Zy4 sample with its native oxide layer. Zr-3d contributions

assigned to ZrO: (dotted area) and metallic Zr (hatched area) were obtained by the fitting procedure.

Attempts to quantify by XPS the oxide thickness that was formed during the TDS temperature ramp were also
made. A first TDS experiment was carried out with a 10 K min™! temperature ramp from 293 K up to 673 K, at the
maximum of the first peak of hydrogen desorption. A second TDS experiment, with an identical heating rate,
terminated at 773 K, after the first peak, was conducted to reveal a hypothetic evolution of the oxide thickness

with temperature increase in the TDS set-up.

Figure 3.4a and Figure 3.4b present the XPS Zr-3d core levels spectra after TDS experiments terminated at 673 K
and 773 K, respectively. In Figure 3.4a, only the Zr-3d peak relative to oxidized zirconium is observed (mostly in
Zr02): no metallic state (0 oxidation state) contribution was detected for the TDS terminated at 673 K. It means
the oxide thickness is greater than the XPS analysis depth (~ 10 nm). After the interrupted TDS at 773 K, the Zr-
3d peak relative to the metallic state contribution is detected (Figure 3.4b). The Zr-3d oxide-to-metal peak ratio
(lox/1met) is much smaller (approximately 0.5) than the one found for the native oxide (approximately 6.0 £ 0.5
nm), revealing a very thin remaining oxide layer and a significant dissolution of the oxide layer. In Figure 3.4b the
low binding energy contribution was assigned to both Zr and ZrC. The binding energy chemical shift between
these two compounds is relatively small (~ 0.4 eV) [189] making their separation difficult. The presence of ZrC is
suggested by the C-1s core level spectrum (not shown): a contribution at 281.9 + 0.3 eV is noticed, which is

characteristic of zirconium carbide compound [190].
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Figure 3.4. Zr-3d core levels spectra obtained on Zy4 samples after TDS experiments terminated at (a) 673 K
and (b) 773 K. Zr-3d contributions assigned to ZrO2 (dotted area) and metallic Zr or Zr carbide (hatched area)

are used for fitting procedure.

These XPS results show that: (i) during the heating ramp up to 673 K, the oxide thickness on the Zy4 specimen in
the TDS chamber increased, which is consistent with surface oxidation by residual water, and (ii) between 673 K
and 773 K the oxide thickness decreased. The only possible explanation for the second point is ZrO2 dissolution
in the alloy [191]. Since some re-oxidation of the specimen surface by “in air” transition between TDS and XPS
set-ups could have occurred, the following conclusion can be drawn regarding the effective presence of an oxide

layer during the TDS experiment when temperature reached 773 K: either the oxide is absent or it is very thin.

A complementary XPS experiment was carried out on a Zy4 sample just after the final polishing. This sample was
heated directly under vacuum (~ 10 mbar) in the XPS chamber at 3 K min from 293 K up to 973 K. A lower
heating rate than in the previous experiments is chosen in order to enhance the oxide scale dissolution and
ensure acquisition time and good integration of the XPS signals (the lower the heating rate, the greater oxide
dissolution). Figure 3.5 presents the atomic relative concentration of Zr, C (only the carbide contribution is
considered in the quantification) and O obtained during this experiment and suggests a dissolution of the native

oxide from 400 K.
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Figure 3.5. Relative concentration profiles of Zr (black circles), C (red diamonds) and O (green squares) in at.%
during a temperature ramp at 3 K min.

Beyond 673 K, the concentration is very low meaning that there is no more oxide at the surface. From 850 K the
relative concentrations of Zr and O are constant; the native oxide is completely dissolved. During the temperature
ramp, a high carbon concentration (approximately 25 at.%) appears at the extreme surface. These zirconium
carbides are probably due to the reaction between the carbon of contamination present on the surface and in
contact with the atmosphere and the various manipulations in air. It is noted that in quantification, the aliphatic

carbon (C-C, C-H) present at the sample surface was not taken into account.

It is therefore not possible to conclude definitely about the total or partial dissolution of the oxide layer before
the emergence of the second hydrogen desorption peak during the TDS experiment. For this reason, some
calculations based on literature data were made to evaluate the oxygen dissolution in the Zy4 and to determine
the surface state of the specimen just before the second TDS desorption peak observed for hydrogen. This
represents a key point for the rest of the study, since it defines the boundary conditions of the system considered

for hydrogen desorption process from Zy4 bulk: with or without an oxide layer.

IV.3  Simulation of the oxygen dissolution and comparison with XPS and TDS experimental

results

Oxygen dissolution in the a-Zr matrix has been extensively studied during the last decades [111,192,193], but
mainly at high temperatures. During the dissolution of the oxide layer, the authors consider oxygen solubilization
very easy. No barrier effect to the oxygen diffusion at the oxide/metal interface was noticed.

The dissolution of the oxide layer was modelled considering the oxide as an unlimited source of oxygen and that

the oxygen concentration in the subsurface of the alloy was constant and equal to 30 at.%, which corresponds
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to the saturation concentration of oxygen in the a-Zr matrix. Based on these boundary conditions, Fick’s second
law was used to solve the oxygen transport in the alloy from its surface (subsurface). Due to the non-isothermal
conditions of the TDS experiments, the analytical solution of Fick’s second law could not be used. The dissolution
process was solved numerically by finite elements (FE) using the Cast3M code [176,180]. The diffusion equation

used in the Cat3M code is Fick’s second law (Eqg.3.4):

oz =+ (Do 2 Y(Co.zr)) (Eq.3.4)

According to literature data [113], the oxygen diffusion coefficient is quite well known and is expressed as follows

(Eq.3.5):

Dy 7 = 6x107°. exp (— %) (m?s?) (Eq.3.5)
The actual temperature ramp obtained for a TDS experiment terminated at 773 K (corresponding to a theoretical
ramp of 10 K min™!) and two others TDS experiments terminated respectively at 813 K and 853 K (based on the
TDS experiment terminated at 773 K) were injected in the FE code and the Fick’s second law was solved for each
case. The corresponding calculated oxygen concentration profiles after the three above-mentioned ramps
including the cooling down to room temperature (we considered the same cooling down for the three TDS

experiments) are presented in Figure 3.6.
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Figure 3.6. (a) Calculated oxygen concentration profiles (dots) in the alloy after a 10 K min™ temperature ramp
up to 773 K (blue circles), 813 K (black diamonds) and 853 K (red squares), respectively; (b) corresponding
temperature ramp.

Calculated oxygen penetration depth increases strongly with the maximum temperature. The amount of oxygen
dissolved into the alloy during these thermal annealings, nootal, Was evaluated by integrating the simulated

oxygen profiles. Results for 3 K min™ and 10 K min? ramp rates are gathered in Table 3.2.
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Table 3.2. Oxygen amount per unit area (mol cm2) dissolved in the alloy during various temperature ramps up

to 773, 813 and 853 K, respectively.

Ramp test Tmax =773 K Tmax = 813 K Tmax = 853 K
No_total (Mol cm™?)
1.28x107 2.76x107 5.59x107’
(10 K min?)
No_total (Mol cm™?)
1.13x107 2.50x107 5.15x107

(3 Kmin?)

The dissolved oxygen amounts are relatively close whatever the ramp rate. The difference is due to the higher
temperature overshoot for the highest ramp: the effective temperature maximum was around 10 K higher than
that obtained for the lowest ramp.

The objective here is to estimate, with a 10 K min'! heating rate, whether at the temperature at which the second
hydrogen desorption peak occurs the surface is still covered by an oxide layer, and estimate its thickness. In
previous calculations, the source of oxygen supplied by the oxide layer was supposed infinite. As was estimated
in previous section, the oxide layer thickness is finite and reaches 40 nm. This corresponds to an amount of

available oxygen that can be calculated from following formula (Eq.3.6):

Mo_zr0z = 2X40x 1077 x 7222 (Eq.3.6)

with pg.0, the density of the monoclinic zirconia (5.6 g cm3), Mzo2 the molar mass of zirconia
(123 g mol™) and ny z,¢, the amount of oxygen in the zirconia layer per unit area, expressed in mol m™2. The
corresponding oxygen amount is basically 3.64 x 10”7 mol cm™ for a 40 nm thick oxide layer. Comparing this value
with those in Table 3.2, one sees that at 853 K, the oxide layer has fully been dissolved but may remain at 773 K
and 813 K.

In addition, one also has to take into account that part of the oxygen that was in the oxide layer that has dissolved
remains in the newly formed “oxygen —saturated alloy” in place of the former oxide layer, representing 30 at.%
of oxygen in this “new” matrix. Assuming a Pilling-Bedworth ratio (PBR) of 1.56 between ZrO2 and Zr alloy, one
can assume that 40 nm oxide corresponds to 26 nm alloy saturated with O. The oxygen amount in this part, which
has not contributed to diffusion in the matrix towards the bulk, can be estimated by the following formula

(Eq.3.7):

No zr = 26X 107°x 0.3 x n% (Eq.3.7)

with p, the density of a-Zr (6.5 g cm3) and Mz the atomic mass of zirconium. The oxygen quantity remaining in
the metal in place of the formerly present oxide layer is 0.56 x 10”7 mol cm™. The corrected amount of oxygen

inserted in the alloy during the dissolution of a 40 nm thick zirconia layer is thus 0.56 x 107 mol cm™.
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By comparing the values given in Table 3.2 with the difference between the amounts given by the equations
(Eg.3.6) and (Eq.3.7) equal to 3.08 x 107 mol cm, we found that the oxide layer is almost completely dissolved
with a 10 K mint or 3 K min'! heating rate after the ramp stopped at 813 K and definitely dissolved for the ramp
up to 853 K. However, at 773 K this calculation shows that the third of the oxide layer has approximately
disappeared.

These first order calculations tend to show that at 853 K with a 10 K min™! heating rate, i.e. at the very beginning
of the second hydrogen desorption peak in the TDS experiments, the oxide layer formed during the first part of
the experiment has completely disappeared by dissolution in the alloy matrix. Good agreement with XPS analysis
on TDS is obtained. Beyond 853 K, the studied system becomes finally very simple as it can be considered as
purely metallic and only hydrogen bulk diffusion in the alloy, hydrogen transition from subsurface to surface as
adsorbate and surface adsorption/desorption reaction have to be taken into account, as illustrated by the sketch

in Figure 3.7.

Adsorption — desorption surface reaction

HS
alloy
Hydrogen diffusion process - # Vacuum
H, H,
2H, > H, + 25
2H; + 25 = 2H,

Figure 3.7. Sketch of the system considered for hydrogen release from the alloy at temperatures above 853 K.

IV.4 Modeling of the hydrogen desorption kinetics and identification of the desorption rate-

limiting step

IV.4.1 Preface

As previously mentioned, in the experimental conditions of the present study, the hydrogen desorption

mechanism can be reduced to three steps:

1. The hydrogen diffusion inside the Zy4 specimen;
2. Hydrogen transition from subsurface to surface as adsorbate;

3. The adsorption-desorption reaction occurring on the surface.
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The objective here is to identify the rate-limiting step for global desorption from the alloy and to determine the
associated rate constant and its dependence with temperature. The second step (subsurface to surface
transport) was assumed to be rapid compared with the third one. In other words, it is considered to be in
equilibrium. In this case, the hydrogen surface covering rate is assumed proportional to the interstitial hydrogen

concentration near the surface. The system is hereby reduced to two possible rate-limiting steps, i.e. (1) or (3).

As recalled in the introduction, the hydrogen diffusion coefficient Dxiin the a-Zr matrix is well documented and
relevantly described by equation (Eq.3.1). This expression of Duiwas used as input data in the FE code (Cast3M)

for all simulations. The diffusion equation used in the Cat3M code is Fick’s second law:

6CHl. =

o =V (DHiV(CHl)) (Eq.3.8)

where Chi represents the concentration of hydrogen atom in interstitial positions inside the a-Zr lattice and D,

the hydrogen diffusion coefficient in the alloy (i.e. from an interstitial site to another).
The recombination process of hydrogen at the surface is described by the following elementary step (Eq.3.9):
Kaa
(—
2H; H, + 2V;
—>

kl
des (Eq.3.9)

with Hian interstitial hydrogen atom in subsurface, Vi a free interstitial site in the hcp lattice, and Hz a dihydrogen
molecule released in vacuum.

The hydrogen recombination rate at the surface is given by the following expression (Eq.3.10):

ry, = k&es((}Hi)2 —kyqg (%) (Cf_i)z (mol m2s1) (Eq.3.10)
where Cy ; and Cy, are, respectively, the volume density of the free interstitial sites and the concentration of
interstitial hydrogen at the surface (mol m3), k/; and k., are the adsorption/desorption rate constants for each
process (m* mol? s?) and Puz the hydrogen pressure in contact with the metal (Pa), and P° a reference pressure
(Pa).

In the framework of this work, Py, was assumed very small due to continuous pumping and secondary high
vacuum in the TDS chamber (below 10 mbar) and taken as tending towards zero. In other words the second
term is neglected during the desorption process.

However, the hydrogen desorption rate entered in Cast3M code is not exactly the same as (Eq.3.10). It is indeed

expressed, for numerical commodity, as follows (Eq.3.11):

Pn, = Kdes (CHi)z (mol m2 s1) (Eq.3.11)

- init
2cf]

99



with CiP¢, the initial hydrogen concentration in the metal and kg, a desorption rate constant expressed in m

s, and linked to the k. rate constant according to the following formula (Eq.3.12):

kges = 2CEE k), (Eq.3.12)

Note that unlike k’des, Kkaes is function of the initial hydrogen concentration.

Two options were considered in order to reach our objective, which are the subject of next sections: (i) the

desorption rate is limited by diffusion in the bulk and (ii) the desorption rate is limited by surface recombination.

IV.4.2 Hydrogen diffusion in the metal as desorption rate-limiting step

The present study was carried out without any hydrogen charging of the Zy4 samples, only the hydrogen resulting
from the elaboration process, present as hydride in the as-received material was used (approximately 24 wt.
ppm). Une and Ishimoto determined a terminal solid solubility during the dissolution of 20 wt.ppm at 473 K [194].

In the rest of the study, hydrogen will therefore be considered in solid solution.

In order to ensure a diffusion-limited desorption rate, one had to impose an infinitely high recombination kinetic

constant whatever the temperature. A value for kdes was arbitrarily chosen as kaes = 1.63 x 10° exp (— 11;,(;00) m

st in this section. This constant is three orders of magnitude greater than the hydrogen desorption flux. All
desorption flux calculations were made using an initial homogeneous and uniform distribution of hydrogen in
the Zy4 with an average concentration of 24 wt. ppm (i.e. 156 mol m™). Both experimental and simulated data
of hydrogen desorption flux as function of temperature are shown in Figure 3.8. According to findings mentioned
in section 3.1 to 3.3, the first experimental peak is not to be reproduced by the simulation since it was not
assigned to desorption from the alloy. We always refer to the high temperature peak when comparing

experimental data to simulation ones.
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Figure 3.8. Comparison of the Ha fluxes obtained experimentally by TDS (blue squares) and by FE simulation of
a purely diffusion-controlled desorption rate (red circles).

The simulated hydrogen desorption flux (red circles in Figure 3.8) is undoubtedly far away from the experimental
second peak of the TDS spectrum (blue dots in Figure 3.8). Clearly, the TDS thermogram cannot be correctly
simulated by assuming only a diffusion-controlled desorption of hydrogen from the Zy4 specimens. It can be
noted that the diffusion coefficient of hydrogen through the a-Zr matrix [2,31,43,140,143,144,160,178] is
independent of the microstructure, the alloying elements (pure zirconium, Zircaloys, Zr-Nb) and the precipitates
(Zr(Fe,Cr)2, B-Nb). Therefore trapping phenomenon is assumed negligible. The option (ii), surface recombination,

was therefore the only possibility to be a rate-controlling step.

IV.4.3 Surface hydrogen recombination step as desorption rate-limiting step

The desorption peaks (TDS experiments) depend on the temperature ramp rate. TDS experiments at different
heating rates were carried out. Some experiments were repeated twice. Figure 3.9 represents the influence of
the ramp rate on the hydrogen desorption flux as function of temperature. These tests were used to determine

the activation energy of hydrogen desorption using the Choo-Lee plots [181].
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Figure 3.9. TDS spectra obtained for signals corresponding to mass 2 (H2) for a temperature ramp of: 10 K min*
(blue line), 7 K min* (black squares), 3 K min* (red circles).

By increasing the heating rate, the peaks are shifted towards high temperatures, as shown in Figure 3.9. Using

the temperature Tm at which the maximum hydrogen release occurs, the Choo-Lee representation consists in
plotting In (CD/T2 ) versus 1/T with, @, the ramp rate. The activation energy is given by the following Kissinger’s
m m

expression at the first order [195] (Eq.3.13):

aln(d’/Tz)
Eage = —R——12 Eq.3.13
aq a(l/Tm) ( q )

where R is the ideal gaz constant (8.314 J K mol) and ¢ the heating rate (K min).

Figure 3.10 depicts the evolution of In (‘I’/Tz) as a function of the inverse of Tm. The desorption activation
m

energy is calculated from the slope of the linear curve.
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desorption step with high and low limits

The activation energy of hydrogen desorption calculated from Figure 3.10 is approximately 220 kJ mol™.
However, the dispersion range is between 200 kJ mol? and 370 kJ mol®. Figure 3.10 also shows that the
dispersion between experiments conducted at the same heating rate increased when the heating rate decreased.
Eqg.3.13. results from the assumption that diffusion is very fast. However, diffusion may not be negligible for
every heating rate. The use of a numerical model thus appeared as necessary. The hydrogen desorption process

was therefore solved by FE using the Cast3M code.

In the present case, both diffusion of hydrogen in the bulk (using Eq.3.1 for Dui and Eq.3.8) and surface
recombination reaction of hydrogen atoms into diatomic molecules (using Eq.3.11) were taken into account in
the calculations. They were made using a 24 wt. ppm hydrogen mean concentration in the alloy. The desorption
rate constant kdes dependence on the temperature follows an Arrhenius law, with the activation energy of

desorption Eades, and a pre-exponential factor k°qes (Eq.3.14):

E es
Kaos = kOys. EXp (— ‘;—dT) (Eq.3.14)

At first approximation, the pre-exponential factor of the desorption rate constant was set equal to 7.28x10° m s~
1. Figure 3.11 represents the influence of the activation energy on the hydrogen desorption rate. The blue
continuous curve corresponds to the TDS experiment, while others correspond to simulations with activations

energies varying from 220 to 260 kJ mol™. The experimental temperature ramp was set to 10 K min*.

103



2.5E-09 T T T T T T
[ | —— Experimental
| —®—Eades =220kJ mol~
2.0E-09 || —=—Eades = 240k) mol? J
[| —+—Eades =260k} mol?
'-I‘U'l
o
£ 1.5E-09 J
(W]
~
=
5]
E
X 1.0E-09 ]
w
T
5.0E-10 g
0.06400 |ggmes . y >
2000 3000 4000 5000 6000

Time (s)

Figure 3.11. Comparison between simulated (dots) obtained by FE (Cast3M) and experimental (blue continuous
line) H2 desorption flux at 10 K min™ with different Eages values: 220 kJ mol™ (black circles); 240 k) mol™ (red
squares); 260 kJ mol™* (green diamonds).

Figure 3.11 shows a strong influence of the activation energy on the hydrogen desorption kinetics. The red
simulated curve with square markers well describes the experimental one in terms of maximum flux and peak
position. For a pre-exponential factor, k°qes, equal to 7.28x10° m s%, the best fit was obtained for an activation
energy of about 240 kJ mol . However, the Full Width at Half Maximum (FWHM) is too large compared with the
experimental curve. Some adjustments are therefore needed, in order to refine the values of the couple {k°ges,

Eades} and to optimize the fitting of experimental data.

In terms of peak maximum temperature and FWHM of the desorption peaks, the simulations carried out using
the recombination rate constants assessed previously were not able to describe properly the TDS under a 10 K
min ramp, nor the other TDS performed at the two other different temperature ramps (not presented here). As
a consequence, a numerical plan aiming at the optimization of both coupled parameters of the recombination

rate constant {k°qes, Eades} Was undertaken: the URANIE software was used in this aim.

IV.4.4 Seeking for the surface recombination kinetic constants

The "Uncertainty and Sensitivity" platform URANIE developed by the CEA aims to regroup methods and

algorithms about Uncertainty and Sensitivity Analysis, Verification and Validation codes in the same framework
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[177]. URANIE is based on the data analysis framework ROOT, an object-oriented and petaflopic computing
system developed by CERN. URANIE was used to assess the activation energy (Eades) and the pre-exponential
factor (k°¢es) of the surface recombination rate constant.

Two URANIE tools were used in this study: the sampler and the optimizer libraries. The sampler library is
developed to generate a design of experiment (deterministic/statistical) from Eades and k°qes variables. In this
study, the methodology LHS (Latin Hypercube Sampling) was employed. This tool generates a dot matrix with

random paired values {In(k°qes), Eades} as illustrated in Figure 3.12.
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Figure 3.12. The initial dot matrix of random paired values of Eades and k°des (represented by In(k°des) here)
obtained by the methodology LHS. The random paired values are the red circles surrounded by blue and the
“local” optimization are represented by the blue empty circles.

For each pair of values and each temperature ramp (3 K min'l, 7 K min* and 10 K min‘!), the FE code (Cast3M)
simulates the associated hydrogen TDS thermogram. Then the normalized squared difference between the
calculated data and experimental ones (indexed with the subscript “i”) is calculated by Cast3M using the

following formula (Eq.3.15):

Zj(Fsimu(Xj)_Fexp &)’

maX(Zk(Fsimu(Xk))z , Zl(Fexp (Xl))z)

RR; = (Eq.3.15)

Where RRi is called a partial “error” criterion for experiment “i”, Fsimu(x;) and Fexp(x:) are the simulated flux at the

abscissa x; and the experimental one at abscissa x, respectively. Subscripts i

(i € {1;2;3;4;5)) refer to following experiments: {1} for the 10 K min? TDS, {2} for the first
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7 K min?t TDS, {3} for the second 7 K min?* TDS, {4} for the first 3 K min® TDS and {5} for the second

3 K mint TDS. A global error criterion called RESULTAT was defined and corresponds to the RRj sum (Eq.3.16):

RESULTAT = Y!=3 RR; (Eq.3.16)

The second tool, optimizer library, performs multi-criteria optimization with Genetic Algorithms allowing finding
a local minimum of RESULTAT from a given initial value of the recombination rate constant pair (see the blue

empty circles in Figure 3.12).

The first investigated domain of values ranged between 220 and 280 kJ mol! for Eades and between 10 and 22
for In(k°¢es). The initially investigated range does not allow to locate the global minimum at the first domain
boundary. Therefore, the range for Eades was extended up to 350 kJ mol?; the range for In(k°qes) was extended to
32. Figure 3.13 represents the 3D map of RESULTAT function of Eades and In(k°¢es). A valley of local minima is
evidenced, and a linear regression between Eades and In(k°¢es) in the minima valley is highlighted (see thick red
dots in Figure 3.14, showing only those for which RESULTAT < 0.5). This suggests that a projection of the 3D map
of RESULTAT on the Eades axis should be equivalent in terms of minimization of the error to a projection on the

|n(k°des) axis.

RESULTAT
o ~ o W

.

o
Qoo b b benen bbb b
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Figure 3.13. 3D map of RESULTAT versus In(k°qes) and Eades in the range of [10, 32] and [220, 350], respectively :
thick red dots for RESULTAT < 0.5, blue dots for 0.5 < RESULTAT < 5 and yellow dots for 5 < RESULTAT < 9.
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The resulting projection of RESULTAT 3D map on the Eades axis is presented in Figure 3.15. It shows
unambiguously a global minimum for an activation energy around 290 + 10 kJ mol?, paired via the linear

regression to a value for k°¢es of exp(23 + 1) m s (k°aes = 9.7 x 10° m s%).
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Figure 3.15. Projection of RESULTAT on Eades axis in the [220, 350] kJ mol™ range.
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It is also possible using the URANIE tools to determine the global minimum of the error criterion for each

experiment. Table 3.3 presents the paired values of Eades and In(k°des) corresponding to the global minimum for

each experiment.

Table 3.3. Paired values of Eades and In(k°¢es) corresponding to the global minimum for each experiment.

Temperature ramp rate (K min?) Eages (k) mol?) In(k°des) K°des (M s1)
Experiment 1
10 240+ 10 16.5+15 1.5x 107
(RR1)
Experiment 2
7 3205 25+1.5 7.2 x10%
(RR2)
Experiment 3
7 285+5 222+1 4.4x10°
(RR3)
Experiment 4
3 3305 259+1 1.8 x 10!
(RR4)
Experiment 5
3 3005 23.8+15 2.2 x10%

(RR5)

It appears that there is a large difference of optimized values for the 10 K min! ramp experiment and the first 3

K min* ramp one.

This final set of optimized values (Eages = 290 kJ mol? and k°ses = 9.7 x 10° m s'!) was then used to simulate the

five TDS experiments and injected in the FE code. Figure 3.16 compares the TDS desorption curves, simulated

with these recombination kinetic constants (in red dot line) with experimental data (in blue continuous line), for

all the investigated ramp rates.
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Figure 3.16. Comparison between simulated with the paired values Eades = 290 kJ mol* and k°aes = 9.7 x 10° m s
1 (red dots) and experimental (blue line) H2 desorption flux obtained by FE calculations (Cast3M code) and TDS
for different temperature ramps: (a) 10 K min%; (b) 7 K min - first experiment; (c) 7 K min - second
experiment; (d) 3 K min - first experiment;

(e) 3 K min! - second experiment.

The good agreement, in terms of shape, peak position and peak FWHM, between experimental data and
simulation using this set of recombination kinetic constants, whatever the experiment or the temperature ramp

chosen, shows the reliability of the determined {Eades; In(k°des)} pair values and the robustness of the method

used.
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In the literature, Baskes studied the hydrogen desorption kinetics from pure zirconium [169]. Table 3.4 compares
the desorption flux ¢y, calculated in the present study with those determined by Baskes [169]. The desorption
fluxes in this study are calculated with Eq.3.11. (Eagdes = 290 kJ mol?, k°¢es = 9.74x10° m s1). Table 3.4 shows the

desorption flux at 773 K, 873 Kand 973 K for Ci}{‘it =156 mol m= and a Zy4 thickness equal to 180 pm.

Table 3.4. Comparison with the literature of the hydrogen desorption flux ¢, (mol m2s?),

Present study Baskes [169]
773K 5.5x 107 7.3x10°%
873K 1x10°® 2x10*
973 K 1.1x10% 2x103

Values presented in Table 3.4 show that the hydrogen desorption fluxes from Baskes’ modelling are very different
from those of our study (1 to 3 orders of magnitude). This difference is however lower at high temperature (i. e.
973 K). It is mainly due to the fact that our apparent activation energy of desorption process (~300 kJ mol?) is
much higher than the one used in Baskes’ modelling (~100 kJ mol?). In Baskes’s approach, the energy paths of
hydrogen to pass from the bulk metal to the desorbed state as a diatomic molecule are only based on
thermodynamic considerations in terms of dissolution enthalpy in the metal (from free H2 to solute H in the
metal) and diffusion enthalpy in the metal lattice. Wilde’s works [170], based on combined flash TDS and NRA
measurements, show that desorption from the metal, e.g. Ti in [170], is by far more complex and includes
additional energetically favored steps (leading the H atoms in metastable energy levels lower and lower from
bulk to surface) for hydrogen to pass from the lattice to subsurface sites, then to surface sites. In such description
proposed by Wilde et al., the energy barrier to overcome desorption (and surface molecular recombination) may
be much higher than usually proposed based only on dissolution enthalpy considerations, modulated by diffusion

enthalpy.

IV.4.5 Challenging the model

In order to challenge our hydrogen desorption model, two additional TDS experiments were conducted following
a more complex thermal history. A specific TDS procedure was adopted, including several isothermal plateau.
Between each isothermal plateau, a 10 K min* heating rate was applied. At the beginning of each experiment,
an one-hour thermal treatment at 773 K was done in order to minimize the influence of the oxide scale formation
due to the oxidation process involving chamber residual water described earlier in the paper; the specimen was
then cooled down to room temperature in the vacuum chamber before pursuing the TDS experiment. The

selected isothermal plateaus were: 773 K (15 min), 823 K (30 min), 853 K (1h) and 873 K (1h). The first quick step

110



at 773 K enabled to check the cleanliness of the chamber and the occurrence of possible oxidation phenomena

due to still-remaining water.

Figure 3.17 shows the experimental hydrogen desorption thermograms (black squares) obtained on an as-
prepared not pre-oxidized Zy4 sheet (see section 2.1) following this dedicated TDS procedure. Results of FE
simulations using a 24 wt. ppm hydrogen concentration and the paired values Eages = 290 kJ mol™ and k°qes = 9.7
x 10° m s and obtained by injecting directly in the code (Cast3M) the real temperature ramps applied to the

specimen are shown in Figure 3.17 in red circles.

20E*10 T T T T T I| T T T 1 T T T
| |
—&— Experiment 1 i i
1.6E-10 | —O— Experiment 2 i i i
- —e— Simulation i i 873K ]
n T | |
o I I I
£ 1.2E-10 | | |
(&) | | |
3 | | |
[} ! '
£ i |
—~ 8.0E-11 | |
3 | |
= I |
= 773 | ]
4.0E-11 !
|
|
I
|
0.0E+00 3 )
0 2000 4000 6000 8000 10000 12000 14000
Time (s)

Figure 3.17. Comparison between simulated (red circles) and experimental (black squares) H2 flux obtained by
FE (Cast3M model) with the paired values Eades = 290 kJ mol™ and k°¢es = 9.7 x 10° m st and TDS.

Simulation is very different from the experimental thermograms. This discrepancy can be due to either the
uncertainties of the kinetic constant parameters (Eades, k®des) Or the initial hydrogen concentration within the
material.

The initial hydrogen concentration was thus determined by the inert-gas melting extraction technique (using
thermal conductivity in a Galileo G8 from Bruker) on a set of 10 specimens: the average concentration measured
was 25 + 5 wt.ppm (dispersion was attributed to sampling and not to error of the technique). The initial
homogeneously distributed concentration of hydrogen in the Zy4 sheet was taken as an adjustment parameter
(due to the potential variability of hydrogen distribution along the Zy4 sheet) and tested in the [20; 30] wt.ppm
range. Since k'des is independent of the initial hydrogen concentration unlike kges, the concentration variation
causes a modification of the pre-exponential factor k°qes (cf. Eq.3.12). We also noticed that, except for the 10 K
min! ramp rate, the average activation energy is closer to 300 kJ mol™. Simulations were carried out with this
higher value than the previous solve (290 k) mol). As observed in Figure 3.18, better adjustments were obtained
for 24 wt.ppm of hydrogen and k°qes = exp(23) m s (empty green circles) and for 30 wt.ppm of hydrogen and
k°des = exp(23.23) m s (full red circles).
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Figure 3.18. Comparison between simulated (red circles) and experimental (black squares) Hz flux obtained by
FE (Cast3M model) with the paired values Eades = 300 kJ mol™ and k°ses = exp(23) m s* for 24 wt. ppm and
exp(23.23) m s for 30 wt. ppm and TDS, respectively.

A global good agreement is found between simulation and experiments, giving more credit to the model
proposed (bulk diffusion but surface recombination kinetically-controlled desorption rate), the values obtained

—and thus the methodology to assess them — as well as the way to solve it by finite elements.

V  CONCLUSION

The hydrogen desorption process from an unoxidized Zircaloy-4 specimen has been evaluated through thermal
desorption spectrometry tests and by using modelling programed with Cast3M code and URANIE optimization

tool. The results of these investigations are consistent with the following conclusions:

1. The hydrogen desorption kinetics from the metal is limited by the surface recombination
2Hads = Hz. The surface reaction is a second-order equation (Eq.3.10).

2. By coupling the Cast3M code with URANIE optimization platform, it is possible to optimize the error
between the experimental spectra and the simulated ones and finally get the best-fitted setting of the

kinetic constant k’qes, of the surface recombination step, which is expressed as follows (Eq.3.17) :

5
K ges = 3x107. exp (- 22221%)

— (m*mol*s?) (Eq.3.17)
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The impact of the presence of a significant oxide scale (pre-oxidized specimen) on desorption kinetics (barrier
effect, recombination kinetics, rate-limiting step, etc.) will be studied later in future works. The integration of the
oxide scale effect is also planned in our hydrogen desorption model (Cast3M) to determine the new rate limiting

step for the complete system, more representative to “reality”.

This study illustrates the fact that interfacial reactions may be rate limiting even in the absence of oxide layer.
This is a positive statement for safety considerations. Another important outcome of the present work is that
researchers dealing with hydrogen permeation or desorption under the form of gas phase, who generally
consider a priori the system in the frame of a diffusion rate limited problem, should be very careful and verify

that such assumption remains valid and applicable to the studied system.
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3.2.2 Propagation d’incertitude sur la constante de désorption kges du Zircaloy-4

Les objectifs de cette partie complémentaire a I'article précédent sont d’évaluer I'influence de l'incertitude de
I’énergie d’activation de la désorption sur la cinétique de désorption de I’hydrogéene et d’estimer son impact sur
la constante de désorption de I’hydrogene du Zircaloy-4 (kdes). Le couplage Cast3M et URANIE a permis de
déterminer la constante de désorption de I’hydrogene d’élaboration du Zircaloy-4 (k’qes) €n optimisant les valeurs
des parametres sur plusieurs essais de thermodésorption réalisés a différentes rampes de température. Comme
présenté dans I'article précédemment, les valeurs de ces paramétres optimisés sont de 3 10’ m* mol™* s pour le
facteur pré-exponentiel (k’%es) et 290 k) mol™ pour I’énergie d’activation (Eades). Concernant les essais en rampe
de température, la Figure 3.16 montre une bonne cohérence entre les expériences et les simulations en termes
de forme, de position et de largeur a mi-hauteur du pic de désorption. L'incertitude sur I’énergie d’activation a
été évaluée graphiquement a 10 kJ mol™ sur la Figure 3.15. La Figure 3.19 compare les flux expérimentaux de
désorption de I’hydrogéne obtenus par TDS et les flux simulés par éléments finis pour I'’ensemble des rampes de
température en faisant varier I'énergie d’activation dans sa gamme d’incertitude de 280 a 300 kJ mol! 4 facteur
pré-exponentiel constant égal a 3 10’ m* mol™? s, Plus I'énergie d’activation sera faible, plus le pic de désorption
de I'hydrogene sera décalé vers les basses températures et inversement pour des énergies d’activation plus
importantes. D’aprés la Figure 3.19, la simulation pourrait étre améliorée en considérant non plus une
concentration en hydrogéne initiale de 156 mol m™ pour I'ensemble des échantillons mais la concentration réelle

déduite des flux de désorption.
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Figure 3.19. Comparaison entre des flux expérimentaux de désorption de I’hydrogéne (courbes noires) obtenus
par TDS sur des échantillons de Zircaloy-4 et les flux simulés avec Eaqes égal a 280 kJ mol™ (pointillés verts), 290
kJ mol? (points rouges) et 300 k) mol™? (pointillés bleus) et k%es = 9,7 10° m? s pour différentes températures
rampes: (a) 10 K min%; (b) 7 K min™ - premiére expérience; (c) 7 K min - deuxiéme expérience; (d) 3 K min™ -
premiére expérience; (e) 3 K min™ - deuxiéme expérience.

On constate sur la Figure 3.19 qu’a facteur pré-exponentielle constant, qu’une variation de 10 kJ mol? influe

énormément sur la position de la courbe de désorption, quelles que soient I'expérience ou la rampe de

température étudiée, suggérant que ces 10 kJ mol™ d’incertitude seraient trop élevés. Cependant, comme décrit
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dans I'article, la recherche du critére d’erreur global RESULTAT a mis en évidence une vallée de minima qui a
révélé une relation entre le facteur pré-exponentiel (k%es) et I’énergie d’activation (Eades) (cf. Figure 3.14). Le

facteur pré-exponentiel s’exprime en effet comme une fonction de I’énergie d’activation selon I'Eq.3.18.
ks = exp(1,3210™* x Eag.s — 15,3) (ms?) (Eq.3.18)

Ainsi, la Figure 3.20 compare les flux expérimentaux de désorption de I’hydrogéne obtenus par TDS et les flux
simulés par éléments finis en faisant varier I'énergie d’activation sur son domaine d’incertitude, le facteur pré-
exponentiel n’étant dans ce cas plus constant. L'incertitude de 10 kJ mol™? sur I'énergie d’activation n’engendre

alors que des modifications marginales sur la cinétique de désorption calculée de I’hydrogéne du Zircaloy-4.
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Figure 3.20. Comparaison entre des flux expérimentaux de désorption de I’hydrogéne (courbes noires) obtenus
par TDS sur des échantillons de Zircaloy-4 et les flux simulés avec Eades égal & 280 kJ mol™ (pointillés verts), 290
k) mol (points rouges) et 300 kJ mol* (pointillés bleus) et k3., = exp(1,32 10™* * Eag,s — 15,3) m?s™ pour
différentes températures rampes: (a) 10 K min%; (b) 7 K min™ - premiére expérience; (c) 7 K min™ - deuxiéme
expérience; (d) 3 K min - premiére expérience; (e) 3 K min™ - deuxiéme expérience.

La constante de désorption k. suit ainsi la loi de type Arrhenius suivante (Eq.3.19) :

kges = k3,5 exp (— %) =exp(1,3210™* * Eag,s — 15,3) exp (— %) (Eq.3.19)
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Lincertitude Akges peut alors étre calculée a partir des dérivées partielles de kyos par rapport a Eages et a la

température comme exprimée en Eq.3.20.

1 1
Ak gy = (1,32 1074 — ﬁ) exp ((1,32 107* — ﬁ> Eag,s — 15,3) AEages

Eages - 1
+ };1?2 €xp ((1’32 107 — E) Eages — 15;3) AT (Eq.3.20)

En considérant une énergie d’activation de 290 000 J mol! avec une incertitude de 10 000 J mol? et d’une
incertitude sur la température de 1 K et 5 K, la constante de désorption kg4.s est représentée en fonction de la
température (croix noir) avec son incertitude (barre rouge ou bleue, pour 1 K ou 5 K d’incertitude sur la

température, respectivement) sur la Figure 3.21.
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Figure 3.21. Evolution de la constante de désorption k;,.s et son incertitude, en fonction de la température
avec une incertitude de mesure de 1 K (rouge) et 5 K (bleu) sur la température.

La Figure 3.21 révele une faible incertitude de la constante de désorption a la température ou le flux de
désorption est maximum, i.e. autour de 900 K. Le rapport Akdes/kd est a 900 K de 6 % pour une incertitude de
es

la température de 1 K et de 23 % pour une incertitude de la température de 5 K. Pour des températures ou le

flux de désorption est le plus faible, I'incertitude Aky.s devient de plus en plus importante. Par exemple pour

une incertitude de la température de 1 K, a 700 K, Ak““fs/kd atteint 47 % et a 1200 K, 34 %.
es

Le flux de désorption de I’hydrogéne d’élaboration du Zirclaoy-4 (@y,) s’exprime in fine selon Eq.3.21 avec une

énergie d’activation Eag,s = 290 + 10 k) mol?:
- _ 1 2 9
@y, = 7,26.1072 exp (Eades (1,32. 107% — E)) (Cy)” (molem?s?)  (Eq.3.21)
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3.2.3 Article 2 : Cinétique de désorption de I’hydrogene des alliages zirconium-niobium
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I ABSTRACT

This study aims at identifying and quantifying the rate-limiting steps of the hydrogen desorption process from
unoxidized M5¢ramatome alloy. Gaseous deuterium charging, Thermal Desorption Spectrometry (TDS), Differential
Scanning Calorimetry (DSC) and finite elements simulations of TDS results reveal that hydrogen desorption
kinetics from the metal is limited by the surface molecular recombination (similarly to Zircaloy-4) and that part
of the hydrogen originated from the elaboration process of M5¢ramatome and Zr-2.5%Nb is trapped by the Nb-rich
precipitates. In the studied conditions and regarding M5framatome, the desorption flux corresponding to this
initially trapped hydrogen reaches its maximum after the total dissolution of the precipitates, which releases
hydrogen into solid solution. The kinetic constant corresponding to surface recombination identified on

M5Framatome Was identical to the one previously determined on Zircaloy-4.

I INTRODUCTION

Zirconium-based alloys are widely used as nuclear fuel rod cladding material in pressurized water reactor (PWR)
owing to their low capture cross section of thermal neutrons and good mechanical properties. Among them,

M5kramatome alloy (Zr-1%Nb) developed and licensed by Framatome (so-called M5 here-after) proved to have a
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better corrosion resistance and a much lower hydrogen uptake than Zircaloys alloys under normal operating
conditions in PWRs [4,117].

The hydrogen contained within the claddings has three possible origins: (i) elaboration process, (ii) corrosion in
primary water, both dealing with protium species, and finally (iii) ternary fission products as tritium species.
During the elaboration process, a small hydrogen amount is absorbed into the metal leading to an initial
hydrogen concentration of around 0.0025 wt.% [196]. Under normal operating conditions in PWRs, the external
surface of zirconium alloy fuel cladding is exposed to primary water and continuously oxidized, process during
which the cladding absorbs a fraction of the hydrogen atoms produced by water reduction. This fraction is itself
partitioned between the metal and the oxide layer, in different proportions according to the affinity and
transport properties of hydrogen in each solid phase (in terms of solubility and diffusivity). In the fuel rod, ternary
fission occurring within the uranium oxide fuel leads to the formation of tritium, part of which can then be
absorbed and potentially diffuse through the cladding. During drying, transport, reprocessing or storage of used
nuclear fuels, hydrogen and tritium may desorb from the cladding, which implies safety concerns. A closer
understanding of hydrogen/tritium transport phenomena is a keystone for a better estimation of

hydrogen/tritium potential release.

As already exposed in reference [197], the hydrogen release from the alloy can be decomposed into five
elementary steps:

1. Hydrogen diffusion via interstitial sites through the alloy towards the metal/oxide interface [2];

2. Integration into the oxide lattice by crossing the metal/oxide interface;

3. Diffusion through the oxide towards the subsurface;

4. Passing from subsurface sites to surface sites as adsorbed species;

5

Final recombination into dihydrogen molecules and desorption from the oxide surface.

In previous studies [197,198], we studied the hydrogen desorption from a Zircaloy-4 (referred to as Zy4
thereafter) sheet. The only source of hydrogen considered in that case was internal hydrogen coming from the
material elaboration process. We showed that hydrogen desorption kinetics from the unoxidized alloy was
limited by its molecular recombination reaction on the surface. By coupling modelling programmed by finite
elements (FE) with Cast3M code [176] and URANIE optimization tool [177], we quantified the desorption rate
constant k’«¢es with an activation energy and a pre-exponential factor equal to 290 + 10 kJ mol* and 3 x 10’ m*
mol? st respectively. The use of Zy4 in PWRs is decreasing as more advanced alloys are supplanting it. It is
therefore crucial to study also the release process of hydrogen and tritium from more recent cladding materials

such as M5 alloy.

Zy4 and M5 have both an a-Zr hexagonal compact structure. The diffusion coefficients of hydrogen in these alloys
are very close as for other pure a-structured zirconium alloys [31,43,71,140,143-145,147,160,178]. The major
differences between Zy4 and M5 lay in their global chemical composition and their Secondary Phase Particles

(SPPs) nature and distribution. Most alloying elements included in zirconium alloys have indeed a low solubility
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in a-Zr (hcp) matrix [199]. Alloying elements in Zy4 are mainly tin, iron and chromium , the last two forming inter
and intra-granular Laves phases, Zr(Fe,Cr)2 [8,9]. The M5 alloy contains mainly 1 wt.% of niobium instead of tin.
Two types of precipitates in this alloy are observed Laves phases Zr(Nb,Fe)2 and B-(Zr,Nb) precipitates, the latter
containing about 85 wt.% of niobium [14].

The potential role of such SPPs in hydrogen transport (diffusion and trapping) in the alloy may be questioned.
Following Density Functional theory simulations by Burr et al. [148,149], the intermetallic precipitates ZrFez and
ZrCr; are not able to trap hydrogen whereas, niobium-containing precipitates such as ZrNb> would. Calculated
solution enthalpy for an interstitial hydrogen atom in B-Nb was similar to that in a-Zr. The niobium-rich
precipitates could thus modify the hydrogen distribution, transport or desorption kinetics. The main investigation
technique used to monitor hydrogen desorption is Thermal Desorption Spectrometry (TDS) [136,179,197,198],
for which a temperature ramp is applied to the specimen, typically between 293 and 1273 K. In this temperature
range, many phase transformations may occur (starting with the o/p phase transformation) that could interfere
with hydrogen desorption and affect the signal analysis.

Differential Scanning Calorimetry (DSC) studies were carried out by Toffolon [20,21] in order to investigate the
phase transformation kinetics of SPPs for both alloys. The heating rate was 5 K min™! and revealed that the SPPs
dissolution occurred at lower temperature for the zirconium-niobium alloys (about 923 — 973 K for M5 alloy
[20] and between 873 K and 1033 K for quaternary alloys Zr-Nb-Sn-Fe [21]) than for Zy4 alloy (around 1073 K
[21]). Using also DSC experiments, Forgeron et al. [22] showed that the allotropic transformation from a-Zr (hcp)
to B-Zr (bcc) phase happened at higher temperature (1023 K and 1083 K for M5 and Zy4, respectively) at the

thermodynamic equilibrium.

This study is aimed at identifying the rate limiting step of the hydrogen desorption kinetics from unoxidized M5
specimens, quantifying the desorption rate constant and studying the SPPs influence on the hydrogen
desorption. To reach these goals, the TDS technique was extensively used to measure hydrogen desorption
kinetics. It was associated with High Sensitivity Differential Scanning Calorimetry measures (HS-DSC). HS-DSC
study enabled to determine the various microstructural evolutions during a temperature ramp typical of a TDS
analysis. Finite elements using the Cast3M code [176,197] coupled with URANIE optimization tool [177] were
used to analyze these data and extract the most probable values for the different kinetic constants involved in
the hydrogen desorption rate-limiting step. Ultimately, the desorption processes between M5 and Zy4 are
compared and discussed. In order to investigate the potential difference in the desorption process of the
hydrogen originated from the elaboration process and the hydrogen absorbed after the elaboration, two
different kinds of specimens were used: uncharged samples and deuterium charged samples. Please note that
the results and discussion regarding the deuterium charged specimens are presented only in section 4.6. The
other following sections refer to uncharged specimens containing hydrogen that originated from the elaboration

process exclusively.
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Il EXPERIMENTAL PROCEDURE

IlI.L1  Material and specimen preparation

0.45 mm-thick sheets of recrystallized M5 and Zr-2.5Nb alloys were used. They were supplied by Framatome and
ATI™, respectively. The chemical composition of the alloys used in this study is given in Table 3.5. For the M5
alloy, the hydrogen concentration was measured by the inert-gas melting extraction technique (using thermal
conductivity in a Galileo G8, Bruker GmbH) on a set of 10 specimens. The average initial concentration was about
104 + 20 mol m™3. Before TDS experiments, the specimens (1 cm?) were ground with SiC paper and submitted to
a final polishing with % um diamond paste. The final sample thickness was around 0.35 mm. Specimens were

rinsed in deionized water then cleaned in acetone-ethanol solution and dried in air.

Table 3.5. Chemical composition of the M5 and Zr-2.5%Nb alloys used in the present study.

Alloying elements Nb wt.% O wtppm Fe wtppm H wtppm Zr
M5 1 1400 400 13-19 Bal.
Zr-2.5%Nb 2.5 1100 1200 10 Bal.

.2 Thermal Desorption Spectrometry

The desorption kinetics of hydrogen was measured by Thermal Desorption Spectrometry (TDS). TDS set-up used
in this study, developed at CEA, is made of a quartz tube under vacuum (10® — 10”7 mbar) wherein the specimen
is inserted, surrounded by a cylindrical furnace and coupled to a quadrupole mass spectrometer (Transpector
100-M INFICON™). By imposing a temperature ramp up to 1273 K, the specimen is heated up. Desorbed species
are then ionized, separated, detected and counted by the mass spectrometer. Hydrogen species are quantified
thanks to the H2 calibration previously realized. The hydrogen amount desorbed from the specimen during the

TDS experiment was estimated by integrating the calibrated signal as a function of time during the experiment.

.3 High sensitivity calorimetry

Calorimetry experiments were carried out using a Setaram Multi HTC high-temperature high-sensitivity
calorimeter in order to follow the phase transition during the heating. This technique measures a heat flow
between a sample and an inert reference during a thermal cycle. Experiments were conducted under inert gas
(pure argon or helium) at a heating rate of 10 K min't. Microstructural changes such as the allotropic phases
transformations (a—>p), and the phenomena of secondary phases precipitation/dissolution (intermetallic, B-Nb

precipitates) undergone by the sample during this cycle were deduced from the obtained data.
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.4 Gaseous deuterium charging

For gaseous deuterium charging, each specimen was inserted in a quartz tube (200 mL). A heat treatment at 873
K during 1 h under vacuum (10 mbar) was first carried out in order to dissolve the native oxide layer. Deuterium
gas was then injected into the tube at room temperature in amounts corresponding to — once absorbed — 50
wtppm equivalent hydrogen in the alloy (i.e. 100 wtppm of deuterium). Deuterium charging lasted 1 h at 873 K.
During subsequent cooling, deuterium precipitates as zirconium hydrides (deuterides) [28,30,31,34]. According
to Kearns’ investigations on hydride dissolution in Zy4 [29], for such a hydrogen concentration, the formed

hydrides will dissolve quickly and at relatively low temperature (below 573 K) during the TDS temperature ramp.

IV RESULTS AND DISCUSSION

IV.1 Thermal desorption spectrometry experiments

Figure 3.22 compares the hydrogen desorption flux obtained on M5 specimens and Zy4 samples [197,198] for
two temperature ramp rates, 10 K min't and 7 K min%, respectively. The temperature for TDS experiments varies

in the range from 293 K to 1273 K.
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Figure 3.22. Comparison of the Ha fluxes measured by TDS during a temperature ramp at: (a—b) 10 K min* and
(c—=d) 7 K min on two as-prepared M5 samples (red triangles and blue squares) and Zy4 alloy [197] (full and

empty black circles).

TDS curves corresponding to the experiments on M5 samples (red triangles and blue squares curves) show three
hydrogen desorption peaks (one little peak around 650 K and a main peak around 950 K with a shoulder at higher
temperature). Thermograms corresponding to Zy4 samples (black circles) only present two peaks (one little peak
around 650 K and a main peak around 950 K without any shoulder). This likely suggests that the first two peaks
(650 K and 950 K) would result from the same two desorption mechanisms for both M5 and Zy4.

Hydrogen released at around 650 K (first TDS peak) is a product of the residual water reduction present in the
quartz device [197]. A rough estimation of the oxide layer thickness formed during the temperature ramp up to
773 K was obtained by integrating the first hydrogen desorption peak and neglecting the hydrogen absorption
[197]: around 10 + 5 nanometers. At room temperature, a native oxide layer (a few nanometers) forms on the
surface of zirconium alloys owing to the high affinity of zirconium for oxygen and its low redox potential [1,70,71].

This thin oxide layer may block or reduce hydrogen release from the alloy, by acting as a diffusion barrier [121].
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During TDS experiments, at temperatures around 750 K the specimens are consequently covered by an oxide
layer of approximately 20 nm (native oxide plus oxide formed during experiment), which eventually turns out to
dissolve into the alloy when temperature rises [197]. This oxide layer dissolution during the TDS temperature
ramp was evaluated by simulation of oxygen diffusion in the M5 alloy and is presented in section 4.2.

For Zy4 alloy, the second desorption peak was assigned to the desorption of the hydrogen contained in the alloy
(solid solution hydrogen), the rate limiting step of this desorption being the surface recombination reaction [197].
This peak was shifted towards higher temperatures in the presence of an oxide layer [198]. For M5 alloy, this
peak was accompanied by another one: a shoulder at slightly higher temperature. As mentioned earlier, the first
high temperature peak may correspond to the desorption of hydrogen in interstitial sites positions as for Zy4
alloy, but the second one has to be assigned to desorption from other sites, generally referred to as traps. As
pointed out in the introduction, the main difference between M5 and Zy4 alloys lies in their precipitates. SPPs
may indeed impact the hydrogen desorption kinetics in different ways, acting either as traps for hydrogen, or as
“hot/cold spots” for hydrogen surface recombination, for instance. Keeping abovementioned assumptions
concerning the desorption peak around 950 K, an hypothesis concerning the peak at higher temperature for M5
alloy (around 1050 K) would be that it corresponds to the desorption of the hydrogen initially trapped in deep
trapping sites (i.e. needing high thermal activation to untrapp). The niobium-containing precipitates encountered
in M5 alloy are highly probable candidates for such traps, since no equivalent signal was observed during
desorption from Zy4 alloy. Study of these high temperature peaks constitute the main body of the following

sections.

IV.2  Simulation of the oxygen dissolution

The objective here is to estimate the temperature corresponding to the complete dissolution of the 20 nm-thick
oxide layer and to compare it with the temperature corresponding to the onset of hydrogen desorption from the
alloy (high temperature peaks) in order to determine the surface state (metallic or oxide) of the sample when
hydrogen desorbs.

Following the methodology described in our previous works [197,198], i.e. solving numerically by finite elements
the diffusion process of oxygen in the M5 alloy matrix, taken into consideration the actual TDS temperature ramp
as input data, the 20 nm-thick oxide layer was found to be completely dissolved at 833 K. This result is based on
the assumption of an uniform dissolution process (see discussion in [197,198]).

For M5 alloy, the two high temperature hydrogen desorption peaks appear above 900 K, after this theoretical
total oxide layer dissolution. They are therefore both representative of hydrogen desorbing from the metal,

without any oxide layer on the surface, which simplifies the studied system.

IV.3  Modelling of the hydrogen desorption including a contribution from the hydrogen trapped by SPPs

Since hydrogen desorption occurs after the full theoretical oxide layer dissolution, the system can be considered

as purely metallic and steps (2) and (3) described in the introduction are not relevant anymore. Therefore, the
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hydrogen that is already in interstitial solid solution follows steps (1), (4) and (5). According to our assumption,
the hydrogen that is trapped in Nb-rich precipitates need first to detrapp from these sites into interstitial sites
before following the same steps. The sketch in Figure 3.23 illustrates the new system in M5 alloy during TDS, for

temperatures above 833 K.

Adsorption — desorption surface reaction

HS
alloy @l
Hydrogen diffusion process ‘ - Vacuum
H,
@i. D R 2H, > H, +2s
2H,+ 25 > 2H,

Figure 3.23. Sketch of the system considered for hydrogen desorption from the alloy at temperatures above
833 K, including release of hydrogen from Nb-rich precipitates into the matrix.

Based on the results obtained by Wilde on titanium [170] and our previous study on Zy4 [197], step (4) (transition
from subsurface to surface) was assumed to be much faster than step (5) (recombination into molecules and
desorption). Step (4) is thus considered to be at equilibrium. In this case, the hydrogen surface coverage is
assumed to be proportional to the interstitial hydrogen concentration at the vicinity of the surface (subsurface).

The system is hereby reduced to three possible rate-limiting steps, i.e. detrapping, diffusion or recombination.

The hydrogen desorption model presented in [197], which includes diffusion and surface recombination, was
updated in order to take into account hydrogen detrapping from niobium-containing precipitates. Please note
that this model is intended to represent hydrogen desorption kinetics but is not relevant for hydrogen absorption

and particularly trapping phenomena.

Under these hypothesis, the diffusion equation must be solved with terms for sources and sinks for traps, as
done by McNabb and Foster considering the chemical reaction (Eq.3.22) and associated coupled equations
(Eq.23) and (Eqg.24) for modified diffusion (modified Fick’s second law) and trapping/detrapping [200]. McNabb

and Foster’s set of equations is commonly used in steels [201] and nickel [184,202].

ki
H

H+ [ ltrap 5 [Hltrap
kp (Eq.3.22)

In Eq.3.22, H represents a single hydrogen atom in an interstitial site, [ ]trap afree trap site, and [H]trap atrapped
hydrogen atom, with k,, and k; the respective trapping and detrapping kinetic constants. This reaction deems

one H atom per trap site maximum and assumes that traps are not interconnected (dilute system hypothesis),
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meaning that hydrogen in traps have to be released in the matrix before interacting further. Here only one type
of trap site is assumed, and hypothesis is made that the trap sites are initially fully occupied, meaning that the

trap site occupancy fraction at initial time 6(t=0) equals 1.

dCy; 0 = N

“hpNZ =T (DHiV(CHL)) (Eq.3.23)
a6

2 = ky(1— 0)Cy, — k8 (Eq.3.24)

In Eq.23 and Eq.24, Cy, is the local interstitial hydrogen concentration (mol m3), 0 the trap site occupancy

fraction, N the trap site density (molwap m3), Dy, the hydrogen diffusion coefficient in the alloy equal to

38000 + 5000
RT

(3.2 £2.5).1077 exp (— ) m? s [31,43,71,140,143-145,147,160,178], k,, and k; the hydrogen
trapping and detrapping kinetic constants, respectively in m? s mol? and s. Note that in the calculations
performed in the present work, N is kept constant whatever the temperature, meaning that all possible
modifications such as defects annealing or else during the temperature ramp are neglected.

It is assumed that each kinetic constant, k,, and k;, follows an Arrhenius relationship, involving an activation

energy (Ep and Ej, expressed in J mol?) and a pre-exponential constant (kg and k).

The hydrogen recombination and desorption process at the surface is described by the following reaction (Eq.25):

klges

2H; — H, +2V; (Eq.3.25)

with Hian interstitial hydrogen atom in subsurface, Vi a free interstitial site in the hcp lattice, and Hz a dihydrogen
molecule released in vacuum.

The hydrogen recombination and desorption rate at the surface is given by the following expression (Eq.26):
— 1 2 21
Qu, = kdes(CHi) (molh2 m?s) (Eq.3.26)
where kj, is the desorption rate constant (m* moln2? s3).

However, the hydrogen desorption rate computed in Cast3M code is not exactly equation (Eq.3.26). It is indeed

expressed, for numerical commodity, as follows (Eq.3.27):

on, = Kdes_ (CHi)z (molwa m2s) (Eq.3.27)

- init
2Cy;

with C},’}it the initial interstitial hydrogen concentration in the metal (mol m3) and kg, a desorption rate

constant expressed in m s and linked to the k., rate constant according to the following formula (Eq.3.28):

kges = 2 X CIE X K/, (Eq.3.28)
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The initial interstitial hydrogen concentration in the metal C//H is also equal to the difference between the total

tot (

initial hydrogen concentration in the metal C;°* (mol m3) and the initial hydrogen concentration in the traps N

(mol m3).

The desorption rate constant depends on the temperature according to the following Arrhenius law (Eq.3.29):

E es
kaes = kgES' exp (_ L;—dT) (Eq.3.29)

with Eag.s the activation energy for desorption (J mol') and k3, a pre-exponential factor
(m s%). As seen previously (section 4.1), the desorption peak from hydrogen in solid solution starts at the same
temperature for both M5 and Zy4. The same value of the pre-exponential factor k'S, determined for Zy4 (k'S,s=
3.10” m* mol? s) [197] was therefore used for M5. Nevertheless, a potential difference between the values of
the activation energy of the surface recombination rate Ea s of M5 and Zy4 was taken into account. Beyond
determining the value of Eag,,s for M5, our goal is to quantify the kinetic parameters E;, k) and the trap site
density N associated with the second high temperature peak for M5 alloy. Based on TDS experimental data, a
numerical optimization plan for the quantification of these parameters was undertaken with help of the URANIE
software [177,197]. The kinetic parameters corresponding to the trapping were not included in the optimisation

plan of this study mainly dedicated to detrapping and desorption. Following section is dedicated to the

description of this work.

IV.4 Determination of the kinetic constants by FE methods based on TDS experimental data

The desorption peaks positions and relative intensities obtained during TDS experiments depend on the
temperature ramp rate. Such dependence on the temperature ramp have been widely used in TDS thermograms
analysis [181,195,203,204], and provide a sufficiently large thermogram landscape to be used as reference data
for code testing, quantification and optimization. For the present study, TDS experiments were carried out on
M5 samples at different heating rates, varying between 1 and 10 K min™ (two samples were tested at 7 K min™!
to check reproducibility). Figure 3.24 shows the influence of the ramp rate on the hydrogen desorption flux. The
third desorption peak seems to disappear for the slowest ramp rate but is actually present in the form of the
long tail at high temperatures. Desorption data corresponding to the two samples tested at 7 K min™* are
relatively similar, excepted for the intensity of the first high temperature peak. In all thermograms presented
here, the second peak is broader than the first one, suggesting a correspondence to a process with a lower

activation energy.
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Figure. 3.24. TDS spectra obtained on M5 samples for signals corresponding to mass 2 (Hz) during a
temperature ramp of: 10 K min* (black curve), 7 K min (green and red curves), 5 K min® (blue curve), 3 K min!
(yellow curve) and 1 K min (purple curve). For full colour quality figure, the reader is invited to consult the
online version of the paper.

These six TDS experiments were used to identify the optimized value of parameters Eag,g, E;, k and N. The
Cast3M-URANIE coupling procedure is detailed in our previous paper [197]. The URANIE sample tool generates
a dot matrix with random quadruplet values with the LHS (Latin Hypercube Sampling) methodology. For each
quadruplet of values and each temperature ramp (1 K min, 3 K min't, 5 K min?, 7K min* and 10 K min!), the FE
code (Cast3M) simulates the associated hydrogen TDS thermogram. Then the normalized squared difference
between the calculated data and the experimental ones is calculated by Cast3M using the following formula

(Eq.3.30):

2i(Fsimu (X]')_Fexp *)?

maX(Zk(Fsimu(Xk))z , Zl(Fexp (Xl))2>

RR; = (Eq.3.30)

where RRi is called a partial error criterion for experiment “i”, Fsimu(X;) and Fexp(x;) are the simulated flux at the
abscissa x; and the experimental one at abscissa xi, respectively (temperature on the x-axis). Subscript “i” (i €
{1;2;3;4;5;6}) refers to following experiments: {1} for the one at 10 K min, {2} for the first one at 7 K min?, {3}
for the second one at 7 K min™%, {4} for the one at 5 K min™%, {5} for the one at 3 K min and {6} for the one at 1 K

mint TDS.

Manual simulations were first carried out to restrict the investigated domain for each parameter to be optimized.

The ranges of investigation were thereafter set as indicated in Table 3.6.
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Table 3.6. Parameters used in the numerical resolution with their ranges of investigation.

DHi kp 0 EI N Eades
0 o In(k”) .
(m*s™) (m3 mol™s?) (kJ mol?) (mol m) (k) mol?)
Att=0 35000 35000
=7 - - 18-30 225 -305 1-30 278 -294
6=1 10~ "exp ( RT ) 0.06 exp ( RT )

URANIE sampling tool was then used to determine the minimum of the error criterion for each experiment. Table
3.7 presents the quadruplet values {Eag.s, E;, In(k}), N} corresponding to the minimum error criterion for each

experiment.

Table 3.7. Optimized values of the kinetic constants parameters and the total hydrogen concentration obtained
for the six tested temperature ramp rates.

10 K min*? 7 K min 7 Kmin? 5Kmint | 3Kmin? | 1Kmin? Average
(RR1) #1(RR2) | #2(RR3) (RR4) (RR5) (RR6) | and range
CH™t (mol m3) 103 76 85 75 92 95 88+ 15
In(klo) 23.1 23.7 20.8 23.7 26.6 24.5 24 +3
Ei (k mol?) 246 240 229 252 280 274 254 +27
N (mol m3) 18.9 20.2 22.5 16.0 15.4 8.8 178
Eages (k) mol?) 282 291 291 280 289 290 2877

For each TDS experiment, the amount of hydrogen desorbed from the specimen after reaching 850 K was

guantified by integrating the hydrogen desorption flux as a function of time and converted into hydrogen

. tot . .
homogeneous concentration C,  according to specimen geometry.

The final optimized detrapping kinetic constant (k;) and the activation energy of desorption (Eades) are equal to

254 + 27 kj mol™1

10 _
2.6x101 exp ( RT

) stand 287 + 7 ki mol?, respectively. As expected, the Eages value for M5 alloy

is identical to the one obtained on Zy4 alloy (290 + 10 kJ mol?) [197].

The values of the kinetic constant parameters indicated in Table 3.7 were used to simulate the six TDS
experiments with the FE code. For all the investigated ramp rates, Figure 3.25 compares the experimental TDS
desorption data (blue continuous line) with the simulated ones (red dotted line). This figure shows that the
upgraded model used, taking into account the hydrogen detrapping process, representing hydrogen release from
the precipitates, is able to simulate the presence of two peaks in the hydrogen desorption from M5 alloy,
although with some difficulties in terms of shapes and peak positions. In particular, the poor simulation of the
last hydrogen desorption peak by our model, especially the decreasing slope of the second peak, suggests that
the trapping/detrapping equation may not be perfectly adapted to the real physical phenomenon representative

of the hydrogen desorption from the precipitates.
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Figure 3.25. Comparison between simulated (red dots) and experimental (black line) H2 desorption flux
obtained by FE calculations (Cast3M code) and TDS for different temperature ramps: (a) 10 K min'%; (b) 7 K min
1 - first experiment; (c) 7 K min! - second experiment; (d) 5 K min'; (e) 3 Kminand (f) 1 K min. Parameters

used for each ramp are those given in columns in Table 3.

A plot of the ratio of N to C4** obtained by the optimisation process is presented in Figure 3.26. It indicates that

this supposedly constant ratio varies with the temperature ramp rate. This is in contradiction with the hypothesis
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stating that the trap density N (related to the density of niobium-containing precipitates) is constant throughout

the whole temperature ramp.

0,30

0,05

0’00 1 1 1 1 1
0 2 4 6 8 10 12

TDS ramp rate (K min™)

Figure 3.26. Evolution of the N / Cy™* ratio as function as the temperature ramp rate.

These discrepancies between simulations and experimental results suggest some evolution of the niobium-
containing precipitates density during the TDS experiment. According to literature [20-22], at high temperatures,
niobium-containing precipitates undergo a phase transformation. During this phase transformation process (or
dissolution), a release of hydrogen into the matrix could be expected. Therefore, the dissolution of the
precipitates could be one of the hydrogen release rate-limiting steps. The next section is dedicated to

investigating the dissolution of these precipitates and the a/p allotropic phase transformation by HS-DSC.

IV.5 Phase transformations occurring during TDS temperature ramps

In link with the aforementioned precipitate-dissolution limited hydrogen desorption hypothesis, this section
focuses on the phase transformations in M5 alloy during temperature ramps. Figure 3.27 shows the o/ allotropic
phase transformation and compares the transformed fraction from BNb to BZr deduced by calorimetry (HS-DSC)
with the TDS desorption flux of hydrogen obtained at identical temperature ramp rates (10 K min and 3 K min

1) for both experiments.
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Figure 3.27. (a) Endothermic heat flow thermograms obtained by calorimetry on as-received M5 sample
submitted to a 10 K min* (black line) and 3 K min! (blue line) temperature ramp. (b) Comparison between
transformed fraction of BNb = BZr obtained by calorimetry (dashed lines, the left ordinates) and hydrogen

desorption flux (continuous lines, right ordinates) on as-received M5 samples submitted to a 10 K min* (black
lines) and 3 K min! (blue lines) temperature ramp as function of temperature. Gaussian peak deconvolutions

into 2 peaks of the TDS data are shown in dotted lines.

Figure 3.27a reveals the SPPs dissolution occurred between 900 and 1023 K in accordance with Toffolon’s
observations [20]. The DSC experiments also show that the allotropic transformation from a-Zr (hcp) to B-Zr (bcc)
phase begins at 1023 K as indicated by Forgeron’s work [22]. In Figure 3.27b, the deconvolution of the TDS
desorption curves into two peaks with a Gaussian shape is presented, in order to separate the contribution from
the hydrogen initially in interstitial sites (first peak) and the contribution from the hydrogen initially trapped by
the precipitates (second peak). The a/B allotropic phase transformation occurs mainly after the second hydrogen
desorption peak indicating that hydrogen desorption is not controlled by the o/B allotropic phase
transformation. It appears that the maximum dissolution rate lays in-between the two TDS peaks. In addition, as
observed for the hydrogen desorption fluxes, the transformation BNb = BZr is also slightly shifted towards lower
temperatures for a slower ramp. Table 3.8 indicates that the temperature corresponding to the desorption peak
related to hydrogen initially trapped by the precipitates and the temperature corresponding to full B-Nb

precipitates dissolution are very close for both studied temperature ramp rates.
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Table 3.8. Comparison between the maximum temperature of the third thermodesorption peak and the

temperature when the transformed fraction of BNb = BZr equal to one deduced from Figure 6.

Maximum temperature of the third Temperature at which the transformed
thermodesorption peak fraction of BNb = BZr equals 1
10 K min! 1040 K 1023 K
3 K mint 1010 K 1003 K

To summarise, during the temperature ramp towards high temperatures, it seems that the hydrogen trapped by
Nb-rich precipitates is released in solid solution only when these precipitates dissolve; hydrogen atoms are then
free to diffuse in the a-Zr matrix and to desorb from the specimen after surface recombination into molecules.
It would therefore be more relevant to implement the hydrogen desorption model with a kinetic law
representative of precipitate dissolution, instead of a hydrogen detrapping law with a constant trap density. This

implementation and associated simulations will be the subject of further work.

IV.6  Desorption of the hydrogen absorbed after the elaboration

The results and discussion presented in the previous sections correspond to the study of uncharged M5
specimens, and address only desorption of the hydrogen that was taken up during the elaboration process.
However, under normal operating conditions in PWRs, the global concentration of hydrogenated species
increases owing to the hydrogen absorption process occurring during the corrosion of the cladding. The study of
a potential hydrogen trapping by the precipitates after the elaboration as well as its impact on the hydrogen
desorption kinetics is the subject of the present section.

Gaseous deuterium charging was used, followed by thermal desorption experiments, to trace and differentiate
hydrogen species absorption and trapping induced by environmental exposure from hydrogen species issued
from the elaboration process.

In addition to M5, a Zr-2.5%Nb alloy, which present higher volumic fraction of niobium-containing precipitates,
was studied. These alloys contained initially a metastable phase enriched in niobium. To obtain an a-Zr
microstructure, a thermal aging of 5000 h in the a phase temperature domain (at 843 K and 798 K for Zr-2.5%Nb
and M5 alloys respectively) was carried out. The obtained microstructures were detailed in Toffolon's thesis [19].
During thermal aging, almost all of the hydrogen initially present in the alloys desorbed: the final hydrogen
concentrations, measured by the inert-gas melting extraction technique, were around 4 + 1 wtppm for both

alloys.

As described in section 3.4, gaseous deuterium charging was carried out at 873 K during 1 h on the two alloys in
order to reach a deuterium concentration of around 50 wtppm equivalent H (i.e. 100 wtppm of D). Figure 3.28

compares the desorption flux of the different hydrogen species (H2, HD and D2) obtained on M5 and Zr-2.5%Nb
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samples (after thermal aging and gaseous deuterium charging). These TDS experiments were conducted from

293 K up to 1273 K with a 10 K min'! temperature ramp rate.
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Figure 3.28. Hydrogen and deuterium desorption flux comparison between Zr-2.5%Nb (blue diamonds) and M5
(red squares) after thermal aging followed by gaseous deuterium charging: (a) Hz flux, (b) HD flux and (c) D2
flux.

As expected, Figure 3.28 shows that, for both alloys, the main desorption flux corresponds to the D2 form. The
maximum Dz desorption fluxes take place at the same temperature for M5 and Zr-2.5%Nb, i.e. around 1000 K.
Unlike deuterium atoms, voluntarily introduced by gaseous charging, the hydrogen (*H) atoms come from
elaboration process. Basically, D2 signal gives therefore indication on desorption of species introduced as tracer
of environmental uptake, whereas H: signal provides information on hydrogen introduced in the alloy during its
elaboration. HD signal is a mixture of both.

Two hydrogen desorption peaks in H2 form are observed in Figure 3.28a, as found earlier: the first hydrogen
desorption peak corresponds to the hydrogen in solid solution and the second peak to hydrogen trapped by the

precipitates during elaboration. The HD desorption flux in Figure 3.28b shows one main peak with a slight
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shoulder around 1100 K. Only one D2desorption peak is present in TDS thermogram shown in Figure 3.28c. These
observations were the same for both alloys and suggest that during the gaseous charging at 873 K, the deuterium

is barely trapped by the precipitates and remains almost exclusively in solid solution.

The trapping of hydrogen by the precipitates clearly takes place during the material elaboration process. No
contribution associated with a potential deuterium trapping is observed although charging was performed at 873
K, which suggests a very difficult trapping (high energetic barrier for hydrogen in the a-Zr matrix to enter the Nb-
containing precipitates). This observation is consistent with some ab-initio calculations performed for steels
containing carbides showing very difficult entry of hydrogen into secondary phases [205]. The trapping kinetic
constant associated with the interaction of H and the Nb-containing precipitates in M5 was not determined in
the present work. Hydrogen detrapping from the precipitates appears to require also a high energy since

hydrogen is mainly released when the precipitates dissolve.

The hydrogen species contained in the nuclear fuel claddings mainly comes from the water reduction occurring
during corrosion under normal operating conditions and for a very little part from the ternary fission within the
uranium oxide fuel. The obtained results indicate that they should not be significantly trapped by the niobium-
containing precipitates and should stay in solid solution in the matrix (in the laboratory time scales at least) or
precipitate as hydrides. Consequently, the hydrogen trapping by the niobium-containing precipitates has not to
be taken into account in the desorption process of the hydrogen absorbed during operation. In the unoxidized
state, the desorption kinetics of the hydrogen absorbed by M5 during is identical to the Zy-4 one and is limited

by the surface recombination step.

The modelling of the total trapping / detrapping process from the material elaboration to its use in a reactor will
be the subject of future studies as well as the interpretations of this trapping /detrapping process during storage

or transport of spent fuel.

V  CONCLUSION

The hydrogen desorption process from unoxidized M5 and Zr-2.5%Nb alloy has been investigated by thermal
desorption spectrometry experiments, high sensitivity differential scanning calorimetry and by using FE
modelling programmed with Cast3M code and URANIE optimization tool. The results of these researches are

consistent with the following conclusions:

1. Similarly to Zy4, the desorption kinetics of the hydrogen in interstitial solid solution in unoxidized M5 is
limited by the surface recombination reaction 2Hags = Ha.
2. Thekinetic constant k', of the surface recombination step is identical to the Zy4 one and is expressed

as follows (Eq.3.31)

2.90x 105 J mol~1

K ges = 3x 107 exp (- —

) (m* mol?s?) (Eq.3.31)
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3. During the elaboration process of M5 and Zr-2.5%Nb, the niobium-containing precipitates trap a part of
the hydrogen contained in the alloys. In the studied conditions and regarding M5, the desorption flux
corresponding to this initially trapped hydrogen reaches its maximum after the total dissolution of the
precipitates, which releases hydrogen into solid solution, indicating a high activation energy for
detrapping.

4. During a gaseous deuterium charging of M5 and Zr-2.5%Nb carried out at 873 K up to 100 wtppm, the
precipitates did not trap the deuterium, indicating a high activation energy for trapping and suggesting
that the hydrogen that is absorbed by the nuclear fuel cladding during normal operating conditions

should not be trapped by the precipitates.
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C. Juillet®, Q. Auzoux¥, F. Datcharry'¥, F. Martin®, M. Tupin®

(1) Université Paris-Saclay, CEA, Service de la Corrosion et du Comportement des Matériaux dans leur
Environnement, 91191, Gif-sur-Yvette, France

(2) Université Paris-Saclay, CEA, Service d’Etude des Matériaux Irradiés, 91191, Gif-sur-Yvette, France

Keywords: Deuterium; Permeation; Desorption; Kinetics; Thermal desorption mass spectrometry; Zirconium

alloys

I ABSTRACT

Under normal operating conditions in nuclear pressurized water reactors, tritium produced by ternary fission
occurring within the uranium fuel can cross the whole cladding in zirconium alloy before being released in
primary water during operation, or in containers during transportation and storage. The study aims at identifying
and quantifying the rate-limiting steps of this permeation process by using deuterium as isotopic tracer for
tritium. A dedicated permeation device revealed that, at 773 K, deuterium permeation kinetics from the metal
is limited by the surface recombination reaction. In association with gaseous deuterium charging and Thermal
Desorption Spectrometry, the apparent activation energy of the deuterium desorption showed that the
permeation device induced stress and strain in the specimens. A stress-free Zircaloy-4 exhibited an apparent
activation energy around 240 k] molt it dropped down to around 140 * 10 kJ mol™ when under stress, in the 623

K—773 K temperature range.

Il INTRODUCTION

The release of hydrogen and tritium from the cladding of nuclear fuel in pressurized water reactors (PWRs) during
operation, transportation and storage is a safety and environmental issue. Tritium is produced by ternary fission
occurring within the uranium oxide fuel. Before being released it has to cross the whole cladding corroded on its

outer side by the water of the primary circuit and also oxidized on its inner surface by the initial residual water
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of the fuel and by the uranium oxide itself [1]. Figure 3.29 shows a schematic representation of the elementary

steps of the tritium permeation process through the oxidized cladding made of zirconium alloy.

Absorption process Diffusion process
diff diff diff
D ox D metal ) 0x
T, + 25 — 2T
Ti_ox - Ti_metal Ti_metal T Ti_ox
T_s i Ti_ox
Zr0, Zr ZrO,

Figure 3.29. Schematic representation of the several elementary steps of the tritium permeation through the
oxidized cladding in zirconium with s a free site on the surface, T s a tritium atom adsorbed on the surface, Tia

tritium atom in an interstitial site, D/ representing the tritium diffusion coefficient.

The aim of the present study is to contribute to the identification of the rate-limiting steps of this permeation
process and to the quantification of the kinetics of the release of tritium (or hydrogenated species) through
nuclear fuel cladding materials.

Hydrogen absorption and desorption kinetics into/from oxidized zirconium alloys has been widely studied in the
literature [68,121,123,135,138,143,156-159,198]. A barrier effect of the oxide layer was evidenced irrespective
of the process, absorption [68,119,121,123,135,138] or desorption [143,156-159,198]. Une [138] and Marshall
[135] measured the delay of hydrogen absorption by the metal due to the presence of zirconia on the surface.
This delay increases with the oxide thickness suggesting that hydrogen diffusion through zirconia is a rate-
controlling step. According to the works of Mcintyre et al. [123] on Zr-2.5Nb and Park and Olander [68] on
monocrystalline zirconia, the hydrogen absorption process in zirconia under H, atmosphere is probably limited
by a mixed regime: dissociation at the surface and diffusion of hydrogen through the oxide. The recent study by
Queylat [119] on the hydrogen absorption in M5¢ramatome alloy in primary water (633 K - 188 bar) showed from
multi-scale characterizations that the absorption process is limited by the reduction-absorption step of the

proton in the metal at the interface metal/oxide.

It was decided to first simplify the problem by studying a less complex system: the present work focuses on the
hydrogen permeation process through a Zircaloy-4 sheet unoxidized.

In air, at room temperature, a thin (6 £ 0.5 nm [197]) native oxide layer forms instantaneously on the surface of
zirconium alloys.

The difference of oxygen chemical potential between the oxide and the metal [1,70,71] and the high solubility of
oxygen in zirconium [114] leads to the oxide layer dissolution into the alloy as observed by Andrieu et al.
[161,162] and Juillet et al. [198] during a temperature ramp or a long isothermal treatment. For example, the

atomic percentage of oxygen can achieve at around 700 K 29% into the bulk [16].

139



According to the oxygen diffusion coefficients in zirconium alloys measured in the literature [112-114], the native
oxide under vacuum is dissolved in the metal at 773 K in about 15 min (maximum temperature applied in this
present study). This rapid oxide dissolution spurred the present authors to study the different steps of the
hydrogen permeation process in the case of an unoxidized Zircaloy-4 sheet, namely absorption, diffusion and
desorption.

The hydrogen permeation mechanism begins with the absorption process. The hydrogen absorption kinetics is
dependent on the temperature and on the imposed hydrogen gas pressure on the surface, according to the
authors working on Zircaloy-2 and Zircaloy-4 alloys [135,136,138,206]. Marshall [135] showed that this pressure
dependence is linear for low pressures which do not form a hydride layer. For much higher pressures, above 1
bar, Une [138] and Dupim et al. [136] observed a change of the absorption kinetics due to the hydride layer
formation on the surface. By imposing a pressure of 1 bar at temperatures between 573 K and 773 K, Une [138]

deduced an activation energy for the hydrogen absorption equal to 68 kJ mol™ in the presence of hydride.

Once the hydrogen atoms are absorbed by the metal, they diffuse via the interstitial sites through the a-Zr matrix
[63] provided the solubility limit is not reached (even locally). The hydrogen diffusion process has been widely
investigated in the past [2,140-147] leading to an accurate estimation of the hydrogen diffusion coefficient in
the zirconium alloys. The average diffusion coefficient of hydrogen in the o-Zr matrix, deduced from the

references [2,140-147], is expressed as follows :

Dy zv = DY zr exp (—22) = (3.2 £2.5).1077 exp (

3800045000\ 5 _j
o 7) m°s (Eq.3.32)

RT

where D%z englobes diffusion entropy change and jump probability, E« corresponds to the migration enthalpy

(in J mol?), Tis the temperature (in K) and R the ideal gas constant (8.314 J KX mol?).

Before desorbing in the gas form, hydrogen needs first to pass from subsurface sites to surface sites as adsorbed
species and then recombine into dihydrogen molecules. Ichimura et al. [168] studied by thermal desorption
spectrometry (TDS) the kinetics of hydrogen desorption from a Zr-24.6V-5.4Fe (St 707) alloy. It was observed that
the desorption rate was proportional to the square of the absorbed hydrogen amount for temperatures ranging
between 77 K and 473 K. Ichimura also concluded on a hydrogen desorption process limited by the surface
recombination reaction. A first study focusing on the hydrogen desorption kinetics from an unoxidized Zircaloy-
4 was carried out using TDS experiments [197] under similar experimental conditions like Ichimura [168]. This
study concluded as Ichimura that the surface recombination is the rate-limiting step. The activation energy and
the pre-exponential factor of the global desorption rate constant (including both steps: hydrogen passing from
subsurface sites to surface sites and recombination) identified were equal to 290 + 10 kJ mol! and 3 x 10" m*

mol? s, respectively.

To identify the rate-limiting step of the hydrogen permeation process through Zircaloy-4 unoxidized alloy, Aufore
[91] developed a hydrogen permeation device operating at temperatures between 673 K and 773 K and with

hydrogen partial pressure between 0.25 and 1 bar. In these ranges, the time to reach the steady state (constant
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permeation flux) decreased when the temperature or the initial pressure increased. At 1 bar, the steady-state
hydrogen desorption fluxes were equal to 2.0 101 mol m?2 s! and 5.7 10® mol m?2 s at 673 K and 773 K,
respectively. The corresponding apparent activation energy was estimated to 250 k) mol™. Based on the transient
curves and assuming a limitation of the permeation flux by the diffusion only, she identified a diffusion coefficient
value lower than the literature ones and an apparent activation energy of hydrogen diffusion of 150 kJ mol?,
much higher than those corresponding to hydrogen diffusion in the literature (around 38 + 5 kJ mol* [2,140-
147]). Consequently, Aufore’s results tend to indicate that an interface step slower than diffusion might be rate-

limiting.

In order to identify more clearly the rate-limiting steps of hydrogen permeation through a Zircaloy-4 specimen,
the present study used deuterium (D=?H) as a non-radioactive hydrogen isotopic tracer and a dedicated
permeation device. This device was operated in the 623 K — 773 K temperature range and permitted
simultaneous recording of both absorption (entry side) and desorption (exit side) kinetics. The quantification of
the corresponding kinetics constants was also carried out and compared with the ones obtained by thermal

desorption of precharged specimens in both permeation and TDS devices [197,198].

Il EXPERIMENTAL PROCEDURE

lll.L1  Material and specimen preparation

Two sheets of recrystallized Zircaloy-4 alloy supplied by Framatome were used in this study: one 0.45-mm thick
and one 1 mm-thick. The chemical composition of the ingot is given in Table 3.10. The initial hydrogen
concentration was determined by the inert-gas melting extraction technique (using thermal conductivity in a
Galileo G8 from Bruker) and was around 25 + 5 wt.ppm. Disc shape specimens with a diameter equal to 19 mm
were cut from the sheet. The surfaces of the specimens were ground with SiC emery paper up to grade P2000
then cleaned in deionized water and finally rinsed in acetone-ethanol solution and dried in air. The final thickness
of the specimens was around 0.40 mm for the initial 0.45-mm thick and 0.95 mm for the initial 1 mm-thick. Some
of these as-prepared specimens were used directly in the deuterium permeation device presented in section
I11.3, some others were charged in hydrogen and deuterium as described in section Ill.2 and then used for the

desorption study in the permeation device (see section Il.3) or the TDS device (see section 111.4).

Table 3.10. Chemical composition of the studied Zircaloy-4 ingot.

. Fe Cr Sn (0] C
Alloying elements zr
(wt.%) (wt.%) (wt.%) (wt.%) wt.ppm
Zircaloy-4 0.19-0.21 0.11 1.31-1.35 0.11-0.12 118-129 Bal.
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1.2  Hydrogen and deuterium cathodic charging

As described in the previous section, some specimens were hydrogen and deuterium charged before being used
for the desorption study. The cathodic charging assembly consisted of a platinum counter electrode serving as
an anode and the sample to be charged acting as a cathode. The solution used was sulphuric acid H2SO4 at 0.05
mol L't in a mixture of D0 and H:0. To facilitate the protons reduction, a cathodic current density of -7.5 mA cm’
2 was imposed by a galvanostat at the working electrode. Charging was performed at 353 K and lasted 13 h. In
order to homogenize the distribution of hydrogen and deuterium in the samples (not achieved directly after
charging due to the formation of a hydride layer) an annealing treatment was carried out in vacuum (107 mbar)
at 673 K during 5 hours. The final hydrogen and deuterium concentrations, quantified by TDS, were [H] = 118
wt.ppm (770 mol m3) and [D] = 114 wt.ppm (372 mol m™3), respectively.

lll.3 Deuterium permeation device

Figure 3.30 shows a schematic representation of the deuterium permeation device made of austenitic stainless

steel developed at CEA for the present study. It is divided into three main parts: the injection system, the

upstream compartment and the downstream compartment. The sample separates these two compartments.

Heater bands

Mass flow Pressure Safety capsule containing N,

controller gauge

Gas cylinder Mass

i
containing D, A spectrometer
Valve ’

Pump Sample

Pump

! | !
Injection system Upstream compartment Downstream compartment

Figure 3.30. Schematic representation of the deuterium permeation device.

The tightness at the sample was ensured by a stainless steel VCR connector which isolates the upstream and
downstream compartments from the atmosphere of the safety capsule containing 1.5 bar of N> (see Figure 3.30).

A cross-sectional view of this clamping assembly is presented in Figure 3.31.
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Sample /

Figure 3.31. A cross-sectional view of the sample clamping assembly in the VCR connector ensuring the
tightness of the upstream and downstream compartments.

The desorption flux of the deuterated molecules was measured by a Transpector 2 (INFICON™) mass
spectrometer in the dynamic vacuum compartment (10”7 mbar) located downstream of the sample. Calibrated
%H; leaks and the downstream surface area of the sample (S in cm?) were used to convert the ionic currents (in

A) corresponding to HD and D2 species into molar flux of 2H (in molpcm™ s1).

Concerning initially uncharged specimens, once the desired temperature was reached and stable, a determined
amount of deuterium gas D2 was injected in the upstream compartment through the mass flow controller. The
injection valve was then closed and the progressive pressure drop in the upstream compartment was recorded
in order to quantify the absorption of deuterium by the upstream surface of the specimen. Knowing this surface
area (S in cm?), the pressure of D2 at the end of the injection stage (Po in Pa) indicated by the pressure gauge and
the corresponding D amount (no in molp) indicated by the mass flow controller, the pressure (P in Pa) evolution

with time (t in s) was converted into an absorption flux in molo cm™ s by equation (3.33).

ng dpP

Ty dt (3.33)

Paps =

As the duration of the injection was short in comparison to the duration of the absorption (see below), the
potential absorption of deuterium during the injection was neglected. Using a stainless steel disc in place of a
Zircaloy-4 sample in the same testing conditions resulted in a 500 times lower absorption flux; consequently, the
absorption of deuterium by the stainless steel device was also neglected with regards to absorption by the

specimen.

Permeation tests were carried out on the uncharged specimens in this device according to the following protocol:

1. Heating at a 10 K min! rate up to 773 K followed by a 2-hours isothermal plateau while continuously
pumping under secondary vacuum in the two compartments in order to dissolve the native oxide layer
on both sides;

2. Firstinjection into the upstream compartment of a D2 amountin the 0.5 —0.6 mLntr range (NTP meaning
normal temperature and pressure, i.e. 273.15 Kand 101.325 kPa) with an injection rate of 1 mLnte min™?;

3. Restarting secondary pumping in the upstream compartment as the deuterium amount absorbed by

the sample equalled to 93 wt.ppm ;
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4. Two hours after the first injection, second injection in the upstream compartment of the same D2
amount;

5. Restarting vacuum pumping in the upstream compartment as a second deuterium amount of 93 wt.ppm
was absorbed by the sample;

6. Isothermal plateau during 1 hat 773 K;

7. Succession of six temperature stages, each lasting 2 h, at 723 K, 673 K, 623 K, 673 K, 723 Kand 773 K in

this order.

The first part of this protocol (steps #1 to #6) was meant to determine the permeation rate-limiting steps and
the relation between the desorption and the absorption flux at 773 K, whereas the second part (step #7) aimed

at quantifying the temperature effect on the desorption flux.

As it addressed the desorption process only, the test protocol used for the hydrogen and deuterium precharged
specimens was simpler than the one used for uncharged specimens. It consisted in a succession of four stages at
623 K, 673 K, 723 Kand 773 K, each lasting 2 h and carried out under secondary vacuum on the both sides of the

sample.

1.4 Thermal Desorption Spectrometry (TDS)

The Thermal Desorption Spectrometry technique was used to determine the hydrogen and deuterium desorption
kinetics of the precharged samples. Each specimen was inserted in a quartz tube under secondary vacuum (10°®
— 107 mbar) surrounded by a cylindrical furnace. The tube was coupled to a Transpector 100-M (INFICON™)
guadrupole mass spectrometer. During heating, desorbed species are ionized, separated, detected and counted
by the mass spectrometer. The calibration procedure to convert the ionic currents into molar flux was the same
as the one used for the permeation device (see previous section). The only differences were the value of the
sample desorption surface area and the calibration factor. The desorbed hydrogen and deuterium amounts were
estimated by integrating the calibrated signals as a function of time. The same succession of temperature stages
as the ones chosen for the desorption study in the permeation device was applied: 623 K, 673 K, 723 Kand 773

K, each lasting 2 h.
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IV RESULTS AND DISCUSSION

IV.1 Deuterium permeation through uncharged specimens

IV.1.1 Identification of the permeation rate-limiting steps at 773 K

Figure 3.32 compares the deuterium absorption flux deduced from pressure variation in the upstream
compartment (black line) at 773 K and the total deuterium desorption flux (HD + D2) obtained from the mass

spectrometer in the downstream compartment (red crosses), during both D2 injections and absorption stages.
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Figure 3.32. Comparison between the total deuterium desorption flux (D2 and HD, red crosses, left ordinates)
and the deuterium absorption flux (D2, black line, right ordinates) at 773 K during the first six stages of the

permeation testing protocol (circled numbers).

A small delay between the start of absorption and the detection of desorption was observed. This delay will be
analysed more precisely in the following paragraph. During the absorption phase, the desorption flux increased.
By the time of the vacuum pumping (step 3 or 5) in the upstream side, the desorption flux was almost constant.
At 773 K, the absorption flux was around 10 — 10° molpo cm2 5! (black line) and the desorption flux was near 10°
11— 10" molp cm™? s? (red crosses). The absorption was three orders of magnitude faster than the desorption
process. The absorption step was therefore not rate limiting. The amount of deuterium desorbed during four
hours was equal to 39 mol m3, whereas the amount of absorbed deuterium was equal to 606 mol m™. Figure
3.32 also indicates that, after the second injection, the desorption flux increased and was multiplied by four while
the absorbed amount was only doubled. This is consistent with a rate-limitation of the permeation by the

recombination step on the desorption surface. This point will be discussed in details below. The absorption was
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faster during the second injection than during the first one, probably due to changes in the absorption-side

surface state.

Figure 3.33 shows the delay between the start of the first D2 injection and the onset of the desorption.
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Figure 3.33. Comparison of the deuterium desorption flux (red crosses) and the deuterium pressure in the
upstream side (black line) at 773 K at the beginning of the first deuterium injection showing a desorption delay

of about 50 s.

This delay, estimated to 50 seconds, likely corresponded to the time needed by deuterium atoms to diffuse from
the absorption surface to the desorption surface. To verify this hypothesis, similar deuterium permeation
experiments were carried out on 1-mm thick Zircaloy-4 samples. The desorption delays, also called time to break
through, obtained for the two investigated thicknesses (0.4 mm and 1 mm) are gathered in Table 3.11. Table
3.11 also indicates the order of magnitude of the deuterium diffusion coefficient in Zircaloy-4 deduced from

equation (Eg.3.34) and from the desorption delay (d in s) and the sample thickness (x in m).

D=2 (m?s? (Eq.3.34)

Table 3.11. Desorption delay and corresponding deuterium diffusion coefficient D in the metal determined at

773 K for 0.4-mm and 1-mm thick Zircaloy-4 samples.

Thickness (mm) Desorption delay (s) D (m?s?)
0.4 50 + 30 (1.3+1.0)10°
1 250 +£100 (1.2+0.7)10°

146



As expected, the delay increased with the sample thickness and similar values of the diffusion coefficient were
obtained for both thicknesses. These values are quite close and even slightly higher to that found in the literature:
5.7+4.310%° m?s? [2,140-147] (equation (Eq.3.32)) at 773 K. The desorption delay is thus undoubtedly due to
the diffusion of deuterium across the sample. No additional delay due to a potential surface barrier was

observed, in accordance with the absence of oxide.

As the diffusion delay was short in comparison to the absorption duration (especially the first absorption) and as
the desorption flux was negligible in comparison to the absorption flux, the distribution of deuterium in the
sample was assumed to be homogeneous. A good estimation of the concentration of deuterium in the sample
during the experiment could therefore be obtained by the ratio of the difference between the absorbed and the
desorbed amounts to the sample volume (in mol m3) or to the sample mass (in wt.ppm). Please note that after
the deuterium absorption phases, when the upstream compartment was under vacuum, desorption took place
on both sample sides. Consequently, the actual amount of desorbed deuterium was twice the one detected by

the mass spectrometer.

As shown in Figure 3.29, the deuterium desorption process consists of two steps: the deuterium passing from
subsurface sites to surface sites as adsorbed species (reaction R.3.1) and the surface recombination into

deuterium molecules (reaction R.3.2).

Di metal D (R.3.1)

kdes

2D_g — D, + 2s (R.3.2)

One of these two steps limited the deuterium permeation flux. Depending on the rate-limiting step, the
desorption flux can be expressed differently. The desorption flux will be expressed in molp m? s unit.

In the case of a limitation by reaction R.3.1, the deuterium desorption rate would be given by the following
expression considering a negligible reverse reaction and the surface recombination reaction R.3.2 at equilibrium

(Eq.3.35):

kSu - -
"2 [Di_metal] (molo m2 s1) (Eq.3.35)

@Pp, =

where [Di,metal] represents the concentration of interstitial deuterium in the metal (mol m3) and k., the

reaction rate constant (m s%).
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In the case of a kinetic control by reaction R.3.2 and assuming a negligible reverse reaction (no contribution of
adsorption from vacuum) and the reaction R.3.1 at equilibrium, the deuterium desorption rate would be

expressed by the following formula (Eq.3.36):

2
¢p, =2 Kaes [Di_metal] (molp m?s7) (Eq.3.36)

with kg, is the desorption rate constant expressed in m* molp™ s,

When both hydrogen and deuterium are present in the metal, the HD desorption flux would then be given by

equation in the case of a limitation by reaction R.3.2 (Eq.3.37):

@up = Kaes [Di_metal] [Hi_metal] (molo m?s) (Eq.3.37)

where [Hi_metal] is the concentration of interstitial hydrogen in the metal (mol m-3).

Figure 3.34 compares the D2 and HD desorption fluxes as a function of the deuterium concentration during the

first absorption phase.
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Figure 3.34. (a) HD desorption flux as a function of the deuterium concentration; (b) D2 desorption flux as a
function of the deuterium concentration; (c) D2 desorption flux as a function of the square of the deuterium

concentration during the first absorption phase.

Figure 3.34 reveals that the D2 desorption flux was proportional to the square of the deuterium concentration,
whereas the HD desorption was directly proportional to the deuterium concentration. These relations
correspond to equations Eq.3.36 and Eq.3.37 and contradict equation Eq.3.35, which means that the surface
recombination was clearly the rate-limiting step of the permeation process. From equation Eq.3.36 the

desorption rate constant k ., was deduced and was equal to 5 10"2* m* molp® s at 773 K.

After the second Dz injection, a deviation from linearity is observed on the Figure 3.35. This deviation may be
caused by the fact that the hypothesis of a homogeneous distribution of deuterium in the sample (used for the

concentration estimation) was not valid anymore due to a quicker absorption (Figure 3.32).
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as a function of the deuterium concentration during the two absorption phases.

Figure 3.36 presents the HD and the D2 desorption flux as well as the total deuterium desorption flux (sum of the

HD and D2 desorption fluxes) and the deuterium concentration during the first absorption phase at 773 K.
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Figure 3.36. Comparison between the total deuterium (black curve), HD (green curve) and D2 (blue curve)

desorption flux and the deuterium concentration (yellow crosses).

During the elaboration process, a low hydrogen amount is absorbed by the metal leading to an initial hydrogen
concentration ([Hi_metal]) of around 25 + 5 wt.ppm (163 mol m=3). Figure 3.36 shows that deuterium mostly
desorbed as HD molecules during the first quarter of an hour. Deuterium then mostly desorbed as D». The ratio

of deuterium flux between D2 and HD was 1.8 after the first absorption phase and 3.3 after the second one.
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The desorption rate constant was function of the temperature according to the following formula (Eq.3.38):

kges = ko5 €Xp (— %) (Eq.3.38)

RT

with Eag,, the activation energy of desorption (J mol?), k3., the pre-exponential factor (m* molp™ s%), T the
temperature (K) and R the ideal gaz constant (8.314 J K mol?). The parameters of the recombination rate

constant {k°ges, Eades} Will be determined during the succession of isotherms at 723 K, 673 K and 623 K.

IV.1.2 Identification of the permeation rate-limiting steps at 773 K

Figure 3.37 shows the deuterium desorption flux from a 0.4-mm thick Zircaloy-4 sample during the temperature
decrease from 773 K down to 623 K with two-hour isothermal steps every 50 K. Same experiment was realized

on 1-mm thick Zircaloy-4 but the results were not presented in this paper.
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Figure 3.37. Desorption flux of total deuterium (black curve), HD (green curve) and D2 (blue curve) as a function
of time after two Dz injections at 773 K, 2 hat 723 K, 2 h at 673 Kand 2 h at 623 K from a 0.4-mm thick Zircaloy-

4 sample.

A strong dependence of the desorption fluxes on the temperature is observed. At each temperature, the
desorption fluxes stabilized around one hour after a transient regime. The value of the desorption kinetics
constant kqes derived from these stabilized fluxes are reported in Figure 3.38 for both 0.4 and 1 mm-thick samples,
considering equations (Eq.3.36) and (Eq.3.37) rule desorption. The desorption fluxes studied here are those
obtained in temperature decrease (as in Figure 3.37) and in temperature increase (not shown). The concentration

of interstitial deuterium in the metal is determined at all times by correcting the amount of deuterium desorbed.
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Figure 3.38. Arrhenius diagram of the desorption constant kqes as a function of 1/T for thin (circles) and thick
(diamonds) samples by lowering the temperature (773 K = 623 K) and increasing it (623 K = 773 K) with error

bars corresponding to the dispersion of desorption fluxes obtained on several samples.

As expected, the desorption rate constant values associated to both thickness values were quite close. The
apparent activation energy for desorption (Eq.3.38) was in the range of 140 + 10 kJ mol? (circles) and 180 * 15
kJ mol! (diamonds) for the 0.4-mm and the 1-mm thick samples, respectively. Desorption fluxes obtained during
the decreasing temperature plateaux (773 K = 623 K) were identical to the ones obtained during the increasing
temperature plateaux (623 K = 773 K). This indicates that the potential modifications of the samples during the
thermal cycle were reversible. A strong disparity in the kses desorption constants was observed between different
permeation experiments due to a high variability in the obtained desorption fluxes (around one order of
magnitude). Moreover, these activation energy values are much lower than the one corresponding to the
desorption of the hydrogen originated from the elaboration process determined by TDS in our previous work at
temperatures above 823 K (290 * 10 kJ mol™?) [197]. In order to investigate the origin of these discrepancies,
additional experiments were carried out on hydrogen and deuterium precharged 0.4 mm-thick samples in both
the permeation device and the TDS device. The corresponding results and discussion are presented in the next

section.

IV.2  Hydrogen and deuterium desorption from precharged specimens

After cathodic charging, the hydrogen and deuterium concentrations in the samples were equal to 770 mol m3

and 372 mol m3, respectively (see § 3.2). As the hydrogen concentration in the metal was higher than the
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deuterium concentration, the deuterium desorption rate constant kdes was deduced from the obtained HD flux
following equation (Eq.3.37) rather than from the D2 flux. Two precharged samples were studied by thermal
desorption and permeation under the same conditions: a succession of four steps, each lasting 2 h, at 623 K, 673
K, 723 K and 773 K. Consequently, the native oxide was present on the desorption surface at the beginning of
these experiments contrarily to the case of the uncharged specimens tested in the permeation device presented
in the section 4.1. To study the potential influence of the clamping assembly used in the permeation device
(Figure 3.31) on the deuterium desorption, a precharged sample clamped in such an assembly was also tested in
the TDS set-up. The desorption constant kqes values obtained during these experiments are plotted as a function
of 1/T in Figure 3.39. Previous results obtained by hydrogen thermal desorption at higher temperatures [197]
are also included in Figure 3.39. The slope of the kdes lines in Figure 3.39 gives the apparent activation energy of

the deuterium desorption, Eaqes, which are reported in Table 3.12.

YT (KY
0,010 00011 00012 00013 00014 00015 00016 0,0017
1E-06 . . . . . .
1E-07 E

1E-15 I I ! I ! I

873 823 773 723 673 623
T(K)
Prehydrided Zy4 - Deuterium permeation device (623 K --> 773 K)
X Prehydrided Zy4 - Clamping assembly inside TDS device (623 K --> 773 K)
O Prehydrided Zy4 - TDS device (623 K --> 773 K)
# Uncharged Zy4 - Deuterium permeation device (773 K--> 623 K-> 773 K)
Juillet (2019) (T > 823 K)

Figure 3.39. Arrhenius plot of the desorption constant kaes for all experiments and comparison with our
previous work [197] (empty green circles).
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Table 3.12. Activation energy of the deuterium desorption rate constant for uncharged and precharged 0.4 mm-
thick samples for temperatures between 673 Kand 773 K.

Precharged / Uncharged Uncharged Precharged Precharged Precharged
Clamped / Unclamped Clamped Clamped Clamped Unclamped
Device Permeation Permeation TDS TDS
Empty blue
Symbol in Figure 11 Black diamonds | Yellow triangles Red crosses
squares
Eddes (k) mol?) 140 £10 150 150 240

Despite some discrepancies in the desorption flux values obtained from one sample to the other, similar apparent
activation energy values were obtained in the 623 K - 773 K temperature range, for clamped specimens, in both
the permeation device and in the TDS device, whatever the thermal cycle (increasing temperature plateaux or
decreasing temperature plateaux first). Therefore, the presence or absence of native oxide did not seem to affect
this apparent activation energy. A much higher Eaqes value was obtained for the unclamped specimen tested in
the TDS device. The significant effect of clamping the specimen on the hydrogen desorption flux may be due to
the induced stress and deformation in the sample. The thermal expansion coefficient of stainless steel is indeed
different from the Zircaloy-4 one. Thermal expansion is anisotropic for the Zircaloy-4 alloy. The thermal
expansion coefficient in the <a> and <c> direction of the hexagonal lattice of the a-Zr matrix is equal to 4.9 10°®
K*and 12.6 10 K* respectively [207], while the isotropic thermal expansion coefficient of the stainless steel is
much higher and about 17 10° K! [208]. Consequently, tensile deformations around a few 1073 and
corresponding stress of a few hundreds of MPa could be induced by the clamping assembly to the sample during
heating from ambient temperature up to desorption temperature. Such stress and strain (elastic and plastic)
apparently increased the surface recombination rate, probably by modifying the surface state. A residual
deformation of the samples after clamping and testing was noticed, which is consistent with this interpretation.
In addition, the finding of a slightly lower activation energy for the 0.4 mm-thick sample (140 = 10 kJ mol?)
compared to the 1 mm-thick (180 + 15 kJ mol) sample is consistent with the assumption of stress and strain
imposed by the permeation device. The smaller the thickness of the sample, the more the surface state is
modified, causing a desorption increase. Some modifications of the permeation device are under progress in
order to control precisely the stress and strain imposed to the sample during the experiments and quantify this

effect.

The results obtained in the TDS device on the unclamped precharged sample also suggest a slight decrease of
the apparent activation energy towards the lower temperatures (empty blue squares in Figure 3.39). For
temperatures above 773 K, the corresponding desorption rate constant value are similar to the one obtained in
our previous study [197] (empty green circles in Figure 3.39) during which an activation energy in the range of

290 * 10 kJ mol™ was identified.
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VvV CONCLUSION

The deuterium permeation through unoxidized Zircaloy-4 specimens was studied using deuterium permeation

experiments in association with thermal desorption spectrometry of hydrogen and deuterium precharged

specimens. The following conclusions have been drawn from the results of these investigations:

Vi

At 773 K, the permeation flux was proportional to the square of the deuterium concentration in the
alloy indicating that the permeation through the unoxidized metal was rate-limited by the surface
recombination reaction: 2D s = D2 + 2s.

At 773 K, the short delay between the beginning of deuterium molecules absorption and the onset of
deuterium molecules desorption corresponded to the diffusion of deuterium atoms through the
samples, which confirmed the absence of additional diffusion barrier during the permeation
experiments.

The native oxide does not seem to limit the desorption rate in the 623 K- 773 K temperature range.

In the 623 K - 773 K temperature range, clamped specimens exhibited an apparent activation energy for
the deuterium desorption of 140 + 10 k) mol, whereas unclamped stress-free specimens exhibited an
apparent activation energy around 240 kJ mol™. The stress and strain induced in the specimens by the
clamping and the thermal expansion discontinuity apparently increased the desorption rate around 600

— 700 K in comparison to stress-free specimens.
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3.4 Conclusion

Ce chapitre, dédié aux alliages de zirconium non oxydés, a permis de déterminer |'étape cinétiquement limitante
des processus de désorption et de perméation de I'hydrogéne et de quantifier les constantes cinétiques

associées.

Le processus de désorption de I’hydrogene du Zircaloy-4 est une succession de plusieurs étapes : diffusion de
I’hydrogéne dans le métal, passage de I’hydrogéne des sites de subsurface aux sites de surface et recombinaison

surfacique en molécule de H..

Pour simuler les cinétiques de désorption de I'hydrogene en conditions non isothermes, un modéle numérique
par éléments finis a été développé avec le code Cast3M. Il ne considére qu’une étape de surface et regroupe de
facto les deux étapes interfaciales précédentes. La simulation a permis de démontrer que I'étape de
recombinaison de surface est cinétiquement limitante. Le flux de désorption est donc proportionnel au carré de

la concentration en hydrogeéne (Cy,) et dépend également d’une constante de désorption (K’ 4e5) selon I’'Eq.3.39.

, 2
@, = K aes(Ch,) (mol m2 s1) (Eq.3.39)

En couplant le modéle Cast3M avec la plateforme d’optimisation URANIE, la constante K’ ;.; a pu étre quantifiée.
Elle s’exprime en fonction de I’énergie d’activation apparente Eades, qui est en réalité la somme de la constante
cinétique et de I'enthalpie de réaction de I'étape de passage des sites de subsurface aux sites de surface, comme
suit (Eq. 3.40) :

K gos = 7,26 .10710 exp (Eades (132.107 - %)) (m* mol ™ sY) (Eq.3.40)

La valeur optimisée de I'énergie d’activation déterminée avec le couplage Cast3M — URANIE est de 290 + 10 kJ

mol ™.

L'étude de désorption de I'hydrogene de I'alliage M5framatome @ également montré en couplant données
expérimentales et simulation numérique, un processus de désorption de I'hydrogéne limité par I'étape de
recombinaison surfaciqgue avec la méme valeur de constante de désorption k';.s que celle du Zircaloy-4
(Eq.3.40). Toutefois, le suivi de la cinétique de désorption de I'hydrogene par spectrométrie de désorption
thermique et celui de I’évolution microstructurale du Mb5framatome par calorimétrie lors d’'une rampe en
température a révélé que, lors du processus d’élaboration de I'alliage, une partie de I’hydrogene initialement
absorbé (hydrogéne d’élaboration) était piégée par les précipités riches en niobium. Lors de la montée en
température, la libération de I’hydrogéne des précipités semble étre pilotée par la dissolution de ces derniers.

La vitesse de désorption de I’hydrogene devient en effet maximale lorsque la dissolution des précipités est totale.
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L'alliage Zr-2.5%Nb, tout comme le Mb5kamatome, présente des précipités riches en niobium qui piegent
I’hydrogéne lors de son processus d’élaboration. La réalisation de chargement gazeux en deutérium de ces deux
alliages a 873 K pendant 1 h permettant I'absorption de 100 ppm mass. D ne se traduit pas par un piégeage
significatif du deutérium par ces précipités. Celui-ci reste uniquement en solution solide ce qui suggére une
énergie d’activation de piégeage tres élevée et une constante de vitesse de piégeage tres faible a la température

du traitement thermique réalisé.

Concernant le mécanisme de perméation de I’'hydrogene a travers un alliage de Zircaloy-4 non oxydé, en plus
des étapes de diffusion et de désorption, s’ajoute le processus d’absorption de I’"hydrogene. Un banc d’essai de
perméation gazeuse du deutérium, spécialement développé pour la thése, a permis I’étude du processus complet
de perméation pour des températures comprises entre 623 K et 773 K. Les étapes d’absorption et la diffusion du
deutérium dans le métal se sont avérées trés rapides par rapport a I'étape de désorption. A 773 K, le flux
d’absorption est de I'ordre de 10% — 10®° molpo cm™ s et le flux de désorption de 10! — 102 molpo cm? s, Le
coefficient de diffusion de I'espéce hydrogéne dans I'alliage Zircaloy-4, déterminé dans nos conditions d’essai,
est en accord avec les données de la littérature (10° m? st 3 773 K). A 773 K il a été montré que le flux de
perméation est proportionnel a la concentration en deutérium dans I’alliage au carré : la cinétique de perméation
du deutérium est donc également limitée par I'étape de recombinaison de surface. La réalisation d’isothermes
successives entre 623 K et 773 K en augmentant et en diminuant la température a mis en évidence I'absence

d’influence de I'oxyde natif en surface sur la cinétique de désorption du deutérium.

En comparant les flux de désorption obtenus dans le dispositif de perméation gazeuse et le dispositif de TDS a
partir d’échantillons préchargés cathodiquement en deutérium, I’énergie d’activation apparente de la désorption
s’est avérée étre dépendante du dispositif d’essai. La différence d’énergie d’activation entre les deux dispositifs
a été interprétée par la mise sous contrainte de I'éprouvette lors de I'essai de perméation qui résulterait de la
différence de coefficient de dilatation thermique entre I'échantillon en Zircaloy-4 et le dispositif en acier
inoxydable. Pour un échantillon contraint, I'énergie d’activation est de 140 + 10 kJ mol? et en I'absence de
contraintes extérieures de 240 kJ mol?. L’application d’une contrainte et d’'une déformation induit ainsi une
augmentation du flux de désorption en particulier a basse température. L’origine de I'augmentation du flux est
en cours d’investigation et pourrait étre due soit a une augmentation de la probabilité de rencontre des atomes
engendrant de ce fait une diminution de I'énergie d’activation de la désorption soit a une diminution de la

barriére énergétique du passage de I’hydrogene de la subsurface a la surface.
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CHAPITRE 4 : DESORPTION DES ESPECES HYDROGENEES DANS LES
ALLIAGES DE ZIRCONIUM OXYDES
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4.1 Introduction

Apres avoir étudié un systéme simplifié a savoir le métal « nu » sans oxyde, nous nous sommes intéressés a la
désorption de I’'hydrogéne en présence d’une couche d’oxyde en surface des alliages de zirconium. Ce systéeme
réactionnel est clairement plus représentatif de la situation réelle des gaines en réacteur puisqu’en conditions
nominales de fonctionnement des REP (milieu primaire a 598 K et 155 bars), l'interaction entre les gaines de
combustible en alliage de zirconium et le milieu primaire entraine la formation d’un film d’oxyde, processus au
cours duquel la gaine absorbe également une fraction d'hydrogéene produit par la réduction de I'eau. Comme
détaillé dans le chapitre bibliographique (cf. paragraphe 1.2 du Chapitre 1), la cinétique d’oxydation des alliages
de zirconium en milieu REP se décompose en deux phases : régime pré-transitoire et régime post-transitoire [75].
Le régime pré-transitoire se caractérise par la formation d’'une couche d’oxyde dense et protectrice freinant
I'accés de I'oxygene vers l'interface interne métal/oxyde. Au-dela d’une certaine épaisseur critique, la couche
d’oxyde perd partiellement son caractére protecteur avec le développement d’un réseau de pores ou de fissures
[76—78]. L'oxyde est alors subdivisé en deux sous-couches, I'une externe plus ou moins poreuse et une sous-
couche interne théoriquement protectrice, celles-ci ayant des perméabilités différentes vis-a-vis de I’'hydrogene.
D’apreés la littérature, cette transition cinétique semble se produire en réacteur pour une épaisseur d’oxyde
d’environ 1,7 — 1,8 um pour le Zircaloy-4 et pour une épaisseur de 3 —4 um pour l'alliage Zr-1Nb [84,85]. Seules

des oxydations en régime pré-transitoire ont été réalisées durant cette théese.

Ce chapitre a pour objectifs d’établir un mécanisme de désorption de I'hydrogene en présence d’une couche

d’oxyde et de quantifier les constantes cinétiques intervenant au cours de ce processus.
La démarche adoptée pour appréhender ce processus complexe de relachement a été la suivante.

Dans un premier temps, dans la continuité de I'étude sur le métal non oxydé, la cinétique de désorption de
I’hydrogéne d’élaboration de I'alliage a travers une couche d’oxyde élaborée sous atmosphere séche Ar-20%0:
a été étudiée en rampe de température par Spectrométrie de Désorption Thermique. Cette étude, présentée
dans la premiere partie de ce chapitre, a fait 'objet d’'un article paru dans Corrosion Science portant
spécifiquement sur I'alliage Zircaloy-4 et intégré tel quel dans cette section [198]. Une étude analogue mais

moins approfondie sur I’alliage M5framatome Y €st intégrée.

La deuxiéme partie de ce chapitre est consacrée a I'étude des cinétiques de désorption de I'hydrogene en
présence d’oxydes de surface formés dans des conditions représentatives de celles des REP. Les cinétiques ont

dans ce cas été obtenues en conditions isothermes sur :

1. Des échantillons chargés par voie cathodique puis oxydés en conditions représentatives de celles des
REP;
2. Des échantillons oxydés en conditions REP aprés chargement gazeux en D3 ;

3. Des échantillons chargés cathodiquement puis oxydés en vapeur d’eau.
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La derniere partie de ce chapitre est consacrée a l'influence du milieu de corrosion sur la perméabilité des

couches vis-a-vis de la désorption de I’"hydrogéne.

4.2 Alliages de zirconium oxydés en atmosphére seche Ar-20%0; : désorption de I’hydrogéne

d’élaboration au cours d’une rampe de température

De nombreux auteurs ont observé un effet barriére de la couche d’oxyde a la désorption de I'hydrogene
[121,143,156-159,161,209]. L’article présenté par la suite avait de ce fait pour vocation, d’une part, de confirmer
ou d’infirmer cette fonction « barriere » et, d’autre part, de déterminer I'étape cinétiquement limitante du
processus de désorption de I’hydrogene de I'alliage en présence d’une couche d’oxyde d’épaisseur controlée au
cours d’une rampe en température sous vide en utilisant la technique de TDS. Cependant, comme nous |'avons
déja montré dans le Chapitre 3, a haute température ou durant de longues isothermes, la diffusion de I'oxygene
dans le métal sous-jacent se traduit par la dissolution progressive de I'oxyde dans l'alliage [161,162]. Cette
dissolution est due a la différence de potentiel chimique de I'oxygene entre |'oxyde et le métal et est renforcée
par la grande solubilité de I'oxygéne dans le zirconium [114]. En conséquence, la dissolution de I'oxyde est un
paramétre clé a prendre en considération lors de la désorption de I’hydrogéne d’un alliage oxydé. Dans I'article
exposé dans le paragraphe suivant, ce processus de dissolution de I'oxyde en rampe de température a été suivi
par microscopie électronique a balayage et simulé par éléments finis avec I'outil Cast3M. Conformément a la
littérature, la couche joue un role barriére sur la désorption de I’hydrogene. Cet article montre que le processus

de relachement ne se déclenche réellement qu’apres dissolution de la couche.

A la suite de cet article, une étude complémentaire sur I'alliage M5framatome @ été menée dans les mémes
conditions d’oxydation en Ar-20%0: et de désorption en TDS afin d’étudier un potentiel effet des éléments

d’addition sur la perméabilité des couches d’oxyde formées.
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4.2.1 Article 4 : Effet de I'oxydation sur la désorption de I’'hydrogéne du Zircaloy-4

Effect of a pre-oxidation on the hydrogen desorption from Zircaloy-4
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I ABSTRACT

During the transport of nuclear spent fuel, part of the tritium formed by ternary fission in core of nuclear reactors
is susceptible to desorb from the oxidized cladding. This study aimed at identifying the rate-limiting step in the
hydrogen desorption process from pre-oxidized Zircaloy-4 specimens. Controlled-thickness oxide scales shifted
the hydrogen desorption from the alloy towards higher temperatures during a temperature ramp under vacuum.
Scanning electron microscopy observations and finite elements modelling of the oxide layer dissolution led to
the conclusion that, in such conditions, hydrogen desorption from the alloy was controlled by the oxide

dissolution kinetics.

Il INTRODUCTION

Under normal operating conditions in nuclear pressurized water reactors (PWRs), the external surface of
zirconium alloy fuel cladding is exposed to primary water and continuously oxidized, process during which the
cladding absorbs a fraction of the hydrogen produced by water reduction. In the fuel rod, ternary fission

occurring within the uranium oxide fuel leads to the formation of tritium. The inner surface of the cladding is also
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oxidized by initial residual water and by the uranium oxide [1]. During the transport of spent fuel, part of this
hydrogen and tritium may desorb from the cladding, which implies safety concerns. A closer understanding of
the associated hydrogen species transport phenomena, especially the influence of an oxide layer on the tritium
desorption from the cladding, is a keystone for a better estimation of potential tritium release. The aim of the
present study, in the long term, is to identify and quantify the rate-limiting step in the desorption process of
hydrogenated species from usual cladding materials such as Zircaloy-4 (referred to as Zy4 thereafter).
A first study was realized on an unoxidized Zy4 sheet, a less complex system [197]. We demonstrated that
hydrogen desorption kinetics from the metal was limited by its molecular recombination reaction on the surface.
It was then decided to study a more realistic system: the present work focuses on the influence of a pre-oxidation
on hydrogen desorption from a Zy4 sheet. Pre-oxidations were performed in a thermogravimetric device in dry
oxygen atmosphere to prevent hydrogen absorption during oxidation. The only source of hydrogen considered
here was internal hydrogen, coming from the material elaboration process.
The hydrogen release from the bulk alloy can be decomposed into five elementary steps, inspired by literature-
suggested physicochemical steps [170,210]:

6. Hydrogen diffusion through the alloy towards the metal/oxide interface, generally via interstitial sites

(2];
7. Integration into the oxide lattice (or into the grain boundaries of the oxide) by crossing the metal/oxide
interface;
8. Diffusion through the oxide towards the subsurface;
9. Passing from subsurface sites to surface sites as adsorbed species;

10. Final recombination into dihydrogen molecules and desorption from the oxide surface.

The hydrogen diffusion process through the a-Zr matrix has been widely investigated in the past leading to a
thorough  estimation of the hydrogen diffusion coefficient in the  zirconium alloys
[31,43,71,140,143,144,160,178]. Average diffusion coefficient of hydrogen through the a-Zr matrix deduced
from the references [31,43,71,140,143,144,160,178] is basically expressed as follows (Eq.4.1),

Dy zr = Djj 4 . exp (— g—;) = 1077, E’Xp(— 31(;()0> (m?s?) (Eq.4.1)
where D%,z englobes diffusion entropy change and jump probability, Ea corresponds to the migration enthalpy
(in J mol?), Tis the temperature (in K) and R the ideal gaz constant (8.314 J KX mol?).

Taking into account expression (Eq.4.1), our previous study [197] showed that the process of hydrogen
desorption from a sheet of unoxidized Zy4 alloy, occurring in the 773 — 1073 K temperature range, was not rate-
limited by the hydrogen diffusion step through the alloy.

Hydrogen diffusion mechanism in the oxide layer is widely discussed in the literature but the measured values of
hydrogen diffusion coefficients are very scattered and dependent on the experimental procedures, the analysis
techniques and the sources of hydrogen (absorption by water corrosion process, implantation, gaseous charging

into the alloy ...) that were used. This coefficient basically varies by many orders of magnitude, for example
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between 107 and 10* cm? s* at 573 K [121,155,158,160]. In any case, the apparent hydrogen diffusion rate
through the oxide scale is much lower than in the alloy.

Several authors observed a decrease of the hydrogen release rate due to the presence of an oxide layer on the
surface [121,143,156-159,161,209]. Chen [157], Wongsawaeng [159] and Roustila [209] were interested in the
hydrogen desorption from oxidized hydrides. Chen et al. [157] demonstrated, by comparing hydrogen thermal
desorption spectra (TDS) obtained on zirconium hydrides in two atmospheres (He and He-5%0.), that an oxide
layer composed of monoclinic ZrO2 and small amount of tetragonal ZrO1.ss acted as a very effective diffusion
barrier. Andrieu [161,162], who was interested in tritium permeation through Zy4 in primary water, concluded
that the tritium permeation rate-limiting step was the tritium transport through the oxide layer for experiences
carried out at 619 K during 252 days.

In addition, Andrieu [161,162] observed an oxide scale dissolution into the alloy during a temperature ramp or a
long isothermal treatment. This dissolution is due to the difference of oxygen chemical potential between the
oxide and the metal and is enhanced by the high solubility of oxygen in zirconium [114]. For example at 1123 K,
the atomic percentage of oxygen can reach 30%, and 29% around 670-770 K [16]. The concentration of dissolved
oxygen in the alloy beneath the oxide layer is thus around a few tens percent.

Greger [143] and Kunz [156] investigated the influence of dissolved oxygen on the tritium diffusion in Zircaloy-2.
They did not observe any significant deviation of the tritium diffusion coefficient in Zircaloy-2 for oxygen
concentrations ranging between 1000 and 11300 wt.ppm [143] and up to 10 at.% of dissolved oxygen [156].
Based on available literature data mentioned above, it seems now obvious that diffusion in the alloy itself,
containing oxygen or not, may clearly not be the rate limiting step in the desorption process of hydrogen from
an oxide-covered Zy4. Nevertheless, among the five potential rate-limiting steps enumerated earlier, the four
last points are still possible candidates and need to be investigated.

In the present study, the hydrogen desorption process through an oxide layer was studied during temperature
ramps under vacuum, following the same approach of Hirohata on TA6V alloy [211]. The aim was to determine
the rate-limiting step of the hydrogen desorption kinetics from an oxidized Zy4 specimen. To reach this goal, a
thermogravimetric analysis device was used to carry out oxidation in dry atmosphere (Ar-20%0>), then the
hydrogen desorption rate was quantified by TDS technique [136,179,197]. The oxide scale dissolution during TDS
temperature ramp was computed using Cast3M, the finite elements (FE) code developed at CEA [176,180]. The
oxide dissolution state was investigated by Scanning Electron Microscopy (SEM) analysis and via FE simulations,

which results were compared with TDS hydrogen desorption temperatures.
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Il EXPERIMENTAL PROCEDURE

IlI.L1  Material and specimen preparation

A 0.45-mm thick sheet of recrystallized Zy4 alloy supplied by FRAMATOME™ was used. The chemical composition
of the alloy is given in Table 4.1. Rectangular specimens (1 x 1.5 cm) were cut from the sheet to get one side
surface area of around 1.5 cm?. The surfaces were ground with SiC emery paper up to grade P2000. Additional
final polishing was done with % um diamond paste. The final thickness of the sample was around 350 um (0.35

mm).

Table 4.1. Chemical composition of the Zircaloy-4 alloy.

Alloying Fe cr Sn (0] C H 7
r
elements (wt.%) (wt.%) (wt.%) (wt.%) wt.ppm wt. ppm
Zircaloy-4 0.19-0.21 0.11 1.31-1.35 0.11-0.12 118-129 20-30 Bal.

.2  SEM characterization

The characterization of the samples was carried out with an Ultra 55 Zeiss™ Field Emission Gun SEM using the
secondary electrons detector. To prevent oxide scale degradation during preparation of the cross-sections, a gold
deposition was first performed with a Quorum Q 150 R ES metallizer (with a current intensity of 40 mA during 1
min) on specimens. Afterwards, the samples were electrochemically nickel-coated using a Watts bath at 323 K

with a cathodic current intensity equal to 10 mA during 5 min followed by 10 min at 100 mA.

.3  Thermogravimetric analysis

Oxidation was performed in a symmetrical microbalance Setaram™ TGA 16 apparatus (with a 10 g accuracy and
a flow rate inside each furnace of 1.25 L h'). Thermal cycle is composed of heating ramp at 50 K min™, a dwell at
the target temperature (623 K, 673 K and 773 K), the duration of the dwell depending on target oxide thickness
and thus the measured weight gain during experiment. Heating was under He atmosphere to limit significant
oxidation. Oxidation was performed under argon containing 20% O, introduced at the beginning of the thermal

dwell.

The TGA apparatus made it possible to accurately follow the oxide thickness evolution by monitoring the

sample’s weight gain using the CALISTO® software.
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1.4 Thermal Desorption Spectrometry

The kinetics of hydrogen desorption was determined by thermal desorption analyses. The thermal desorption
spectrometry set-up developed at the CEA used in this study was made of a quartz tube under vacuum (10 -
107 mbar) surrounded by a cylindrical furnace coupled to a quadrupole mass spectrometer (Transpector 100-M
INFICON™). By imposing an external temperature ramp (by means of the tubular furnace), the specimen was
heated up, desorbed species were then ionized, separated, detected and counted by the mass spectrometer.
Hydrogen species could therefore be detected and eventually quantified thanks to the deuterium (2H2)
calibration previously done. The investigated temperature ranged between 298 K and 1273 K. Data were

processed by TWare32° or FabGuard® Explorer software.

IV RESULTS AND DISCUSSION

IV.1 Oxidation kinetics

In order to study the influence of the oxide layer on the hydrogen desorption process, Zy4 sheets were oxidized
up to final oxide thicknesses varying in the 30 nm - 630 nm range.

For the lowest oxide thickness (some tens nanometers), thermogravimetric analysis in Ar-20%02 atmosphere
was performed at low temperature, at 623 K, while other specimens were oxidized at 673 and 773 K to reach
300-nm and 630-nm thick oxide layers, respectively. The different temperatures were chosen to form the desired
oxide thickness in reasonable time scales and minimize desorption of elaboration hydrogen from the alloy during
this step. It was indeed shown in [197] that below 800 K on bare Zy4, no (or very few) hydrogen desorption
occurred.

The mass variation with exposure time obtained in these conditions is shown in Figure 4.1.
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Figure 4.1. Specific mass variation of Zy4 specimens with oxidation time in Ar-20%0; at: 773 K (red curve), 673
K (black curve) and 623 K (blue curve).

For temperatures lower than 823 K, the oxide thickness (X in cm) can be deduced from the weight gain according
to the following formula (Eq.4.2) [97]:

Am
X = Mzroz s (Eq.4.2)
pPzroz Moz

where Mzo2 and Mo: are the molar masses of zirconia (123.2 g mol) and dioxygen gas (32 g mol?) respectively,

pzro2 the density of zirconia (5.68 g cm?3) and Am/s the mass variation per unit area (g cm™). The ratio Mzro2

PzZroz

corresponds actually to the molar volume, Ve, of zirconia (cm? mol ™).

Since the target, oxide thicknesses were relatively low compared to what is generally achieved in high
temperature oxidation studies, the reliability of the measurements was tested with respect with oxide growth
kinetics and compared with literature data. Such validation would allow the use of rapid calculations for the
dimensioning of the oxidation experiments to reach the desired oxide thicknesses in terms of temperature and

duration under Ar-20%02 atmosphere.

To this aim, experimental data were fitted using the kinetics law (Eq.4.3) for a mixed regime (diffusion - interface

reaction) suggested by Evans [212]:

k
de _ 1 _ p/z
m‘i%_@)
(kﬁk,, 2k Te

with kpthe parabolic rate constant for a diffusion rate limiting step (RLS), &7 the rate constant for an interface

(Eq.4.3)

reaction RLS and e the oxide thickness.
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This law can be deduced from the so-called theorem of “the equality of rates” for a mixed regime [213]. This
theorem states that the inverse of the oxidation rate for a mixed regime of interface reaction and diffusion step
is the sum of the inverses of the rate of each pure regime (interface reaction and diffusion) considered separately.
Assuming that vacancy diffusion process through the oxide layer formed on Zy4 alloy is the rate limiting step as

shown in reference [97], the parabolic rate constant is given by the following formula (Eq.4.4):
k, = 2V,D,C, = 2V, D,x,C, = 4D, x, (Eq.4.4)

where Ve is the molar volume of zirconia (21.7 cm® mol?), D, the vacancy diffusion coefficient, C, and Co the
vacancy and oxygen concentrations at the metal/oxide interface, respectively (mol cm=3) and x, the molar fraction

of oxygen vacancies (compared to anionic sub-lattice).

For a vacancy diffusion mechanism, the vacancy diffusion coefficient is linked to the oxygen diffusion one

according to the following equation (Eq.4.5):
D,x, = D, = D,x, (Eq.4.5)

with D, the oxygen diffusion coefficient and x, the molar fraction of oxygen ions (compared to anionic sub-lattice
i.e. xo is equal to 1-xv), which is close to one in weakly sub-stoichiometric zirconia. The parabolic constant is thus

expressed as follows (Eq.4.6):
ky, = 4D,x, = 4D, (Eq.4.6)

and equation (Eg.4.3) becomes (Eq.4.7):

de 2D,

it = (szlD—+e> (Eq47)

The oxidation kinetics at 673 and 773 K i. e. for the highest final oxide thicknesses were fitted with the law

described by (Eq.4.7) in order to extract two parameters for each temperature: D, and 2%.
l

Figure 4.2 shows the fitted curves compared with experimental data.

167



510% [T T T T T

g10° ; . |
"?-‘ &
o i 4104
n = | E [
E 6107 | n =
El = i
= L 3100 |
] © [
o I ©
o 410t L g
< I
g = |3
3 o 210% r
;D-ﬂ [=T4]
r 7]
5 2100 L o T
2 x 110% [
le) o 3
r (b)
1 TS T A S B T T T O S S S o T S E T IR EVE SIS E S S B
0 005 01 015 02 026 03 o - o5 0 o P 07
Oxide thickness (um) Oxide thickness (um)

Figure 4.2. Oxide growth rate versus oxide thickness deduced from the measured mass variations at: (a) 673K
and (b) 773 K. The black continuous curve corresponds to the fit of the experimental data (red empty dots) with
(Eq.4.7) and Do and (2Do/kl) values gathered in Table 4.2.

Table 4.2 sums up the values of the fitted parameters and the oxygen diffusion coefficient as well as the interface

reaction rate constant.

Table 4.2. Values of the fitted parameters and oxygen diffusion coefficient at 673 and 773 K.

2 -1 R 2 -1
T(K) D (um’s ) 2D /k,(um) k,(cmsl) D (cm's )
-6 -2 -9 -14

673 1.44x10 3.00x10 9.60x10 1.44x10
5 -2 -7 -13

773 2.80x10 3.28x10 1.71x10 2.80x10

The migration energy of oxygen was estimated from the oxygen diffusion coefficient ratio between these two

temperatures according to the following formula (Eq.4.8), assuming an Arrhenius—type behaviour:

_ 1 Do(T2=773K) _ 1
E,= —R <L_L) In (DO(T1=673K)) > E, = 128kJ mol (Eq.4.8)

Tz T1

Then the pre-exponential factor was deduced according to equation (Eq.4.9):

¢ = Do(Tz = 773K) ( ) - D= 132x10"*cm?s7! (Eq.4.9)
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The migration energy found is similar to the values mentioned in literature, in particular in Parise’s work (~ 131
kJ mol?) [113] or those of references [101,107,214]. The pre-exponential factor is also consistent with the value

given in Parise’s thesis (~ 6.8x 10% cm? s2).

It is worth noting that the interface reaction rate constant is ten times higher than the ratio 2D"/X for X>0.3
pum, meaning that beyond around 0.3 um oxide thicknesses, the rate-limiting step is the oxygen diffusion process

only.

In brief, the oxidation kinetics measured by thermogravimetric analysis on Zy4 alloy and the kinetic parameters
such as migration energy of oxygen in the oxide layer are consistent with literature data. This brief analysis

validates the procedure adopted in the present work to obtain a controlled oxide thickness.

IV.2 Thermal desorption spectrometry experiments

The Thermal Desorption Spectrometry (TDS) technique was used to study the hydrogen desorption kinetics.
Figure 4.3 compares the hydrogen desorption flux obtained on various pre-oxidized Zircaloy-4 samples. These

TDS experiments were carried out following a 10 K min temperature ramp from 293 K up to 1273 K.
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Figure 4.3. Experimental TDS H2 desorption flux obtained during 10 K min"! temperature ramps on unoxidized
Zy4 samples (green and green dashed curve) and pre-oxidized Zy4 samples with different initial zirconia
thicknesses: 30 nm (blue curve), 300 nm (black curve) and 630 nm (red curve).

Figure 4.3 shows two hydrogen desorption peaks regardless of the oxide layer thickness on the surface sample.
As discussed in our previous article [197], the first hydrogen desorption peak is representative of hydrogen
release during the reduction on the sample of the residual water vapour present in the quartz device.

Independently of the sample pre-oxidation, the oxide thickness formed during the TDS experiment is
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approximately 40 £ 5 nm [197]. Note that the initial oxide thicknesses become, after this first peak during the
TDS temperature ramp, 70, 340 and 670 nm (referring to initial thicknesses of 30, 300 and 630 nm respectively).
Only the second hydrogen desorption peak being representative of hydrogen desorption from the metal,
particular attention was paid to this second peak. The amount of hydrogen desorbed from the specimens during
the TDS experiment was estimated by integration of the flux as function of time, only during the second hydrogen
desorption peak. For every sample, the amount found was about 20 wt. ppm, which corresponds well to the
initial hydrogen concentration measured by total melting extraction method on samples extracted from the same
sheet (25 + 5 wt. ppm). Figure 4.3 reveals a shift of hydrogen desorption peaks towards higher temperatures
while increasing the oxide thickness. In agreement with literature [121,143,156-159,161], these results show a
strong barrier effect of the oxide layer on the hydrogen desorption process. Besides, as observed in Andrieu’s
work [161,162] and in our previous work [197], the oxide scale may partially dissolve into the alloy during the
temperature ramp. The question arising here is as follows: what was the extent of the dissolution of the oxide
scale when the hydrogen desorption occurred? In case of a negligible oxide dissolution, the increasing peak shift
could be interpreted as resulting from the diffusion through a thicker oxide; in case of an important oxide
dissolution, the increasing peak shift could be interpreted as resulting from the longer time needed for a thicker
oxide to dissolve into the metal, then reducing the barrier to hydrogen desorption.

In our previous work on the hydrogen desorption from a Zircaloy-4 alloy [197], X-ray photoelectron spectroscopy
analysis demonstrated the native oxide dissolution before hydrogen desorption (at around 873 K). This result
shows the significant role of the oxide layer dissolution on the hydrogen desorption kinetics. The next paragraphs

are therefore dedicated to the study of this dissolution process during the TDS experiments.

IV.3  Oxide scale dissolution

IV.3.1 SEM cross-section characterization after interrupted TDS experiments

Complementary TDS experiments were carried out on specimens having the three oxide aforementioned
thicknesses and were interrupted before the metal-corresponding hydrogen desorption peak, i.e. at 873 K for
70 nm-thick oxide specimen, 900 K for 340 nm-thick oxide specimen and 950 K for 670 nm-thick oxide specimen.
The oxide layer morphologies were observed by SEM on cross-section at 5 — 10 kV voltage. Figure 4.4 (70 nm),
Figure 4.5 (340 nm) and Figure 4.6 (670 nm) display the various full and interrupted TDS experiments and the

respective SEM cross-sections.
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Figure 4.4. (a) Experimental TDS H2 desorption fluxes obtained on oxidized Zy4 samples with 70 nm-thick oxide

layer during 10 K min'! temperature ramps (the experiment interrupted at 873 K figures in dashed line). (b) and

(c) SEM (secondary electrons) cross-section morphologies of the associated pre-oxidized Zy4 after the 873 K-

interrupted TDS experiment.
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Figure 4.5. (a) Experimental TDS Hz desorption fluxes obtained on oxidized Zy4 samples with 340 nm-thick
oxide layer during 10 K min™* temperature ramps (the experiment that was interrupted at 900 K is shown in
dashed line). (b) and (c) SEM (secondary electrons) cross-section morphologies of the associated pre-oxidized

Zy4 after the 900 K-interrupted TDS experiment.
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Figure 4.6. (a) Experimental TDS H2 desorption fluxes obtained on oxidized Zy4 samples with 670 nm-thick
oxide layer during 10 K min'! temperature ramps (the experiment that was interrupted at 950 K is shown in
dashed line). (b) and (c) SEM (secondary electrons) cross-section morphologies of Zy4 oxidized after the 950 K-
interrupted TDS experiment.

Independently of the initial oxide thickness present on the specimens, Figures 4.4, 4.5 and 4.6 show a
heterogeneous oxide layer dissolution. It appears indeed that the oxide layer is still present in some areas while
it seems to have completely disappeared from the surface of the metal elsewhere (SEM observation limit of
around 10 nm). The areas without oxide observable by SEM will likely provide preferential paths for hydrogen
desorption at the beginning of the release process. In order to obtain more insights into the dissolution kinetics
of the oxide scale into the Zy4 alloy during the actual experimental temperature ramp, finite elements

calculations were performed. They are described in the next section.

IV.3.2 Simulation of the oxide scale dissolution

The dissolution of the oxide layer was studied following the same methodology as in our previous article [197].
The objective here is to estimate the temperature corresponding to the complete dissolution of the oxide layer

and to compare simulation results with TDS experiments.

The dissolution process during the temperature ramp was numerically solved by finite elements (FE) using the
Cast3M code [176,180]. To solve this complex moving boundaries problem, two major simplifications were made:
(i) the oxide layer was considered as an unlimited source of oxygen and (ii) the oxygen concentration in the alloy
at the metal/oxide interface was assumed to be constant and equal to 30 at.%, which corresponds to the

saturation concentration of oxygen in the a-Zr matrix (boundary condition).
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The diffusion equation used in the Cast3M code was Fick’s second law (Eq.4.10):

BC(;)EZ_T =V (Do_ZrV(Co_Zr)) (Eq.4.10)

The oxygen diffusion coefficient in Zircaloy-4 alloy, extensively studied in literature [114], can be expressed as

follows (Eq.4.11) [113]:

Dy zr = 6107°.exp (— %) (m?s?) (Eq.4.11)

where T is the temperature (in K) and R the ideal gas constant (8.314 J K'* molY).

The effective available oxygen amount per unit area, for each oxide thickness, was quantified as follows: (i) the
total amount of oxygen per unit area in the oxide, no_z02, was calculated, (ii) among these oxygen atoms, some
were assumed unavailable for diffusion in the alloy since they will finally be part of the newly formed “oxygen —
saturated alloy” in place of the former oxide layer, representing 30 at.% of oxygen in this “new” matrix, giving
the “immobile” oxygen atoms amount per unit area no_z, and (iii) the difference between these two quantities
gave the amount of oxygen atoms per unit area no mosie involved in the diffusion process in the alloy
corresponding to oxide dissolution.

For each initial oxide thickness, this “mobile oxygen” amount per unit area no_mosile Was calculated thanks to

following equations (Eq.4.12 — Eq.4.14):

No zr02 = 2 X €770, X 107 X %x 106 (Eq.4.12)

with ez, the oxide thickness in nm, p,.o, the density of the monoclinic zirconia (5.68 g cm3), Mzo2 the molar
mass of zirconia (123.2 g mol™?) and Ng zro2 the amount of oxygen in the zirconia layer per unit area, expressed
in mol m2. The corresponding oxygen amount per unit area for the three oxide thicknesses are summarized in

Table 4.3.

Ny zr = eﬁ;iz x 107° x 0.3 X z%:x 106 (Eq.4.13)

with py, the density of a-Zr (6.5 g cm3), Mz the atomic mass of zirconium and PBR the Pilling Bedworth ratio

between zirconia and the alloy, taken at 1.56.

No_movite = No_zro, — No_zr (Eq.4.14)
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The as-calculated theoretical amounts of oxygen per unit area inserted in the alloy (ng mopize) during the

dissolution of a 70 nm, 340 nm and 670 nm-thick zirconia layer are presented in Table 4.3.

Table 4.3. Available oxygen amount per unit area (mol m2) and the residual oxygen quantities remaining in the
metal in place of the oxide layer for 70 nm, 340 nm and 670 nm oxide thicknesses and the total dissolution
temperature of these three oxide thicknesses obtained by FE simulation.

Oxide thickness (nm) 70 340 670
no_zro2 (mol m2) 0.00645 0.03135 0.06178
no_zr(mol m?) 0.00096 0.00467 0.00920
No_mobite (Mol m2) 0.00549 0.02668 0.05258
Temperature of total oxide dissolution 908 1023 1073
obtained by FE calculations (K)

The FE calculations, using the experimental TDS temperature ramp as input data, give the temperatures at which
the oxide layers are theoretically fully dissolved — under the hypothesis of uniform dissolution process —i.e. at
which the corresponding “mobile” oxygen amount has crossed the oxide/metal interface. These temperatures,
reported in Table 4.3, are compared to the experimental temperatures at which hydrogen desorption starts
(second TDS peak), at which the hydrogen flux is maximal, and at which a heterogeneous oxide scale dissolution

was observed by SEM, in Figure 4.7.

1250 @ Maximum of the hydrogen desorption peak (experimental)
1200 L| 4 Total dissolution of ZrO2 (calculated)
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Figure 4.7. Comparison between experimental temperatures for which hydrogen desorption starts (black
crosses), for which hydrogen desorption flux is maximum in the TDS ramp (black circles), and for which
heterogeneous dissolution was observed by SEM (black diamonds) with the theoretical total oxide dissolution
temperature (red triangles), for the three oxide thicknesses on the specimens before the second TDS peak.
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Figure 4.7 highlights systematically a hydrogen starting desorption temperature (black crosses) below the
theoretical temperature for total dissolution of the oxide scales. This analysis is consistent with SEM observations
(black diamonds), which showed that oxide dissolution was not uniform: the start of the second hydrogen TDS
peak occurring sooner than the complete uniform dissolution may be explained by the presence of areas where
the oxide scale is almost fully dissolved, from where hydrogen may be easily released.

Figure 4.7 also shows that the hydrogen maximum desorption temperature is systematically higher than the
theoretical total oxide layer dissolution temperature, which indicates that, at least at the peak temperature, the
system consists in hydrogen desorption from the metal without any oxide layer at its surface.

All these observations are in good agreement with a hydrogen desorption process that is kinetically controlled

(or conditioned) by the dissolution of the oxide layer.

IV.4  Challenging the hypothesis

In order to challenge our hypothesis that the zirconia oxide layer limits the hydrogen desorption during the
temperature ramp, a last experiment was performed. Two Zy4 samples were oxidized: the first one at 673 K, the
second one at 773 Kiin the thermogravimetric device in Ar-20%02 atmosphere until a 340-nm and a 670-nm thick
oxide layer were formed respectively. After oxidation, the specimens were submitted to two specific heat
treatments in the TDS device that consisted in 5h at 873 K followed by 10h at 853 K for the 340-nm thick oxide
specimen and 10h at 923 K followed by 8h at 873 K for 670-nm thick oxide sample. These specific heat
treatments, aimed at completely dissolving the oxide layer, were identified according to a series of simulations
based on Cast3M calculations using the approach detailed earlier. Once the layer dissolved, another TDS
experiment was performed (without venting in the meantime) applying a 10 K min™* temperature ramp from 293
K up to 1273 K to the specimen in order to observe the hydrogen desorption peak position and to measure the
hydrogen amount remaining within the metal. Figure 4.8 compares the hydrogen thermal desorption

thermograms obtained for specimens having undergone various conditions and heat treatments.
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Figure 4.8. Experimental TDS H; desorption fluxes (10 K min'!) obtained on unoxidized Zy4 samples (black
continuous and dashed curves), pre-oxidized Zy4 with 340 nm oxide thickness (blue empty circles), 670 nm
oxide thickness (red empty squares), 340 nm oxide thickness dissolved (blue full circles) and 670 nm oxide

thickness dissolved (red full squares).

After the oxide layer dissolution, the hydrogen desorption peak of the specimens shifted to lower temperatures
(blue full circles and red full squares) whatever the initial oxide layer thickness. The hydrogen desorbed at close
temperatures to those observed for the unoxidized Zy4 alloy (black continuous and dashed curves). After the
dissolution of the 670-nm thick oxide, the hydrogen concentration remaining in the specimen (i.e. that desorbed
during TDS, full red squares) was lower than before oxide dissolution (empty red squares). This lower desorbed
hydrogen amount suggests that a part of the initial hydrogen amount had desorbed during the isothermal heat
treatment.

These results demonstrate that, under vacuum, the hydrogen desorption from an oxide-covered Zy4 during a
temperature ramp at 10 K min? is controlled by the oxide layer dissolution. We deduce that the hydrogen
transport through the oxide is slower than the dissolution process during such temperature ramp. The oxide
layer partially dissolves, which facilitates the hydrogen desorption from the alloy. Additional experiments would
be needed to assess the rate-limiting step for hydrogen effusion in the case of a stable oxide layer covering the
surface, e.g. during an isothermal treatment at medium-range temperature, and to thoroughly characterise the

kinetic constants that are associated with this step. They will be the object of future works.

V  CONCLUSION

The effect of the presence of an oxide layer on the hydrogen desorption from Zircaloy-4 specimens was evaluated

through thermogravimetric analyses and thermal desorption spectrometry. Zircaloy-4 samples were pre-oxidized

to form different zirconia thicknesses on their surface, then hydrogen desorption in vacuum was monitored
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during a temperature ramp at 10 K min'’. The results of these investigations, coupled to an oxide layer dissolution

model implemented with the Cast3M code, are consistent with the following conclusions:

1. The oxide scale shifted the hydrogen desorption towards higher temperatures. It acted as a barrier to
the hydrogen release from the alloy.

2. Hydrogen desorption started after partial dissolution of the oxide layer, when the oxide layer was still
present in certain places and seemed to have completely disappeared from the surface of the metal
elsewhere.

3. During such temperature ramp, the hydrogen transport through the oxide is slower than the oxide

dissolution process.

The rate-limiting step of the hydrogen desorption process during isothermal treatments at lower temperature

without — or with limited — oxide dissolution will be studied in future works.

VI DATA AVAILABILITY

The raw/processed data required to reproduce these findings cannot be shared at this time as the data also

forms part of an ongoing study.
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4.2.2 Effet de I'oxydation sur la désorption de I’hydrogéne du M5¢ramatome

L'effet d’'une pré-oxydation du Mb5rramatome @ €galement été étudié, en atmosphére séche Ar-20%0.. Les
échantillons de M5ramatome SONt découpés en plaquettes rectangulaires de 1 x 1,5 cm? et percés afin d’étre
suspendus dans la thermobalance. Ils ont subi la méme préparation de surface que les échantillons de Zircaloy-
4 : polissage au papier SiC jusqu’au grade P2000 et polissage final a la pate diamantée % um (cf. paragraphe

2.2.1). Lépaisseur finale des plaquettes est d’environ 350 um.

Plusieurs épaisseurs d’oxyde ont été formées, variant entre 40 nm et 910 nm, dans le but d'étudier l'influence
de la couche d'oxyde sur le processus de désorption de I'hydrogene depuis le M5framatome. Pour former ces
différentes épaisseurs d’oxyde dans des temps raisonnables et minimiser la désorption de I’hydrogéne
d’élaboration de I'alliage au cours de I'oxydation (cf. paragraphe 3.2.3), trois températures semblables aux
oxydations du Zircaloy-4 ont été choisies : 623 K pour obtenir une épaisseur trés faible de 40 nm, 673 K et 773 K
pour atteindre 330 nm et 910 nm respectivement. Les variations de masse spécifique avec le temps d'exposition
obtenues dans ces conditions sont illustrées sur la Figure 4.9 et comparées avec les cinétiques d’oxydation du

Zircaloy-4.
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Figure 4.9. Variation de masse spécifique des échantillons de Zy4 (traits pleins) et M5framatome (croix) en fonction
du temps d'oxydation sous atmosphére Ar-20% Oz a : 773 K (rouge), 673 K (noire) et 623 K (bleue).

Les épaisseurs d’oxyde ont pu étre déduites a partir de I'équation (Eq.4.2) connaissant la prise de masse
spécifique, les masses molaires de la zircone et de I'oxygene et de la masse volumique de la zircone. Comme
observé dans la littérature [84], dans les premiers instants du régime pré-transitoire les cinétiques d’oxydation

du Zircaloy-4 et du M5framatome SONt similaires quelle que soit la température d’oxydation en atmosphere séche
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Ar-20%02. Apres oxydation, I'hydrogene d’élaboration présent dans les échantillons est désorbé par
spectrométrie de désorption thermique en appliquant une rampe de température de 10 K min"t de 293 K 4 1273
K. La Figure 4.10 compare le flux de désorption d'hydrogene obtenu sur divers échantillons pré-oxydés de

M5kramatome €t de Zircaloy-4.

SE-09 - ; T ' '
Zy4 non oxydé s
| —— M5 non oxydé #1 i
M5 non oxydé #2 E:.
4E-09 & | o--- Zy4 30nm K
— M540nm P
- o Zy4 300nm ;o
gt —— M5 330nm P
£ 3E-09 || .. Zy4 630nm aE
L;'V — M5 910nm i :
- ' Il
: a
= 2E-09 AN
x i [
x 1
3 '
1
1E-09
0

600 700 800 900 1000 1100 1200
Température (K)

Figure 4.10. Comparaison des flux de désorption obtenus en TDS pendant des rampes de température de 10 K
min! sur des échantillons de M5framatome (courbes en traits pleins) et de Zircaloy-4 (courbes en pointillés) avec
différentes épaisseurs initiales de zircone.

Les courbes TDS correspondant aux expériences sur échantillons M5framatome NON 0Xydés (courbes vertes en traits
pleins) montrent trois pics de désorption d'hydrogéne : un petit pic autour de 650 K représentatif de la libération
d'hydrogéne lors de la réduction sur I'échantillon de la vapeur d'eau résiduelle présente dans le dispositif en
quartz, un pic principal autour de 950 K caractéristique de I’hydrogéne présent en solution solide et un
épaulement a température plus élevée relatif a I’"hydrogene piégé par les précipités riches en niobium lors de
I’élaboration du matériau (cf. paragraphe 3.2.3). La Figure 4.10 révéle un fort effet barriere de la couche d'oxyde
sur le processus de désorption d'hydrogene caractérisé par un déplacement des pics de désorption vers les
hautes températures pour des épaisseurs d'oxyde de plus en plus importantes, ainsi qu’une disparition du pic de
désorption de I’hydrogéne piégé par les précipités. Pour une épaisseur d’oxyde équivalente formée sur du
Zircaloy-4 ou du M5framatome, I’hydrogene en solution solide (pic principal) désorbe sensiblement a la méme
température (cf. courbes vertes, bleus et noires Figure 4.10). Les propriétés de transport de I’hydrogene dans les

couches de zircone formées en atmosphére Ar-20%0: des deux alliages sont ainsi apparemment similaires.

Dans le Chapitre 3 (cf. paragraphe 3.2.3) pour les échantillons M5¢ramatome NON 0xydés, nous avons montré que le
pic de désorption a plus haute température correspond au dépiégeage de I’hydrogene des précipités B-(Zr,Nb)

et/ou a la libération d’hydrogéne en solution solide lors de la dissolution de ces précipités. La disparition de ce
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pic de désorption pour des épaisseurs d’oxyde supérieures a 330 nm est cohérente avec la dissolution et in fine
la disparition des précipités B-(Zr,Nb) a haute température (cf. Figure 3.26). Compte tenu de la similarité de
comportement entre le Zircaloy-4 et le M5framatome illustrée par la Figure 4.10, la cinétique de désorption de

I’hydrogéne est probablement controlée par la cinétique de dissolution de la couche d’oxyde (cf. article 4.2.1).

A partir des données de DSC présentées dans le paragraphe 2.1.3, la transformation de la phase a-Zr (hcp) a la
phase B-Zr (bcc) se produit respectivement a 1023 K et 1083 K pour M5¢ramatome €t Zircaloy-4. Pour une épaisseur
d’oxyde de I'ordre de 300 nm (courbes noires), lors de la désorption de I’hydrogéne, le Zircaloy-4 reste en phase
o-Zr tandis que le M5¢ramatome Se transforme en phase B-Zr. Néanmoins, aucune différence marquée en termes
de cinétique de désorption de I’hydrogene n’est observée. Il semblerait que la cinétique de désorption semble

étre in fine peu affectée par la structure cristalline de la matrice Zr dans ces conditions.

En outre, cette premiére étude en rampe de température par TDS ne permet pas de déterminer et de quantifier
le caractere protecteur de la couche d’oxyde compte tenu de sa dissolution au cours de I’expérience. Dans les
conditions réelles, celle-ci est bien toujours présente en surface de la gaine étant donné son immersion
permanente dans I'environnement oxydant. La dissolution de la couche d’oxyde ne pouvant pas étre
cinétiquement limitante en conditions nominales de fonctionnement des REP, les étapes de diffusion de

I’hydrogéne dans la zircone et de recombinaison surfacique en dihydrogéne devront étre étudiées.

4.3 Désorption en conditions isothermes du deutérium préchargé

Pour étre le plus représentatif possible des conditions nominales en REP, des oxydations en autoclave a 633 K
correspondant d’apres I'équilibre liquide/vapeur a une pression de 188 bars, ont été réalisées. Le choix d’une
température (et par conséquent d’une pression) plus élevée que ce que subissent les gaines en REP a été motivé
par une volonté de limiter le temps de corrosion pour atteindre I'épaisseur d’oxyde visée. La chimie du milieu
d’oxydation est composée d’eau déionisée, de 2 ppm de lithium et 1000 ppm massiques de bore, ces deux
composés étant ajoutés sous la forme de lithine hydratée ((LiOH)H20) et d’acide borique respectivement (HsBOa).

Avant chaque essai de corrosion, la solution est désaérée par un barbotage a I’hélium.

D’autre part, des oxydations complémentaires en autoclave sous vapeur d’eau a 688 K et 100 bars ont été
menées pour étudier I'effet du milieu oxydant sur la désorption et comparer la perméabilité des couches d’oxyde

vis-a-vis de I’hydrogéne en fonction du milieu.

Avant oxydation en milieu REP ou vapeur d’eau, les échantillons de Zircaloy-4 ont été préchargés en deutérium
par voie cathodique ou voie gazeuse (cf. paragraphe 2.2.2). Le deutérium a été choisi comme traceur isotopique
afin de différencier I'espéce hydrogéne initialement présente dans I'alliage (deutérium) de celle absorbée durant
I’étape d’oxydation (hydrogéne). Contrairement a la section précédente, les cinétiques de désorption du
deutérium obtenues lors des essais en TDS ont été acquises en conditions isothermes. Les objectifs sont

d’identifier I'étape cinétiquement limitante et de quantifier les constantes cinétiques de diffusion et de
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désorption du deutérium d’un alliage de Zircaloy-4 en présence de couches d’oxyde. La démarche adoptée pour
atteindre ces objectifs a consisté a confronter les données expérimentales obtenues par dosage du deutérium et
analyses SIMS des profils de distribution aux solutions numériques (code Cast3M et plateforme URANIE) et

analytiques de différents modeles.

4.3.1 Etude de la désorption du deutérium d’échantillons chargés cathodiquement puis oxydés en

conditions REP

4.3.1.1  Descriptif du protocole expérimental de chargement et d’oxydation

Afin d’étudier l'influence d’une couche d’oxyde formée en milieu REP sur la cinétique de désorption de
I’'hydrogéne et de ses isotopes en conditions isothermes, une plaque de Zircaloy-4 de dimension 7 x 2 cm? a été
préalablement chargée cathodiquement en deutérium (procédure détaillée dans le paragraphe 2.2.2) aprés
polissage. A la suite du chargement, un essai de TDS en rampe de température jusqu’a 1273 K a permis par
intégration des flux de désorption des molécules H2, HD et D2 en fonction du temps de quantifier les
concentrations d’hydrogéne et de deutérium sur deux échantillons prélevés aléatoirement dans la plaque. Les
concentrations d’hydrogéne et de deutérium étaient égales a 56 ppm mass. H et 27 ppm mass. en équivalent H,
respectivement . Apres le chargement cathodique, la plaque de Zircaloy-4 deutérée a été découpée en plusieurs
échantillons de 1 x 1 cm?, qui ont été oxydés 50 jours dans un autoclave de capacité 1 L a 633 K et 188 bars en
solution REP. D’apreés les mesures de prise de masse, |'épaisseur d’oxyde formée sur les échantillons aprés 50

jours de corrosion est d’environ 1,5 um (cf. Eq. 4.2).

4.3.1.2  Estimation de la quantité de deutérium désorbé aprés oxydation

La désorption de I'hydrogene et du deutérium de ces échantillons oxydés a été réalisée sous vide en TDS durant
7 jours a 773 K ou 19 jours a 723 K. Ces conditions de désorption ont été choisies afin de trouver le meilleur
compromis temps-température, entre un temps d’essais raisonnable (plusieurs jours) et des températures
suffisamment élevées (mais pas trop) pour accélérer la désorption de I’hydrogéne et détecter un signal tout en
limitant la dissolution de la couche d’oxyde. Une pollution en deutérium dans le tube en quartz issue d’un
probléme d’étanchéité de la vanne reliant les fuites calibrées en deutérium et le dispositif de TDS (cf. Figure 2.4)
a biaisé I'acquisition du flux réel de désorption de la molécule D2. De ce fait, les quantités de deutérium et
d’hydrogene désorbées n’ont été déduites que des quantités restantes dans le matériau mesurées a partir d’un
essai TDS en rampe de température réalisé a la suite des deux isothermes a 773 K et 723 K. Ces teneurs sont

regroupées dans le Tableau 4.4.

181



Tableau 4.4. Quantités d’hydrogene et de deutérium dans le matériau aprés chargement (mesures réalisées
avant oxydation) et désorption a 773 K et 723 K.

Initial Aprés 7 joursa 773 K Aprés 19 jours a 723 K
[H] (ppm mass. H) 56 82 93
[D] (ppm mass. H) 27 31 30

Indépendamment du traitement thermique, le deutérium préalablement chargé n’a, semble-t-il, pas désorbé.
L’augmentation de la concentration en hydrogéne aprés désorption comparativement a la quantité d’hydrogene
chargée s’explique par I'absorption d’hydrogéne au cours de I'oxydation en milieu REP. Ces augmentations de
I'ordre de 26 ppm mass. H pour la désorption a 773 K et de 37 ppm mass. H pour la désorption a 723 K sont
cohérentes avec les travaux de Thomazet [85] qui quantifie une absorption de 20 ppm mass. d’hydrogéne au

bout de 50 jours d’oxydation a 633 K et 187 bars en solution REP ([B] = 1000 ppm mass. et [Li] 3,5 ppm mass.).

Afin de caractériser la localisation de I’hydrogéne et du deutérium dans le métal et de déterminer la distribution
de ces isotopes dans I'oxyde formé sur le Zircaloy-4, des analyses SIMS ont été effectuées avant et apres

désorption malgré la non désorption du deutérium au court des différents traitements thermiques.

Les trois échantillons (non désorbé, désorbé a 773 K pendant 7 jours et désorbé 723 K pendant 19 jours) ont été
découpés en deux dont une partie a été enrobée dans un alliage de Wood en coupe transverse, puis analysés par
SIMS : des profils de distribution ont été effectués en mode dynamique depuis la surface oxydée et les coupes

transverses ont permis d’acquérir des cartographies élémentaires.

Dans un premier temps, des cartographies de répartition des éléments *H et 2H dans le métal ont été réalisées
sur les échantillons préparés en coupe transverse avant et aprés oxydation et sont présentées sur la Figure 4.11.
Sur chaque cartographie, pour les éléments *H et %H, le signal a été intégré dans une région d’intérét (en pointillés
rouges Figure 4.11) afin de déterminer une intensité moyenne en hydrogéne ou deutérium en cps s (valeur

spécifiée sous chaque cartographie obtenue a partir de dix scans de la zone d’intérét).
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Figure 4.11. Cartographies de répartition des éléments 'H et 2H au coceur du métal des échantillons Zircaloy-4
apres chargement cathodique suivi d’'une oxydation de 50 jours en solution REP : (a-b) avant désorption ; (c-d)
apres désorption a 773 K pendant 7 jours et (e-f) aprés désorption a 723 K pendant 19 jours.

Sur les cartographies de la Figure 4.11, la couleur rouge indique une concentration importante des éléments
étudiés (*H, 2H). Ces cartographies révélent la présence d’hydrures riches en hydrogéne et deutérium pour les
trois échantillons. Une concentration non nulle d’hydrogéne dans la matrice (couleur verte) refléte I’'hydrogene

de pollution qui s’est (re)déposé a la surface de I'échantillon lors de I'analyse. Avant et aprés désorption, en
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cohérence avec les résultats de TDS, les concentrations en hydrogéne et deutérium restent sensiblement

équivalentes (*H ~ 5 10° cps s et 2H ~ 8 10° cps s'2).

En résumé, pas ou peu de deutérium n’a désorbé au cours des traitements thermiques sous vide réalisés pendant

7 jours a 773K et 19 jours a 723K.

Des analyses SIMS en abrasion depuis la surface oxydée ont néanmoins été effectuées sur les trois échantillons
pour apprécier la diffusion de I’hydrogéne et du deutérium dans la couche d’oxyde. Ces analyses permettront
d’obtenir des informations sur |'étape cinétiquement limitante de la désorption. Par exemple, I'observation
d’une accumulation de deutérium en subsurface reflétera une recombinaison de surface limitante, ou I'absence
de deutérium dans la zircone traduira un passage dans I'oxyde limitant. Tandis qu’un profil de diffusion dans la
zircone avec une concentration nulle en surface de deutérium sera plutét caractéristique d’une diffusion

limitante.

4.3.1.3  Evolution de la distribution de deutérium dans la couche d’oxyde au cours des traitements

thermiques de désorption

Les profils SIMS obtenus avant et apres désorption sont corrigés par un facteur multiplicatif comme explicité
dans le paragraphe 2.2.4.2 du Chapitre 2. Le profil de deutérium est corrigé de 'abondance isotopique naturelle
(3 atomes de 2H pour 20 000 atomes de 'H), calculée & partir du signal SIMS de I'hydrogéne *H, dont la
contribution est soustraite au profil de deutérium brut obtenu expérimentalement. Les analyses durent entre 1
h 30 et 2 h afin d’atteindre le métal et pénétrer pleinement dans la matrice. A la fin de chaque analyse, une image

en fond de cratére de I'élément 2H permet d’observer la présence ou non d’hydrures dans la zone analysée.

a. Analyses SIMS avant désorption : profil initial a I'issue de la phase d’oxydation

La Figure 4.12 présente les profils SIMS traités de I’hydrogéne (*H), du deutérium (?H), de I'oxygéne (°0) et du
zirconium (°°Zr) obtenus sur un échantillon Zy4 aprés chargement cathodique suivi d’'une oxydation de 50 jours
en solution REP et I'image en fond de cratére de I'élément 2H aprés 5000 secondes d’abrasion. Le cercle noir sur
la cartographie de la Figure 4.12b indique la zone analysée correspondant aux profils SIMS présentés dans deux

échelles différentes, sur les Figure 4.12a et Figure 4.12c.
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Figure 4.12. (a-c) Profils SIMS corrigés de I’hydrogéne (*H), du deutérium (?H), de I'oxygéne (*°0) et du
zirconium (°°Zr) obtenus sur un échantillon Zy4 aprés chargement cathodique suivi d’une oxydation de 50 jours
en solution REP ; (b) image en fond de cratére de I’élément 2H aprés 5000 secondes d’abrasion.

Les signaux de I'oxygéne (noir) et du zirconium (jaune) permettent de distinguer I'oxyde (intensités constantes ;
t < 1500 s), I'interface diffuse oxyde/métal (diminution des signaux ; 1500 s < t < 3200 s) et le métal (t > 3200s).
Sur la Figure 4.12a, le profil de diffusion de I'hydrogene dans I'oxyde (bleu) résulte de I'absorption d’hydrogene
dans le matériau lors de I'oxydation en solution REP. Il se caractérise, plus spécifiquement, par une forte intensité
de I'hydrogene en surface associée a un fort gradient dans la couche. A contrario, 'intensité du signal du
deutérium (rouge) est quasi-nulle dans I'oxyde, i.e. avant la décroissance de I'oxygéne 16 (t < 1500 s). Le
deutérium n’a donc vraisemblablement pas migré dans la couche pendant I'oxydation. La forte augmentation
des signaux d’hydrogeéne et de deutérium dans le métal (t > 4000 s) résulte de la présence d’un hydrure riche en

deutérium comme I’atteste la cartographie en fond de cratere (Figure 4.12b).
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b. Analyses SIMS aprés désorption a 773 K pendant 7 jours

La Figure 4.13 présente les profils SIMS corrigés de I’hydrogéne (*H), du deutérium (2H), de I'oxygéne (1°0) et du
zirconium (°°Zr) obtenus sur un échantillon Zy4 aprés chargement cathodique suivi d’une oxydation de 50 jours
en solution REP et d’'une désorption sous vide a 773 K pendant 7 jours et I'image en fond de cratére de I'élément

2H aprés 7000 secondes d’abrasion.
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Figure 4.13. (a-c) Profils SIMS corrigés de I’hydrogéne (*H), du deutérium (?H), de I'oxygéne (1°0) et du
zirconium (°°Zr) obtenus sur un échantillon Zy4 aprés chargement cathodique suivi d’une oxydation de 50 jours
en solution REP et d’'une désorption sous vide a 773 K pendant 7 jours ; (b) image en fond de cratere de
I’élément 2H aprés 7000 secondes d’abrasion.

Les profils SIMS de I’hydrogene et du deutérium dans la couche d’oxyde ont nettement évolué aprés désorption
sous vide a 773 K pendant 7 jours. L’augmentation de I'intensité de I’hydrogéne a I'interface oxyde/métal suivie

d’une diminution, reflete certainement le transfert de I’hydrogéne du métal vers I'oxyde lors de la désorption. Il
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est néanmoins impossible de dissocier I'hydrogéne issu du métal de celui absorbé lors de I'oxydation. En
revanche, un gradient de deutérium est présent dans la couche d’oxyde (Figure 4.13c). Au cours de la désorption,
le deutérium du métal a ainsi traversé I'interface métal/oxyde et diffusé dans la zircone jusqu’a la surface comme
I'atteste I'intensité non nulle du deutérium a I'interface externe. Le point d’inflexion du profil de deutérium dans
la couche (situé pour un temps d’abrasion d’environ 1000 secondes sur le profil) pourrait éventuellement signer
la présence de deux sous-couches dans I'oxyde avec des propriétés de transports différentes. Comme le montre
I'image en fond de cratére, les faibles intensités de I’hydrogéne et du deutérium sont principalement dues a la
contribution majoritaire de I’hydrogene et du deutérium en solution solide devant celle des hydrures. Le
deutérure observé sur la cartographie en orange (Figure 4.13b) est hors zone d’analyse et ne contribue pas au

profil SIMS dans le métal (courbe rouge).

c. Analyses SIMS apreés désorption a 723 K pendant 19 jours

Aprés une désorption sous vide a 723 K pendant 19 jours, la Figure 4.14 compare les profils SIMS corrigés *H, ?H,

160 et %Zr et I'image en fond de cratére associée a I'élément 2H aprés 6500 secondes d’abrasion.
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Figure 4.14 (a-c) Profils SIMS corrigés de I’hydrogéne (*H), du deutérium (2H), de I'oxygéne (*°0) et du zirconium
(°°zr) obtenus sur un échantillon Zy4 aprés chargement cathodique suivi d’'une oxydation de 50 jours en
solution REP et d’une désorption sous vide a 723 K pendant 19 jours ; (b) image en fond de cratére de I'élément
2H aprés 6500 secondes d’abrasion.

Tout comme I’échantillon désorbé a 773 K pendant 7 jours, une forte intensité de I’'hydrogene est constatée dans
I'oxyde avec la présence de deux profils de diffusion dans la zircone et a I'interface diffuse oxyde/métal. Quant
au deutérium, apres désorption a 723 K pendant 19 jours, un profil de diffusion du deutérium, analogue d’un
point de vue morphologique au cas précédent, apparait dans I'oxyde. L'intensité du signal est cependant
significativement plus faible en surface (103 cps s!) comparativement a celle du profil 8 773 K (2,5 103 cps s?).
L'image en fond de cratére apres abrasion révele que la zone d’analyse effective ne présente pas en son sein de

deutérure.
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d. Bilan des analyses SIMS aprés oxydation en milieu REP et désorption sous vide

La Figure 4.15 synthétise les profils SIMS normalisés de I'oxygene et du deutérium pour I'ensemble des

échantillons avant et aprés désorption.

7E+08 2,0E+04 ——Non désorbé
1 8E+04 Désorbé 773 K - 7 jours
04 F
—~ G6E+08 — ! ——Désorbé 723 K - 19 jours|
“ W 1,6E+04 | A
a a
2 5E08 SO 1,4E+04
2 3
.%D AE+08 & 1,2E+04 |
8 S 1,0E+04 |
Q
§ 308 T 80F+03
0 — Non désorbé ]
G 2E:08 on desorbe 5 60E+03 |
< Désorbé 773 K - 7 jours 5
] o . = 4,06+03 |
- = ’
c 1es08 L Désorbé 723 K - 19 jours =
2,0E+03
0E+00 0,0E+00
0 500 1000 1500 2000 2500 3000 0 1000 2000 3000
(a) Temps d’abrasion (s) (b) Temps d’abrasion (s)

Figure 4.15. Profils SIMS corrigés aprés oxydation et avant désorption (courbes noires), aprés désorption a 773
K pendant 7 jours (courbes rouges) et aprés désorption a 723 K pendant 19 jours (courbes bleues) de : (a)
I’'oxygéne (*°0) et (b) le deutérium (2H).

L’étude précédente sur la désorption de I'hydrogene d’élaboration au cours d’une rampe en température d’un
Zircaloy-4 oxydé en atmosphere séche Ar-20%02 a montré une relation forte entre la cinétique de dissolution de
la couche de zircone et la cinétique de désorption de I’hydrogéne. Dans le cas présent d’un Zircaloy-4 oxydé en
solution REP et désorbé en conditions isothermes a 773 K ou 723 K, la dissolution de la couche d’oxyde est peu
marquée comme en attestent les intensités de I'oxygene avant et apres désorption de la Figure 4.15a mais
présentes tout de méme un étalement de l'interface. La dissolution de I'oxyde dans le métal étant faible, la
diffusion du deutérium dans I'oxyde a ainsi pu étre étudiée. On constate d’aprés la Figure 4.15b I'absence de
deutérium dans le coeur de la couche d’oxyde apres oxydation et avant désorption. Indépendamment des
conditions de désorption choisies, le deutérium présent dans le métal traverse I'interface oxyde/métal et diffuse
jusqu’a la surface générant un gradient de concentration sans désorber significativement comme I'ont indiquées
les quantifications par TDS. On peut noter que I'intensité du deutérium a I'interface oxyde/métal est nettement
plus élevée aprés désorption a 773 K qu’apres celle réalisée a 723 K. Il est trés probable que la température
modifie la constante d’équilibre interfacial et donc la concentration du deutérium dans I’oxyde a l'interface, en

équilibre avec la concentration en deutérium dans I'alliage.

Ces profils SIMS de deutérium aprées oxydation et traitement thermique de désorption sont modélisés et simulés
numériquement et analytiquement, afin d’extraire le mécanisme de désorption du deutérium d’un alliage de
zirconium oxydé, de déterminer I'étape cinétiqguement limitante et de quantifier les constantes cinétiques

associées.
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4.3.1.4  Modélisation et simulation de la désorption du deutérium

Comme mentionné dans l'introduction de l'article précédent (cf. 4.2.1), le mécanisme de désorption du

deutérium issu d’un alliage de zirconium oxydé se décompose en cinq étapes :

1. Diffusion du deutérium dans le métal ;
Passage du deutérium du métal a I'oxyde ;
Diffusion du deutérium dans la couche d’oxyde ;

Passage du deutérium des sites de subsurface aux sites de surface ;

oA~ W

Recombinaison surfacique de D en Da.

a. Modélisation numérique par éléments finis

Les calculs par Eléments Finis divergent en régle générale lorsqu’une des grandeurs calculées présente des
discontinuités locales. De ce fait le modéle numérique développé avec Cast3M suppose a tout instant I'égalité
des concentrations de I'hydrogene dans le métal et dans I'oxyde. En d’autres termes, nous avons négligé
I’équilibre a cette interface qui induit une discontinuité de la concentration d’hydrogene entre les deux phases.
Ce modele fusionne par ailleurs les étapes 4 et 5 en une seule étape. Ces hypothéses imposées par les contraintes
du calcul numérique par éléments finis reviennent finalement a fixer a 1 les constantes d’équilibre des étapes 2
et 4 du mécanisme précédent. Le systéme d’étude est finalement simplifié et se réduit a trois étapes comme

I'illustre la Figure 4.16.

Diffusion du Diffusion du
deutérium deutérium
Vide « dans ZrO, dans a-Zr
2Dy =Dy + 25 D— D_
[ 0Ox im

Figure 4.16. Schéma du systeme considéré pour la désorption du deutérium issu d’un alliage de zirconium
oxydé.

La diffusion du deutérium dans le métal est tres rapide par rapport a sa vitesse de transport dans I'oxyde. De
nombreux travaux ont en effet mis en évidence plusieurs ordres de grandeurs d’écart entre les coefficients de
diffusion de ces deux phases. Par exemple, a 573 K le coefficient de diffusion du deutérium est égal 3 107 cm? s
1 dans le métal [31,43,71,140,143,144,160,178] alors qu’il est compris entre 10 cm? st et 10* cm? st dans
I'oxyde [121,155,158,160].
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Les équations de diffusion implémentées dans le modele sont régies par la seconde loi de Fick.

acp, o o —
Zi‘m =V (Dsrllff V(CDl_m)) (Eq.4.15)

9CD; oy =7- (Ddiff V(C—)’) (Eq.4.16)
at lox Dy ox q.4.

avec Cp,  la concentration d’atomes de deutérium en position interstitielle dans le métal (mol m3), Cp, ,, 12

concentration d’atomes de deutérium en position interstitielle dans I'oxyde (mol m3), DZ:;ff et Diiiff les

coefficients de diffusion du deutérium dans le métal et dans I'oxyde respectivement (m? s%).

L'expression (Eq.4.1) du coefficient de diffusion de I'hydrogéne dans le métal a été utilisée comme donnée
d'entrée dans le code par éléments finis (Cast3M) pour toutes les simulations. Les coefficients de diffusion de

I’hydrogéne et du deutérium dans la phase a-Zr sont supposés équivalents.

Le processus de recombinaison surfacique et de désorption sous la forme de dideutérium est décrit par la
réaction (R.4.1). Cette réaction est forcée dans le sens direct du fait du pompage sous vide, I’équilibre n’est donc
pas possible.

’
kdes

2Dy — D, +2s (R.4.1)

ou D ¢ est un atome de deutérium adsorbé a la surface, s un site libre en surface et D, la molécule désorbée

dans le vide. Le flux de désorption du deutérium (molo, m?2 s!) s’exprime par I'équation suivante (Eq.4.17) :

2 2
1! _ Kdes
$p, = kdeS (CDi,Dx len X=0) - zcls)(z,tox (CDi,ox len x=0) (Eq417)

avec kj, la constante de désorption (m* molo2? s?), k4. la constante de désorption introduite dans Cast3M (m

s1) et nglfm la concentration & saturation de deutérium dans la couche d’oxyde (mol m3). CDiox|
- - en x=0

correspond a la concentration en deutérium en subsurface, donc en surface selon I’'hypothése présentée plus

haut.

La concentration C[S,?f)xest un parameétre d’entrée dans Cast3M. Or aucune mesure de cette grandeur n’est

disponible dans la littérature. Elle est donc fixée arbitrairement a la concentration imposée de deutérium dans

le métal.

Comme la modélisation suppose une interface franche entre le métal et I'oxyde, nous avons considéré lors du
traitement des profils SIMS de la Figure 4.15 que l'interface métal/oxyde est localisée a 50% de l'intensité
maximale de I'oxygene dans ZrO.. Les profils de deutérium en fonction du temps d’abrasion sont ensuite

convertis en profondeur en situant cette interface a 1,5 um de la surface (d’aprés les mesures gravimétriques).

Afin de comparer et de calculer I'écart entre les profils simulés et ceux obtenus expérimentalement par SIMS, les
profils « bruts » ont été linéairement extrapolés jusqu’a l'interface métal/oxyde. Cette linéarisation se justifie

par la diminution de phase de zircone quand l'intensité du signal de I'oxygéne diminue. La valeur extrapolée de
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I'intensité du deutérium a cette interface est convertie en concentration en supposant arbitrairement que pour
I'essai a 773 K, la concentration de deutérium dans I'oxyde a l'interface interne est égale a la concentration
initiale dans le métal (150 mol m™). En revanche, pour respecter la proportion entre les intensités extrapolées
linéairement a 'interface obtenues sur les échantillons désorbés a 773 K pendant 7 jours et a 723 K pendant 19
jours, la concentration de deutérium dans I'oxyde (et dans le métal) a I'interface métal/oxyde a été fixée a 80

mol m™ pour I'essai a 723 K.

Le profil initial de deutérium avant désorption est, pour sa part, prolongé linéairement dans le métal jusqu’a
atteindre la méme concentration de deutérium que pour les échantillons désorbés, i. e. 80 mol m3 & 723 K et

150 mol m33a 773 K.

La Figure 4.17 décrit les profils SIMS bruts et extrapolés du deutérium en fonction de la profondeur dans I'oxyde
formé sur les échantillons de Zircaloy-4 oxydés en milieu REP avant et aprés désorption. La Figure 4.18 présente
le schéma du profil SIMS avant désorption du deutérium implémenté dans le modele numérique en tant que

conditions initiales.

Les parameétres cinétiques utilisés comme données d’entrée dans Cast3M seront par la suite optimisés en
minimisant I'erreur entre les courbes simulées et les profils extrapolés. Le profil calculé sera également confronté

au profil dit « brut ».

3,0E404 Non désorbé
Désorbé 773 K - 7 jours
Désorbé 723 K - 19 jours sat 3
2,56404 | Y CD; g ~ 150 molm
’ 7’
\$ !I I’/
W 20E+04 | / ’
= ) / .
8 ) I,f
B | e e Se—— srtemmemmetl C5 ~ 80 mol m3
‘3 ’I / L |
£ ; ,
c s .
o 1,006+04 | SN
- |
c -
= L,
7
5,0E+03 | !
|
|
0,0E+00 1 i L L
0 0,5 1 1,5 2 2,5 3

Profondeur (um)

Figure 4.17. Profils SIMS corrigés en fonction de la profondeur apres oxydation de 50 jours en milieu REP a 633
K et avant désorption (courbes noires), aprés désorption a 773 K pendant 7 jours (courbes rouges) et apres
désorption a 723 K pendant 19 jours (courbes bleues) du deutérium : profils SIMS bruts en traits pleins et
profils SIMS extrapolés en pointillés.
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Figure 4.18. Schéma du profil SIMS avant désorption injecté dans le modéle numérique pour une épaisseur

d’oxyde de 1,5 um, une épaisseur de métal de 180 um et une concentration en deutérium a saturation

dépendante de I'essai simulé (Cgfg; 150 mol m3 ou 80 mol m™3).

Le coefficient de diffusion du deutérium dans I'oxyde (Diil:f) et la constante de désorption (k;.;) dépendent de

la température en suivant une loi de type Arrhenius.

Ea
Kaes = Kaes- €Xp (_ ﬁ) (Eq.4.18)
diff _ HO0diff Eagirr
Diox - Diox - €Xp (_ R7l“ ) (Eq419)

avec k.5 (ms?) et Dijiff (m? s les facteurs pré-exponentiels et Ea ., et Eagiff les énergies d’activation de

désorption et de migration dans I'oxyde (J mol?).

Le couplage de Cast3M avec la plateforme URANIE permet d’optimiser les valeurs de ces quatre parametres
cinétiques. La procédure de couplage Cast3M — URANIE est explicitée dans les deux premiers articles du Chapitre
3 sur I'étude des alliages non oxydés (cf. 3.2). L'outil d'échantillonnage URANIE génére une matrice de points
avec des valeurs de quadruplets aléatoires avec la méthodologie LHS (Latin Hypercube Sampling) (Figure 4.19).
Pour chaque quadruplet de valeurs et chaque essai de désorption (773 K pendant 7 jours et 723 K pendant 19
jours), le code FE simule le profil SIMS de concentration du deutérium en fonction de la profondeur. Ensuite, la
différence quadratique normalisée entre les données calculées et les données expérimentales est calculée par

Cast3M en utilisant la formule suivante (Eq.4.20) :

Zj(Fsimu(Xj)_FeXP &)

maX(Zk(Fsimu(Xk))z f Zl(Fexp (Xl))z)

RR; = (Eq.4.20)
ouU RRi est appelé critere d'erreur pour |'expérience « i », Fsimu(xj) et Fexp (X)) sont respectivement le flux simulé
a l'abscisse x; et le flux expérimental a I'abscisse xi (profondeur sur I'axe des x). L'indice « i » (i € {1; 2}) fait
référence aux expériences suivantes: {1} pour celle a 773 K pendant 7 jours, {2} pour celle a 723 K pendant 19

jours. Un critére d'erreur global appelé RESULTAT a été défini et correspond a la somme des RRi.
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Le domaine d’investigation pour chaque paramétre a été fixé comme indiqué dans le Tableau 4.5. Ces domaines

ont été inspirés de précédents travaux réalisés au sein du CEA pour des alliages de zirconium hydrurés, oxydés

en milieu REP et désorbés par thermodésorption en décrochements de température (stage de S. Geara [215]).

Tableau 4.5. Parametres utilisés dans la résolution numérique avec leurs plages d'investigation.
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Figure 4.19. Projection de la matrice de points avec des valeurs de quadruplets aléatoires (k3,,, D&ziff, Eag;es

et Eag;¢r) obtenue avec la méthodologie LHS.

Le critére d’erreur global RESULTAT atteint un minimum pour les parametres cinétiques présentés dans le

Tableau 4.6.

Tableau 4.6. Valeurs de quadruplets (kges,ngjiff, Eages et Eagpr) correspondant au critere d’erreur global

minimum.

Ea, . Eagss
In(kS,;) “ | In(DET) ‘
(kJ mol?) ox (kJ mol?)
RESULTAT (RR1 + RR2) -22,24 34,5 -17,92 156,1

La Figure 4.20 compare les profils SIMS simulés avec les constantes cinétiques optimisées du Tableau 4.6 et les

profils SIMS expérimentaux bruts et extrapolés.
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Figure 4.20. Profils SIMS de la concentration en deutérium en fonction de la profondeur, bruts (traits pleins),
extrapolés (traits en pointillés) et simulés (courbes noires) avec les parametres cinétiques du Tableau 4.6 (a)
apres désorption a 773 K pendant 7 jours et (b) apres désorption a 723 K pendant 19 jours.

34,5 kj mol™1

Avec une constante de désorption (K'des) de 7.10713 exp( - ) m* mol? st et un coefficient de

. -1
diffusion (DiZ:Cff) de 2.1078 exp (— %) m? s, les simulations (courbes noires sur la Figure 4.20)

représentent parfaitement le profil SIMS aprés désorption a 773 K pendant 7 jours et sous-estime légérement le

profil SIMS aprés désorption a 723 K pendant 19 jours.

En comparant le coefficient de diffusion du deutérium dans la zircone avec les données de la littérature (Figure
4.21), on constate une bonne cohérence avec les données de Kunz [158] et Austin [160] obtenues lors
d’expériences de reldchement du tritium d’un alliage de Zircaloy-2 oxydé et préalablement chargé en tritium

plutdt qu’avec les données de la littérature obtenues a partir d’essais en absorption (cf. paragraphe 1.3 du

Chapitre 1).

195



T{K)

500 550 600 650 700 750 800
1E-15 T T T T T
1E-16 |
— - Essais en absorption
W 1E17 b
t
E1E-18 |
(]
1E-19 | - Essais en relaichement
1E20 |
X Présente étude
1E-21 | —+—Kunz (1985)
—e—Austin (1974)
1E-22 Tupin (2017)
Khatamian (1997)

Figure 4.21. Comparaison de la valeur du coefficient de diffusion du deutérium dans la couche d’oxyde
déterminée par simulation avec ceux de la littérature [121,152,158,160].

Le modéle numérique par éléments finis considérant une équation de diffusion et une équation de
recombinaison de surface, il n’est pas possible a partir du code Cast3M de décorréler les deux phénomenes et
donc de déterminer |'étape cinétiquement limitante. Cependant, a partir des constantes cinétiques de
désorption et de diffusion, on peut estimer les flux associés en considérant soit un cas pur de désorption (Eq.4.21)
soit un cas pur de diffusion (Eq.4.22) en supposant une concentration en deutérium a l'interface externe égale a

10 mol m comme observée sur la Figure 4.20a.

2
v, = Kies (Copu ) (Eq.4.21)
dif f
diff _ Diox _
(pDZ - eox (CDi—o"int CDi—oxext) (Eq422)
avec CDi,ox|enx=0(=CDi,ox ext) , égale 3 10 mol m3 et Cb; o . prise égale a 150 mol m™3.

La Figure 4.22 met en évidence les domaines de température ou le flux de désorption est limité soit par la

diffusion du deutérium dans I'oxyde, soit par la recombinaison surfacique du deutérium en dideutérium d’apres

: di . o .
les expressions de kg, et de D, YT géterminées précédemment.
ox
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Figure 4.22. Evolution des flux de désorption en fonction de la température en considérant la diffusion comme
étape limitante ou la réaction de recombinaison de surface, pris individuellement a partir des constantes
cinétiques déterminées précédemment :

- -13 __345kJ] mol‘l) diff _ _g (_ 156,1 kJ mol_l)
k'ges = 7.10 exp( ) et Diox =2.10"" exp — )

Pour des températures relativement faibles, inférieures a 700 K, la désorption du deutérium est contrélée par la
diffusion dans la zircone. En revanche, au-dela de 800 K, c’est la recombinaison de surface du deutérium qui
devient limitante. Dans la gamme de température étudiée, i.e. entre 700 K et 800 K, un régime mixte est observé
en cohérence avec les profils SIMS. Un modéle analytique a été développé pour « challenger » le modéle et la
simulation numérique et étudier I'influence des constantes des réactions d’interface (interface métal/oxyde et
interface externe) sur la désorption de I’hydrogene d’un alliage de zirconium oxydé. Le but final est d’utiliser le

modele analytique pour effectuer des calculs rapides (par exemple d’extrapolation).

b. Modéles analytiques

Le modele analytique de désorption de I'hydrogene proposé considére, comme le code numérique, une
épaisseur d’oxyde constante. Dans la présentation des modeéles analytiques, on considérera le deutérium comme

une espéce H mais les flux et profils de concentration expérimentaux sont évidemment ceux du deutérium.

L’hydrogéne présent dans le métal diffuse trés rapidement vers l'interface oxyde/métal en suivant la premiére

loi de Fick (Eq.4.23). Comme précédemment cette étape n’est pas considérée comme potentiellement limitante.

Ju, = —D! [Him] (Eq.4.23)

lm dx

Avec [Hi_m] la concentration locale d’hydrogene dans le métal et Ds:lff le coefficient de diffusion de I’hydrogene

dans le métal.
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L’hydrogene passe du métal a I’'oxyde selon la réaction de transfert suivante (R4.2).

k_
<=

H H; o, (R4.2)

im N
k>

avec k, et k_, les constantes de vitesse directe et inverse. La vitesse de cette réaction s’exprime comme suit

avec [Hi_oxi] la concentration en hydrogéne dans I'oxyde a I'interface métal/oxyde (Eq.4.24) :
v, = ky[Hin] = k_2[Hi_ox,] (Eq.4.24)

Une fois I’hydrogene absorbé dans I'oxyde, il diffuse jusqu’a la surface selon I’équation (Eq.4.25) :

Jn, = — DT AMiod (Eq.4.25)

i ox dx

ou Jy,, et Di‘ff)’;f sont le flux et le coefficient de diffusion de I’hydrogene dans I'oxyde respectivement, [H,-_ox] la

concentration en hydrogéne dans I'oxyde.

La quatriéme étape, relative a l'interface oxyde/milieu extérieur, s’écrit comme suit (R4.3) :

k_4
—

Hs+V; (R4.3)

ioxe _y "1
kg

s+H

avec k, et k_, les constantes de vitesse dans le sens direct et inverse, s un site libre de surface et V; unsite libre

dans 'oxyde. La vitesse de cette réaction est donnée par I'expression (Eq.4.26).

vy = ka(1 = 0,) ™ [Hy on,] — Koy (P2%) (Eq.4.26)

e

Oou [Hl-_oxe] la concentration en hydrogene dans I'oxyde a I'interface externe, 6 le taux de sites occupés par H

en surface, ng la concentration surfacique de sites d’adsorption et e le parameétre de maille moyen.

Le processus de recombinaison moléculaire en surface s’exprime par la réaction (R4.4) :

Hy+H, H, + 2s (R4.4)
klges

ol k' 4es et kqqs désignent les constantes de vitesse de désorption et d’adsorption. La vitesse de désorption est

définie par I'expression (Eq.4.27) :

0 ns\2 P ng) 2
Vs = k' ges ( > S) — Kaas % (f) (1-6p)° (Eq.4.27)
ol Py, est la pression de Hz en contact avec I'oxyde et P° |a pression de référence (1 bar).

En cinétique hétérogene, I'hypothése de pseudo-stationnarité du systéme est une approximation permettant de
simplifier le systeme d’équations [216]. Sous cette hypotheése, les vitesses de réaction ainsi que les flux sont

proportionnels. Ce théoréme est connu sous le nom de théoréme de I'égalité des vitesses (Eq.4.28).
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Ty = V2 = Juy, =Va =205 (Eq.4.28)

A partir de ce mécanisme de désorption de I’'hydrogene d’un alliage de zirconium oxydé, trois cas de désorption
vont étre étudiés : le cas d’'une recombinaison de surface limitante, le cas d’une diffusion du deutérium dans

I’oxyde limitante et le cas mixte d’'une recombinaison — diffusion.

= (Cas pur de recombinaison de surface

Dans le cas d’une désorption de I'hydrogéne limitante, comme la vitesse de la réaction inverse d’adsorption
(R4.4) est négligeable du fait d’une trés faible pression partielle d’hydrogeéne, le flux de désorption ¢y, est égal

a I'équation (Eq.4.29).

0 2
Pry = Vs = K ges (22) (Eq.4.29)

Pour un cas pur en régime stationnaire, une seule étape posséde une constante de vitesse bien inférieure a celles
de toutes les autres et impose sa vitesse au processus global de désorption. Les autres réactions représentatives
du passage de I'interface métal/oxyde (R4.2) et le passage de I’hydrogéne des sites de subsurface aux sites de

surface (R4.3) sont considérées a I’équilibre. Par ailleurs, le gradient de concentration dans la couche d’oxyde est

négligeable ([Hl-_oxl.] = [Hi_oxe]).

0 . - . . R , .
HTnS s’exprime ainsi en fonction des concentrations d’hydrogéne dans I'oxyde et dans le métal (Eq.4.30).

Oy ng _ Ky % [Hi_oxe] — Ky % [Hi—"xi] — KaKy % [Him] (Eq.4.30)
e 14Ka[Hioxe] — 14Ka|Hiox,|  1+KeKa[Him] o

avec K, = kz/k , etK, = k4/k les constantes d’équilibre des réactions (R4.2) et (R4.3).
- -4

Oy Ng

A partir du théoreme de I'égalité des vitesses (Eq.4.27) et en remplagant de I'expression (Eq.4.29) par

e

I’équation (Eq.4.30), on obtient le flux de désorption régi par I'’équation (Eq.4.31).

Pu, = k' ges K K2 (E)z (%)2 (Eq.4.31)

e 1+K2K4[H m

En négligeant I'accumulation d’hydrogéne dans la couche d’oxyde par rapport a la quantité globale dans le métal,
ce flux est proportionnel a la variation de la concentration d’hydrogéne dans le métal en fonction du temps. D’ou
il vient la relation suivante (Eq.4.32) :

. 2 i 2
_emdlin] _ g o g2 @) <M) (Eq.4.32)

2 dt 1+K2K4[H; m]

Par intégration de I'équation précédente, les évolutions de la concentration dans le métal [HL(%] et du flux de

désorption de H: en fonction du temps peuvent étre connues. Cette équation différentielle admettant
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uniguement une solution graphique, une résolution sous Python avec l'interface Anaconda — Spyder a été
réalisée pour obtenir le flux de désorption de deutérium. Pour sa résolution sous Python, elle peut se réécrire

comme suit (Eq.4.33):

dlHim] _ _ 2k K3KE (n5)? ( [Him] \?
dc em (e) 1+K2K4[Hi ] (Eq.4.33)
2k!, K2 K2 (ng)2
OnposeY(t) = [H; ], a= —%(f) et b=K,K,.

Dans le programme de résolution Python présenté en Figure 4.23, I'équation différentielle est exprimée ainsi

(Eq.4.34).

ar(@® _ Y(®) \?
ac @ (1+bY(t)) (Eq.4.34)

Les paramétres e,,, kg .. et yO (concentration initiale d’hydrogéne dans le métal) correspondent aux valeurs
définies dans le modele numérique par éléments finis (Tableau 4.7). La section suivante 4.3.1.4.c présentera les
applications numériques des différents modeles analytiques et comparera les flux déterminés analytiquement

avec ceux obtenus par simulation numérique (Cast3M - URANIE).

em = 1.8e-2 ; #
kdes = 2.9e-6 ; #
K2 =

Kd*ns/e = 1

F(y,t): ,
a=-2.0/ em * kdes * K2*¥*2 * (K4*ns/e)**2
b = K2 * K4

a* (y/ (@+b*ry) )**2

time = np.linspace(@, le6, 10) # <
y0 = 1.46e-4 ; # mol cm-3

Y = odeint(F, y@, time)

Flux= kdes * K2*¥*2 * (K4*ns/e)**2*(Y/(1+K2¥KA*Y))**2 ; # n

Figure 4.23. Programme Python permettant la résolution de I’équation différentielle pour le cas d’une
recombinaison de surface limitante avec I'interface Anaconda — Spyder.

= (Cas pur de diffusion dans 'oxyde

Dans le cas d’une diffusion de I’hydrogene dans I'oxyde limitante, les réactions représentatives du passage de

I'interface métal/oxyde (R4.2), le passage de I'hydrogéne des sites de subsurface aux sites de surface (R4.3) et
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de la désorption surfacique (R4.4) sont considérées a I'équilibre. Par modification des équations (Eq.4.24),
(Eq.4.26) et (Eq.4.27) les concentrations [Hi_oxl.] et [Hi_oxe] sont fonction de la concentration d’hydrogéne dans
le métal et de la pression d’hydrogéne en surface de I'oxyde et s’expriment comme suit en supposant un taux de

site occupé proche de zéro :

[Hi ox,] = K [Hi m] (Eq.4.35)
0
[Hiox] = e (Eq.4.36)
PH,
POKsg
O = (Eq.4.37)

PH
1+ 0—2
PYKs

!
avec Ks = k des/k . la constante d’équilibre de la réaction (R4.4).
aas

En remplagant les concentrations [Hl-_oxl.] et [Hi_oxe] dans I'équation (Eq.4.25) et a partir de I’égalité des vitesses,

le flux de diffusion s’écrit selon I’équation (Eq.4.38) a I'état stationnaire.

. . PY K,
Wiiw] _ pairf o L | K, [Hy ] s (Eq.4.38)

JHox = ~€m dt lox * epx X Ky
Aprés résolution de I'équation différentielle sur [Hl(_tr)n] et sachant que le flux de désorption d’hydrogéne

correspond a % du flux de diffusion dans la couche d’oxyde, la concentration dans le métal [HL(_?n] et le flux de

désorption de D2 en fonction du temps s’expriment selon les relations suivantes (Eq.4.39) et (Eq.4.40).

[H] = € + ([H?] — C) exp(—Et) (Eq.4.39)
PH,
0 POKsg
Ky (C+([H) m]-C) exp(—Et))—T
diff
Do (Eq.4.40)
(pHZ - 2 eox q .

PH2
PO Kg Kk, DS
E 0X

avecC =————et E = .
Ko Ky em €ox
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= (Cas mixte : diffusion du deutérium dans I'oxyde et recombinaison surfacique?

En considérant un régime mixte de diffusion — désorption, I'étape a I'interface métal/oxyde et celle du passage
de I'hydrogéne des sites de subsurface aux sites de surface sont supposées a I'équilibre (R4.2) et (R4.3). A partir
des différentes expressions des flux pour chaque étape, les équations de conservation de la matiére s’écrivent

selon (Eq.4.41) et (Eq.4.42).

7]

G JEOP (Eq.4.41)
a V4 5 q.4.
oMol _ ), (Eq.4.42)
dt Dox 4 q.4.

Par substitution des équations (Eq.4.25), (Eq.4.26) et (Eq.4.27) dans les équations de conservation (Eq.4.41) et
(Eq.4.42) et en supposant un flux uniforme dans I'oxyde i. e. un état stationnaire dans la couche, les deux

équations différentielles précédentes s’écrivent comme suit (Eq.4.43) et (Eq.4.44) :

d[H'_ ] _ ndiff [Hi,ox-]_[Hi,ox ] kyan Oy n
e ;:Xe - Di_ox Leox < - ( 4e > (1 - GH )[Hi_oxe] - k—4— e S) (Eq.4.43)
Oy ns
d K ) , (8 2
e - )_ 25 (1 — 0y )[Hy on, ] — kg ZE22 — 2k (2L22) (Eq.4.44)
Enposant X(t) = 6, et et en supposant I'équilibre a I'interface interne entre le métal et I'oxyde
(soit [Hl-_oxl.] =K, [Hl-_m]), le systeme de deux équations différentielles devient :
ax(t) _ kg _ kg _ 2kges s 2
— = (1-X(®) - =2X(0) - ==X (Eq.4.45)
wo_ ol bns gy ns
a E(Kz [Hi_m] - ) - 6—2(1 - (t)) - e—z (t) (Eq446)

Ce systeme de deux équations différentielles non linéaires a deux inconnues n’est pas intégrable analytiquement.
Un modele simplifié de recombinaison — diffusion analogue au modele numérique a néanmoins été étudié. Dans
ce modele simplifié, le passage de I'hydrogene des sites de subsurface aux sites de surface n’est pas pris en
compte. La nouvelle réaction de recombinaison de surface en molécule de H: est exprimée par (R.4.5).

kads

H, + 2V, (R4.5)

ioxe T Higuy
k,des

En négligeant la réaction d’adsorption car la pression est nulle, I'évolution de la concentration a I'interface est

régie par I'expression (Eq.4.46) avec

Z Les cas purs de réaction d’interface externe et interne ne sont pas présentés puisqu’ils n’ont pas d’intérét dans
cette étude car le modele numérique considere ces deux réactions d’interface a I’équilibre et donc non
limitantes.
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diff
2¢ %) = Dlox (Kz [Hi ] - ) — 2K ges (Eq.4.47)

dt €ox

Pour résoudre cette équation différentielle, un programme Python a été écrit (Figure 4.24) et I'équation

implémentée est exprimée selon (Eq.4.48).

d — _kcries —
e ( +G F) (Eq.4.48)
dif f diff
D; D; 72K, [H;
avecG = —%— et F=-lox 2 0 i)
des €ox 2 kdes €ox

scipy.integrate import odeint
t numpy as np
t matplotlib.pyplot as plt

eox = 1.5e-4 ; # cm
kdes = 3.41e-7 ;
Diff = 4.66e-15 ; #
Dim = 1.55e-4 ; #
e = 4e-5 ; # c

= al5

f F(y,t):

F = (Diff * K2 * Dim) / (eox * 2 * kdes)
G = Diff / (eox * 2 * kdes)

(-kdes/e)*(y**2 + G*y - F)

time = np.linspace(@, 5e6, 20) # s
yo = 0 ; # mol cm

Y = odeint(F, y@, time)

Flux= kdes * Y**2 ;

Figure 4.24. Programme Python permettant la résolution de I’équation différentielle du systeme simplifié pour
le cas d’un régime mixte de recombinaison — diffusion avec I'interface Anaconda — Spyder.

c. Comparaisons entre les solutions analytiques et les solutions numériques

Afin de comparer les solutions analytiques et les solutions numériques, la démarche est la suivante :

1. Vérifier les solutions du modéle analytique des cas purs de recombinaison et de diffusion en utilisant
des constantes de désorption et des coefficients de diffusion arbitraires ;
2. Tester les solutions du modeéle analytique des deux cas purs et du cas mixte de recombinaison — diffusion

avec les constantes cinétiques déterminées avec le modele numérique a partir des profils SIMS
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expérimentaux afin de mettre en évidence I’étape cinétiquement limitante de la désorption du

deutérium.

= (Cas purs de désorption et de diffusion dans I'oxyde

Dans un premier temps, il est nécessaire de vérifier que les solutions au modele analytique permettent de simuler
correctement les flux de désorption calculés par voie numérique, dans le cas d’'une recombinaison de surface ou
une diffusion dans 'oxyde limitantes. Un essai de désorption a 773 K pendant 7 jours a ainsi été simulé. Les
données d’entrées pour les solutions analytiques et numériques, dont les valeurs ont été choisies arbitrairement
pour favoriser un régime ou 'autre préférentiellement, sont présentées dans le Tableau 4.7. Pour le cas pur de
recombinaison surfacique, le coefficient de diffusion est fixé a une valeur tres élevée par rapport a la constante
de désorption. Inversement pour le cas pur de diffusion, la constante de désorption imposée est de plusieurs

ordres de grandeur supérieure au coefficient de diffusion.

Tableau 4.7. Données d’entrée pour les solutions analytiques d’un cas pur de désorption et d’un cas pur de
diffusion a 773 K.

daiff i
[Hlom] €ox em k’des Diolx Diff 1
X
(mol m3) (um) (um) (em* mol?ts?) (cm?s7) €ox  K'ges [Hfm]

Recombinaison

limitante (Figure 146 1,5 180 2,910° 6,910 ~10?

4.25.a)
Diffusion limitante

150 1,5 180 9,7 6,810 ~107

(Figure 4.25.b)

La Figure 4.25 compare les solutions analytiques et numériques obtenues pour les deux cas purs en supposant

les constantes d’équilibre du passage de I'interface métal/oxyde (K,) et du passage de la subsurface a la surface

K4 ns

du deutérium ( ) égales a 1 comme pour le code numérique dans Cast3M.

e

Pour le cas pur de recombinaison de surface, rappelons que le flux est déterminé apres résolution de I’équation
différentielle (Eq.4.33) a I'aide du programme Python décrit sur la Figure 4.23. Pour la diffusion, le flux est calculé

avec I'expression (Eq. 4.40).
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Figure 4.25. Comparaison des solutions analytiques et numériques de I’évolution du flux de désorption au cours
d’une isotherme pour les cas de : (a) une désorption limitante et (b) une diffusion du deutérium dans I'oxyde
limitante.

Les flux de désorption du deutérium sont identiques pour chaque cas pur (noir) et décrivent parfaitement le flux

stationnaire de la résolution numérique (orange et bleu) dans les deux cas de figure.

Les solutions du modéle numérique et celles des modeles analytiques étant confondues pour les cas purs en
régime stationnaire, nous avons dans un deuxiéme temps comparé la simulation numérique et les solutions
analytiques des cas purs en prenant les constantes cinétiques déterminées avec le modele numérique a partir

des profils SIMS expérimentaux.

A partir des profils de diffusion du deutérium dans la couche d’oxyde obtenus par analyse SIMS aprés désorption
a 773 K pendant 7 jours ou a 723 K pendant 19 jours, les simulations numériques ont permis d’estimer les

différentes constantes cinétiques de diffusion et de désorption (Tableau 4.8).

Tableau 4.8. Constantes cinétiques de diffusion et désorption optimisées avec Cast3M et Uranie et données
d’entrée pour les simulations analytiques.

! ! d'
[Hiom] €ox em k des k des Diol;f
(mol m3) (um) (um) (cm* mol™s) (cm*mol™*s?) | (cm?s?)
773K
150 1,5 180 | 7,310 exp (— 34500) 3,4 107 4,710
7 jours RT
723K
80 1,5 180 | 7310713 exp (- X22) 2,3 107 1,110
19 jours RT
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A partir de ces parametres d’entrée, I'essai de désorption a 773 K pendant 7 jours a été simulé analytiquement
en considérant soit un cas pur de désorption (Figure 4.26a) avec la constante de désorption issue de la simulation
numérique (3,4 107 cm* mol ™ s%) soit un cas pur de diffusion (Figure 4.26b) avec le coefficient de diffusion obtenu

lors de I'optimisation avec Cast3M et Uranie, égal 8 4,7 105 cm? s,

9E-15 3,0E-15
8E-15
2,5E-15
__ 7E15 .
- %
~ GE-15 ~  2,0E-15
é SE-15 Solution analytique g — Solution analytique
© . L Is) . -
= E1S Solution numérique £ 1,5E-15 Solution numérique
s =
a o
x 3E-15 ; 1,0E-15 de diffusi
o SE1s Cas pur de recombinaison de surface T Cas pur77e3 I(' usion
773K 5,0E-16
1E-15
OE+00 — 0,0E+00 —
0 2 4 6 8 0 2 4 6 8
(a) Temps (jour) {b) Temps (jour)

Figure 4.26. Simulations analytiques et numériques des cas purs de désorption (a) et de diffusion (b) du flux de
désorption a 773 K pendant 7 jours.

Les simulations analytiques en noir sur la Figure 4.26 ne coincident pas du tout avec la solution numérique en
jaune obtenue avec les constantes cinétiques du Tableau 4.8. Il est par ailleurs possible de simuler
numériquement les profils de diffusion du deutérium dans I’oxyde en considérant des cas purs de diffusion et de
désorption. La Figure 4.27 compare les profils simulés pour ces deux cas purs avec le profil expérimental

extrapolé.
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Figure 4.26. Profils SIMS de la concentration en deutérium en fonction de la profondeur extrapolés (courbe
noire) et simulés en supposant un cas pur de désorption (courbe rouge) et un cas pur de diffusion (courbe
bleue) avec les paramétres cinétiques correspondant au Tableau 4.8 (K'qes = 3,4 1077 cm* mol s et Didoiif =

4,7 107> cm? s) apres désorption a 773 K pendant 7 jours.

Le profil simulé du cas pur de désorption —recombinaison de surface est comme attendu uniforme dans la couche
et ne peut évidemment décrire I’évolution de la concentration de I’'hydrogene dans la couche donnée par le profil
extrapolé. Celui obtenu pour un cas pur de diffusion est quasiment confondu avec le profil extrapolé dans la
partie interne de I'oxyde puis s’en écarte logiquement prés de la surface. En effet, dans le cas d’un contréle
cinétique par la diffusion, la concentration a l'interface externe est par construction nulle contrairement a celle

observée sur le profil expérimental.

Ces écarts entre les profils simulés et expérimental suggéere une nouvelle fois un controle cinétique par un régime

mixte de réaction d’interface — diffusion de la vitesse de désorption.

= Cas mixte : diffusion du deutérium dans I'oxyde et recombinaison surfacique

La Figure 4.28 compare les simulations numériques aux solutions analytiques simplifiées (i.e. en omettant le
passage du deutérium des sites de subsurface aux sites de surface) dans le cas d’un régime mixte pour les essais
de désorption a 773 K et 723 K. Le modele analytique ne considérant pas le temps nécessaire au deutérium pour
diffuser de I'interface métal/oxyde vers I'interface externe contrairement au modéle numérique qui prend en
compte le transitoire pour que I’hydrogéne atteigne la surface, un décalage temporel a été appliqué aux flux
issus du modele analytique. Comme pour les deux cas purs, on suppose la constante d’équilibre du passage de

I'interface métal/oxyde (K,) égale a 1.
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Figure 4.28. Simulations du flux de désorption de deutérium par résolutions analytiques et numériques dans le
cas d’un régime mixte désorption — diffusion : (a) a 773 K et (b) a 723 K.

Pour faire coincider les simulations numérique et analytique pendant le transitoire, le parametre de maille
moyen a di étre ajusté dans les solutions analytiques. Pour I'essai de désorption a 773 K, le paramétre de maille
estde410°cmet d 723 Kde 4,9 10° cm. Des questions subsistent concernant la valeur absolue de ce paramétre.

En I’état nous n’avons pas d’explication convaincante sur ce point.

Cependant, conformément a nos attentes, les flux en régime stationnaire sont quasi-identiques pour les deux
simulations numérique et analytique. A 723 K, les flux stationnaires des solutions analytique et numérique
correspondent parfaitement. A 773 K, le flux stationnaire issu de la solution analytique atteint une valeur
légerement supérieure (~ 1,5 % d’écart) a celle obtenue avec la solution numérique. Cette différence est
uniquement due au fait que la solution analytique suppose une concentration de deutérium dans le métal fixe
contrairement a la solution numérique qui décrémente la quantité de deutérium ayant déja désorbé du

matériau.

Ces comparaisons entre les solutions du modele numérique et celles des modeéles analytiques consolident le
modele de résolution analytique. On peut ainsi estimer la quantité de deutérium désorbé pendant un cycle en
réacteur soit 500 jours (cf. Tableau 4.9). A noter toutefois que la diminution de la teneur en deutérium dans le

métal n’étant pas prise en compte, la quantité de deutérium désorbée sera surestimée.

Tableau 4.9. Quantité de deutérium désorbé pendant 1 cycle en réacteur a 723 K et 773 K.

500 jours—=723 K | 500 jours—773K

[D] désorbé (mol cm) 6 10° 5108
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Les quantités de deutérium désorbées sont tres faibles a 723 K et 773 K au bout de 500 jours, de I'ordre de 0,7
mole de deutérium a 773 K et de 0,1 mole a 723 K dans le cceur des réacteurs, comprenant 193 assemblages de

264 gaines de combustible chacun.

Sous réserve que l'irradiation n’ait pas d’effet significatif sur la vitesse de désorption, le relachement du tritium
en réacteur ou en transport sera vraisemblablement tres faible et ne devrait pas représenter un probleme réel

de sureté et de contamination.

La validation de cette approche analytique montre que la désorption du deutérium d’un alliage de zirconium
oxydé est limitée cinétiquement par un régime mixte de recombinaison de surface et de diffusion dans I'oxyde

pour les températures de I'étude (723 K et 773 K).

4.3.2 Etude de la désorption du deutérium d’échantillons chargés par voie gazeuse et oxydés en

conditions REP

Afin de tester les paramétres cinétiques optimisés précédemment, des échantillons ont été chargés en
deutérium, non pas par voie cathodique mais par voie gazeuse. lls ont ensuite été oxydés, désorbés et
caractérisés par analyses SIMS. Le chargement par voie gazeuse permet d’étre représentatif du tritium issu de la
réaction de fission ternaire dans les pastilles de combustible absorbé par la paroi interne de la gaine. Le
chargement gazeux permet également une absorption d’hydrogene plus rapide qu’en chargement

cathodiquement et controle précisément la quantité absorbée.

4.3.2.1  Descriptif du protocole expérimental de chargement et d’oxydation

Pour évaluer I'influence du mode de chargement en deutérium sur sa cinétique de désorption, des échantillons
de Zircaloy-4 ont été chargés en D2 pur dans le dispositif présenté dans la section 2.2.2.3 du Chapitre 2, avant
d’étre oxydés 50 jours en milieu REP a 633 K et 188 bar pour former une couche de zircone de 1,5 um. Une
pression comprise entre 4 et 5 mbar de D2 est appliquée a température ambiante sur I'échantillon. Le
chargement gazeux s’effectue a 873 K pendant 1 h. Connaissant le volume du réacteur en quartz et le volume de
I’échantillon, la concentration en deutérium est déduite. Cette pression de D: a été choisie afin d’obtenir une

concentration finale de 100 ppm mass. équivalent H.

4.3.2.2  Quantification de la concentration de deutérium désorbé
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Un échantillon a été désorbé sous vide a 773 K pendant 7 jours. Aprés cette isotherme, la concentration de
deutérium restant dans I'échantillon a été quantifiée par une rampe de 10 K min* en TDS. Aprés 7 jours la
concentration de deutérium dans I’échantillon était inchangée. Des analyses SIMS depuis la surface oxydée ont
été réalisées sur deux zones de I'échantillon afin que les profils de deutérium dans la zircone soient simulés par
éléments finis et ainsi valider ou non les constantes cinétiques de désorption et de diffusion obtenues sur des

échantillons préchargés cathodiquement.

4.3.2.3  Evolution de la distribution de deutérium au cours de la désorption

Les profils SIMS de I’hydrogene, du deutérium, de I'oxygene et du zirconium apres 7 jours a 773 K sont présentés

en Figure 4.29. Les mémes observations sont faites pour les deux zones d’analyse de I’échantillon :

- Une forte concentration d’hydrogéne en surface suivie d’'une décroissance de cette concentration
dans I'oxyde reflétant un profil de diffusion di a I'absorption d’hydrogéne lors du processus
d’oxydation ;

- Un profil de diffusion du deutérium dans la couche d’oxyde qui démontre le passage du deutérium
du métal a I'oxyde au cours de I'isotherme sous vide a 773 K ;

- Une concentration relativement faible de deutérium en surface.
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Figure 4.29. Profils SIMS corrigés de I’hydrogéne (*H), du deutérium (2H), de I'oxygéne (*°0) et du zirconium

(%9Zr) obtenus sur I'échantillon de Zy4 aprés chargement gazeux oxydé 50 jours en solution REP et aprés
désorption sous vide a 773 K pendant 7 jours.

4.3.2.4  Simulation numérique des profils de diffusion du deutérium

Les profils SIMS de la Figure 4.29 sont convertis en profils de concentration en fonction de la profondeur.

L'interface franche métal/oxyde est fixée a 1,5 um pour 50 % de la valeur maximale de I'intensité de I'oxygéne

dans la zircone. Les profils de deutérium sont linéairement extrapolés selon la méme méthodologie que

présentée en Figure 4.17b. On considére pour cette série de simulation, Cp, et cg;“

. égales a 650 mol m?3, i.e.

la concentration initiale en deutérium dans le métal. Le profil SIMS dans la couche d’oxyde avant désorption

implémenté dans le modéle FE est le méme que celui obtenu sur I'échantillon préchargé cathodiquement et

oxydé 50 jours en milieu REP extrapolé dans le métal 8 650 mol m™ (cf. Figure 4.18).
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Les paramétres cinétiques de la désorption et de la diffusion du deutérium dans la zircone présentés dans le

Tableau 4.6 sont injectés dans le modele FE pour simuler les deux profils de deutérium dans I'oxyde apres

désorption sous vide de 7 jours a 773 K. La Figure 4.30 compare les profils SIMS expérimentaux et simulés du

deutérium dans la zircone obtenus sur deux zones d’analyse.
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Figure 4.30. Profils SIMS de la concentration en deutérium bruts (traits pleins), extrapolés (traits en pointillés)
et simulés (courbes noires) avec les parametres cinétiques correspondant au Tableau 4.6 aprés désorption a

773 K pendant 7 jours.

En appliquant les parametres cinétiques du Tableau 4.6, le profil SIMS du deutérium dans I'oxyde de la premiéere

zone d’analyse (Figure 4.30a) est correctement simulé avec une concentration en surface surestimée. Le profil

SIMS de la seconde zone d’analyse (Figure 4.30b) est quant a lui légérement sous-estimé dans la zircone avec

une concentration de deutérium en surface analogue a celle donnée par les profils SIMS. Ces deux profils SIMS

révelent une diffusion du deutérium relativement hétérogéne et variable suivant la zone analysée sur

I’échantillon. Cependant, la simulation pour les deux zones d’analyses est assez représentative des profils SIMS

expérimentaux. Le mode de chargement en deutérium ne semble pas avoir d’influence sur les constantes

cinétiques de désorption et de diffusion du deutérium dans I’oxyde.
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4.3.3 Alliage Zircaloy-4 oxydé en autoclave en vapeur d’eau aprés chargement cathodique: influence

de I'environnement sur la cinétique de désorption des especes hydrogénées

4.3.3.1 Démarche expérimentale de chargement et d’oxydation

Pour évaluer I'impact de I'’environnement d’oxydation sur la cinétique de désorption de I’hydrogene et de ses
isotopes, une nouvelle plaque de Zircaloy-4 a été chargée cathodiquement pendant 11 h (cf. 2.2.2). Apres un
traitement d’homogénéisation sous vide secondaire de 5 h a 673 K, les concentrations d’hydrogéne et de
deutérium étaient de 81 ppm mass. H et 48 ppm mass. équivalent H respectivement. Aprés réalisation de la
procédure de chargement cathodique, la plaque deutérée de Zircaloy-4 a été découpée en plusieurs échantillons
de 1 x 1 cm? pour étre oxydés 2 jours dans un autoclave de 4 L 3 688 K et 100 bars en vapeur d’eau légére (H20).
Cette durée d’oxydation a été choisie afin de former une couche d’oxyde de 1,4 — 1,5 um (épaisseur vérifiée par
prise de masse). Un échantillon oxydé a par la suite été désorbé sous vide secondaire en TDS a 773 K pendant 7
jours et analysé par SIMS dans I'objectif de comparer les profils de diffusion du deutérium obtenus a ceux des

échantillons oxydés en milieu REP préchargés cathodiquement (cf. 4.3.1).

4.3.3.2  Estimation de la quantité de deutérium désorbé

Aprés l'isotherme de désorption, une rampe de température de 10 K min jusqu’a 1273 K a été appliquée sur
une partie de I'échantillon pour quantifier I'hydrogene et le deutérium restants. La concentration d’hydrogene
était de 46 ppm mass. H et de 27 ppm mass. H pour le deutérium. Une désorption d’environ 50% de Het de D a
été constatée contrairement aux échantillons oxydés en milieu REP ol aucune désorption n’avait été observée
jusqu’a 7 jours. Des analyses SIMS dans les mémes conditions que pour les échantillons de Zircaloy-4 oxydés en
milieu REP ont été effectuées ainsi que la quantification des constantes cinétiques de désorption et de diffusion

par simulation numérique.

Des cartographies SIMS de répartition des éléments 'H et 2H avant abrasion ont été réalisées dans le métal avant
et aprés désorption dans le but d’observer une évolution de la morphologie des hydrures et estimer une
concentration moyenne en hydrogéne et en deutérium en cps s. La région d’intérét utilisée pour I'extraction
des données quantitatives est représentée sur les cartographies par un carré rouge sur la Figure 4.31. La valeur

spécifiée correspond a la moyenne déterminée sur trois zones de I'échantillon.
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Figure 4.31. Cartographies ioniques (SIMS) de répartition des éléments 'H et 2H au coeur du métal des
échantillons Zy4 aprés chargement cathodique suivi d’une oxydation de 2 jours en vapeur d’eau : (a-b) avant
désorption et (c-d) aprés désorption a 773 K pendant 7 jours.

La Figure 4.31 révele la présence d’hydrures riches en deutérium pour les deux échantillons avec des
morphologies différentes. Avant le traitement thermique de désorption, les hydrures formés au refroidissement
font environ 20 um de large et peuvent atteindre quelques centaines de micromeétres de long alors que les
hydrures précipités au refroidissement aprés le traitement thermique de désorption a 773 K pendant 7 jours ont
une forme globulaire d’une trentaine de microns de diametre. En accord avec les quantifications réalisées en TDS
apres désorption, la concentration en deutérium est environ deux fois plus faible. Concernant I’'hydrogene, la
concentration aprés désorption est |égerement plus faible qu’initialement mais la diminution ne représente que
20% environ de la valeur initiale. Cette différence entre I'hydrogene et le deutérium s’explique par une
absorption significative d’hydrogéne au cours de I'oxydation en vapeur d’eau légére (~ 15 ppm mass.
d’hydrogene absorbé lors d’une oxydation de 2 jours en vapeur d’eau) et une possible redéposition de

I’hydrogene résiduel dans la chambre sur la surface de la zone analysée.

Des analyses SIMS en abrasion depuis la surface oxydée ont été réalisées pour étudier le profil de diffusion du

deutérium dans la couche d’oxyde aprés une désorption de 7 jours a 773 K.
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a. Analyses SIMS avant désorption

La Figure 4.32 présente les profils SIMS corrigés de I’hydrogéne (*H), du deutérium (2H), de I'oxygéne (1°0) et du
zirconium (°°Zr) obtenus sur un échantillon de Zircaloy-4 aprés chargement cathodique suivi d’'une oxydation de

2 jours en vapeur d’eau.
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Figure 4.32. Profils SIMS corrigés de I’"hydrogéne (*H), du deutérium (?H), de I'oxygéne (*°0) et du zirconium
(%9Zr) obtenus sur un échantillon Zy4 aprés chargement cathodique suivi d’une oxydation de 2 jours en vapeur
d’eau.

Les signaux de I'oxygéne (noir) et du zirconium (jaune) permettent de distinguer I'oxyde (intensités constantes ;
t < 1000 s), I'interface diffuse oxyde/métal (diminution des signaux ; 1000 s < t < 3000 s) et le métal (intensités
nulles ; t > 3000 s). Sur la Figure 4.32, un profil de diffusion de I’'hydrogene (bleu) dans I'oxyde est observé avec
une forte concentration en surface, di a I'absorption d’hydrogéne lors de I'oxydation en vapeur d’eau. Comme
précédemment il n’y a pas de deutérium dans I'oxyde apres oxydation. Le deutérium présent initialement dans
le métal ne diffuse finalement que trés faiblement dans I'oxyde en situation de corrosion en vapeur d’eau a 688
K pendant 2 jours. La forte augmentation des signaux d’hydrogéne et de deutérium dans le métal révele la

présence d’un hydrure riche en hydrogéne et deutérium.

b. Analyses SIMS aprés désorption a 773 K pendant 7 jours

La Figure 4.33 présente les profils SIMS corrigés de I'hydrogéne (*H), du deutérium (?H), de I'oxygéne (*°0) et du
zirconium (°°Zr) obtenus sur un échantillon de Zircaloy-4 aprés chargement cathodique suivi d’une oxydation de

2 jours en vapeur d’eau et d’'une désorption sous vide a 773 K pendant 7 jours.
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Figure 4.33. Profils SIMS corrigés de I’"hydrogéne (*H), du deutérium (?H), de I'oxygéne (*°0) et du zirconium
(°°zr) obtenus sur un échantillon Zy4 aprés chargement cathodique suivi d’une oxydation de 2 jours en vapeur
d’eau et d’'une désorption sous vide a 773 K pendant 7 jours.

Sur la Figure 4.33a, un profil de diffusion de I’hydrogene dans I'oxyde représentatif de I'absorption lors de

I’oxydation est également constaté comme avant désorption, suivi d’'une légére augmentation de l'intensité de

I’'hydrogene prés de l'interface oxyde/métal révélant une potentielle diffusion de I’hydrogéne du métal vers

I’oxyde lors de la désorption. Le gradient de concentration en deutérium dans la couche d’oxyde (Figure 4.33b)

est da a la diffusion du deutérium du métal vers I'oxyde. Une forte intensité du deutérium a I'interface externe

met probablement en évidence une surconcentration en subsurface de deutérium. Tout comme I'analyse SIMS

avant désorption, la surconcentration (pics) d’hydrogene et de deutérium dans le métal suggére la présence d’un

hydrure dans la zone d’analyse.
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c. Bilan des analyses SIMS des échantillons oxydés en vapeur d’eau

La Figure 4.34 compare les profils SIMS, convertis en profondeur d’abrasion et corrigés, de I'oxygene et du

deutérium pour les échantillons préchargés en deutérium puis oxydés en vapeur d’eau, avant et aprés désorption

sous vide pendant 7 jours a 773 K.
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Figure 4.34. Comparaison des profils SIMS en profondeur de I'oxygene (a) et du deutérium (b) avant et apres
désorption a 773 K pendant 7 jours.

La Figure 4.34a montre une évolution du profil de I'oxygene apres le traitement thermique de désorption.

L'intensité de I'oxygéne apres désorption décroit a partir de 0,5 um et en considérant l'interface franche

métal/oxyde située a 50% de I'intensité maximale de I'oxygéne dans I'oxyde, I'épaisseur d’oxyde n’est plus que

de 0,97 um approximativement au lieu de 1,5 um initialement. Lors de la désorption sous vide a 773 K pendant

7 jours, la couche d’oxyde s’est dissoute dans le métal. D’apres la Figure 4.34b, lors de |'essai de désorption, le

deutérium présent dans le métal traverse I'interface oxyde/métal et diffuse jusqu’a la surface en créant un

gradient de concentration.

d. Comparaison avec les résultats obtenus sur les échantillons préchargés cathodiquement et

oxydés en milieu REP

Pour évaluer l'influence du milieu oxydant sur la désorption du deutérium deux plaques de Zircaloy-4 ont été

préchargées cathodiquement en deutérium puis oxydées soit en milieu REP soit en vapeur d’eau pendant des

temps définis pour obtenir des épaisseurs d’oxyde similaires (~ 1,5 um). La Figure 4.35 compare les profils SIMS
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de I'oxygene et du deutérium avant et apres traitement thermique de désorption a 773 K pendant 7 jours sous

vide.
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Figure 4.35. Comparaison des profils SIMS en profondeur de I'oxygene (a-c) et du deutérium (b-d) d’un Zircaloy-
4 oxydé en vapeur et oxydé en milieu REP : (a-b) avant désorption et (c-d) aprés désorption sous vide a 773 K
pendant 7 jours.

Avant désorption, les profils SIMS de I'oxygene et du deutérium dans la couche d’oxyde sont tres proches quel
gue soit le milieu d’oxydation (cf. Figure 4.35a et Figure 4.35b). En revanche, aprés désorption sous vide, une
dissolution importante de la couche d’oxyde est observée pour I'échantillon oxydé en vapeur d’eau
contrairement a la couche d’oxyde formée en milieu primaire. Cette différence marquée entre les deux
matériaux et plus spécifiquement cet accroissement sensible de la vitesse de dissolution de la couche formée en
vapeur d’eau suggere un état de la couche résiduelle fortement dégradée, ce qui pourrait potentiellement
expliquer I'écart de quantité de deutérium désorbé. Nous n’avons néanmoins pas de piste de compréhension

convaincante concernant la différence de vitesse de dissolution entre ces couches d’oxyde. Les données de la
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littérature ne montrent pas de différence significative de coefficients de diffusion de I'oxygéne dans la phase a-

Zr suivant I'’environnement de formation des couches.

D’autre part, le profil de distribution du deutérium dans la couche formée en vapeur d’eau montre un gradient
de concentration plus marqué di a la réduction de I'épaisseur de la couche d’oxyde. Il est cependant assez
similaire d’un point de vue morphologique au profil de diffusion obtenu en en conditions REP. En revanche, une
différence notable entre les deux profils est le pic de concentration observé en surface de I'oxyde formé en

vapeur d’eau qui n’apparait pas dans |’oxyde formé sous eau.

Dans I'objectif de comparer la constante cinétique de désorption et le coefficient de diffusion du deutérium dans
la zircone formée en vapeur d’eau et en milieu REP, le profil SIMS aprés désorption est simulé numériquement
en couplant le modeéle développé précédemment sous Cast3M avec la plateforme d’optimisation URANIE (cf.

4.3.1.4).

4.3.3.3  Simulation numérique des profils de diffusion du deutérium apreés oxydation en vapeur d’eau

et désorption a 773 K pendant 7 jours

A partir des profils SIMS de la Figure 4.34b et connaissant la concentration initiale en deutérium dans le métal
(CDi_m= Cgﬁf)x"' 313 mol m3), il est possible de transformer les intensités du deutérium en concentration en
imposant une couche d’oxyde avant désorption de 1,5 um et apres désorption de 0,97 um. Afin de simuler par
éléments finis le profil de diffusion du deutérium dans I'oxyde apres désorption, le profil avant désorption
présenté en Figure 4.36a est injecté dans le modele FE comme condition initiale. La simulation est réalisée sur
une couche d’oxyde de 0,97 um. La Figure 4.36b représente les profils du deutérium brut et extrapolé a simuler
apres désorption a 773 K pendant 7 jours sous vide. L’extrapolation du profil est réalisée selon la méme

méthodologie que pour les échantillons oxydés en milieu REP (cf. Figure 4.17b).
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Figure 4.36. (a) Profil de deutérium implémenté dans le modeéle FE avant désorption et (b) profils SIMS brut et
extrapolé du deutérium aprés désorption.

Dans un premier temps, les constantes cinétiques optimisées de désorption et de diffusion du deutérium
déterminées a partir de I'échantillon de Zircaloy-4 oxydé en milieu REP et désorbé 7 jours a 773 K (cf. Tableau
4.6) sont injectées dans le modele FE. La Figure 4.37 compare le profil SIMS ainsi simulé avec les profils SIMS

expérimentaux (brut et extrapolé).
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Figure 4.37. Profils SIMS de la concentration en deutérium aprés désorption a 773 K pendant 7 jours en
fonction de la profondeur brut, extrapolé et simulé avec les parametres cinétiques déterminés pour les
échantillons oxydés en milieu REP correspondant au Tableau 4.6.

34,5 kj mol™1

o ) m* mol?!s? et un coefficient

En appliquant une constante de désorption (k'y,s) de 7.10713 exp (

156,1 kJ mol~1

de diffusion (Digiff) de 2.107 % exp (— pon

) m? 5%, le profil simulé est nettement au-dessus du profil

220



expérimental. La concentration surfacique coincide en revanche avec le pic de concentration en surface observé

sur le profil SIMS.

L’optimisation des constantes cinétiques, k .5 et Dilzf ,avec la plateforme URANIE, a été réalisée sur les mémes

domaines d’investigation que ceux indiqués dans le Tableau 4.5. Le critere d’erreur RR atteint un minimum pour
les paramétres cinétiques synthétisés dans le Tableau 4.10. A noter que le pic de concentration en surface ne

pése pas lourd dans le processus d’optimisation.

Tableau 4.10. Valeurs de quadruplets (K3, D{]Oiiff, Eages et Eagjfr) correspondant au critére d’erreur minimal.
Eagy . Eagss
In(kYps) “ | In(DTy
(kJ mol?) ox (kJ mol?)
RR (simulation n°2) -23,47 42,6 -17,61 163,9

La Figure 4.38a compare le profil SIMS expérimental avec les profils simulés avec les paramétres cinétiques
optimisés du Tableau 4.10 et ceux déterminés pour les échantillons oxydés en milieu REP (Tableau 4.6). Les flux
simulés de désorption du deutérium au cours du traitement thermique de 7 jours a 773 K associés a deux

différents sets paramétriques sont présentés en Figure 4.38b.
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Figure 4.38. (a) Profils SIMS de la concentration en deutérium apres désorption a 773 K pendant 7 jours en
fonction de la profondeur brut, extrapolé et simulés avec les parameétres cinétiques correspondant au Tableau
4.6 (simulation n°1) et au Tableau 4.10 (simulation n°2). (b) Flux de désorption du deutérium obtenus par
simulation avec ces mémes constantes cinétiques.

221



- 42,6 k] mol™?! i - 163,9 k] mol™!
Avec k'gos = 1.10713 exp (=220 ) 114 molt st et DT = 2.1078 exp (222 ML) 2 g1 g
es RT lox RT

simulation représente correctement le profil de diffusion du deutérium dans la zircone avec cependant une
concentration sous-évaluée en surface de ~ 50 mol m3 au lieu de ~ 100 mol m™3 aprés désorption. Le coefficient
de diffusion du deutérium dans la zircone est environ trois fois plus faible (1,7 10° m? s 3§ 773 K) a celui
déterminé pour les échantillons oxydés en milieu REP (5,7 10° m? st & 773 K). La constante de désorption est
quant a elle un ordre de grandeur plus faible en vapeur d’eau (3 773 K, ~ 9 103> m s’ pour le Zircaloy-4 oxydé en
milieu REP et ~ 9 10 m s pour le Zircaloy-4 oxydé en vapeur d’eau). A partir de ces constantes cinétiques, les
flux de désorption simulés de la Figure 4.38b supposent par intégration des courbes une désorption de deutérium
de 6 mol m~3 pour la simulation n°1 et de seulement 0,04 mol m™3 pour la simulation n°2. Ces quantités désorbées
ne sont pas du tout cohérentes avec les 50% de deutérium désorbé a 773 K pendant 7 jours estimés par TDS et

analyses SIMS.

En admettant une concentration initiale de deutérium de 313 mol m3, pour désorber 50% de cette concentration
au bout d’un essai de désorption de 7 jours a travers un oxyde de 0,97 um, le flux de désorption aurait dii étre
de I'ordre de 2,5 10** mol cm s, Dans ces conditions, la constante de désorption k', et le coefficient de
diffusion du deutérium dans I'oxyde devrait étre de 5 10> m* mol? s et 2 10'® m? s pour des cas purs de

réaction de recombinaison et de diffusion respectivement.
Pour expliquer cette différence de flux de désorption, plusieurs hypotheses peuvent étre émises.

1. Les mesures des quantités de deutérium désorbées sont-elles fiables ? La cohérence des mesures
réalisées en TDS et en cartographies SIMS nous laissent penser que oui. Et quid de la reproductibilité ?

2. Lamodélisation numérique est incompléete puisqu’elle ne tient pas compte de la dissolution de la couche
d’oxyde. La dissolution de la zircone génére des lacunes a I'interface métal/oxyde qui migrent vers la
surface. Cette émission de lacunes pourrait éventuellement induire une accélération de la diffusion de
deutérium dans 'oxyde et ainsi augmenter la désorption.

3. Existe-t-il un systéme de double couche dans I'oxyde avec une sous-couche externe tres perméable au
deutérium pouvant expliquer une forte concentration en surface de deutérium apres désorption ou
générer un flux de désorption nettement plus élevé que celui obtenu par simulation avec un systeme
monocouche ? Si ce systéme de double-couche dans I'oxyde est avéré, on pourrait supposer que lors
du traitement thermique de désorption a 773 K pendant 7 jours, la couche d’oxyde interne protectrice
formée en vapeur d’eau se dissout rapidement et que seule la couche externe poreuse subsiste. La
cinétique de désorption serait ainsi limitée par la recombinaison de surface. En considérant la constante
de désorption k', déterminée a partir des essais en milieu REP de 3 102> m* mol? 5%, on retrouverait
un flux permettant d’obtenir une désorption de 50% de la concentration initiale de deutérium.
L’hypothese serait donc plutét une évolution de I'étape cinétiquement limitante avec au départ une
cinétique de désorption contrélée par un régime mixte de recombinaison — diffusion tendant vers une

cinétique uniquement pilotée par la recombinaison surfacique.
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4. L'état de surface et/ou la constante de désorption peuvent-ils évoluer au cours du temps ? On peut en
effet envisager une évolution de I'état de surface de I’oxyde au cours du temps du traitement thermique

sous vide secondaire.

Les deux dernieres hypotheses sont plausibles. La réalisation d’essais complémentaires en vapeur d’eau serait
nécessaire pour permettre une meilleure compréhension de I'impact de I'atmosphére oxydante sur la désorption
du deutérium, tels que des essais de reproductibilité, des essais de désorption a différents temps et températures

ainsi que des observations au microscope électronique a transmission des différentes couches d’oxyde formées.

4.4 Conclusion

L’objectif de ce chapitre était d’appréhender le mécanisme de désorption de I’hydrogéne en présence d’une
couche d’oxyde formée en régime pré-transitoire en surface d’un alliage de Zircaloy-4 ou de M5framatome afin de
quantifier les différentes constantes cinétiques mises en jeu et d’identifier I'étape cinétiquement limitante. Ce

mécanisme étant relativement complexe, deux types d’essais ont été réalisés.

L’étude de la désorption de I’hydrogéne d’élaboration en rampe de température des deux alliages de zirconium
apres oxydation en atmosphére seche Ar-20%02 a mis en évidence le caractere barriere de la couche d’oxyde.
En effet, un décalage des pics de désorption vers les hautes températures a été observé en présence de couches
d’oxyde. Ce décalage est d’autant plus prononcé que la couche est épaisse. Nous avons montré que la désorption
d’hydrogene ne se déclenchait qu’apres dissolution locale de la couche d’oxyde. Ceci signifie qu’en rampe de
température, la vitesse de dissolution est telle que I’hydrogene n’a pas le temps de désorber par diffusion dans
la couche d’oxyde. En d’autres termes, la vitesse de dissolution pilote le processus de désorption. Des conclusions

similaires ont été tirées pour I’alliage M5framatome.

Pour se rapprocher des conditions réelles en réacteur et limiter le processus de dissolution de I’oxyde, des essais
de désorption en isothermes ont été réalisés aprés chargement cathodique ou gazeux en deutérium suivis
d’oxydations en milieu REP a 633 K et 188 bars ou en vapeur d’eau a 688 K et 100 bars. Le deutérium a été choisi
comme traceur isotopique lors du chargement préalable pour le dissocier de la prise d’hydrogéne au cours du
processus d’oxydation. Pour chacune des conditions d’oxydation, une épaisseur de 1,5 um de zircone a été

formée en surface d’un échantillon de Zircaloy-4.

Aprés chargement cathodique et oxydation en milieu REP pendant 50 jours, deux échantillons ont été désorbés
sous vide a 773 K pendant 7 jours et a 723 K pendant 19 jours. Au cours de ces deux isothermes, le deutérium
n’a pas désorbé de maniere significative et mesurable. Pour obtenir des informations sur la diffusion du
deutérium dans l'oxyde, des profils SIMS en abrasion depuis la surface ont été effectués. La premiére
constatation fut I'absence de deutérium dans la zircone aprés oxydation. La croissance anionique de I'oxyde
« repousse » le deutérium dans le métal. Indépendamment du traitement thermique réalisé en TDS, un gradient

de concentration de deutérium dans I'oxyde apparait aprés le traitement thermique de désorption, révélant ainsi
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le transport du deutérium depuis le métal dans I'oxyde et son processus de diffusion dans I'oxyde vers I'interface
externe. Aucune dissolution marquée de la couche d’oxyde n’est constatée au cours de ce traitement thermique.
Pour quantifier les constantes cinétiques de désorption et de diffusion du deutérium dans la zircone, un modele
numérique par éléments finis a été développé. Il considére les étapes de diffusion dans la couche et de
recombinaison-désorption de surface de I'hydrogene. Le programme Cast3M implémenté sur ce modele a été
couplé a l'outil d’échantillonnage de la plateforme URANIE afin d’obtenir les constantes cinétiques optimisées.

Finalement, pour un Zircaloy-4 chargé cathodiquement en deutérium et oxydé en milieu REP, la constante de

34,5 k] mol™1
RT

1

désorption est de 7.10‘13exp( ) m* mol! s! et le coefficient de diffusion de

156,1 k] mol~1

-8
2.10 exp( —n

) m? s, A partir de ces constantes cinétiques, la quantité de deutérium désorbé peut
étre calculée au bout d’un cycle en réacteur, i.e. 500 jours, a 773 K et 723 K. On peut également faire une
extrapolation a 573 K (température nominale de fonctionnement des REP) en supposant les parametres des

constantes cinétiques indépendants de la température. La Figure 4.39 présente les quantités de deutérium

désorbé en fonction du temps de désorption sous vide pour diverses températures.
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Figure 4.39. Quantité de deutérium désorbé cumulée sous vide pendant 500 jours a 773 K, 723 Ket 573 K
obtenue a partir du modele numérique et calculée a partir des constantes cinétiques de désorption et de
diffusion déterminées pour les échantillons de Zircaloy-4 oxydés en milieu REP.

A 573K, les quantités de deutérium désorbé sont extrémement faibles. En considérant une gaine de combustible
de 4 m de hauteur et de diameétre de 0,95 cm, on estime au bout d’un cycle en REP, en supposant une désorption
similaire sous vide et en eau, la désorption de 8 1022 mole d’hydrogéne ce qui représenterait une diminution de
107 ppm mass. dans la gaine d’épaisseur 0,45 mm. Pour un assemblage de combustible comprenant 264 gaines
de combustible, 2 10° mole d’hydrogéne sont relachés. Ces calculs représentent une enveloppe des quantités
de deutérium désorbé du fait du milieu de désorption d’étude. La question d’'une enveloppe basse ou d’une

enveloppe haute reste en suspens.

Pour mettre en évidence |'étape cinétiquement limitante dans ce processus de désorption du deutérium d’un

alliage de zirconium oxydé, trois modeéles analytiques ont été élaborées, cas pur de recombinaison de surface,
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cas pur de diffusion et cas mixte de réaction de surface — diffusion et comparés au modéle numérique. La
pertinence de cette approche analytique a permis de vérifier que la désorption du deutérium d’un alliage de
zirconium oxydé est limitée cinétiquement par un régime mixte de recombinaison de surface et de diffusion dans
I’oxyde pour une gamme de température comprise entre 700 K et 800 K. A plus basse température, la désorption
est pilotée par la diffusion du deutérium dans I'oxyde. Inversement, a haute température la recombinaison
surfacique devient limitante. Ces modéles analytiques permettent également d’obtenir rapidement des valeurs
de flux de désorption et d’extrapoler les constantes cinétiques a basses températures proche de la température

d’intérét pour le coté industriel.

Une étude similaire avec la réalisation d’'un chargement gazeux en deutérium en substitution du chargement
cathodique a révélé, comme attendu, des résultats similaires indépendamment du mode de chargement en

deutérium sur les constantes cinétiques de désorption et de diffusion du deutérium dans la zircone.

L'influence de I'atmosphére d’oxydation, donc potentiellement de la qualité / microstructure de la couche
d’oxyde formée, sur la désorption du deutérium a également été étudiée en réalisant un chargement cathodique
suivi d’'une oxydation en vapeur d’eau pendant 2 jours et d’un essai de désorption sous vide a 773 K pendant 7
jours. L'atmosphére oxydante s’est avéré étre un parametre important, puisque plusieurs observations a partir
des profils SIMS dans ces conditions se sont révélées différentes par rapport aux résultats obtenus sur les

échantillons de Zircaloy-4 oxydés en milieu REP :

= Désorption de 50% de la concentration initiale de deutérium dans le métal ;

= Dissolution de la couche d’oxyde dans le métal.

La simulation du profil SIMS aprés désorption a permis de déterminer une constante de désorption de

13 42,6 kj mol™* " 4 - e .

1.107* exp - ) m mol* s' et un coefficient de diffusion dans la zircone de
- 163,9 kj mol~! . s . . T

2.107 8 exp (— T) m? s, Ces valeurs de constantes cinétiques ont néanmoins une fiabilité toute

relative au vu de la non représentativité de la désorption de 50% de la concentration initiale en deutérium et

également de la non prise en compte de la dissolution de la zircone dans le modéle numérique.

La Figure 4.40et la Figure 4.41 comparent ces constantes avec celles quantifiées sur les échantillons de Zircaloy-

4 oxydés en milieu REP.
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Figure 4.40. Comparaison des coefficients de diffusion du deutérium dans la zircone formée sur des
échantillons de Ziracloy-4 en milieu ou en vapeur d’eau avec les données de la littérature en situation
d’absorption et de désorption [121,152,158,160].
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Figure 4.41. Comparaison de la constante de désorption (recombinaison de surface) pour des échantillons de
Zircaloy-4 oxydés en milieu REP ou en vapeur d’eau, en fonction de la température : les courbes pointillées
illustrent les droites d’Arrhénius correspondant aux valeurs optimisées.

Les coefficients de diffusion du deutérium dans I'oxyde sont cohérents avec les données de la littérature

obtenues lors d’essais de relachement d’hydrogéne. Concernant la constante de désorption, elle est

paradoxalement un ordre de grandeur plus faible que celle du Zircaloy-4 oxydé en milieu REP. En effet, les
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constantes cinétiques obtenues n’expliquent pas la différence de quantité d’hydrogene désorbé entre les milieux
oxydants. La considération d’une microstructure a deux sous-couches dans I'oxyde ou d’une évolution de la
constante de désorption avec le temps sont les deux pistes d’investigation a tester dans le futur pour expliquer

cette incohérence.
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Dans les réacteurs a eau pressurisée, les gaines de combustible en alliage de zirconium constituent la premiére
barriere de confinement des radionucléides. En conditions nominales de fonctionnement des REP, I'interaction
entre ces gaines et le milieu primaire entraine la croissance d’une couche d’oxyde et I'absorption d’hydrogéne
par l'alliage. En paralléle, la surface interne de la gaine est également oxydée par ’humidité résiduelle initiale
des pastilles de combustible et par I'oxyde d’uranium lui-méme. La réaction de fission ternaire au sein des
pastilles de combustible provoque la formation de tritium pouvant s’absorber dans les gaines et désorber dans
le milieu primaire. Lors du transport de combustibles usés, I’hydrogéne et le tritium présents dans la gaine

peuvent étre relachés dans le colis de transport créant un potentiel risque de sGreté.

Appréhender le mécanisme de perméation de I’hydrogéne et de ses isotopes a travers les gaines de combustible

en alliage de zirconium est primordial pour maitriser le rejet de substances radioactives et la sureté.

Le phénomene de perméation de I'"hydrogene est une succession de neuf étapes comprenant des processus

d’absorption, de diffusion, de désorption et des étapes interfaciales.
Dans ce cadre, les objectifs de I'étude étaient de :

= Déterminer I'étape cinétiquement limitante du processus de perméation de I'hydrogéne dans les
alliages Zircaloy-4 et M5framatome ;
= Quantifier les constantes cinétiques associées ;

= Développer un modele numérique pouvant prédire les flux de désorption de I’'hydrogene.

Pour atteindre ces objectifs, I'étude de la perméation de I’hydrogéene a travers un alliage de zirconium oxydé a
été décomposée en trois études distinctes : (i) cinétiques de désorption de I’hydrogéne d’un alliage de zirconium
non oxydé, (ii) cinétiques de perméation de I’hydrogéne a travers un Zircaloy-4 non oxydé et (iii) influence d’'une

couche d’oxyde sur la cinétique de désorption de I’hydrogene d’un alliage de zirconium.

Indépendamment de I'’étude menée, la démarche a consisté a coupler acquisition expérimentale des données

cinétiques et simulation numérique.

Cinétiques de désorption de I'hydrogene des alliages de zirconium non oxydés

Les cinétiques de désorption de I’'hydrogéne d’élaboration des alliages de zirconium non oxydés ont été obtenues
expérimentalement par thermodésorption sous vide secondaire en appliquant une rampe de température a
I’échantillon. La modélisation et la simulation numérique avec le code éléments finis Cast3M des cinétiques de
désorption ont montré que la vitesse de désorption est contrélée par la réaction de recombinaison surfacique
de I'hydrogene en molécule de dihydrogéne, pour les deux alliages étudiés (Zircaloy-4 et M5¢ramatome). Le couplage
du code éléments finis avec la plateforme d’optimisation URANIE a permis de quantifier la constante cinétique

de désorption. L’énergie d’activation apparente quel que soit I’alliage est de 290 + 10 kJ mol.

Il a par ailleurs été montré que pendant le procédé d’élaboration des alliages zirconium-niobium, de I’hydrogéne

est partiellement piégé par les précipités riches en niobium. L’hydrogene piégé désorbe cependant a plus hautes
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températures que celui en solution solide dans la matrice. La libération de I’hydrogéne des précipités semble
apparemment assujettie a leur dissolution. Il n’a pas été possible de piéger de I’hydrogene au niveau de ces
précipités dans les conditions de chargement explorées dans ce travail, suggérant une forte barriere énergétique

au piégeage.

Cinétigues de perméation du deutérium a travers un Zircaloy-4 non oxydé

En parallele, un banc de perméation gazeuse de deutérium a été développé afin d’étudier dans sa globalité le
processus de perméation du deutérium a travers une membrane de Zircaloy-4 non oxydé entre 623 K et 773 K.
Le suivi des cinétiques d’absorption par variation de pression d’une part ainsi que celles de désorption en aval

de la membrane de perméation au moyen d’un spectrometre de masse d’autre part, ont mis en évidence :

- Unecinétique d’absorption trés rapide ;
- Une diffusivité du deutérium trés grande dans I'alliage de zirconium ;
- Un flux de désorption du deutérium proportionnel au carré de la concentration de deutérium en

subsurface.

La cinétique de perméation du deutérium est donc également limitée par |'étape de recombinaison de surface.
Cependant, aux températures d’intérét, il semblerait que la différence de coefficient de dilatation thermique
entre I'acier inoxydable du dispositif et le Zircaloy-4 génére des contraintes et une déformation plastique
résiduelle a I'échantillon. Cet état de contrainte modifie la constante cinétique de désorption : pour un
échantillon contraint, I'énergie d’activation de la désorption est de 140 = 10 kJ mol tandis qu’elle est évaluée a

240 kJ mol? en I'absence de contraintes extérieures. L’origine de cette différence reste a déterminer.

Influence d’une couche d’oxyde sur la cinétique de désorption du deutérium d’un alliage de zirconium

Pour étudier le systeme complet et ainsi évaluer I'impact d’'une couche d’oxyde sur la cinétique de désorption
de I'hydrogene d’élaboration d’un alliage de zirconium oxydé (Zircaloy-4 et M5framatome), des oxydations en
atmospheére seche Ar-20%0: ont été réalisées, suivies d’essais par spectrométrie de désorption thermique en
rampe de température. La désorption de I'hydrogéne est aprés oxydation décalée vers les hautes températures
et ce d’autant plus que I'épaisseur d’oxyde est importante. La couche d’oxyde joue donc un role de barriére a la
désorption de I’hydrogéne. De plus, en couplant observations au microscope électronique a balayage et
simulation numérique de la dissolution de I’oxyde dans le métal, il a été montré que la désorption de I’hydrogene
ne débute a minima qu’apres une dissolution partielle de la couche d’oxyde. Il est cependant trés probable que
le processus n’ait lieu qu’apres dissolution localement quasi-totale de I'oxyde. Quoi qu’il en soit, pour les deux

alliages étudiés, la vitesse de dissolution de I'oxyde de surface pilote le processus de désorption d’hydrogene.

Pour se rapprocher des conditions réelles en réacteur et limiter le processus de dissolution de I'oxyde, des essais

de désorption en TDS en conditions isothermes ont été réalisés aprés chargement cathodique ou gazeux en
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deutérium et oxydation en milieu REP a 633 K et 188 bars ou en vapeur d’eau a 688 K et 100 bars. Apres
traitements thermiques de désorption sous vide, des analyses SIMS des couches d’oxyde ont été effectuées pour
observer la distribution de I’"hydrogene et de son isotope. La simulation par éléments finis avec le code Cast3M
des profils de diffusion du deutérium dans I'oxyde, montre que le processus de désorption du deutérium est
vraisemblablement contrélé par un régime mixte de diffusion dans la zircone et de recombinaison surfacique
entre 700 K et 800 K. L'optimisation des parametres cinétiques avec la plateforme URANIE aboutit a des valeurs

de coefficient de diffusion du deutérium dans la zircone parfaitement cohérentes avec la littérature dont les

156,1 k] mol~1

- ) m? s1) et une constante de

expériences ont été réalisées en reldchement (2.1078 exp (—

désorption dont I'énergie d’activation apparente est de I'ordre de 35 kJ mol™. L’étape de recombinaison de
surface est beaucoup plus facile sur la zircone que sur le métal nu (énergie d’activation apparente sur I'oxyde
huit fois plus faible). Par ailleurs, comme attendu, le mode de chargement en deutérium ne s’est pas avéré avoir
d’influence sur la cinétique de désorption par la suite. Il a été montré que I'atmosphére oxydante dans laquelle
la couche d’oxyde de surface a été élaborée impacte directement les propriétés de transport de I'oxygéne et du
deutérium dans la zircone formée : en effet, pour un méme temps et une méme durée de traitement thermique
de désorption, la zircone formée en vapeur se dissout plus rapidement dans le métal que celle formée en milieu
REP et la quantité globale de deutérium désorbé est de I'ordre de 50%. Le traitement des profils SIMS de
concentration en deutérium pour le cas de I'oxyde formé en vapeur d’eau s’est avéré difficile et est
probablement biaisé par ce phénomeéne de dissolution, les valeurs des constantes cinétiques déduites n’étant
pas cohérentes avec la quantité effective de deutérium désorbé au cours du traitement thermique. Ce point
montre que le modele demande encore a étre amélioré, notamment pour prendre en compte les interfaces
mobiles (dissolution de I'oxyde) et éventuellement traiter une couche d’oxyde bi-couche. Néanmoins, ce
phénomeéne de dissolution important est peu probable en conditions nominales REP (croissance permanente de

I’oxyde) ni en conditions de stockage ou transport, compte tenu de la gamme de température cible.

L’ensemble des phénomenes observés et quantifiés pendant la these pour des températures supérieures a 623

K est synthétisé sur la figure 5.1.
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Figure 5.1. Phénomeénes observés et quantifiés pendant la thése, pour des T > 623 K.

L’ensemble des données acquises au cours de cette étude ont permis d’identifier, via leur extrapolation a 573 K,

que:

La désorption de I’hydrogene présent (ou injecté) dans l'alliage de zirconium (Zircaloy-4 et
M5¢ramatome) Via une surface métallique nue est cinétiquement bloquée a cette température ;

Le piégeage / dépiégeage de I'hydrogéne par les précipités riches en Nb est également
cinétiquement bloqué a ces températures ;

En présence d’une couche d’oxyde, le flux de désorption depuis les alliages de zirconium est limité
par la diffusion de I’'hydrogene dans la couche de zircone qui joue un role barriére ;

Etant donné les constantes cinétiques de diffusion et de désorption quantifiées, on estime que
pendant un cycle de 500 jours en REP (conditions nominales) a 573 K, la quantité globale
d’hydrogéne désorbé est de I'ordre de 2 10° mole pour un assemblage de gaines de combustible.
Cette estimation, basée sur les données acquises pourrait étre remise en question en situation de
corrosion en milieu aqueux, difficilement accessibles avec les méthodes développées et utilisées

dans ce travail. Ce point fera I'objet de développements et études futurs.

L’ensemble de ces phénomeénes actifs en conditions représentatives de température de fonctionnement des REP

a 573 K est représenté sur la figure 5.2.
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Figure 5.2. Phénomenes actifs en conditions représentatives de température de fonctionnement des REP de
573 K.
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Les travaux menés pendant cette thése ont permis de répondre a de nombreuses questions concernant les
mécanismes de désorption et de perméation de I’hydrogéne. Les étapes cinétiquement limitantes ont
notamment été identifiées conformément aux objectifs fixés et les valeurs des constantes cinétiques associées

ont été quantifiées en couplant résultats expérimentaux et simulation numérique.

Cependant de nouvelles interrogations apparaissent et méritent d’étre approfondies par la suite.

Au bout d’un ou deux cycles en réacteur, le jeu initial entre pastille et gaine se ferme du fait du gonflement de la
pastille et du fluage de la gaine sous I'effet de la différence de pression entre I'intérieur et I’extérieur. De ce fait,
la gaine de combustible se retrouve sous contrainte en tension. Notre étude de perméation a mis en évidence,
pour un alliage dépourvu de couche d’oxyde, un effet de la contrainte et de la déformation sur la cinétique de
perméation du deutérium. Une étude plus approfondie sur cet effet des contraintes serait nécessaire. Notre banc
de perméation gazeuse a été adapté pour étudier des géométries tubulaires et ainsi injecter de fortes pressions
de deutérium dans les gaines pour simuler ces contraintes orthoradiales. De plus, cette géométrie tubulaire
permettrait d’étudier la cinétique de perméation du deutérium a travers une gaine oxydée sans détérioration de

la zircone par le dispositif de serrage utilisé dans le cas d’un échantillon — membrane.

Notre étude sur la cinétique de désorption du deutérium du Zircaloy-4 oxydé a permis a partir des simulations
des profils SIMS du deutérium de simuler les flux de désorption a 723 K et 773 K et de les extrapoler a 573 K
(température de fonctionnement des REP). Pour pouvoir valider cette extrapolation de flux, des essais de
désorption de tres longues durées en milieu primaire seraient nécessaires. L'utilisation du tritium, grace a la
sensibilité des techniques de détection par scintillation liquide, permettrait la détection et la mesure de flux
beaucoup plus faibles que pour I'hydrogéne et le deutérium, pour lesquels les techniques actuelles de

spectrométrie de masse sont trés dépendantes du bruit de fond dans les appareils.

La mise en évidence d’une différence de propriétés de transport du deutérium et de I'oxygene dans la zircone
selon I'atmosphere oxydante est doublement intéressante : (i) la littérature considére que la zircone obtenue en
vapeur d’eau ou en milieu REP est équivalente, et (ii) cette équivalence est souvent utilisée pour former des
couches d’oxyde ‘représentatives’ de maniére accélérée : notre étude remettrait ces points en question. Une
caractérisation microstructurale fine (par MET haute résolution par exemple) des couches d’oxyde formées serait
dans un premier temps nécessaire afin de déterminer I'origine de ces comportements différents en température

selon le mode d’élaboration des couches d’oxyde en surface des alliages de zirconium étudiés.

Par ailleurs, il est souvent dans la littérature fait mention d’une structure en double couche de la zircone formée
en milieu REP (couche externe peu protectrice, couche interne protectrice) : I'amélioration de notre modéle
numérique par éléments finis, en rajoutant des propriétés de diffusion du deutérium différentes dans la zircone

interne et externe devrait permettre d’affiner les constantes cinétiques déterminées dans ce travail. Il serait
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également intéressant d’'implémenter une loi de dissolution de I'oxyde dans le métal et doncinclure une frontiére
mobile au niveau de l'interface oxyde/alliage, pour obtenir des constantes cinétiques plus justes et comprendre

les différences observées suivant le milieu oxydant.

Enfin, I'intégralité de ces travaux de these a traité de la désorption de I'hydrogéne et de ses isotopes dans le vide.

Plusieurs questions se posent quant a leur représentativité en milieu primaire REP, en particulier :

(i) Quelle serait I'influence d’un contre-flux d’hydrogéne depuis la surface sur les cinétiques de
diffusion et recombinaison de surface ?

(ii) Quelles seraient les réactions de surface possibles en milieu aqueux et leurs constantes cinétiques ?
L’hydrogéne aurait-il plutét tendance a basse température a désorber sous forme de molécule

d’eau?

Enfin, pour se rapprocher au mieux des conditions réelles de fonctionnement, il pourra également étre
intéressant d’évaluer I'impact de l'irradiation sur les propriétés de transport des couches d’oxyde vis-a-vis de
I’hydrogéne, ou les cinétiques des réactions de recombinaison de surface (radiolyse, activation de la surface par

irradiation, modification des barriéres énergétiques des réactions de surface et d’interface etc.).
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Résumé : Au cceur des réacteurs a eau pressurisée,

les pastilles de combustible sont isolées du circuit

primaire par des gaines en alliages de zirconium. En

conditions nominales de fonctionnement,

I'interaction entre ces gaines et le milieu primaire

entraine la formation d'un oxyde et l'absorption

d'hydrogéne par lalliage. La désorption de

I'nydrogéne lors du transport de combustible usé et

le relachement du tritium issu de la réaction de

fission au sein des pastilles de combustible en

réacteur sont des problématiques importantes pour

la shreté. Il est impératif d'estimer la quantité de

tritium susceptible d'étre relachée des assemblages

dans le milieu primaire ainsi que les quantités

d'hydrogéne désorbé sous vide ou gaz neutre

pendant le transport. Au-dela de cet aspect

quantitatif, comprendre le mécanisme de perméation

de I'hydrogene et de ses isotopes dans les gaines en

alliage de zirconium est nécessaire si l'on veut

maitriser les rejets et émissions de ces produits et /n

fine la sureté.

Le processus de perméation du tritium a travers une

gaine oxydée peut se décomposer en 9 étapes :

1. Adsorption de tritium a la surface de I'oxyde
formé sur la face interne ;

2. Passage des sites de surface aux sites de
subsurface en tant qu'espéce absorbée ;

3. Diffusion de tritium dans l'oxyde jusqu'a
I'interface oxyde/métal ;

4. Intégration de tritium dans le métal ;

5. Diffusion de tritium dans le métal ;

6. Intégration de tritium dans I'oxyde ;

7. Diffusion de tritium dans l'oxyde jusqu’a la
subsurface ;

8. Passage des sites de subsurface aux sites de
surface en tant qu'espece adsorbée ;

9. Recombinaison et désorption.

Les objectifs de I'étude sont de déterminer |'étape

cinétiquement limitante du processus de perméation

de I'hydrogéne dans les alliages Zircaloy-4 et

Mb5¢ramatome, de quantifier les constantes cinétiques

associées et de développer un modéle numérique

pouvant prédire les flux de désorption de

I'nydrogéne.

De par la complexité du processus de perméation
du tritium a travers une gaine de combustible
oxydé, un systeme simplifié sans couche d'oxyde a
initialement été étudié. Le processus de désorption
de I'hydrogene a été investigué par
thermodésorption en rampe de température ainsi
gu'en isotherme, et modélisé par éléments finis
avec le code Cast3M. Les constantes cinétiques ont
été évaluées et optimisées en couplant le modéle
Cast3M et l'outil d’optimisation de la plateforme
URANIE. Le flux de désorption s'est avéré étre
proportionnel au carré de la concentration en
hydrogene avec une constante de désorption dont
I'énergie d'activation est égale a 290 + 10 kJ/mol.
Pour le M5¢ramatome, l€s conclusions et résultats sont
quasi-identiques au cas précédent, a ceci pres que
la désorption de [I'hydrogene piégé par les
précipités riches en niobium lors de la fabrication
semble étre assujettie a leur dissolution. Le
développement d'un banc de perméation de
deutérium gazeux fonctionnant entre 623 et 773 K
a permis de mettre en évidence que la cinétique du
processus de perméation est également limitée par
I'étape de recombinaison de surface pour le
Zircaloy-4. Ces essais de perméation ont révélé le
role important de I'état de surface, puisque
I'application par le dispositif d'une contrainte et
d'une déformation induit une augmentation du flux
de désorption.

Des essais d'oxydation ont ensuite été effectués
sous diverses atmosphéres. Lors d'essai de
désorption en rampe de température, la dissolution
de I'oxyde dans le métal semble piloter la cinétique
de désorption de I'hydrogéne. Le développement
de modéles numériques et analytiques a permis de
démontrer dans le cas d'une dissolution
négligeable de la zircone, une cinétique de
désorption controlée par un régime mixte de
diffusion de I'hydrogene dans l'oxyde et de
recombinaison surfacique et de quantifier la
constante de désorption et le coefficient de
diffusion dans la zircone. A partir des résultats de la
thése, une estimation de la quantité de tritium
relaché sous vide a pu étre établie.
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Abstract: At the heart of Pressurized Water Reactors,
the uranium oxide fuel leads isolated from the
primary circuit by zirconium alloys cladding. Under
normal operating conditions, the interaction
between these claddings and the primary water
results in the formation of an oxide scale and the
hydrogen absorption in the alloy. During operation
in a reactor and during the transport of used nuclear
fuels, the desorption of this hydrogen and the tritium
resulting from the ternary fission from the fuel rods
is a safety concern. It is imperative to estimate the
amount of tritium prone to be released from the fuel
assemblies into the primary water and the quantities
of hydrogen desorbed under vacuum or neutral gas
for the transport issue. Beyond this quantitative
aspect, understanding the permeation mechanism of
hydrogen and its isotopes in zirconium alloy
claddings is necessary if we want to control releases
and more generally safety.
The tritium permeation through the oxidized fuel
cladding can be decomposed into 9 steps:
1. Tritium adsorption on the oxide formed on
the inner face;
2. Passing from surface sites to subsurface sites
as absorbed species;
3. Tritium diffusion through the oxide towards
the oxide/metal interface;
4. Integration into the metal;
5. Tritium diffusion through the metal;
6. Integration into the oxide lattice;
7. Tritium diffusion through the oxide towards
the subsurface;
8. Passing from subsurface sites to surface sites
as adsorbed species;
9. Recombination and desorption.
This study is aimed at identifying, among these 9
steps, the kinetically limiting step of the hydrogen
permeation process in Zircaloy-4 and M5framatome
alloys, quantifying the associated kinetic constants
and developing a numerical model that can predict
hydrogen desorption fluxes.

Due to the complexity of the tritium permeation
process through an oxidized fuel cladding, a
simplified system without an oxide layer was
initially studied. A study on the hydrogen
desorption process was carried out by
thermodesorption in temperature ramp and in
isotherm, in order to model by finite elements with
the Cast3M tool the desorption kinetics and to
quantify the associated kinetic constant by
coupling with the URANIE optimization tool. The
desorption flux was found to be proportional to the
square of the hydrogen concentration with a
desorption constant whose activation energy is
equal to 290 + 10 kJ/mol. A similar study on
M5¢ramatome revealed during a temperature ramp
that hydrogen desorption from niobium-rich
precipitates appears to be controlled by their
dissolution. The development of a deuterium
permeation device operating between 623 and 773
K has demonstrated that the rate-limiting step of
the hydrogen permeation is the surface
recombination for Zircaloy-4. These permeation
experiments have highlighted the important role of
surface state, because the application by the device
of stress and strain induces a desorption flux
increase.

Oxidation tests were then carried out under various
atmospheres. During a temperature ramp
desorption experiment, the oxide dissolution into
the metal appears to control the kinetics of
hydrogen desorption. The development of
numerical and analytical models made it possible
to demonstrate in the case of a negligible zirconia
dissolution, a desorption kinetics limited by a
mixed regime of hydrogen diffusion through the
oxide and surface recombination and to quantify
the desorption constant and diffusion coefficient in
zirconia.

From the thesis results, an estimate of the tritium
released quantity under vacuum was established.
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