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RESUME

Les alliages de zirconium sont utilisés dans Iindustrie nucléaire en raison de leur faible section
de capture des neutrons, de leur bonne tenue 2 la corrosion en eau et de leurs propriétés mécaniques
suffisantes. Cependant, les sociétés du secteur nucléaire qui cherchent a améliorer les alliages afin
d'augmenter la durée de vie des assemblages combustibies, s'emploient a 'amélioration de la tenue
a Poxydation et a I'hydruration de 'assemblage mais aussi a la réduction du grandissement et dela
croissance des alliages utilisés. . : :

Il est indispensable au niveau des grilles de I'assembiage, de pouvoir contrdler la croissance
latérale des toles pour éviter tout probléme de fonctionnement et de manutention. De plus, les grilles
maintenant les crayons combustibles par intermédiaire de ressorts rapportés, il est utile de pouvoir
estimer I'évolution des forces exercées par les ressorts sur les crayons. D'autre part, le probléme de
croissance devient majeur dans I'évaluation du grandissement sous irradiation des tubes guides qui
peut fixer a lui seul, la durée de vie de I'assemblage.

La croissance sous'irradiation peut étre définie comme étant la déformation d'un matériau
soumis 3 un flux de particules en I'absence d'une sollicitation thermique ou mécanique. Les particules
sont dans le cas présent des neutrons rapides (E>1Mev) semblables & ceux produits dans les
réacteurs nucléaires. Celles-ci, en percutant le matériau cddent localement de I'énergie aux atomes
qui sont déplacés de leur site. Ce déplacement n'est effectif que si l'énergie apportée par le neutron
est supérieure a une certaine valeur dite énergie de seuil. L'atome déplacé peut se replacer dans un
site interstitiel en laissant derriére lui une lacune: il y a création d'une paire de Frenkel. Le probléme
posé est alors de savoir comment va évoluer cette paire lacune-interstitiel.

La croissance sous irradiation des alliages de zirconium est un phénoméne complexe, au vue
des connaissances actuelles, influencé par de nombreux paramétres tels que la texture, la taille des
grains, le type et la densité de dislocations, la composition chimique de f'alliage, la température
d'irradiation, le flux et la fluence neutronique...L'étude des phénoménes impliqués en croissance sous
irradiation peut se faire de différentes fagons, la plus directe étant de poursuivre des campagnes
d'essais dans les conditions réelles ou équivalentes d'endommagement. Cependant, il ne faut pas
perdre de vue que la durée nécessaire pour entreprendre une campagne de mesures est rédhibitoire
(plusieurs années) et que le codt de cette démarche est élevé (quelques millions de francs). C'est la
raison pour laquelle, des techniques de simulation, moins onéreuses, sont utilisées pour étudier les
mécanismes de croissance sous imadiation d'un matériau: bombardement ionique, électronique,
protonique. Mais, 1a aussi, des problémes d'interprétation et d'extrapolation se posent.

Aussi, il nous paraissait pius judicieux d'étudier d'autres propriétés physiques des tdles d'alliage
de zirconium. Ceci pour deux raisons, d'une part cemer les parameétres nécessaires pour caractériser
les propriétés du matériau et d'autre part établir une analogie entre la croissance sous irradiation et
d'autres types de déformation. Ce raisonnement peut &tre a priori criticable, dans le sens ou les
mécanismes physiques de chacune des propriétés étudiées ne sont pas les mémes. Néanmoins une
étude similaire a 6té menée sur le graphite ol I'on comparait avec succés la modélisation des
propriétés thermiques et de croissance sous irradiation du matériau [R.J. Price, 1965].

Un des objectifs de ce travail a donc été de recenser, a travers I'étude de I'élasticité et de la
dilatation thermique en particulier, les paramétres indispensables permettant une modélisation
satisfaisante des propriétés de déformation (des alliages de zirconium) qui présentent des analogies
dans leur formulation mathématique actuelle. Sur cette base, nous avons élaboré et testé différents
modéles prévisionnels de ces comportements pour les polycristaux de symétrie cristalline
hexagonale.

La prise en compte de la texture uniquement conduit au modéle le plus simple qui consiste a
effectuer une moyenne sur l'espace des orientations cristallographiques, pondérée par la fonction
densité des orientations, du tenseur des constantes élastiques ou des coefficients de dilatation
themmique. Pour tenir compte de l'interaction entre le grain et la matrice entourant ce demier, il est
nécessaire de construire un modale plus complet, ol la forme des grains et la texture jouent un rle
essentiel. Le calcul des propriétés utilise alors un schéma auto-cohérent qui permet de résoudre le
probléme de I'inclusion ellipsoidale a propriétés anisotropes baignée dans une matrice anisotrope.
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Cette étape préliminaire devait nous pemmettre de développer un modéle fiable pour la prévision de la
croissance libre sous irradiation des alliages utilisés ou susceptibles d'étre utilisés en réacteur.

Notre étude bibliographique de [influence de certains paramétres métallurgiques sur les
propriétés physiques des alliages de zirconium a permis de tirer de nombreux enseignements. Le
premier d'entre eux a été de constater I''mportance de paramétres communs sur des propriétés aussi
différentes de par leur nature physique que I'élasticité, la dilatation thermique ou la croissance sous
irradiation. Ainsi, nous avons pu constater que la texture cristallographique est indispensable pour
effectuer de telles prévisions. Nous avons pu nous rendre compte en second lieu que certaines
caractéristiques métallurgiques pouvaient avoir un rble plus ou moins marqué selon la propriété
étudiée:

- La taille des grains
- La composition chimique
- Les contraintes résiduelles

En ce qui conceme I'élasticité, nous avons démontré de maniére claire que la prise en compte
de la seule -texture cristallographique permettait de prédire avec satisfaction les propriétés
macroscopiques des alliages de zirconium. La prise en compte de la forme des grains permet
d'améliorer significativement les prévisions.

L'étude de la dilatation thermique nous a permis de dégager un certain nombre de conclusions
intéressantes. La premiére réside dans le fait que ['utilisation de la texture et de la forme des grains
permet de prédire avec précision, dans la majorité des cas, les coefficients de dilatation thermique du
polycristal dans le plan de la tdle. Ce point ne peut &tre généralisé dans le sens od il apparait que les
matériaux écrouis n'ayant pas subi de traitement de détentionnement aprés déformation, ont un
comportement différent. En effet, il semble que la présence de contraintes résiduelles altére
considérablement la déformation thermique du matériau. Les modéles que nous avons développés
ne prenant pas en compte les effets de I'é6crouissage, ne nous permettent pas de prédire, dans le cas
des matériaux déformés, les propriétés de dilatation thermique.

Pour ces deux propriétés, I'addition d'éléments d'alliages dans la composition chimique ne
modifie que trés légérement le comportement macroscopique. En effet, nous avons pu calculer avec
précision les propriétés des téles de zircaloy-4 en utilisant les données monocristallines du zirconium
pur. De la méme maniére, nous avons prédit corectement les propriétés des tdles de Zr-2,5%NDb,
contenant une seconde phase, 3 partir de données précitées.

Dans le cas de la croissance sous imadiation, il semble que l'on puisse répertorier
raisonnablement les paramétres influencant la croissance comme indiqué ci-dessous:

- La texture et I'écrouissage

- Les contraintes résiduelles

- La taille des grains et les joints de grains
- La compeosition chimiqgue.

Le paramétre le plus délicat A prendre en compte en vue d'une éventuelle modélisation, est la
composition chimique. En effet, il semble trés difficile de quantifier les effets de tel ou tel élément
chimique sur le comportement en croissance sous irradiation. Ceux-ci sont apparemment dépendants
de la teneur introduite, de la température, de Ia fluence et des propriétés mémes des précipités que
ces 8léments sont susceptibles de former. Finalement, bien qu'un modéle général de croissance sous
irradiation prenant en compte tous les paramétres influant la propriété ne soit pas construit a ce jour,
il est néanmoins possible, suivant I'état métallurgique du matériau étudié et pour une composition
chimique fixée, d'effectuer des prévisions qualitatives voire quantitatives de ce comportement.
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INTRODUCTION

La croissance sous lrradiation des alliages de zirconium est un phénoméne trés complexe, au
vu des connaissances actuelles, influencé par de nombreux paramétres tels que la texture, Ia taille et
la forme des grains, le type et la densité de dislocations, la composition chimique de l'alliage, la
température d'irradiation, le flux et la fluence neutronique...

Ce phénoméne fut d'abord étudié sur l'uranium a. Des modéles théoriques expliquaient ce
comportement en faisant intervenir toute une série de mécanismes: déformation plastique anisotrope,
diffusion anisotrope des défauts ponctuels sur les boucles de dislocations... Plus tard, I'utilisation du
microscope électronique & transmission (M.E.T.) permit de metire en évidence la formation de
boucles de dislocations sur les plans (110) et (023), sources de déformation anisotrope: croissance
selon [010] et contraction selon [100], sans changement selon la direction [001].

C'est alors qu'on s'intéresse & la croissance des alliages de zirconium. On fait rapidement
l'analogie entre uranium et zirconium. Dans ce demier, il se formerait des boucles de dislocations
interstitielles et lacunaires respectivement sur les plans (10.0) et (00.2), qui expliqueraient la
croissance selon l'axe <a> et la contraction selon I'axe <c> observées sur les monocristaux de
zirconium [S.N.Buckey, 1962], [G.J.C.Carpenter et al., 1981). Tout paraissait clair jusqu'au moment
ol on a di admetire que ces interprétations ne pouvaient expliquer que de fagon médiocre les
résultats obtenus en réacteur. C'est pourquoi, depuis quelques années, on a remis en question
I'analogie qui avait été faite avec ['uranium, en revenant a I'étude des mécanismes fondamentaux
pouvant expliquer la croissance des différent alliages de zirconium.

L'étude des phénomeénes impliqués en croissance sous irradiation peut se faire de différentes
facons, la plus directe étant de poursuivre des campagnes d'essais dans les conditions réelles ou
équivalentes. Cependant, il ne faut pas perdre de vue que la durée nécessaire pour entreprendre une
campagne de mesures est rédhibitoire (plusieurs années) et que le colt de cette démarche est trés
élevé (quelques millions de francs). C'est la raison pour laquelle, des techniques de simutation, moins
onéreuses, sont utilisées pour étudier les mécanismes de croissance sous irradiation d'un matériau:
bombardement ionique, électronique [K.Nutall et D_Faulkner, 1977], protonique [J.J.Kai et al., 1990},
accompagné d'observations au M.E.T. Mais, la aussi, des problémes d'interprétation et
d'extrapolation se posent.

Il nous paraissait donc judicieux d'étudier d'autres propriétés physiques des tdles d'alliage de
zirconium. Ceci pour deux raisons, d'une part cemer les paramétres nécessaires pour caractériser les
propriétés du matériau et d'autre part établir une analogie entre croissance sous irradiation et d'autres
types de déformation. Ce raisonnement peut étre a priori criticable, dans le sens ol les mécanismes
physiques de chacune des propriétés étudiées ne sont pas les mémes. Néanmoins R.J. Price [1965]
a mené une étude similaire sur le graphite, ol il comparait avec succés la modélisation des
propriétés thermiques et de croissance sous irradiation du matériau.

Nous avons donc étudié de maniére indépendante I'élasticité, la dilatation thermique et la
croissance sous irradiation. En ce qui conceme les deux premiéres propriétés, nous nous sommes
efforcés de choisir une modélisation permettant de prédire avec satisfaction les résultats
expérimentaux que nous avons obtenus. Cette démarche nous a permis en particulier de souligner-le
rOle fondamental de la texture cristallographique pour la prévision des propriétés élastiques et
thermiques. D'autre part, I'étude de certains états métallurgiques montre qu'il est indispensable de
tenir compte d'autres paramétres tels que la forme des grains ou les contraintes résiduelles.

Forts de ces enseignements et des modéles développés, nous nous sommes intéressés a la
croissance sous irradiation en utilisant les résultats d'essais publiés dans la littérature et ceux obtenus
par Fragema. Il apparait dans le cas de la croissance sous irradiation que le rble de la texture, de la
forme des grains et des contraintes résiduelles est également primordial.

Finalement, cette étude doit permettre de conclure sur les analogies entre les différentes
propriétés physiques étudiées et de distinguer les états métallurgiques pour lesquels des modéies
prévisionnels de croissance sous irradiation pertinents peuvent étre construits avec un nombre de
paramétres structuraux réduits.
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NOTATIONS UTILISEES (dans leur ordre d'apparition dans le texte)

oji : tenseur des contraintes locales
Fj : force volumique
n;S : normale au plan sortant
i3 : forces appliquées en surface
gjj : tenseur des déformations locales
Cijki : tenseur des constantes élastiques locales
Zjj : tenseur des contraintes macroscopiques
Cijki : tenseur des constantes élastiques effectives du polycristal
Eij : tenseur des déformations macroscopiques
<> : moyennage
r : coordonnées cartésiennes d'un point de l'espace
_ @ désigne une orientation de I'espace d'Euler
CV : constantes élastiques effectives calculées par le modéle de Voigt
siw : compliances élastiques locales
CR: constantes élastiques effectives calculées par le modéle de Reuss
SR : compliances élastiques effectives calculées par le modéle de Reuss
CH : constantes élastiques effectives calculées par le modéle de Hill
gjj : fonctions de Green du milieu homogeéne équivalent
u; : tenseur des déplacements
Uj : tenseur des "déplacements moyens"
cljjki : écart local entre constantes élastiques du monocristal et du polycristal
u'j : écart entre le déplacement local et le déplacement moyen
fj : force volumique "fictive"
Giikl : tenseur symétrisé des fonctions de Green dérivées deux fois
Hg(): fonction d'Heaviside
Vg: volume occupé par un grain d'orientation g
Tjjki99 : fonction définie & partir des fonctions de Green
lijki : tenseur identité
5jj : symbole de Kronecker
Ujjki : grandeur quantifiant I'écart de comportement élastique local et macroscopique
A : paramétre ajustable contrélant la convergence d'une série
F.D.O. : fonction de densité des orientations
F.D.P. : figure de pbles
D.L. : direction de laminage
D.T. . direction transverse
D.N. : direction normale au plan de la tdle
F.H.S.G. : fonctions harmoniques sphériques généralisées
f(g) : FDO
CyMn : coefficient du développement en FHSG de la FDO
TN : FHSG

Es(g) : partie paire de la FDO

£(g) : partie impaire de la FDO

$1, D, $2 : angles d'Euler

aijn:\ cosinus directeurs

AMN : coefficients du développement en série d'un produit de quatre cosinus
directeurs sur les FHSG

AMN* : conjuguée des AjMN



13

Cijj : constantes élastiques a deux indices selon les notations de Voigt

Sll compliances élastiques a deux indices selon les notations de Voigt

P, o : déclinaison et azimut sur la FDP

Fi, Fij, Fij : facteurs de Keamns appliqués a I'élasticité

B: angle de désorientation d'une direction du plan de la téle par rapport 4 D.L.
Vijki(9) : produit des fonctions f(g) et sjiki(Q)
Lmax rang du développement de la Fbo en FHSG

Po0.2(®, o) : Intensité en un point de la FDP (00.2)

6 : constante renseignant sur la convergence d'une série

p : masse volumique

m, L, |, e : masse, longueur, largeur et épaisseur d'une éprouvette
y(x,t) : fonction de propagation d'une onde

fj : fréquence de résonance

E : module de Young

| : moment d'inertie

G : module de cisaillement

v : coefficient de Poisson
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| - ELASTICITE

La premiére propriété physique modélisée est I'élasticité. Cette modélisation doit foumir un
tenseur élastique, décrivant fidélement cette propriété pour le polycristal.

La valeur des écarts entre la propriété réelle (mesurée par le biais de modules de Young par
exemple) et la propriété modélisée, conduit a juger de [a validité des hypothéses utilisées dans la
modélisation. Cette manidre d'opérer fait ressortir les paramétres responsables de l'anisotropie des
propriétés des alliages.

L-1- INTRODUCTION

Le comportement des matériaux a symétrie cristalline hexagonale (Zinc, Zirconium, Titane) est
généralement anisotrope en raison des propriétés intrinséques du monocristal et de certains
. paramétres structuraux qui caractérisent I'état métallurgique du polycristal. Parmi ces paramétres, la

texture cristallographique et la forme des grains semblent 8tre deux facteurs prépondérants sur le
comportement anisotrope macroscopique du matériau. Pour satisfaire A ces observations
expérimentales, nous nous sommes orientés vers des modéles prenant en compte soit le premier de
ces deux facteurs, soit les deux.

La prise en compte de la texture uniquement conduit au modéle le plus simple. Celui-ci, dans
lequel on fait abstraction de l'interaction entre grains, consiste a effectuer une moyenne sur I'espace
des orientations cristallographiques, pondérée par la fonction densité des orientations (F.D.O.), du
tenseur des constantes élastiques [Voigt, 1887] ou des compliances élastiques [Reuss, 1929].

Pour tenir compte de l'interaction entre les grains, il est nécessaire de construire un modéle
plus complet, ol la forme des grains et {a texture jouent un rble essentiel. Le calcul des propriétés
utilise un schéma auto-cohérent qui permet de résoudre le probléme de l'inclusion ellipsoidale a
propriétés élastiques anisotropes baignée dans une matrice anisotrope.

Avant de présenter les principes et les principales hypothéses des différents modéles que nous
avons utilisés, nous allons situer le probléme d'un point de vue mécanique des milieux continus, en
insistant sur le concept de constantes effectives du polycristal.

-1-2- ition du [}

Les modéles qui suivent expriment des relations entre I'état de contrainte local dans un milieu
microhétérogéne et I'état de contrainte du milieu macroscopique supposé homogéne. Le probléme
physique qu'il s’agit de résoudre peut étre formulé par la question suivante: soit un volume donné de
matériau hétérogéne (un polycristal par exempie), soumis 4 un état de contraintes macroscopiques
appliquées Zjj (ce qui signifie que, si le matériau était homogeéne, I'état de contraintes en tout point
serait effectivement =), quel est I'état de contraintes local ojj qui en résulte ?

Si cette question était résolue, il serait possible de prévoir le comportement du polycristal. En
effet, I'état de contraintes étant déterminé dans chaque grain et le comportement du monocristal
étant supposé connu, il serait possible d'en déduire la déformation de chaque grain et, par
conséquent, celle de I'ensemble du polycristal.

Il est bien connu que le cadre général de la mécanique rationnelle classique impose des
restrictions sur les propriétés du champ de contraintes puisqu'il faut que les équations d'équilibre
soient vérifiées. Mais ce ne sont pas |A les seules restrictions nécessaires a la résolution d'un
probiéme de mécanique des milieux continus. Il faut également que le champ des déformations
vérifie les conditions de compatibilité, c'est-a-dire que le champ des déformations dérive
effectivement d'un champ de déplacement. Ceite condition est nécessaire pour maintenir la
continuité du milieu (ni trous, ni chevauchements de matiére). Ainsi, si le champ des déformations
n‘est pas compatible, des efforts intérieurs apparaissent dans le solide pour conserver la continuité du
milieu. Si ces efforts sont trop importants vis-a-vis des capacités du matériau, ils ne peuvent
s'instaurer: une autre solution géométriquement compatible se met alors en place avec ruptures
localisées dans le solide (phénoméne observé pour des matériaux fragiles).
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Formellement ces conditions se traduisent ainsi:

équilibre des forces oy + Fj =0 -1}

équilibre des moments o} = oji -2
équilibre en surface o njs =T8 -3}
= conditions de compatibilité

{1-4}

Avant de définir ces constantes, il est nécessaire d'adopter une loi de comportement pour le
monocristal. Cette loi est bien entendu la loi de Hooke généralisée, supposée respectée en chaque
point du polycristal.

ojj(0 = Gjji() si() <==> c=cs {-5}
On suppose, par analogie avec le monocristal, que le polycristal suit une loi du méme type

et que par conséquent, le tenseur des contraintes et des déformations “macroscopiques” sont reliés
par le tenseur des constantes élastiques effectives du polycristal C:

Zj=Cjj By <==> I=CE {1-8}
Deux hypothéses supplémentaires sont faites sur les tenseurs de déformations et de

contraintes macroscopiques. En effet, on admet que la moyenne des contraintes (resp. déformations)
locales représente I'état des contraintes (resp. déformations) macroscopiques_

5= <> -7

On verra, que I'hypothése {I-8} n'est plus valable dans le cas d'une déformation thermique.
On peut a présent écrire:
Zjj = <0jj(1)> = <cijii® exa()> = Cijit <ewa()> = Cijict Bl {-9}
On sera amené A supposer, pour I'ensemble des modéles présentés, que la déformation et la

contrainte au sein d'un grain, ne sont fonction que de l'orientation cristallographique de ce demier.
Ceci se traduit dans I'équation {I-9} par:

Zj = <°ij(9%> = <Cjji() skl(g)> = Cjjii <exa(@)> = Cija Exi {1-10}
<o>=y [ ojdr=y [ oj@)dg {11}
v v -
-2- S

Le probldéme que I'on traite peut s'énoncer ainsi: connaissant les constantes élastiques du
monocristal pour les différentes orientations du grain, comment déterminer les constantes effectives
du polycristal ?

L'intérét de ces modéles réside dans le fait qu'ils constituent des bomes inférieure et
supérieure des constantes élastiques “théoriques” dans le cas d’'un matériau isotrope [Hill, 1951}. Par
“théoriques®, on sous-entend I'adoption d'un certain nombre d'hypothéses: validité de la loi de Hooke,
role négligeable des joints de grains et des défauts structuraux, absence de contraintes résiduelles...

Signalons, que dans la totalité des cas traités, la texture cristaliographique n'est pas
isotrope et que par conséquent, le théoréme de Hill n'est pas valides.
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On suppose dans ce modéle que la déformation de chacun des grains est égale a la
déformation macroscopique. On en déduit donc la relation suivante:

Zjj = <0jj(9)> = <cjji(@) &k1(Q)> = <Cijki(9) B> = <Cijki(9)> Bt {-12)
=> CV=<cp 13

Les constantes élastiques de Voigt sont donc égales 4 la moyenne des constantes
élastiques du monocristal pondérée par la F.D.O. Ces constantes élastiques constitueraient une
bome supérieure pour une texture isotrope.

Le modale de Voigt est trds séduisant par sa simplicité. Mais s'll respecte les conditions
de compatibilité sur les déformations, les équations d'équilibre sur les contraintes sont totalement

négligées.

~  On suppose dans ce cas que la contrainte dans chacun des grains est égale a la
contrainte macroscopique. On en déduit donc la relation:

By = <ej(0)> = <syja(9) ow@)> = <syj(0) > = <syia(9)> Ty {-14)
==> CR= @8Ry = (<s(g)>)! {15}

Les constantes élastiques de Reuss sont donc égales a l'inverse de la moyenne des
compliances élastiques du monocristal pondérée par la F.D.O. Ces constantes élastiques
constitueraient une borne inférieure pour une texture isotrope.

Mais, si le modéle de Reuss respecte les équations d'équilibre sur les contraintes les
conditions de compatibilité ne sont pas prises en compte.

Les différentes méthodes de calcul des constantes de Voigt et de Reuss seront
exposées ultérieurement.

Les constantes élastiques de Hill sont la moyenne arithmétique des constantes
élastiques de Voigt et de Reuss:

cH=12((sR)1+cV) {l-16}

~ Les constantes élastiques de Hill constituent, en général, une excellente approximation
des constantes élastiques réelles. Cependant I'absence de base physique rend ce modéle peu
séduisant pour I'esprit.

-2-2- 8

Il serait abusif de parler du modéle auto-cohérent dans le sens ou ces modéles sont trés
nombreux, caractérisés par les hypothéses choisies. Le modéle que nous allons exposer a été
largement décrit par Kroner [Krdner, 1971] et exploité par d'autres auteurs [Kneer, 1983], [Morris,
1971). Ce modale utilise les fonctions de Green que nous allons dans un premier temps décrire,
avant de présenter les différentes étapes et hypothéses de la modélisation.

Ces fonctions dépendent de deux points: le point d'observation M ol I'on mesure un
champ (électrique, gravitationnel ou de déplacement), repéré par r(x,y,z) et le point source M’ repéré
par r'(x.y’.). '

Les fonctions de Green permettent de calculer un champ en un point M lorsqu'une
source est placée en M'. Ces fonctions sont symétriques (g(r,r)=g(r’,r)) et sont solutions de I'équation
différentielle de Helmholtz.
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Pour illustrer ces propos, prenons un exemple unidimensionnel tiré des lois de
I'électrostatique. Soit une charge q placée en un point M’(x), le champ électrique E en un point M(x)
est donné par:

E() = q(x) / (4x 5g R?) 17
ol R=x-x’'
<==> E(x)=g(xx) q(x) {-18)

g(xx) = (4x 6o R2)1 est une fonction de Green.

Pour décrire le champ de déplacement au cours d'une sollicitation élastique, on a
également recours 3 des fonctions de Green. Ainsi dans ce cas, on peut écrire lorsqu'une force
unitaire P est appliquée en un point M(r’):

u() = gj(r.r) Py(r) {I-19)

- La force P étant unitaire, gj; peut &tre interprétée comme la iéme composante du champ
us£ par une force unité appliquée en un point M(r") dans la
direction j.

Le grand intérét de ce type de modélisation réside dans le fait que I'on tient compte a la
fois des équations d’équilibre des contraintes et des conditions de compatibilité sur les déformations.
Ceci permet par conséquent, de prendre en considération les interactions entre grains au cours de la
déformation a travers les *fonctions d'influence”.

Pour ce faire, il s'agit de proposer une relation pertinente entre les grandeurs locales et
macroscopiques. Plus précisément, il s'agit de relier les constantes du monocristal connues aux
constantes effectives du matériau polycristallin. Les différentes étapes de la modélisation sont
calquées sur I'approche auto-cohérente viscoplastique décrite par A. Molinari [Molinari et Al, 1987],
que nous avons adaptée au probléme élastique dans le cas des matériaux & symétrie hexagonale.

Le point de départ est I'équation d'équilibre en volume qui doit &tre respectée en tout
point. On néglige toute force volumique F;, et on peut alors écrire:

9jjj = 0 {1-20}

En insérant dans I'équation {I-20}, ia loi de Hooke, supposée valable dans tout le
matériau, on obtient:

(ci]kl uk D J= 0 {I-21}

Remarquons que la loi de Hooke est utilisée sous une forme hypothétique, ol l'on
suppose que la déformation dérive effectivement d'un champ de déplacement:

1 0u  du '
3“ = i ;x]* + &'b {|'22}
On décompose & présent les constantes élastiques et le gradient des déplacements
locaux sous la forme:

Gijki(" = Cijit * Cijia(D {23}
u.{.(r) = uk{m + ﬂ'mm {-24}

C (resp. U) représente le tenseur des constantes effectives (resp. déplacement) du
polycristal.

L'introduction de {I-23} dans {I-21} nous conduit aux équations différentielles suivantes:

Cijxt (uk,0 4+ Cya vk j=0 {1-25}
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On se rend compte a travers cette demiére expression, que 'on peut se placer dans un
Milieu Homogeéne Equivalent (M.H.E.) ayant pour constantes élastiques Cijx)
s'exercent des forces volumiques, dites fictives, f;. Ce passage nous évite de calculer les fonctions de
Green du milieu réel qui sont trés délicates & calculer en raison de la variation des constantes

Slastiques au sein du matériau.

<==>

Cijia (uk D j+fi=0 {1-26}
oufj= (c'ij” uk,) J
La solution de {I-26} peut s'exprimer a I'aide des fonctions de Green du M.H.E.:
u®=u®+ [ gjrr) K" dr
v
uj() = Uj() + gjj(r.r) * () {21}
ol * désigne la convolution et V' le volume considéré
Par dérivation, puis intégration par partie, on obtient:

Ui j = Vi j® * Gk ji * (Ckimn Ym,n) {1-28}
Enfin, on symétrise cette relation pour aboutir a:

&jj = Bjj + Gjjii * (Ckimn mn) {1-20}
ol Gijks = 1/4 @ik ji * Gjk.il * Til jk + jt,iK) {1-30}

L'exploitation de [I'équation {I-28)} nécessite un certain nombre d'hypothéses

supplémentaires, conduisant 4 une solution approchée du probléme.

Hypothése n° 1:

Les dimensions du milieu étudié sont infinies. Les fonctions de Green dépendent alors
de r et r par l'intermédiaire de la différence r-r'. Cette hypothése facilite le calcul de ces
fonctions mais elle engendre une erreur sur les résultats, évaluée a la racine carrée du rapport
des dimensions du grain sur les dimensions réelles du milieu. Cette hypothése est tout 3 fait
acceptable lorsque les grains ont des dimensions trés faibles par rapport aux dimensions de

I'échantillon.

La déformation a I'intérieur d'un grain d’orientation g est uniforme:

s() = = &(g) Hg(") {31}
9

ol Hy(1) est la fonction Heaviside définie par:

Hg(l;')°= 1sire Vg (volume du grain) {-32}
Hg(D=0sire Vg

| Admettant, bien entendu, que les constantes élastiques dépendent également de
l'orientation du grain:
o0 = @) Hg() {33}

on peut réécrire I'équation {I-298} sous la forme:

gyy(n = Ey + ;3_ Ckinm(@) enm @) [ Gyjia(-r) ar {1-34}
v

et dans lequel
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Il apparaft que la déformation n'est uniforme dans le grain que dans certaines conditions
bien particuliéres. Ainsi, pour satisfaire a 'hypothése 2, nous considérerons d'une part que la
valeur moyenne de (1) au sein du grain est celle qui convient et d'autre part, que le grain a une
forme ellipsoidale conformément aux résultats d’Eshelby [Eshelby, 1957]. D'ou:

ejj(Q) = Ejj + ::, Tijii99 (€kimn(9) snm@)) {35}
od T Ijklgo' = %‘ f f (Gijia(r-r) dr) dr {-36}
Vg Vg'

thons que nous attribuerons a chaque grain la méme forme ellipsoidale et que les axes de
cet ellipsoide seront confondus avec les axes macroscopiques.

L'expression {I-35}, pour étre utilisable, nécessite la connaissance non seulement de la
fonction densité des orientations, mais aussi de la répartition "géographique” des différents
grains (caractérisés par leur orientation) dans le polycristal. Si ces données étaient
déterminées, on pourrait utilisé un moddle a n-sites, en considérant les premiers voisins de
chaque grain. Deux démarches expérimentales permettent d’accéder a ces données:

- l'utilisation des techniques de microscopie électronique qui, par mesure d'orientations
individuelles & partir des lignes de Kikuchi [Hjelen et Al, 1986], permet d'obtenir une
“topographie” représentant I'orientation d'un nombre fini de grains voisins.

- 'emploi des fonctions de comélation d'orientations [Adams, 1988]). La fonction de
cormrélation d'ordre 1 est la F.D.O., la fonction de corrélation d'ordre 2 indique la probabilité
d’avoir un grain d'orientation g’ distant de r d'un grain d'orientation g, la fonction de corrélation
d'ordre 3 nous informe sur la probabilité d’avoir deux grains d'orientation g' et g" & des
distances respectives de ¢ et " d’'un grain d'orientation g... Le probléme réside dans I'obtention
de ces fonctions pour un ordre supérieur 8 3. Ces mesures peuvent é&tre effectudes, par
exemple, a I'lnstitut de Recherches de la Sidérurgie Frangaise de Saint-Gemmain (I.R.S.1.D.).

La lourdeur expérimentale et calculatoire engendrée par ces deux méthodes, nous a
conduit A faire une hypothése supplémentaire. On ne va prendre en compte que I'interaction
entre le grain considéré et le Milieu Homogéne Equivalent. Cette hypothése se justifie d'une
part par le fait que lorsque la distance (r-r’) augmente, la fonction G tend vers zéro. D’autre
part, on considére que I'effet moyen des grains voisins est négligeable. Ce demier argument ne
se justifie que quand le matériau posséde des grains répartis aléatoirement.

Il est clair que cette demiére restriction est la plus génante et peut étre parfois totalement
inadaptée. On citera I'exemple du calcul de contraintes, a partir de ce type de modélisation,
dans les matériaux biphasés. En effet il est iréaliste de calculer les efforts dans un grain sans
savoir s'il est entouré ou non et dans quelle proportion, d'une seconde phase. Signalons, que
dans notre étude, les matériaux utilisés sont “fortement monophasés®, mais il ne faut pas
perdre de vue que la présence d'une seconde phase peut altérer les résultats prédictifs. Cette
inadaptation de la modélisation sera d’autant plus grande que les propriétés élastiques de la
seconde phase seront différentes de celle de la phase principale.

L'équation {J-35} prend la forme finale:

&j@) = Ejj + Tjja99 (Cumn(@) enm(@) {37}
&(0) = E + I'99'(c'(9) £(0))

<==>

Cette relation va nous permettre d'accéder a la formule d'interaction liant les grandeurs
macroscopiques et locales, cristallisant ainsi la démarche auto-cohérente.

&(g) - E = I'90 (c(g) s(g) - CE - C(e(@) - E)) {1-38}
<==>  (e(g) - E) +I98 C(s(g) - E)) =99 (o(g) - T) {1-3¢}

<==> ofg)-Z=@T9"1*C)(e@)-E) {40}
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Figure I-1: Echantillon composite

Normale &

D.L.

{110

Figure I-2: Définition des angles utilisées

D.L.
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A partir de la loi d'interaction {140}, nous allons utiliser la procédure décrite par P.R. Morris
pour calculer les constantes effectives du polycristal. Un autre schéma consisterait en I'utilisation de
la méthode de la “T-matrix” [Middya, 1985}, [Zeller et Dederichs, 1973).

e(g) (199-1 - c(g) +C) =981 E {1-41)
<=>  &(g)=-(c(g)-C- 1961yt rog-1p {42}
==>  u(g) = (s(g) - B)/E= - [(c(g) -C - 190-1)-1 r0g-141) {1-43)

I désigne le tenseur identité dont les composantes sont définies par ljj = 1/2 B3 + 5;SjK)-

En considérant les "hypothéses de cohérence” {I-7}, {I-8} et en effectuant le moyennage, sur
'espace des orientations cristallographiques, de la relation {I-43}, on obtient:

<u(g)>=0 {-44)

La relation {I-44} permet par un processus itératif de déterminer les constantes effectives du
polycristal C. Ce processus peut étre formalisé de la maniére suivante:

<u(@)>("1) = - <[ (c(g) - - r9g-1(N)-1 r9g-1(N)+i> {145}
- c(*1) = c(n) . ), <u(g)>("*+1) {1-46}

Ces relations sont I'aboutissement de notre démarche car elles autorisent le calcul des
constantes effectives du polycristal connaissant les constantes élastiques du monocristal. La solution
initiale de cette série est en général la solution donnée par le modéle de Hill. La série est stoppée
lorsque <u(g)> est suffisamment faible. Nous reviendrons a ces notions dans les paragraphes
suivants, car nous verrons que ce procédé itératif est trés délicat & mettre en oeuvre.

Dans la partie suivante, nous exposons le mode de détermination des données
cristallographiques nécessaires aux modélisations, en insistant sur les facilités offertes par une
symétrie cristalline hexagonale. Nous évoquons ensuite, les méthodes de calcul des constantes
effectives a partir des modeéles “de 1a moyenne” et les problémes liés a la numérisation des modéles
auto-cohérents. Enfin, nous illustrons l'effet de la forme des grains sur le comportement élastique du
polycristal.

1-3-1- ermination des données cristallograph

Pour le calcul de la Fonction Densité des Orientations (F.D.O.), nous avons utilisé la
méthode des harmoniques sphériques généralisées décrite par H.J. Bunge. La F.D.O., désignée par
f(g), peut s'écrire sous la forme suivante:

Lmax M=+ n=+ - -
flg)= £ I T CMNTMNg) = f(g)+ £(g) {147}
=0 m=-| n=|

'f(g) (resp. :‘E(g)) désigne la partie paire (resp. impaire) de la F.D.O. et Lyax est le rang du
développement. La partie paire est déterminable & partir de figures de pdles.

- La détermination des coefficients C;MM se fait & partir de la mesure de figures de pdles
complétes ou incomplétes. Pour obtenir les figures de pdles sur les tdles étudiées, trois techniques
ont 6té utilisées:

- mesure de F.D.P. compiétes aux neutrons, au laboratoire Léon Brillouin a Saclay.

- mesure aux rayons X de figures de pdles “complétables”, par la technique de I'échantillon
composite [Weich, 1980], technique indiquée lorsque la symétrie d'échantilion est orthorhombique
(toles laminées). On obtient ainsi par symétrisation, des figures de pdles complétes (voir figure I-1).

- mesure aux rayons X de figures de pdles incomplétes, sur un échantilion plan classique.
Les mesures sont effectuées & mi-épaisseur de la t0le. Dans ce demier cas de figure, I'analyse a un
rble double puisqu'elle permet non seulement de caiculer la F.D.O., mais aussi de déterminer les
figures complétes. , ,
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Rappelons que pour une meilleure analyse, deux étapes de positivité sont employées:

- La premiére a pour objet d'éliminer les valeurs négatives dans les figures plles
recalculées, valeurs négatives dues aux erreurs expérimentales lors de la mesure des figures de

poles.

- La seconde étape est rendue nécessaire en raison de la diffraction qui s'effectue avec le
méme facteur de structure sur les plans (hki) et (hkl). C'est la raison pour laquelle les figures de pdles
(F.D.P.) ne rendent compte que d’'une partie de ia F.D.O.: la partie paire.

Dans notre étude, les toles ont une symétrie d'échantillon orthorhombique et une symétrie
cristalline hexagonale, ce qui implique pour les coefficients C;Mn:

-1=0,2,4,6,7,8,9,10,11,12,13...

- seuls les rangs m multiples de six sont non nuls
- seuls les rangs n pairs sont non nuls

-les C|mn sont réels

En ce qui conceme le domaine angulaire, défini par les angles d'Euler, on se limite, dans le

-cas de symétries précité a:

-0<¢;sn2
-0<sP<n/2
-0s¢psn/3

Les propriétés physiques telles que I'élasticité ou la dilatation thermique, sont isotropes
dans le plan de base de la maille hexagonale. Ceci entraine que la connaissance de la figure de
pbles (00.2) suffit pour caractériser complétement les propriétés élastiques ou thermiques du
polycristal [Nakatsuka, 1980], [Humbert, 1990]. Ceci se traduit donc, au niveau des angles d'Euler,
par le fait que la connaissance de I'angle ¢, est superfilu.

-3-2- e Voi e
Trois méthodes de calcul, donnant des résultats numériques comparables, sont présentées.
Le calcul des constantes de Voigt et de Reuss étant tout & fait similaire, nous ne développerons les
calculs que pour I'un des deux modéles, en I'occurence celui de Reuss.
NB: Les angles utilisés sont définis sur la figure I-2

-3-2-1- niytique [M.H

L'intérét de ce calcul réside dans une utilisation optimale des propriétés des fonctions
harmoniques sphériques généralisées (F.H.S.G.).

Les composantes d'un tenseur de rang 4 dans un repére défini par sa rotation g autour des
axes de référence du monocristal, sont données, conformément aux régles de transformation
tensorielle, par la relation:

Sijki(@) = aim(9) 2jn(9) ako(9) 81p(Q) Smnop {1-48}
Les a;j(g) sont les coefficients directeurs permettant de définir les axes du cristal par rapport

a des axes de reférence (les axes macroscopiques par exemple). Les Sijid désignent les compliances
élastiques du monocristal, qui présentent les symétries suivantes:

Sijki = Sijlk = Sjilk = Skij {149}
La valeur moyenne des composantes peut alors s'écrire:

SRy = <sy> = | 3io(0) 2jp(0) akq(@) 1) Sopqr ()9 {50}
0
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Le produit de quatre cosinus directeurs peut se développer en une série de FHSG limitée
au rang 4 et ne nécessitant que les rangs | pairs [M.Humbert et al., 1990]:

4 m=+ n=+|
= z z z mn .. Il Al ad b 1) T mn 1
aj0(0) ajp(9) axq(@) a1{Q) 0.2.4 bl A j.k0,p,q.0 T (g) {1-51}
ou les A" sont les coefficients du développement.

En remplagant, dans I'équation {I-50}, f(g) et le produit des quatre cosinus directeurs par
leur développement en série de FHSG et en tenant compte des propriétés d’orthogonalité de ces
demiéres, on obtient: _

R 4 m=+| n=+| c,mn
SRug=IL Z = = A™%jklopqna—]
"L 0,24 m=t n=d A 211 | Sopar {-52}

Cette demiére expression montre que seuls les coefficients pairs inférieurs ou égaux au
rang 4 de la F.D.O. sont utiles aux calculs de la valeur moyenne. Les coefficients A{™ (valeur
* complexe dont le-conjugué est désigné par A|m"'). peuvent étre calculés a I'aide des coefficients de
Clebsch-Gordan [Bunge,1982].

-3-2-2-Cal act

Le point de départ est toujours le méme, a savoir la loi de transformation tensorielle {I-48).
Nous avons développé cette expression en tenant compte des faits suivants:

a - La connaissance de l'angle ¢ n'est pas nécessaire pour la détermination des
propriétés élastiques du polycristal. Par conséquent, la matrice de rotation peut se mettre sous la
forme:

COSd4 -sing4cos® sing4sin®
sing4 cos$qcosd —cosp4sind
0 sin® cos®

b - les constantes élastiques indépendantes pour un cristal hexagonal sont au nombre
de cinq sq4, S33, S12, S13 €t Sqq. La notation matricielle permet de retranscrire le tenseur
représentatif de la propriété sous la forme:

11 $12 813 0 0 0
$22 $13 0 0 0
$33 o 0 0
S44 0 0
S 0
2(s11-812

Tenant compte de ces deux remarques dans la relation {I-48}, et en intégrant sur la figure
de pdle (00.2), on obtient, dans le cas d'une symétrie d'échantillon orthorhombique ayant neuf
constantes indépendantes, les relations {I-53). Remarquons que sur cette figure de pdles, il y a une
relation directe entre I'angle d'azimut a. et de déclinaison ® et les angles d'Euler ¢1 et : ® =P eta =
W2 - 4.

Siie =511+ FA +FiB S

sij ;513+FHB-1,2FK(A+C) i), ik, kaj

S“R=S44+ F3B+F¢C {1-53)
855R=S44+4F13B+F20

Ses =S44+4F12B+F3C

Avec:
A=-2519 + 2513 + 544

B=Sq49-2893-S44 +S33
C=2511-2513-544
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F1. F2 et F3 sont les facteurs de Keams dans les directions longue, travers et normale

2r w2

Fi=o S fPo0.2(®n2-41) 8i3%(®.49) Sin® diq ] dO
¢1=0¢=0
1 2= w2 4
Fi=3; [ [ Po0.2(0al2-4) ap*(®.4) sind dy 10 {-54}
$1=0 ©=0
4 2% w2
Fj=2; f1 [ Poo.2(0m2-41) 8i3%(®.41) a32(®.41) Sin® dpy) do
$1=0 =0

Poo.2 désigne dans ces relations, lintensité de la F.D.P. (00.2) en un point
correspondant aux angles @,a.

Ces relations peuvent étre utilisées pour déterminer les constantes élastiques du polycristal
. &.partir de celles du monocristal. L'intérét de cette démarche est bien entendu de pouvoir prédire le
comportement élastique du polycristal. Ces équations permettent également de déterminer les
constantes monocristallines une fois connu le comportement du polycristal.

Ainsi, il nous a paru intéressant d'évaluer certaines constantes monocristallines a partir du
module d’Young E(B) mesuré dans un certain nombre de directions du plan de la tole. Cette
grandeur, a laquelle on accéde facilement expérimentalement est modélisée dans les hypothéses de
Reuss par la relation suivante:

E-1(p) = S14R cos#p + cos2p sin2p (SggR + 2515R) + SxoR sindp {1-55}
=> E1() =599 + Ky 511+ 513+ 544/2) + K3 (511 + 532) {I-56}
avec Kq=2|(Fq+Fq1)cosp+(1-2F1-4F3-F3)sin2Bcosp+(Fo-Foo)sinp)
Ko=F11c0s4B+2(2F p3+F 2)sin2Bcos2p+Fppsin?p
La connaissance de trois modules de Young dans trois directions distinctes du plan de la tole
permet, aprés inversion du systéme, de connaitre les constantes s41, s33 du monocristal, ainsi que la

somme (S13+544/2). Ceci est vrai excepté pour certains cas particuliers et notamment lorsqu'un des
coefficients K est nul.

Cette méthode de détermination est illustrée pour une tdle de Zinc et une tdie de Zircaloy-4. On
a mesuré le module de Young dans la direction longue, a 45 ° et dans la direction travers. On obtient
les résultats suivants (sx10E11 Pa" )

Zinc: Fq=0,515 F2=0,168 F3=0,319
calculé: -mesuré sur monocristal [Simmons et Wang, 1971]:
$41=0,790 $11= 0,839
:3133=+1§::/2) = 0,68 ?313;25::/2) = 0,59
Zircaloy: F4 =0,073 F2=0,176 F3=0,750
calculé: mesuré sur monocristal [Simmons et Wang, 1971}
s14=0,990 $41= 1,012
833 = 0,744 $33 = 0,798
(513 + S44/2) = 1,404 (513 + S44/2) = 1,320

On constate que les valeurs calculées constituent une premiére approximation satisfaisante
pour la détermination des constantes du monocristal. D'autres mesures expérimentales (modules de
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Young dans un plan différent, modules de cisaillement ou coefficients de Poisson) pourraient nous
permettre d'accéder a d’autres constantes du monocristal.

C'est la technique la plus directe, qui consiste a faire une intégration numérique de
I'équation {I-50):
{50} <==> SRy = <sypal@)> = 'sypq0) () dg
g

On peut montrer que le produit de deux fonctions s'écrivant sous forme d'une série de
FHSG développée respectivement jusqu'au rang L et L', se développe en une série de FHSG
jusqu'au rang L+L'. Dans la relation {I-50}, on peut poser vij”(g) = f(g) srgm(o). fonction qui se

développe donc en série de FHSG jusquau rang Liyax+4, Lmax désignant le rang de développement
de la F.D.O.
Lmax*4 m=+ m=+
Vi@ =z =z VTGLkD TMg) (-57}
=0 =| m=-l
Et on peut écrire:
sRij= [ Vi@ dg = Vo Gikp {I-58}
g

Voooa.j,k.l). terme désignant la valeur moyenne de Vijkl(g) sur I'espace des orientations
cristallographiques, peut étre calculé numériquement. |l est par conséquent nécessaire de discrétiser
cet espace sur les trois angles d'Euler:

=> SRy =50z ?,o ;»-o g‘;o sija(#1'7, 04220411, & 4512)cos(®LAD2)-cos(@iAB2)A8; Aby {1-50}
1

g non s . .
<==>8Ryy = 8—’12 I!;1=0 T ;=0 Viji(#1'1, 1.922) [cos(@l-a0r2)cos(@i+adr2)) ApjAy, {160}

Ces expressions permettent de calculer les constantes de Reuss (ou de Voigt).
Cependant pour que ce calcul soit satisfaisant, il faut que le théoréme d’échantillonnage de Shannon
soit respecté. Ceci impose les conditions suivantes:

Ad
RAPY Lmaxt4) {1-61}
Ad2

De plus, sachant qu'un développement au rang 4 du développement en série de la FDO
suffit pour calculer l'intégral {I-58}, on pourrait se contenter d'un écart angulaire de n/8.

Ces considérations sont illustrées dans le tableau I-1, ou I'on a reporté les valeurs du
module de Young calculées d'aprés Hill, dans deux directions, pour différents échantillonnages et
rang de développement. La F.D.O. utilisée correspond 3 une orientation idéale définie par les angles
d'Euler (40,80,20) avec une dispersion gaussienne de 6 degrés. Ces valeurs, déterminées a partir des
constantes élastiques du Zinc, sont & comparer avec les valeurs calculées par la méthode analytique
1.04x10E11 Pa dans la direction 1 et 0.85x10E11 Pa dans la direction 2. Notons que la différence
obtenue pour la direction 1 entre les deux méthodes, est imputable aux ermeurs de calculs
numériques de la F.D.O. et du module de Young.

D'autre part le calcul précédent ne dépendant pas de la valeur de 'angle ¢5, on peut écrire
la relation {1-58} sous la forme:

n n . . R
SRy 2 f.o E_sija(@}17")Poo 2(0 a2 icos(oL a0r2-cos(@leadiaias; {-62)



Jableau I-1; Influence de Li,ax 6t de I'échantillonage sur les calculs de Module de Young

Lmax Ad (Lmax+4) x Module de Young Module de Young
Ad x10E11 Pa (dir.1) x10E11 Pa (dir.2)
4 5 40 1,04 0,861
10 5 70 1,04 0,861
4 18 144 1,04 0,86
6 15 150 1,04 0,861
12 10 160 1,04 0,86
24 6 168 1,04 0,861
30 5 170 1,04 0,861
14 10 180 1,04 0,861
4 22,5 180 1,04 0,862
10 22,5 270 1,34 0,801
4 45 360 1,151 0,91
8 30 360 0,963 0,803
10 ao 420 1,222 0,648
Jableay I-2; Influence de la solution initiale
Solution de Reuss Solution de Voigt Solution de Hill Solution Particuliére
initiale finale initiale finale initiale finale Initiale finale
c11 1 ,165 1,286 1,356 1,287 1,261 1,288 1 1,287
c22 1,39 1,459 1,493 1,459 1,441 1,458 1 1,459
C33 0,81 0,962 1,071 0,96 0,944 0,963 1 0,964
C12 0,366 0,375 0,369 0,373 0,36 0,374 0.5 0,373
C13 0,311 0,374 0,411 0,374 0,361 0,373 0,5 0,374
C23 0,409 0,419 0,414 0,416 0,411 0,417 0,5 0,418
Cé44 0,386 0,426 0,455 0,427 0,421 0,427 0,5 0,428
C55 0,282 0,339 0,383 0,339 0,333 0,339 0,5 0,339
c68 0,444 0,496 0,526 0,497 0,485 0,495 0,5 0,496




Ces paragraphes décrivent les problémes rencontrés lors de la mise en oeuvre du calcul
auto-cohérent décrit précédemment. Les problémes répertoriés sont au nombre de trois et concernent
le choix d'une solution initiale de la procédure qui conduit finalement aux constantes effectives, la
convergence de cette série et la nature mathématique de l'entité Ujjkl définie par I'équation {I-43).

Ce choix est trés important car il conditionne la convergence de la série. En général, on
opte pour la solution de Hill. Il est essentiel de vérifier que la solution finale est indépendante des
données de départ. C'est pourquoi, nous avons testé la convergence de la série en utilisant comme
solution initiale les approximations de Reuss, Voigt, Hill, une solution particulidre et une solution
aléatoire. Les résultats, reportés dans le tableau I-2, montrent que pour une méme précision
demandée 5 (scalaire proportionnel a la précision atteinte), 11 itérations sont nécessaires lorsqu’on
débute avec la solution de Reuss, 9 avec Voigt, 8 pour Hill et 19 pour la solution particulidre. Notons
qu'en ce qui conceme la solution générée aléatoirement, la série diverge. Il apparaft clairement que
la série converge identiquement dans les quatre premiers cas, mais qu'il est indispensable de choisir
une solution initiale qui ne soit pas fantaisiste.

c+) _c) <5 {63}

La convergence de la série est contrblée par le paramétre A dans la relation {I-46}, qui
peut étre soit fixé au départ du processus itératif, soit ajusté au fur et 3 mesure du calcul. La figure |-3
représente la convergence de la constante C44, pour une tdle de Zinc, lorsque A est constant et
lorsqu'il évolue au cours des itérations. il apparait trés nettement que la convergence est améliorée
dans le second cas, sans que la précision des résultats soit altérée. Nous adopterons donc par la
suite un processus permettant d’optimiser le choix de A au cours des caiculs.

De pilus, il est clair que I'on ne peut assurer la convergence de la série en se contentant
de vérifier que I'écart entre deux valeurs consécutives de C(") est faible. Il faut également controler
la vitesse de convergence de la série. Ceci est illustré sur la figure |-4, ou I'on a représenté I'évolution
des Cq4, C12, Cs5 au cours des itérations.

Dans la cas (A), la convergence lente illustre parfaitement le fait qu'il est nécessaire de
controler la vitesse de convergence de la série, car la constante C44, dans I'exemple considéré,
évoluant trés peu, il serait abusif de considérer que la précision est atteinte lorsque la différence entre
deux valeurs consécutives est négligeable. Par ailleurs, ces considérations montrent que le facteur 5
ne peut en aucun cas étre vu comme étant directement fonction de la précision des calculs. En
d’autres termes un facteur de 0,01 ne correspond pas a une précision de 1%.

Les cas (B) et (C) illustrent deux autres types de convergence. Dans le premier de ces
deux cas, la convergence est rapide et uniforme alors que dans le second on constate une oscillation
autour de la solution finale.

Le processus de contrble de la vitesse peut se résumer de la maniére suivante:

- On fixe un facteur A au début des itérations.
- Si la série ne diverge pas, on accélére la vitesse de convergence des constantes en
augmentant le facteur A au cours des itérations. Dés lors, trois situations sont 4 considérer:

* Si ce changement entraine la divergence de la série, on revient a I'étape précédente.
* Si une des constantes oscille autour d'une valeur, on réduit le facteur précité.
* Si la série évolue dans le méme sens, on augmente A nouveau le facteur précité.

- Le critére d'armét des itérations est double;
* La relation {1-63}

* La vitesse de convergence de la constante évoluant le plus lentement (prise comme
référence), doit étre telle que I'augmentation du facteur A n'altére plus le critére {1-63).



Figure |-3 : Vitesse de convergence de la série
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Afin de calculer la moyenne <u;jk|(g)>. il est nécessaire d’avoir des renseignements
supplémentaires & propos de cette fonction. On peut ainsi montrer que la fonction u“kl(g) n‘obéit pas
aux lois de transformation tensorielle:

ujjki@'00) = ajo (0) 8jp(0) akq (@) a1r(0) Uopq(a) (1-84}

Cependant, le caicul de cette fonction en série de FHSG montre que seuls les rangs
pairs sont non nuls et que les rangs supérieurs & 4 peuvent &tre négligés sans porter préjudice 2 la
précision des calculs. Notons qu'une démonstration rigoureuse serait la bienvenue pour asseoir ces
résultats valables dans le cadre de notre étude.

Ces observations assurent la validité de la relation suivante:

<uji@> = [ uija(0) f4() dg {1-65}
g

De plus la valeur de uijk,(g) ne dépendant pas de 'angle d’Euler ¢, on peut écrire:

2 w2
<Ujjia®1.9)> =I1; J [ f uijia(@41) Pop.2(®:n2—41) Sin®dd] déy {1-66}
00

Ces constations ont pour intérét de réduire considérablement les temps de calcul, dans
le cas d'une symétrie cristalline hexagonale. '

1-3-4-1 de leffe a forme i

On peut donner une image simple, décrivant le domaine de validité des modéles de
Voigt et Reuss. Si le tenseur des contraintes se résume a une traction uniaxiale et, si les joints de
grain sont paralidles a la direction de traction, alors la déformation dans chaque grain, selon cette
méme direction, est égale A& la déformation macroscopique. D'autre part, si les joints sont
perpendiculaires a la direction de traction, c'est la contrainte selon la direction de sollicitation, qui est
égale dans tous les grains et égale a la contrainte macroscopique (figure |-5).

Cependant, notons les limitations de cette image puisque si la direction de traction est
toumée de 90° par rapport & sa direction initiale, on passe progressivement de la situation décrite
dans par le modéle de Voigt & celle présentée par Reuss et vice-versa.

Afin d'illustrer ces considérations, nous avons traité un exemple théorique a I'aide des
différents modéles. On affecte au “matériau”, ayant une texture isotrope, des grains trés allongés
dans la direction de laminage. Se référant aux résultats donnés par le calcul auto-cohérent, la figure
16 montre que le module de Young, selon la direction de laminage, est proche de celui prédit par
Voigt et que, dans la direction travers il est voisin de celui donné par le modéle de Reuss. On peut
également se rendre compte griice a cet exemple que, maigré une texture isotrope, le "matériau®
présente une anisotropie élastique due a une forme de grain non équiaxiale.
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Figure I-5; Dlustration des modéles de Voigt et de Reuss
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L-4 - RESULTATS

NB: Pour une meilleure lisibilité du texte, les tableaux et les figures concemant cette partie, sont
reportés en fin de chapitre. Les caractéristiques métallurgiques et chimiques des alliages de
zirconium sont reportées en annexe Il

Comme nous l'avons signalé précédemment, la grandeur que nous allons étudier est le module
de Young. Nous avons utilisé une méthode dynamique pour la détermination expérimentale de ce
module. Notre principal objectif étant la caractérisation de I'anisotropie élastique des alliages de
Zirconium, nous avons systématiquement effectué une série de mesures dans le plan de la tle a
température ambiante. A partir des modéles développés, nous avons essayé de cemer les
parametres essentiels pour une bonne caractérisation de la différence de comportement élastique
des alliages de zirconium.

Nous avons également testé un autre matériau & symétrie cristalline hexagonale: le Zinc. Ce
dernier ayant des propriétés élastiques fortement anisotropes, il nous a servi de référence tout au
long de notre étude.

+ Enfin, signalons:que-nous avons utilisé comme constantes élastiques monocristaliines, celles du
zinc et du zirconium, ne disposant pas de données concemant les alliages étudiés.

1-4-1- e
L-4-1-1-Principe

Un générateur de signaux sinusoidaux & fréquence variable alimente un accélérométre,
faisant ainsi vibrer I'éprouvette. Un capteur piézoélectrique recueille le signal de sortie et le transmet
a un analyseur de spectre aprés amplification. L'analyseur nous renseigne alors sur I'amplitude du
signal de sortie. La fréquence de résonance comrespond 3 la réponse la plus intense. Afin d'établir
une relation entre le module de Young et les fréquences de résonance, on va assimiler I'éprouvette a
une poutre aux extrémités libres, dans laquelle se déplacent, étant donné le mode de sollicitation,
des ondes transversales [Timoshenko, 1928].

L'équation de propagation d’'une onde transversale {I-67} est établie pour un milieu
homogéne, ayant évidlemment, une infinité de degrés de liberté et par conséquent, une infinité de
fréquences de résonnance caractérisées par leur ordre.

a2y (-67)

ot a2 = El/pbe

E. Module d"Young du milieu (Pa)

p: masse volumique de 'éprouvette (kg/m3)
b: largeur de I'éprouvette (m)

e: épaisseur de I'éprouvette (m)

I: moment d'inertie (m#4)

La solution générale de I'équation {I-87} est de la forme:

y(x,t)=(Acospt+Bsinpt)(C4coskx+Casinkx+Cgcoshix+C4sinhkx) {1-68}
<==>  yxD=T() X(x) {I-69}
p: fréquences angulaires propres de ia poutre
k2= po

C1. Ca, C3, C4. constantes données par les conditions aux limites
A, B: constantes dépendant des conditions initiales

Les conditions aux limites, qui vont nous permettre d'accéder aux fréquences de
résonance, sont au nombre de quatre:

(ﬁngg,:om (d3X/dx3),=g=0
(d2X/dx2) ez =0 (d3X/dx3), =) =0
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On obtient un systiéme a 4 équations, 4 inconnues dont les solutions satisfont a la relation:

coskL coshkL= 0 {I-70}
=>Kk=(+05x {71}

ou i désigne I'ordre de résonance auquel on s'intéresse
Le module de Young est donc relié a la fréquence de résonance par la relation:

E=KplL4e2f2 {-72}
K;. constante caractéristique de I'ordre de résonance
p: masse volumique de I'éprouvette (kg/m3)
L: longueur de I'éprouvette (m)
e: épaisseur de I'éprouvette (m)
= py/2x: fréquence de résonance de I'ordre i (Hz)

La formule {I-72} n'est valable que si le rapport longueur/épaisseur est grand. Si ce n'est pas le
cas, il faut procéder & une comection fonction des dimensions géométriques de I'éprouvette.

Le calcul du module de Young nécessite la connaissance des dimensions de I'éprouvette,
de la masse volumique du matériau et de la fréquence de résonance. Nous nous trouvons face a
deux principales sources d’erreurs:

- incertitudes sur la fréquence de résonance.
- incertitudes sur les dimensions de I'éprouvette

Pour réduire les effets de lincertitudes sur la fréquence de résonance, il suffirait de
s'intéresser 4 un ordre de résonance grand cormrespondant 4 une fréquence plus élevée. Cependant
"appareillage utilisé, ne nous permet pas, en raison d'une ampilification insuffisante, d'étudier de tels
ordres. C'est la raison pour laquelle nous ne négligerons pas ce facteur d'erreur. Mais, il est clair que
le probléme le plus important provient de la détermination de I'épaisseur de I'éprouvette, puisqu'une
variation de 50 um entraine un écart de 5% environ sur le module d'Young d'une téle de zircaloy
ayant une épaisseur moyenne de 0.5 mm. La mesure de cette dimension est effectuée de maniére
indirecte & partir de la masse volumique du matériau et de la masse de I'éprouvette que I'on peut
estimer a 0,1 mg prés.

=M -
o= Up {I-73}
ol | est la largeur de 'éprouvette

Finalement lincertitude sur le module d'Young (inférieure & 4% pour I'ensemble des
matériaux testés) peut s'écrire:

AE/E=3 Ap/p+6 ALIL +2 Al /1 + 2 Am/ m + 2 Afj / f {1-74}

" Différents alliages & base de zinc, fabriqués par la société belge Vieille Montagne, ont été
testés. Le zinc, de par sa grande anisotropie, nous a servi d'étalon pour juger de la validité des
modéles développés. Nous avons mesuré plus d'une dizaine de modules de Young dans le plan de la
tole. Les F.D.P. pour I'analyse sont au nombre de quatre et ont été mesurées sur un échantilion plan
classique prélevé 3 mi-épaisseur de la tole.

Les résultats présentés sont issues de quatre tbles différentes se distinguant soit par la
composition chimique, soit par le traitement thermo-mécanique. Pour des raisons de propriété
industrielle, nous ne nous attarderons pas sur la composition et I'état métallurgique de ces alliages.
Cependant, ces restrictions ne perturbent en rien notre démarche qul vise a souligner I'importance de
la texture et de la forme des grains vis-a-vis du comportement élasthue des matériaux & symétrie
cristalline hexagonale.
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Les résultats sont reportés sur les tableaux I-3, I-4 et les figures |-7 et I-8. Nous comparons
les modélisations de Voigt, Reuss, Hill, Kroner (modéle auto-cohérent) avec les résultats
expérimentaux bruts (mesures) et “fittés” par un polyndme du quatriéme degré en cos a (Acos? o +
Bcos? « sina + C sinta), ol o est 'angle de désorientation dans le plan de la tdle par rapport a I'axe
de laminage.

La particularité de I'alliage ZnCu1 réside en une forme de grain trés allongé (voir annexe
l). En effet, les grains sont trés allongés dans le sens long par rapport au sens normal et, dans une
moindre mesure, par rapport au sens travers. ZnCu2 présente des grains qui sont eux, quasiment
équiaxes dans le plan de la tole et appiatis dans le plan défini par les directions normale et longue.

-4-2-2. es Titane

Nous avons effectué la méme démarche que pour les alliages précédents. Les résultats
sont reportés sur les tableaux I-5, |-8 et les figures I-9 et |-10. Comme pour I'exemple précédent,
. nous n'avons pas reporté, dans un souci de clarté, les résultats expérimentaux sur les figures.

L'alliage ZnTi1, resp. ZnTi2, posséde des grains dont la forme est comparable a celle des
grains de ZnCu1, resp. ZnCu2 (voir annexe II).

Les résultats obtenus nous aménent 3 faire plusieurs remarques:

- Les tbles de zinc se caractérisent par une grande anisotropie dans le plan de la tole.
En effet, le matériau référencé ZnCu1, qui est le moins anisotrope, présente une variation entre le
sens long et le sens travers de 21% et ZnTi2, le plus anisotrope, une variation de 42%. Cette forte
anisotropie est due a une texture fortement marquée, caractérisée par une concentration d'axe ¢
dans la direction D.L. et & un comportement monocsistallin trés anisotrope.

- le module de Young sens long est systématiquement inférieur & celui sens travers.
Ceci est bien entendu une conséquence de la répartition des axes c selon la direction de laminage.

- les modules calculés d’apras les hypothéses de Voigt, resp. de Reuss, sont une
limite supérieure, resp. inférieure, des modules expérimentaux.

- le modéle de Hill donne une excellente approximation des modules de Young réels.

Dans tous les cas, il permet de prédire correctement les variations de la grandeur a laquelle on
s'intéresse, dans le plan de la tdle. L'approche auto-cohérente foumnit des valeurs sensiblement
meilleures que celles de Hill, principalement en raison de la prise en compte de la forme moyenne
des grains.

En ce qui conceme les alliages de zirconium, nous avons testé trois matériaux différents:
du zircaloy-4, du Zirconium Niobium avec un taux pondéral nominal en Niobium de 2,5% et un alliage
de Zirconium Niobium Etain Fer avec dés taux pondéraux respectifs, pour les éléments d'addition, de
1%, 1% et 0,5%. Le zircaloy-4 est lalliage actuellement utilisé dans les réacteurs de conception
francaise pour constituer les grilles et les tubes guides. Les Canadiens ont opté pour le Zr-2,5Nb%
dans leurs réacteurs CANDU. Le ZriNb1Sn0,5Fe, tout comme le Zr2,5Nb, a été lobjet de
nombreuses recherches dans le domaine nucléaire et il nous sert ainsi de matériau de référence.

Les alliages de ZriNb1Sn0,5Fe et Zr2,5Nb nous ont éé foumis dans cing états
métallurgiques différents se distinguant par leur demier traitement thermique, exception faite pour les
états référencés A15F et A25F dont nous ne tiendrons pas compte. Il nous est donc permis, pour une
composition chimique donnée, d'étudier Influence du demier traitement thermique sur le module de
Young. Ce type de comparaison n'est pas réaliste pour les toles de zircaloy-4 dont nous disposons,
puisque la gamme de fabrication avant demier traitement thermique n'est pas la méme pour tous les
échantilions, plusieurs fabricants nous ont fourmnis et les épaisseurs des tdles varient d'une gamme a
une autre. ,

Nous avons d'autre part essayé de comréler, pour un état métallurgique donné, l'influence
de la composition chimique. Cette étude souffre des limitations soulignées ci-dessus & propos des
toles de zircaloy-4.
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Bien entendu, nous avons souligné 'importance de la texture dans la caractérisation du
comportement élastique des alliages de zirconium. Rappelons qu'en réalité seule la figure de pdles
(00.2) est nécessaire pour les calculs.

Enfin, nous avons tenté de cemer, par le calcul, I'évolution du module de Young et de
certaines compliances élastiques en fonction de la température. Ces résultats seront comparés a des
données issues de la littérature, pour une texture semblable.

Ce type de comparaison, effectuée bien entendu & partir des valeurs expérimentales, est
rendue délicate en raison des incertitudes sur les mesures. En effet, le propriétés monocristallines du
Zirconium sont beaucoup moins anisotropes que celles du zinc. Par conséquent, I'erreur commise au
cours des manipulations est critique, méme si I'épaisseur, principale source d'incertitudes, est la
méme pour toutes ces tbles. Cependant, l'allure des courbes étant cohérente, il nous sembiait
intéressant de présenter ces résultats (figures I-11, I-12).

On remarque aussi bien pour le Zr2,5Nb que pour le ZriNb1Sn0,5Fe, que le module de
- Young le-plus élevé est celui de I'état recristallisé, I'état trempé présentant la valeur la plus faible. Le
module sens long est en général plus élevé que le module travers. De plus la variation d'un état & un
autre est quasiment la méme sens long et sens travers pour une composition chimique donnée.

Il n'est pas raisonnable de généraliser ces remarques pour tous les alliages de zirconium. Il
semble cependant, que le module de Young puisse étre un bon indicateur de I'état métallurgique.

D'autre part, les textures de ces alliages n'ont pas été déterminées de maniére
suffisamment fines pour établir une comélation entre le module de Young et I'état métallurgique, &
partir des modéles développés. En effet, seules deux figures de pdles incomplétes ont 66 mesurées.
Néanmoins, nous présenterons, a titre indicatif, les résultats prédictifs obtenus dans ce cas
défavorable dans la partie 1-4-3-3. '

-4-3-2-1 de la imique

Nous avons comparé [linfluence de la composition chimique pour deux états
métallurgiques: recristallisé et recuit (figures I-13, |-14). La différence microstructurale entre ces deux
états n'est pas toujours tangible.

L'évolution du module de Young est similaire pour les deux états métallurgiques. Par ordre
croissant de module de Young, on peut classer les matériaux comme suit:

1) ZrINb1Sn0,5Fe
2) Z2,5Nb
3) Zy-4

Il est clair qu'étant donnée la faible différence de module de Young d'un alliage & un autre
(de l'ordre de 3 a 4%), on ne retient pas cette grandeur comme critdre de choix de matériau. Ces
alliages se distinguent en fait par d’autres grandeurs telles que la limite élastique, la contrainte de
rupture, I'allongement & rupture... Néanmoins, il est intéressant de pouvoir connattre d'un point de
vue fondamental, I'influence d'un élément d'alliage sur le comportement élastique des alliages de
Zirconium. Une étude de ce type a été réalisée par A.l. Daskovski et Y.M. Savitsky [1962] pour
connaitre l'influence du taux de Niobium présent dans le zirconium. lis ont montré que lorsque le taux
de niobium augmente (0—>10%), le module de Young du matériau diminue. D.L. Douglas [1971]
attribue cette diminution de la grandeur élastique & la formation du seconde phase riche en Niobium.

Nous allons a présent constater qu'une des principales conséquences du dernier traitement
thermique et de la composition chimique est un changement de texture, qui & Ilui seul permet
d’expliquer tout ou partie des variations de module de Young dans le plan de la tole.

Pour illustrer I'effet de la texture et de la forme moyenne de grains, nous avons utilisé
les différents modéles que nous avons développés. En effet, ceux-ci prenant en compte soit le
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premier de ces parameétres, soit les deux, nous permettent de juger de leur influence sur le
comportement élastique des polycristaux d'alliages de zirconium.

|-4-3-3-1-Le Zircaloy-4

Nous présentons les résultats obtenus pour quatre tbles de zircaloy dénommées Zril,
21850 et Zrbe, Zrrec (voir annexe II). Les deux premiers matériaux sont issus du méme lot et se
distinguent par leur demier traitement thermique: Zril est détendu 24 heures 3 480°C et Zr650 est
recristallisé 3 heures & 850°C. Ces deux matériaux nous serviront de référence tout au long de ce
rapport. Zrbe est un zircaloy-4 brut de laminage et Zrrec est le méme matériau recristallisé 3/4 heure
4 620°C.

Nous avons mesuré pour chaque téle dix modules de Young dans le plan de [a téle.
Ceux-ci sont comparés avec les modules de Young calculés grice aux modéles de Voigt, Reuss, Hill
et Krdner. Nous avons reporté les résuitats expérimentaux fittés par un polyndme du quatriéme degré
en cosa ainsi que les résultats prédictifs sur les tableaux I-7, 1-8, I-9 et I-10 et sur les figures I-15, |-
16, I-17 et I-18. Nous avons également reproduit les FDP (00.2) recaiculées sur les figures I-19, 1-20,
I-21 et I-22.

Deux observations nous paraissent primordiales:

- la modeélisation foumit des valeurs dont I'ordre de grandeur est parfaitement
comparable aux mesures expérimentales. L'allure de la variation du module de Young dans le plan
de la tole est respectée par le polyndme de “fittage®. Cependant, les mesures expérimentales ne sont
pas toujours comprises entre les valeurs foumies par les modéles de Voigt et de Reuss. Ceci peut
s'expliquer par une erreur expérimentale systématique dans la mesure du module de Young ou par
linadaptation des constantes élastique du zirconium au zircaloy-4.

- la modélisation est tout a fait adaptée pour I'ensemble des états métallurgiques
traités et en particulier pour I'état brut de laminage. On aurait pu s’attendre a ce que la présence de
contraintes résiduelles modifie notablement la mesure de fréguence de résonance effectuée pour
déterminer le module de Young expérimental. En réalité, ce phénoméne a des conséquences plus
fines, que notre appareillage ne permet pas de détecter. Nous pensons en particulier 3 la largeur du
pic de résonance proportionnelle a la densité de défauts structuraux présents dans le matériau.

-3-3-2- SNb

La démarche menée est la méme que pour le zircaloy-4. Trois états métallurgiques
ont été étudiés: A22F, A24F et A25F (voir annexe Il).

Rappelons que pour cet alliage, seules deux figures de pdles incomplétes ont été
utilisées pour l'analyse de texture (00.2) et (10.1). Ceci peut paraitre criticable dans le sens ol une
analyse soignée est nécessaire pour effectuer des calculs fiables. Cependant comme seuls les quatre
premiers rangs du développement en série de FHSG sont utiles et que I'étape de positivité sur les
F.D.P. améliore significativement les calculs de F.D.O., il sembiait intéressant d'appliquer les
modéles développés & ce cas, rendu défavorable par le manque de données cristallographiques.

Les figures de pdles (00.2) et (10.1) expérimentales, recalculées sans et avec
utilisation de la positivité sont reportées sur les figures 1-23, I-24, 1-25, |-26, 1-27 et I-28 pour l'alliage
A22F. |l est clair que I'analyse sans algorithme de positivité n'est pas complétement iréaliste et que
cette analyse semble tout & fait cohérente lorsque I'on utilise la positivité. Toutefois, nous avons
réalisé les calculs de module de Young pour une téle de Zircaloy-4 ayant une texture comparable a
celle des alliages de la série A2 en utilisant pour 'analyse de texture une, deux, trois ou quatre F.D.P.
Il s'avére que les courbes représentant le module de Young dans le pian de la tble (figure 1-29,
tableau I-11) ont certes un air de ressemblance, mais ne sont malheureusement pas confondues.
C'est pourquoi les résultats prédictifs pour les série A1 et A2 ne sont donnés qu'a titre indicatif car il
est indispensable pour obtenir des résultats fiables, de faire I'analyse de F.D.O. avec au moins trois
F.D.P.
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Nous avons effectué les simulations pour les trois matériaux précités. Les résuitats,
reportés sur les figures [-30, I-31, 1-32, nous ameénent a faire plusieurs remarques:

- les résultats obtenus sont tout 3 fait satisfaisants dans le sens ol ils permettent de
prédire avec une bonne précision les résuitats expérimentaux. Comme pour le zircaloy-4, les
modéles de Reuss et de Voigt ne semblent pas fournir des bomes inférieures et supérieures des
modules réels. On se reportera aux explications avancées pour le zircaloy-4 tout en ayant a I'esprit
que dans le cas présent, la médiocrité de I'analyse nous empéche d'avancer des hypothéses fermes.

- la présence d'éléments d'addition ne semble pas modifier fondamentalement Ila
conception de nos modéles. Aussi, il semble que les données monocristallines du matériau pur
puissent &tre utilisées avec satisfaction dans les cas des alliages de zirconium [Northwood, 1975].

- d'autre part les alliages de Zr2,5%Nb sont biphasés puisque la phase p représente
entre 5 et 10% du volume total, occupé bien entendu en majorité par la phase a. |l semblerait 1a
aussi, que la présence d'une telle seconde phase, en faible proportion, ninflue que faiblement sur les
valeurs de modules de Young malgré les différences importantes de comportement élastique entre
les deux phases (le module moyen de la phase p est supérieur de 30% environ a celui de la phase a
[L.R. Bunnell, 1977))

- enfin, comme pour les alliages de zircaloy-4, I'état métallurgique n'est responsable
de la valeur du module de Young qu'a travers la texture et la forme du grain.

|-4-3-3-3- 1Sn0.5

Les matériaux testés sont référencés A12F, A14F et A15F (voir annexe Il). Les
remarques faites dans le paragraphe précédent concemant I'analyse de texture, restent valables pour
{'alliage ZriNb1Sn0.5Fe. Les figures |-33, |-34, 1-35 reproduisent les résultats obtenus & propos
desquels on peut dire:

- la modélisation permet, dans ce cas également, de prédire les modules de Young
mesurés, avec satisfaction. ll est clair, d'aprés nos résultats, que les variations dans le plan de la tdle
de la grandeur précitée sont respectées par les modéles. D'autre part, comme pour le Zr2,5Nb, les
bomnes définies par Voigt et Reuss ne sont pas systématiquement valides.

- les alliages de la série A1 sont de maniére général faiblement anisotropes (1,3%
maximum). Ceci s'explique bien entendu par la F.D.P. (00.2) qui présente une symétrie quasiment
isotrope dans le plan de la t0le.

- quel que soit I'état métallurgique étudié, la connaissance de la texture et
accessoirement de la forme des grains, permet de caractériser le matériau traité. Signalons que la
forme des grains n'a ici qu'une faible incidence sur les résultats prédictifs.

Il est intéressant dans le cadre des applications nucléaires d'étre en mesure de prédire
le comportement élastique macroscopique des alliages utilisés en réacteur & des températures de
l'ordre de 300 degrés Celcius. C'est la raison pour laquelle nous avons tenté de cemer par le calcul,
'évolution en fonction de la température des constantes élastiques du polycristal.

Cette étude, effectuée sur des tubes, nous a permis de souligner le role de la texture
en comparant, dans les mémes conditions de calcul, plusieurs zircaloy-4 différenciés uniquement par
leur figure de pdles (00.2). Dans un second temps, nous comparerons nos résuliats prédictifs avec
des mesures de modules de Young et de modules de cisaillement effectuées par G.B. Mellinger et
J.L. Bates [L.R. Bunneil, 1977].

|-4-3-4-1- Résultats Prédictifs

Nous avons utilisé dans cette partie le modéle auto-cohérent. Les seules modifications
sont faites au niveau des données d'entrée. En effet, on introduit pour chaque température les
constantes monocristallines comespondantes [Simmons et Wang, 1971]. 1l est clair qu'en agissant
ainsi, un certain nombre d'hypothéses supplémentaires sont faites dont les plus importantes nous
sembient étre:

- la négligence d'un éventuel changement de texture

- la non prise en compte de la création ou de la relaxation de contraintes intemes
induite par une montée en température.
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Il est clair que la précipitation et la mise en solution sont des phénoménes absents
dans le domaine de température étudié (0 2 600 degrés Celcius).

Les courbes reportées sur les figures |-36 3 1-44, représentent la variation des
différentes constantes élastiques prédictives en fonction de la température pour un monocristal de
zirconium, pour un polycristal idéalisé a texture isotrope et pour un zircaloy-4 recristallisé foumni sous
forme de tube.

Il apparait clairement que les différentes constantes varient de maniére quasiment
linéaire dans le domaine de température considéré. Pour des écarts de température plus élevés, ces
variations peuvent étre modélisées par un polyndme de second, voire troisiéme degré.

D'autre part, les variations des constantes monocristallines nous servent ici de
référence. Elles permettent de souligner I'importance considérable de la texture car, bien que ne
constituant pas des bomes supérieure et inférieure des constantes polycristallines, elles donnent un
apergcu du domaine minimum des valeurs que peuvent revétir les constantes effectives d'un
polycristal selon sa FDO.

La valeur des constantes C;; (i=1,2,3) est compatible bien entendu avec l'allure de la

FDP (00.2) qui présente des axes c proches de la direction nommale. Il est par conséquent
encourageant de constater que les valeurs de C44 et Co5 sont trés voisines de celle de I'axe a et que
3 tend vers la valeur de l'axe c. Enfin, on notera une augmentation systématique des constantes
élastiques du type Cij (#4) a lnverse des constantes Cj; (i=1,2,3,4,5,6) qui elles diminuent avec la
température (fig. 1-36'a 1-44).

1-4-3-4-2- Applications

Nous avons comparé nos résultats prédictifs avec les mesures expérimentales
obtenues par "the Pacific Northwest Laboratories® au cours d'une étude réalisée pour "the Electric
Power Research Institute”.

Nos calculs ont été effectués a partir d'une texture mesurée sur un tube de zircaloy-4
recristallisé dit standart. Les mesures expérimentales ont également été effectuées sur des tubes.
Cependant, la provenance des tubes n'étant pas la méme, il est possible que la texture des deux
matériaux soit différente méme si I'expérience montre que les composantes principales de la texture
ne changent pas fondamentalement d'un tube a un autre. Il faut toutefois tenir compte de cette
remarque dans I'analyse des figures 1-45, 1-46, |1-47 et |1-48 oil I'on a reproduit les variations du module
de Young et du module de cisaillement dans la direction axiale et sur la circonférence du tube.

Les résultats publiés par the Pacific Northwest Laboratories [L.R. Bunnell, 1977] sont
en réalité un "fittage” par un polynéme de second degré des mesures effectuées par une technique
dynamique. Par ailleurs, il nous est impossible d'évaluer I'erreur expérimentale de ces mesures.

Les courbes obtenues par calcul sont tout A fait satisfaisantes puisque I'écart
maximum entre une valeur calculée et une valeur mesurée ne dépasse pas 2%, ce qui est
probablement I'ordre de grandeur de lincertitude expérimentale. Le module de cisaillement calculé
ne peut mathématiquement pas différer entre la direction axiale et la circonférence du tube méme
dans le cas d'une symétrie d'échantillon triclinique. Ceci n'est pas le cas pour les mesures. Si l'on a la
foi en la modélisation, cette remarque peut nous renseigner sur les erreurs commises lors de la
détermination expérimentale du module de cisaillement. |l serait plus raisonnable de considérer qu'dn
plus d'une probable erreur lors de la mesure, le matériau est sensible & d'autres paramétres
métallurgiques non pris en compte dans notre modélisation. On peut ainsi évoquer I'éventuelle
présence de contraintes résiduelles, bienque nous ayons vu au paragraphe 1-4-3-3-1 que celles-ci
nintervenaient que faiblement dans la détermination du module de Young. Cependant, il est
dangereux d'avancer une interprétation cohérente sans avoir davantage de renseignements sur le
zircaloy-4 étudié par "the Pacific Northwest Laboratories” dont on sait uniquement qu'il a subi un
traitement d'homogénéisation.

En ce qui conceme le module de Young, on peut se rendre compte que les calculs et
les mesures permettent de distinguer les deux directions étudiées: le module dans la direction axiale
est supérieur au module sur la circonférence et cette tendance s'amenuise lorsque la température
augmente.
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1-4-3-4-3-Conclusions

L'application du modeéle auto-cohérent a la prédiction de I'évolution des données
élastiques en fonction de la température est tout a fait appréciable. D'un point de vue pratique, ces
résultats peuvent étre utilisés dans des programmes de caicul de structure nécessitant des données
relativement précises. Cependant il ne faut pas perdre de vue les limitations de ce type de calcul,
engendrées par une éventuelle modification de I'tat du matériau au cours de la montée en
température, limitations qui s'ajoutent aux hypothéses adoptées dans la modélisation.

L'utilisation de modéles fiables prend toute sa signification lors, par exemple, de la
prévision du coefficient de Poisson qui d'un point de vue expérimental est incroyablement difficile a
mesurer. Nous avons reporté A titre indicatif, I'évolution de ce coefficient pour le tube étudié
précédemment sur la figure |1-49. Ces valeurs prédictives ne peuvent malheureusement pas étre
comparées a3 des valeurs expérimentales de par la carence de données dans la “littérature

scientifique”.

. Il est clair que lobjectif principal des modélisations développées est de connaitre les
paramétres qui influencent significativement la propriété étudiée. La modélisation des propriétés
élastiques nous a donc servi d'outll d'investigation dans l'optique d'établir un modéle fiable de
croissance sous irradiation, intégrant des paramétres prépondérants.

La question qui se posait alors était de savoir si oui ou non, nous étions capable de
caractériser avec fiabilité le comportement élastique macroscopique des tOles d'alliages de
zirconium. Pour cela, il était indispensable, en particulier, de pouvoir prédire de maniére fidéle
I'anisotropie du matériau.

Nous avons par conséquent, développé différents modéles adaptés a la symétrie cristalline
hexagonale prenant en compte un paramétre qui nous semblait a priori essentiel: la texture
cristallographique. Le modéle auto-cohérent, auquel nous nous sommes attaché, tient compte
également de la forme moyenne des grains, atout considérable dans I'étude des matériaux
présentant une forte anisotropie élastique monocristalline (Zinc).

Les résultats exposés ont démontré de maniére claire, que la prise en considération de la
texture permettait de satisfaire & nos exigences initiales dans le cadre de I'élasticité. En effet, ce
paramétre définit le comportement macroscopique des tbles d'alliages de zirconium étudiées. Notre
moyen de validation des modéles a été principalement la mesure du module de Young dans le plan
de la tble. Or, il s'est avéré que celui-ci pouvait &tre prédit avec une grande précision grice au
modéle de Hill et au modéle auto-cohérent.

De la méme maniére, la prise en compte des données de texture, limitées a la figure de
pbles compléte (00.2), nous a permis de prédire avec succés l'‘évolution de certaines grandeurs,
largement utilisées dans les logiciels de calcul de structure, telles que le module de cisaillement et le
module de Young.

D'autre part, on peut également dresser une liste non exhaustive des paramétres qui
semblent n'avoir qu'un role secondaire dans le comportement élastique macroscopique des téles
d'alliages de zirconium testés:

- la composition chimique de l'alliage base zirconium

- la présence d'une seconde phase dans des proportions raisonnables (<10%) et dont
les propriétés élastiques ne sont pas fondamentalement différentes de celles de la phase meére
(exemple des phases o et p du Zr2,5Nb phase voir|1-4-3-3-2)

- la présence de joints de grains et de joints de macle

- la présence de contraintes résiduelles et par voie de conséquence la densité de
dislocations et de boucles de dislocations

Cependant, il faut avoir a l'esprit que si ces paramétres n'influencent que dans une
moindre mesure le comportement élastique, ils jouent un réle indirect important dans le sens ol ils
modifient la texture. On est ici confronté au probléme d'interdépendance des paramétres, qui
empéche une étude séparée de chacun de ces facteurs.
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Toutefois, I'étude menée nous a permis de montrer que la prise en compte de la texture
suffit pour caractériser de maniére fiable et satisfaisante, le comportement élastique des alliages de
Zirconium. Forts de cette constatation, nous allons & présent nous intéresser & une autre propriété
physique plus proche, dans sa fonmalisation mathématique, de la croissance sous irradiation: la
dilatation thermique.



Figure |-7 : Module de Young du ZnCu1 dans le plan de la tdle
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Figure 1-8 : Module de Young de ZnCu2 dans le plan de la tole
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Figure |-9 : Module de Young de ZnTi1 dans le plan de la tdle
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Figure 1-10 : Module de Young de ZnTi2 dans le plan de la tble
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Tableau I-3; Module de Young pour la tdle référencée ZnCul
Angle Reuss Hill Krner Voigt Mesuré Fitté
0 0,881 0,982 1,025 1,082 1,028 1,021
15 0,887 0,99 1,03 1,002 1,022 1,033
30 0,807 1,013 1,047 1,118 1,087 1,068
45 0,944 1,051 1,077 1,157 1,13 1,117
60 0,996 1,098 1,118 1,189 1,161 1,174
75 1,048 1,14 1,155 1,232 1,211 1,22
80 1,087 1,157 1,171 1,245 1,249 1,237
Tableau I-4; Module de Young pour la tile référencée ZnCu2
Angle | Reuss il Koner | Voigt Mesuré Fitté
0 0,704 0,828 0,872 0,852 0,881 0,868
15 0,722 0,845 0,888 0,968 0,874 0,878
30 0,773 0,804 0,832 1,015 0,934 0,913
45 0,85 0,965 0,996 1,079 0,87 0,975
60 0,835 1,039 1,064 1,143 1,044 1,054
75 1,002 1,096 1,116 1,189 1,139 1,123
90 1,028 1,117 1,136 1,208 1,147 1,15
Tableau I-5: Module de Young pour la téle référencée ZnTil
Angle Reuss Hill Krdner Voigt Mesuré Fitté
0 0,876 0,984 1,037 1,092 0,939 0,929
10 0,886 0,992 1,043 1,098 0,932 0,94
20 0,914 1,016 1,081 1,118 0,975 0,971
30 0,955 1,051 1,087 1,147 1,008 1,017
40 1,001 1,002 1,119 1,182 1,052 1,089
45 1,024 1,112 1,135 1,2 1,126 1,121
50 1,044 1,131 1,151 1,217 1,117 1,145
60 1,074 1,163 1,179 1,249 1,161 1,166
70 1,091 1,185 1,201 1,274 1.21 1,201
80 1,088 1,197 1,214 1,289 1,213 1,221
90 1.1 1,201 1,219 1,294 1,229 1,229
Tableau 1-6: Module de Young pour la tile référencée ZnTi2
Angle Reuss Hill Krdner Voigt Mesuré Fitté
0 0,664 0,797 0,84 0,93 0,849 0,839
15 0,692 0,823 0,865 0,954 0,855 0,885
30 0,771 0,897 0,934 1,019 0,919 0,935
45 0,89 1,001 1,031 1,109 1,087 1,026
60 1,012 1,104 1,127 1,195 1,081 1,114
75 1,095 1175 1,193 1,252 1,172 1,176
90 1,123 1,199 1,215 1,271 1,212 1,198
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Figure I-11 : Influence de I'état métallurgique sur le module de
Young du Zr2,5Nb
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Figure 1-12 : Influence de I'état métallurgique sur le module de
Young du ZriNb1Sn0.5Fe
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Figure 1-13 : Influence de la composition chimique sur le module de
Young d'un matériau recristallisé
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Figure I-14 : Influence de la composition chimique sur le module de
Young pour un matériau recuit
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Figure I-15 : Module de Young de Zril dans le plan de la tole
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Figure I-16 : Module de Young de Zr650 dans le plan de la tdle
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Figure 1-17 : Module de Young de Zrbe dans le plan de la tole
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Figure |-18 : Module de Young de Zrrec dans le plan de la tdle
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Tableau I-7: Moduie de Young pour la tble référencée Ziil

Angle Reuss Hill Krdner Voigt Mesuré Fitté
0 (sens long) 0,954 0,959 0,957 0.963 0,978 0,969
10 0,953 0,957 0,956 0,962 0,859 0,967
20 0,95 0,954 0,853 0,959 0,855 0,963
30 0,947 0,951 0,95 0,955 0,961 0,957
40 0,944 0,948 0,946 0,952 0,958 0,952
S0 0,942 0,946 0,945 0,95 0,95 0,95
60 0,842 0,946 0,945 0,951 0,93 0,95
70 - 0,942 0,948 0,946 0,953 0.979 0,953
80 0,944 0,949 0,948 0,954 0,845 0,955
90 (sens travers) | 0,844 0,95 0,948 0,955 0,955 0,956
Tableau |-8: Module de Young pour la tdle référencée Zr650
Angle Reuss Hill Krbner Voigt Mesuré Fitté
' 0 (sens long) 0,951 0,956 0,856 0,961 - 0,947 -1 0,943
10 0,95 0,955 0,954 0,96 0,938 0,943
20 0,947 0,952 0,852 0,956 0,939 0,942
30 0,943 0,948 0,948 0,953 0,844 0,941
40 0,941 0,945 0,945 0,95 0,942 0,942
S0 0,94 0,945 0,944 0,949 0,942 0,943
60 0,94 0,945 0,945 0,951 0,943 0,945
70 0,942 0,948 0,947 0,953 0,948 0,947
80 0,944 0,95 0,949 0,956 0,95 0,949
90 (sens travers) | 0,944 0,95 0,95 0,956 0,95 0,95
Tableau |-9: Module de Young pour la téle référencée Zrbe
Angle Reuss Hill Krdner Voigt | Mesuré Fitté
0 (sens long) 0,954 0,959 0,957 0,963 0,978 0,969
10 0,953 0,957 0,956 0,962 0,959 0,967
20 0,95 0,954 0,953 0,959 0,955 0,963
30 0,947 0,951 0,95 0,955 0,961 0,957
40 0,944 0,948 0,948 0,852 0,958 0,952
S0 0,942 0,946 0,945 0,951 0,95 0,95
60 0,942 0,946 0,945 0,951 0,93 0,95
70 0,942 0,948 0,946 0,953 0,979 0,953
80 0,944 0,949 0,948 0,954 - 0,945 0,955
90 (sens travers) 0,944 0,95 0,948 0,955 0,955 0,956
Tableau I-10: Module de Young pour la tdle référencée Zrrec
Angle Reuss Hill Kroner Voigt | Mesuré Fitté
0 (sens long) 0,956 0,961 0,961 0,967 0,954 0,955
10 0,955 0,96 0,959 0,985 0,957 0,954
20 0,951 0,956 0,955 0,961 0,956 0,951
30 0,946 0,951 0,95 0,956 0,937 0,948
40 0,942 0,947 0,946 0,951 0,94 0,947
50 0.94 0,945 0,943 0,95 0,952 0,947
60 0,94 0,945 0,944 0,95 0,963 0,95
70 0,941 0,947 0,945 0,952 0,955 0,954
80 0,942 0,949 0,947 0,955 0,943 0,957
90 (sens travers) | 0,943 0,949 - 0,948 0,956 0,985 0,959




Fiqure 1-19; Figure de pdle (00.2) du Zril

Figure 1-20: Figure de péle (00.2) du Zr650
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Figure 1-21; Figure de pdle (00.2) du Zrbe

Figure 1-22; Figure de péle (00.2) du Zrrec
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Fiqure I-23;  Figure de pdle (00.2) expérimentale
de A22F

Figure 1-24:  Figure de péle (10.1) expérimentale

de A22F
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Eigure 1-25:

Figure de pdle (00.2) recalculée
sans positivité de A22F
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Eigure 1-26:

Figure de péle (10.1) recalculée
sans positivité de A22F
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Figure 1-27:  Figure de pdle (00.2) recalculée Figure I-28:  Figure de pdle (10.1) recalculée
avec positivité de A22F : avec positivité de A22F
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Figure I-29 : Influence des données cristallographiques
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Iableau I-11: Influence des données cristallographiques

Angle 1FDP 2FDP 3FDP 4FDP

0 (sens long) 0,987 0,998 0,963 0,959
10 0,984 0,995 0,962 0,957

20 0,977 0,986 0,959 0,954

30 0,968 0,974 0,955 0,951

40 0,96 0,963 0,951 0,948

50 0,956 0,955 0,949 0,946

60 0,954 0,951 0,948 0,946

70 0,955 0,95 0,949 0,048

80 0,857 0,951 0,95 0,949

90 (sens travers) 0,958 0,951 0,95 0,85




Figure 1-30 : Module de Young de A22F dans le plan de la tdle
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Figure 1-31 : Module de Young de A24F dans le plan de la téle
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Figure 1-32 : Module de Young de A25F dans le plan de la téle
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Figure 1-33 : Module de Young de A12F dans le plan de la téle
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Figure 1-34 : Module de Young de A14F dans le plan de la téle
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Figure 1-35 : Module de Young de A15F dans le plan de la téle
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Figure 1-36 : C11 en fonction de la température
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Figure 1-37 : C22 en fonction de la température
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Figure 1-38 : C33 en fonction de la température
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Figure 1-39 : C12 en fonction de la température
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Figure 1-40 : C13 en fonction de la température
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Figure I-41 : C23 en fonction de la température
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Figure 1-42 : C44 en fonction de la température
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Figure 1-43 : C55 en fonction de la température
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Figure |-44 : C66 en fonction de la température
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Figure 1-45 : Module de Young axial en fonction de la température
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Figure 1-46 : Module de Young circonférentiel en fonction de la
température
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Figure 1-47 : Module de Cisaillement axial en fonction de la

température
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Figure |-48 : Module de Cisaillement circonférentiel en fonction de
la température
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Figure 1-49 : Evolution théoriquedu coefficient de poisson avec la
température pour un tube de zircaloy-4
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DILATATION THERMIQUE
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NOTATIONS UTILISEES (dans leur ordre d'apparition dans le texte)

ajj : tenseur des contraintes locales
gjj - tenseur des déformations locales
Cijki - tenseur des constantes élastiques locales
ajj : tenseur des coefficients de dilatation du monocristal
A+ : élévation de température
< >: moyennage
g : désigne une orientation de I'espace d'Euler
'ﬁj : tenseur des coefficients de dilatation du polycristal
o' : tenseur des contraintes relatives a l'inclusion
@ : tenseur des déformations compatibles
o® : tenseur des "contraintes intemes”
Ejj - tenseur des déformations macroscopiques
Cijki : tenseur des constantes élastiques effectives du polycristal
fj . force volumique "fictive”
Gijki : tenseur symétrisé des fonctions de Green dérivées deux fois
Vg : volume occupé par un grain d'orientation g
9 : fonction définie a partir des fonctions de Green
AN : coefficients du développement en série d'un produit de quatre cosinus
directeurs sur les FHSG
AMN® : conjuguée des AfMN
Fi. Fii, Fjj: facteurs de Keamns appliqués a I'élasticité
¢1, O, ¢7 : angles d'Euler
P00.2(®, a) : Intensité en un point de la FDP (00.2)
liikl - tenseur identité
d.l. : orientation idéale
F.D.O. : fonction de densité des orientations
F.D.P. : figure de pdles
D.L. : direction de laminage
D.T. : direction transverse _
F.H.S.G. : fonctions harmoniques sphériques généralisées
f(g) : fonction décrivant la FDO
CyMN : coefficient du développement en FHSG de la FDO
TMN : FHSG
P : angle de désorientation d'une direction du plan de la tdle par rapporta D.L.
Lmax : rang du développement de la FDO en FHSG
Lo : longueur initiale d'une éprouvette
o'jj : tenseur des contraintes relaxées
efij : tenseur des déformations induites par Ia relaxation de contraintes
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Il - DILATATION THERMIQUE

L'étude de cette propriété a été retenue en raison des similitudes formelles qu'elle présente
avec les modifications dimensionnelles observées lors de la croissance sous irradiation. En effet, le

comportement macroscopique de ces deux phénoménes peut se décrire A I'aide d'un tenseur d'ordre
deux.

Nous avons adopté dans ce chapitre un plan similaire a celui de la partie précédente dans le
but de souligner les analogies et les distinctions qui peuvent étre faites entre I'élasticité et la dilatation
thermique, aussi bien au niveau de la modélisation qu'a celui des conclusions auxquelles nous ont
mené les résultats obtenus.

-1- C

L'étude de la dilatation thermique que nous avons menée sur différents produits qui nous ont
6té confiés, n'a pas eu pour seul but de foumir des données techniques nécessaires au
dimensionnement des structures métalliques utilisées dans les réacteurs nucléaires. Nous avons eu
également pour objectif de distinguer les paramétres métallurgiques qui influencent le comportement
macroscopique, paramétres dont il faut tenir compte pour établir des modales prévisionnels.

Dans un premier temps, nous montrons briévement l'intérét de la connaissance des coefficients
de dilatation thermique des alliages de zirconium dans lindustrie nucléaire. D'autre part, nous
décrivons les objectifs et les moyens requis pour cette étude. Par ailleurs, nous insistons sur les
hypothéses choisies pour la construction des modéles de dilatation themmique des matériaux
polycristallins.

L'un des principaux enjeux dans ['étude de la dilatation est de connaltre la croissance
thermique de I'assemblage combustible au moment de la montée (resp. de descente) en température
au début (resp. a ia fin) de chaque cycle de fonctionnement du réacteur. Ceci suppose que la
modélisation développée pour les tdles peut étre adaptée a la prédiction de la dilatation thermique de
l'ensemble de I'assemblage. Deux applications peuvent étre citées:

- la prise en compte de ia dilatation thermique pour le dimensionnement de 'assemblage.
Cet aspect peut paraitre négligeable étant donnée la faible valeur moyenne du coefficient de
dilatation thermique du zirconium dans le domaine de température qui nous intéresse: 20 a 320°C.
En effet, cette valeur, qui n'excéde pas les 6.106°C-1, représente la moitié voire le tiers du
coefficient de dilatation thenmique de certains aciers et le cinquidme du coefficient de certains
alliages de zinc. Cependant, il faut garder a I'esprit que I'élévation de température dans un réacteur
P.W.R. (de I'ordre de 300°C) engendre une croissance de I'ordre du centimétre sur un assemblage
combustible d'une hauteur de trois métres. Ce centimétre ne peut en aucun cas é&tre négligé dans
I'établissement des dimensions de I'assemblage.

- l'estimation des efforts axiaux engendrés au cours des étapes d'utilisation de I'assemblage
combustible [H. Salalin et C. Callens,1991]. Ces étapes, décrivant un cycle de fonctionnement, se
succédent schématiquement de la maniére suivante:

a - mise en eau de I'assemblage
b - fermeture de la cuve

C - mise en route des pompes

d - passage & chaud

e - irradiation

f - retour 2 froid

g - amét des pompes
h - ouverture de la cuve

Les deux étapes qui nous intéressent sont bien entendu les étapes d et f pour lesquelles il
est indispensable de tenir compte de la dilatation thermique pour évaluer avec plus de précision, les
efforts exercés sur la structure. Cette connaissance des efforts est nécessaire pour estimer par
exemple le grandissement d0 au fluage des matériaux composant I'assemblage combustible.



Comme pour I'élasticité, nous avons développé un certain nombre de modéles ayant
pour intérét de prendre en compte la texture cristallographique du matériau étudié. Nous avons
également développé un modéle auto-cohérent, basé sur les travaux de Krdner [Kroner, 1980} et
Kneer [Kneer, 1984], sensibie a la forme moyenne des grains constituant le polycristal.

Nous avons ensuite confronté les résultats prédictifs de coefficient de dilatation
thermique, issus de différentes modélisations, avec nos mesures expérimentales sur des alliages de
Zinc et de zirconium. Comme pour la partie précédente, le zinc, de par sa forte anisotropie en
dilatation thermique, nous a servi de référence pour juger la validité des modéles.

Les alliages de zirconium testés sont les mémes que pour I'élasticité & savoir le
zircaloy-4, le Zr2,5ND et le ZriNb1Sn0.5Fe, dans différents états métallurgiques (voir annexe lI).

- Problémes

- On peut penser a priori, que la modélisation de I'élasticité et celle de la dilatation
thermique sont tout & fait semblables. Ceci est vrai dans le cadre des modéles dits "de la moyenne".
Cependant, l'exposé de la démarche auto-cohérente souligne d'importantes différences dans
I'élaboration du modéle liées a la nature méme de la "sollicitation™ imposée au matériau et & celle de
la loi de comportement choisie.

En effet, au cours de la montée en température, supposée homogéne dans tout le
matériau, nait un champ de contraintes intemes d0 3 la non accomodation de !a déformation
intrinséque des grains dans le polycristal. La prise en considération de I'incompatibilité du champ de
déformation des monocristaux avec celui du polycristal peut se faire de différentes maniéres
équivalentes. La premiére, celle que nous avons utilisée, est caractérisée par I'évaluation directe des
contraintes interes créées. La seconde consiste en la détermination de I''ncompatibilité du champ de
déformation adopté a priori, permettant alors d'estimer les contraintes intemes nécessaires pour
rendre le champ de déformation choisi compatible [Karema, 1990].

Rappelons que dans le cadre de I'élasticité, ces considérations n'interviennent pas dans
la modélisation car nous supposons que le champ de déformation dans le milieu réel, calculé a partir
de la loi de Hooke, connaissant bien entendu I'état des contraintes, est compatible. Ce qui signifie
précisément que si un grain se déforme élastiquement de ¢, la contrainte qui est appliquée a ce
monocristal est de o=ce.

En dilatation thermique, nous sommes confrontés A& des déformations libres ne
nécessitant pas I'application de contraintes. C'est la nature méme de ces déformations qui engendre

les complications de modélisation précitées. Nous reviendrons a cette différence de conception des
modéles élastique et thermique dans la partie 1I-2 -2.

1L-2 - MODELISATION

Le probléme posé est le méme que pour les constantes élastiques: il s'agit, connaissant les
coefficients de dilatation thermique du monocristal, de déterminer les coefficients de dilatation
thermique du polycristal.

Les différents modéles sont adaptés & une symétrie cristalline hexagonale et & une
symétrie d'échantilion orthorhombique. Il est clair que cette adaptation n'apparait pas directement
dans I'exposé général des modéles mais qu'elle est effective dans les calculs numériques présentés.

La loi de comportement adoptée pour le monocristal isolé a la forme suivante:

8 = AT {li-1}

On adopte une loi identique pour le polycristal:

Ejj = Ajj AT {1I-2}
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On congoit que les difficultés citées au paragraphe I-1-3 sont dues au fait que I'on raisonne
sur les déformations et non pas sur les déplacements.

Rappelons que la figure de pdles (00.2) suffit pour caractériser compiétement les propriétés
de dilatation thermique des matériaux hexagonaux et que I'on suppose que la température est
uniforme 4 l'intérieur d'un grain.

Deux modéles sont présentés, nous les dénommerons modale de la moyenne directe et
modéle de la moyenne inversée. Ces modéles ne constituent pas, sauf cas particuliers, des bornes
du coefficient de dilatation thermique réel. lis présentent cependant [intérét d'étre extrémement
simples, tout en assurant des prévisions satisfaisantes.

Ce type de modélisation est A rapprocher du modéle de Reuss.

-+ On considére en fait que chaque grain se déforme au sein du polycristal conformément
a la loi {li-1} donnée pour un monocristal isolé. De plus on fait I'hypothése que la moyenne des
déformations locales sur I'espace des orientations cristallographiques est égale a la déformation
macroscopique (du polycristaf).

<sgij> = <a.gij AT>= <a.gﬁ> AT= A|j AT {li-3}

On définit donc les coefficients de dilatation thermique du polycristal comme étant la
moyenne de ceux du monocristal pondérée par la F.D.O.

Il est clair que le principal mpproche que l'on peut faire & ce type de modélisation est
qu'il ne tient pas compte des éventuelles contraintes thermiques créées au cours de la déformation.

Par analogie avec le modéle de Reuss, on calcule les coefficients de dilatation
thermique du polycristal en supposant que leur inverse est égal a la moyenne de linverse des
coefficients du monocristal pondérée par la FDO.

Ajj = (<(@9) >'1)ij {14}

Ce modeéle semble foumir une bome inférieure au coefficient de dilatation thermique
réel dans le cadre de notre étude expérimentale.

-2-2-Modé é

Afin de comprendre le raisonnement tenu dans le cadre de la dilatation thermique, il
nous semble nécessaire de revenir au probléme élastique en présentant l'image de l'inclusion.

Dans le cas de I'élasticité, nous avons supposé qu'il n'y avait pas création, au cours de
la sollicitation, de contraintes intemes dans le polycristal, liées 4 une incompatibilité de déformation.
Cette hypothése est adoptée dans limage de I'inclusion donnée par Eshelby [Eshelby, 1957] et
décrite ci-dessous:

A) On considére d'une part, une matrice homogéne (le M.H.E.) dans laquelle on
remplace un trou de matidre par une inclusion, n'ayant pas les mémes dimensions que ce vide mais
possédant les mémes constantes élastiques que la matrice. On applique sur cet élément de matiére
des contraintes de surface adéquates ojj = Cijjk ext afin dintroduire I'éiément de matiére dans le trou
puis on reléche les contraintes précitées dés que I'inclusion se trouve dans le M.H.E. (notons que ces
contraintes de surface peuvent étre reliées aux forces fictives utilisées dans la partie | - 2 - 2). La
déformation résultante dans I'inclusion est alors de 2.
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On superpose a cette déformation une déformation macroscopique E. L'état de
contraintes dans l'inclusion est alors le suivant:

olij = Ciji ¥reir*En) {11-5)
B) On remplace & présent cette inclusion par une inclusion ayant des constantes

élastiques différentes de celles de la matrice et I'on suppose que la contrainte appliquée sur le
monocristal est la méme que dans le cas précédent et que la déformation vaut (s2+E).

olij = Gjis (r*Egp) {1-6}
- C) On accéde a ia relation d'interaction {I-40}, on égalisant {I1-5} et {11-8).
C'est au niveau de I'étape B), que I'on adopte de maniére tacite I'hypothése selon

Iaduelle il n'y a pas incompatibilité du champ de déformation calculé a partir de la loi de Hooke. Si on
voulait traiter le probléme de maniére plus générale, il faudrait écrire:

o%j(0) = Gijki@) (®@)*Ey) + oYy(g) -0

' Relation dans laquelle obij(g) désignent les contraintes intemes créées dans le
monocristal, liées a une incompatibilité de déformation.

Il est clair que la prise en compte de ces contraintes intemes, qui complique
considérablement le probléme, est inutile dans le cadre d'une déformation totalement élastique, en
l'absence de contraintes résiduelles dans le matériau, conformément aux remarques faites dans
lintroduction. Ceci n'est pas le cas pour la dilatation thermique, déformation quasi-plastique, ot I'on
ne peut pas négliger la création de contraintes intemes au cours de la déformation. Celles-ci sont
engendrées par la différence de comportement entre le monocristal isolé et le monocristal baigné
dans le matériau.

Introduisons le probléme & travers Image de Iinclusion a propriétés élastiques et
thermiques anisotropes baignée dans une matrice & propriétés anisotropes [Eshelby, 1961], [Kneer,
1964), (figure II-1). La démarche est tout a fait similaire a celle entreprise dans le cas de I'élasticité, si
ce n'est que I'on va s'efforcer de prendre en compte les contraintes intemes créées dans le milieu
réel. Décomposons le raisonnement en trois étapes.

A) On considére une matrice homogéne ayant ét6é soumise a une élévation de
température. On remplace une partie de ce matériau par une inclusion ayant les mémes propriétés
que la matrice, mais dont les dimensions sont différentes de celles de la partie retirée. Il est alors
nécessaire d'appliquer une contrainte de surface adéquate sur I'inclusion afin de !'introduire dans la
matrice: ¢ = Ce. Une fois l'inclusion introduite, on relache les contraintes précitées: un nouvel
équilibre jétablit défini par un champ de déformation compatible &2 et un champ de contraintes
intemes c2. .

oP = Ce-Ce@ {11-8)

Cette premiére étape peut paraitre artificielle car on ne sent pas la nécessité d'introduire
une inclusion ayant une forme ou une taille différente dans la matrice. Cependant, il est indispensable
d'avoir & l'esprit le but de notre démarche qui est de remplacer une inclusion ayant des propriétés
différentes de celles de la matrice (le grain) par une inclusion ayant les mémes caractéristiques que
le M.H.E. Dans Image d'Eshelby, et Iincompréhension du raisonnement peut venir de 13, on
présente les étapes dans un ordre inversée. .

En fait, le remplacement d'un grain du milieu réel par une inclusion ayant les propriétés
delamattice.danslesmémeseondlﬁonsdedéfonnaﬁonsetdecommtesnesefaitpas
naturellement (c=ce # o=Ce). En effet, il est nécessaire d’appliquer ce que 'on a appelé des forces
volumiques fictives sur I'inclusion (fi=((q-k|-cij|g|)sk|) j) pour satisfaire les équations d'équilibre sur les
contraintes. Ces forces volumiques fictives “tradu lincompatibilité du champ de déformation
calculé dans le polycristal et adapté au M.H.E. :
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Figure Ii-1: Image de I'inclusion-appliquée a la dilatation thermique
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Remarquons que I'étape A) pour la dilatation thermique est tout & fait similaire A celle
de I'élasticité. On peut écrire en utilisant les fonctions de Green du M.H.E.

%= [ Gijia("r) Cimnemn dV° {I1-9)
v

= s%= [ Gju(rr) IV Ciymnsmn {110}
v

Ce demier passage sous-entend que 'on ne prend en compte que la contribution de
linclusion considérée, avec la matrice. D'autre part, on attribue a Finclusion une forme ellipsoidale, et
on suppose que la déformation est homogéne dans I'inclusion.

= %= M9 Crumnémn {l-11}

La notation I'99 est mal choisie dans ce cas, mais elle est maintenue dans un souci de

- cohérence. avec le premier chapitre. Notons que pour rendre le calcul de 99 possible, .on est amené,
comme dans le chapitre |, & supposer que le milieu a des dimensions infinies.

En introduisant {l1-11} dans {lI-8}, on obtient une nouvelle expression des contraintes:
ob = C [r98C)-1-1] 62 12}

B) Dans cette étape, il s'agit d'introduire dans la matrice, en lieu et place de I'inclusion,
un grain. Comme nous l'avons signalé a plusieurs reprises, il est nécessaire de tenir compte de
lincompatibilité de déformation entre le grain isolé et le grain entouré par la matrice. Le probléme est
donc d'introduire un grain déformé de «AT, dans une matrice homogéne dont les constantes
thermiques sont égales & celles du polycristal. On applique par conséquent sur le grain des
contraintes adéquates o*=cc*, on introduit le grain dans la matrice et on relache les contraintes
précitées. Le méme équilibre que dans I'étape A) se met en place et la contrainte dans le grain s'écrit:

oP(g) = c(g)e*(g)-c(g)e3(g) {I-13)
C) On égalise les expressions sur les contraintes obtenues aux étapes A) et B):
oP(g) = c(g)s*(g)-c(g)e?(g) = [r90-1-C] c3(g) {I-14)

= s8(g) = M99-1-C+c(g)I1 c(g) <*(g) {I-15}

En introduisant cette expression de la déformation compatible dans {ll-14} et en
exprimant £*(g)=(c«(g)-A) AT, on obtient:

aP(g) = c(g) (+ F99-1-C+c)I clg)) (a(a)-A) AT {1-16}
. Cette relation constitue la loi d'interaction reliant grandeurs locales et
macroscopiques dans le cas de la dilatation thermique. Il s'agit & présent de trouver une relation de

cohérence nous permettant de cristalliser la démarche. On va ainsi exprimer I'absence de contraintes
appliquées sur le polycristal:

<ab(g)> = <c(g) (- [199-1-C+c(g)I! c(g)) (x(g)-A)> AT = 0 {117}

Relation & partir de laquelle on trouve une expression pour les constantes
thermiques du polycristal:

A= <cig) (- I90-1-Coolg)" c(@))>1<c(g) (- 99-1-CHo(Q) clo)) a()> {1-18)

Notons que pour utiliser cette relation, il est indispensable de connaitre les
constantes effectives élastiques du polycristal.
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-2 - 3- Calcul numérique

Nous ne présentons que de maniére succinte les techniques de calcul des coefficients
de dilatation thermique. Les raisonnements étant tout-a-fait semblables A ceux décrits pour les
constantes élastiques, on se reportera a la partie |-3 pour avoir plus de détails.

Rappelons que les tenseurs décrivant les propriétés de dilatation thermique du

monocristal hexagonal et du polycristal & symétrie orthorhombique ont respectivement la forme
suivante dans les axes principaux:

10 O A1 0 0
- 0aqq O 0 A 0
0 0oa33 0 0 A33

Les expressions sont données a titre d'exemple dans le cas de la moyenne directe. Les
relations ci-dessous permettent de caractériser le comportement en dilatation thermique du matériau
étudié connaissant un certain nombre de données cristallographiques et les coefficients-de dilatation
thermique de la tole.

' La quantité de données nécessaires est fonction du type de calcul effectué. Dans la
premiére méthode, il est nécessaire de connaitre les coefficients du développement en série de la
F.D.O. jusqu'au rang 2. Dans les deux autres méthodes présentées, la figure de pdles compléte
(00.2) suffit pour effectuer les calculs. Pour obtenir directement une figure de pdles compiéte,
plusieurs possibilités sont offertes: diffraction de RX par réflexion+transmission, diffraction de
neutrons, échantillon composite... Cependant dans la plupart des cas, nous avons procédé de
maniére indirecte, en mesurant des figures de pdles incompldtes a mi-épaisseur de la tdle, en
effectuant une analyse de texture puis en recalculant, & partir des coefficients du développement en
série de la F.D.O., les figures de pSles complétes. En pratique, on réalise cette analyse a partir d'un
nombre de figures de pdles plus important que le nombre strictement nécessaire de manidre a
réduire les effets des emeurs statistiques. Ceci a pour conséquence de rendre a priori équivalentes
les trois méthodes de calcul dans le cadre de notre étude.

Z caleyl analytique [Humbert, 1990]

n=+l n=+

As=[ Z T T amntgpS™. 1119
ii [|=0.2 et e AT D S 1% {11-19}

o de

Le calcul & partir des facteurs de Keams de la F.D.P. (00.2), est trés séduisant de par la
simplicité des expressions:

Aj=Fjozz +(1-F)aqq {11-20}

D'autre part, Humbert et Esling [1988] ont montré que I'on pouvait calculer directement
les constantes monocristallines, connaissant la valeur du coefficient de dilatation thermique du
polycristal dans deux directions distinctes du matériau. Si ces deux valeurs sont données dans les
directions de laminage et travers, on obtient:

a33 Fi-Fa +aqq {li-21}

Il est clair que le calcul des constantes monocristallines repose sur 'adoption d'un
certain nombre d’'hypothéses, puisque l'on détermine en réalité ce que I'on pourrait appelé le
comportement effectif du monocristal au sein du polycristal. De plus, on néglige d'une part la création
de contraintes intemes dans le polycristal et la contribution de tous les paramétres métallurgiques a
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I'exception de la texture cristallographique. Cependant, l'utilisation des relations {lI-21} foumit des
résultats tout-a-fait satisfaisants qui confirment I'importance de ce demier paramétre.

Ce type de procédé peut s'appliquer directement dans tous les cas de symétrie lorsque
I'on utilise la F.D.O. pour effectuer le calcul.

Aii =a—lz S S S ii®1,042) 1(01,0,42) Sin® dp1dDdé2 -2}
n o g2
1 . . . . .
hu= gz B B 5 it 00D 10D cono-s0mrcon@rsoralab i (123

Cette expression pemmet de calculer les coefficients de dilatation du polycristal a
condition que le théoréme d'échantillonnage de Shannon soit vérifié:

Adq
A® <7/ (Lax*2) {1-24}

Sachant qu'un développement au rang 2 de la F.D.O. suffit en principe pour calculer
l'intégrale {II-22}, on pourrait se contenter d'un écart angulaire de /4. Cette remarque est illustrée sur
le tableau II-1 pour une orientation idéale (O.l.) située a (¢4,9,$2)=(10,70,20) et ayant une largeur
angulaire de 15°. Nous avons utilisé dans cet exemple les constantes monocristallines du zinc.

Remarquons que de maniére générale, pour calculer la moyenne d'un tenseur de rang
N sur l'espace d'Euler, il faut respecter les conditions suivantes:

Adq
AD <7t/ Lpmax*N {I-25}

A2
De plus, un développement de la F.D.O. au rang N suffit, {Il-25} s'écrit alors:

Adq
AD<=n/2N {l1-26}

Ad2

Dans le cas d'une symétrie cristalline hexagonale ol I'on peut se contenter de la figure
de pbles (00.2), I'expression {11-23} peut s'écrire sous la forme:
nq n s oy . .
M= T T aililoi0) Pog olni2441,00) [cos(@i0-a0R) cos(@0sad2)sby {27}
i1=0 ig=0

-2-3-2-Ca co i modéle auto-cohére
1l-2-3-2-1- Aspects numériques
L'utilisation de I'expression {lI-18} nécessite des précautions particuliéres. Elle
permet de calculer directement les coefficients de dilatation thermique du polycristal a partir de la

texture, des constantes élastiques du monocristal et du polycristal et bien sr, des coefficients de
dilatation thermique du monocristal.

Posons dans I'expression précitée:

M iy @) = Gjmn(@) {HI98-1+c(g)-CI elamnid (1-28)
m*ij(0) = M jjii(@) xxi(9) {11-29}
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Jableau lI-1: influence de L, et de I'échantillonage sur le caicul "moyen” de A

A (Lmax+2 Moyenne directe Moyenne inverse
)
*Ad A11 A22 A33 A11 A2 A33

5 20 0,159 0,534 0.2 0,137 0,362 | 0,147
] 30 0,159 0,534 0.2 0,137 0,362 | 0,147
-5 50 0,159 0,534 0,2 0,137 0,362 | 0,147
15 60 0,159 0,534 0,2 0,137 0,363 | 0,147
[ 70 0,159 0,534 0,2 0,137 0,362 | 0,147
5 90 0,159 0,534 0.2 0,137 0,382 | 0,147
15 90 0,159 0,534 0,199 0,137 0,363 | 0,147
30 120 0,159 0,535 0,199 0,137 0,364 | 0,147
15 150 0,159 0,534 0,2 0,137 0,363 | 0,147.
30 180 0,159 0,535 0,199 0,137 0,364 | 0,147
45 180 0,159 0,533 0,201 0,137 0,361 | 0,147
30 300 0,157 0,514 0,223 0,137 0,333 | 0,153
30 420 0,153 0,506 0,235 0,136 0,322 | 0,157
45 450 0,0898 0,706 0,087 0,123 148 | 0,124
30 540 0,156 0,507 0,229 0,136 0,325 | 0,155
45 6830 0,136 0,573 0,185 0,132 0,437 | 0,143
45 810 0,13 0,571 0,192 0,131 0,433 | 0,145

Dila (x10E-4 /°C)

Figure 11-2 : Influence théorique de la forme moyenne des grains
sur le comportement en dilatation thermique d'un matériau fictif &
texture isotrope

—&—— b/a=1;c/a=1 —&—— b/a=10;c/a=10 —8— p/a=1;c/a=0.01 —— b/a=0.1;c/a=0.1

A
0.3 ;

v

0 15 30 45 60 75
Angle de désorientation ppt D.L.
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Pour la symétrie hexagonale, les qm(g) ne dépendent pas de I'angle d'Euler ¢2, de
ce fait les grandeurs m et m  n'en dépendent pas non plus. C'est 12 une des seules propriétés que
nous offrent ces fonctions qui ne respectent pas les régles de transformation tensorielle. Il est dés lors
délicat de connaitre de maniére rigoureuse la limite du rang du développement en série de FHSG
nécessaire pour reproduire de maniére précise ces fonctions.

Cependant, différents tests sur le développement de m* (resp. m") montrent que
les coefficients des rangs impairs et des rangs supérieurs a quatre (resp. deux) peuvent &tre négligés.
Les valeurs des coefficients du développement supérieures a 10"/ sont reportées dans les tableaux
II-2 et II-3. Remarquons que ces valeurs constituent un cas particulier. En effet, elles sont données
pour un matériau particulier (le zinc en I'occurrence) et pour une seule composante du tenseur
(m*1149 6t m*™yq).

Ces considérations nous aménent & faire plusieurs remarques trés importantes au
niveau des calculs numériques effectués dans le cadre du modéle autocohérent:

- La FDP (00.2) suffit pratiquement pour effectuer les calculs

. -+ - Si-on utilise la F.D.O., un développement au rang quatre est nécessaire pour
calculer la valeur moyenne de m . Le rang de la série pousrait étre réduit & deux pour le caicul de
m . Sur le tableau Il-4, nous avons reporté les valeurs des coefficients de dilatation dans les axes
principaux d'une tole fictive de Zinc, pour I'O.l. précitée, a savoir (¢4,9.42)=(10,70,20), en utilisant le
méme rang de développement pour calculer m et m . Il apparalt trds nettement que contrairement a
ce que I'on a pu faire dans les cas du calcul de coefficients a I'aide d'un modaie de la moyenne, on ne
peut pas se contenter d'un développement de la F.D.O. au rang 2 mais qu'il faut aller jusqu'au rang
quatre. D'autre part, il est indispensable de respecter les conditions {I1-26} avec une valeur de N=4.

Nous avons caiculé les coefficients de dilatation themique d'un matériau fictif,
présentant une texture isotrope, pour différents rapports b/a et c/a de 'éllipsoide matérialisant le
grain. Les différents résultats obtenus a partir des constantes monocristallines du zinc, sont reportés
sur la figure 1I-2.

Comme dans le cas de I'élasticité, il apparait que la forme moyenne des grains est
un facteur d'anisotropie non négligeable. L'allure des courbes obtenues peut étre reliées intuitivement
aux “frottements” intemes entre grains: plus le grain est allongé, plus sa déformation est perturbée
par les grains voisins. Ce phénomeéne se traduit par une diminution de la valeur du coefficient de
dilatation thermique.
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Tableau lI-2; Coefficients des rangs non nuls lors du calcul de m" en FHSG

Clmn | m n
0,1434195 2 0 0
-0,2481389 2 0 2
-0,0260844 4 0 0
0,0387547 4 0 2
-0,051181 4 0 4
0,0002924 6 0 0
-0,0004222 6 0 2
0,0004608 6 0 4
-0,0006204 3 0 8
-0,0000086 8 0 0
0,0000111 8 0 2
-0,0000109 8 0 4
0,0000104 8 0 8
-0,0000101 8 0 8

Tableau |I-3: Coefficients des rangs non nuls lors du calcul de m™ en FHSG

Cimn | m n
-0,0861588 2 0 0
0,1486429 2 0 2
0,0029719 4 0 0

{ -0,0014785 4 0 2
0,0061742 4 0 4
-0,000047 6 0 0
0,0000678 ] 0 2
-0,0000704 [ 0 4
0,0000824 6 0 6
0,0000017 8 0 0
-0,0000015 8 0 2
0,0000014 8 0 4
-0,0000014 8 0 3
0,0000013 8 0 8

Tableau {I-4: Influence de L, et de I'échantillonnage su le caicul de A

Lmax vy (Lmax+2)x Moddle aulo- cohérent
b A1l A2 A3
2 5 30 0,178 0,508 0,199
4 5 40 0,167 0,504 0,202
8 5 60 0,165 0,508 0,201
2 15 20 0,178 0,504 0,199
12 5 80 0,165 0,507 0,201
16 5 100 0,165 0,507 0,201
4 15 120 0,167 0,505 0,202
2 ) 180 0,181 0,40 02
8 15 180 0,166 0,503 0,201
4 30 240 0,17 0,484 0,203
2 45 270 0,181 0,40 02
8 0 360 0,165 0,474 0,226
12 0 480 0,163 0,468 0,233
8 5 540 0,0854 0,763 0,102
16 2 _ 600 0,165 0468 0220
12 % 720 0,156 0,524 0,17
16 & 900 0,152 0525 ~ 0,183




IL-3 - RESULTATS
NB;: Les figures concemant cette partie sont reportées en fin de chapitre.

Notre objectif est 4 présent de tester la validité les modéles en effectuant toute une série de
mesures de coefficient de dilatation thermique sur différents alliages de zinc et de zirconium et en les
confrontant aux résultats fournis par les différents modéles. Nous avons ainsi déterminé les variations
de coefficient dans le plan de la tole.

Les résultats concemant les matériaux écrouis sont présentés séparément pour des raisons
que nous évoquons par la suite.

Les mesures expérimentales ont été effectuées a l'aide d'un dilatométre DT1000,
appareil congu et commercialisé par la société Adamel Lhomargy. Ce dilatométre d'une grande
précision (<1um) offre une large gamme de conditions de travail aussi bien au niveau de
I'atmosphére de la chambre d'essai (vide, hélium, air) qu'a celui de la vitesse de chauffe (10°C/h —>
200°C/s) et de refroidissement de I'échantilion (10°C/h —> 500°C/s).

Signalons qu'une des principales qualités du DT1000 est liée au principe de mesure de
la température de I'échantillon. En effet, celle-ci s'effectue a I'aide d'un thermocouple chromel-alumel
directement soudé sur ['échantilion. D'autre part la faible taille de ['‘échantillon
(~12mmx2mmxépaisseur de la tole) évite les probiémes d'inertie thermique. Cependant la longueur
limitée de I'échantilion (18 mm) est un obstacle pour la précision de la mesure de coefficients de
dilatation thermique. :

Nous avons travaillé dans les mé&mes conditions de mesures pour tous les échantillons
traités. Le cycle thermique utilisé (figure 11-3) peut se décomposer en six segments:

a) Mise sous vide de I'enceinte. Cette opération qui peut paraitre superflue, a pour
seul but de garantir I'atmosphére choisie par la suite.

b) Balayage Hélium. Pour éviter une quelconque corrosion des échantillons, nous
avons décide de travailler sous gaz. D'autre part, la vitesse de montée et de descente en température
est mieux contrdlée lorsqu'il y a apport d'une source froide.

¢) Montée & 350°C pour les échantillons de zirconium et & 100°C pour ceux de zinc.
La vitesse de chauffe choisie est de 1°C/s (voir paragraphe suivant). Cette vitesse extrémement
élevee serait totalement inadaptée dans le cadre d'une étude des transformations de phase ou des
domaines de précipitation a I'"équilibre.

d) Palier d’'une minute & 350°C pour les échantillons d'alliage de zirconium (a 200°C
pour le zinc). Ce segment a pour intérét de stabililiser la température et de nous permettre de
détecter d'éventuels problémes dus a linertie thermique ou liés & une vitesse de chauffe trop
importante.

e) Descente a température ambiante & 1°C/s. Les logiciels actuels de correction de
mesures (voir paragraphe Il - 3 - 1 - 4) ne permettent pas de déterminer directement les coefficients
de dilatation thermique durant la descente en température.

f) Palier d'une minute & température ambiante. Ce palier est nécessaire si I'on veut
descendre réellement jusqu'a température ambiante car dans le domaine de température 20-100°C,
les critéres d'amét de I'essai dans les conditions expérimentales choisies, perdent de leur efficacité.

Le parametre essentiel dans la détermination du coefficient de dilatation thermique 2
I'équilibre semble étre a priori la vitesse de montée en température. Nous avons essayé de cemer
linfluence de de cette vitesse sur la détermination du coefficient étudié en espérant pouvoir
augmenter de maniére raisonnable ce paramétre.

Nous avons pour ce faire, mesuré le coefficient de dilatation thermique d'une tble de
zircaloy-4 recuite (Zivec) pour différentes vitesses de chauffe: 0.02, 0.2, 1, 5, 10, 20, 50 et 100°C/s.
Les résultats sont représentés sur la figure 114 ol I'on a reporté le coefficient de dilatation thermique
pris & 320°C en fonction du paramétre étudié. |l apparait trés nettement que la vitesse de chauffe n'a
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qu'une faible incidence sur le coefficient de dilatation. Cependant, pour des vitesses élevées
(>20°C/s), ce demier a tendance a diminué de manidre tout-a-fait significative. Notons d'autre part,
que toute une série d'indices nous fait dire que la vitesse de chauffe n'est pas un paramétre
primordial: la comparaison de mesures effectuées en paralléle 4 0.1 et 1°C/s pour des échantillons
issus de téles d'alliages de zirconium et de zinc, la constance de la longueur de I'échantilion durant le
palier en température. Il nous a donc paru judicieux de choisir une vitesse de chauffe de 1°C/s qui
n'‘affecte pas la précision des mesures mais qui nous fait gagner un temps considérable.

=3-1-3- d

Ce paramétre influence énormément les valeurs de coefficients de dilatation thermique.
L'importance de ce choix est illustrée sur Ia figure II-5 ol nous avons reporté I'évolution du coefficient
de dilatation thermique de I'éprouvette en fonction de la température, pour un échantillon de zinc
(ZnCui). Cette courbe présente une partie linéaire depuis la température ambiante jusqu'a une
température de l'ordre de 80°C pour le zinc et de 320°C pour les alliages de zirconium. Nous avons
choisl de faire les déterminations de coefficient dans le domaine de comportement linéaire.

Les valeurs expérimentales présentées par la suite sont en fait des valeurs moyennes
du coefficient de dilatation thermique dans un domaine de température compris entre 20 et 60°C pour
le zinc et entre 20 et 320°C pour les alliages de zirconium.

1-3-1-4-

Il est délicat d'estimer les incertitudes de détermination des valeurs de coefficient de
dilatation thermique dans le sens ol les principales sources d'erreurs n'interviennent qu'indirectement
dans le calcul de la grandeur qui nous intéresse. Ainsi, il est nécessaire de procéder & une correction
des mesures en raison de la dilatation propre du bati supportant I'échantilion (supports en silice).

Pour effectuer la correction, on réalise deux mesures:

- la mesure de la dilatation de I'ensemble échantillon+support. Le fichier enregistré
contient les données brutes.

- la mesure de la dilatation d'un échantilion de pyros+support dans les mémes
conditions expérimentales qu'au cours de I'étape précédente.

Il est alors possible de déterminer la dilatation du support connaissant la dilatation
propre du pyros. On obtient ainsi un fichier de correction qui est utilisé pour corriger le fichier de
données brutes. L'allongement corrigé s'exprime alors par:

==>  o(T)L(T-Tg) = AL = [ALS*S - (ALP*S_ALP)) {11-30}
ol AL désigne l'allongement corrigé
AL®*+S " de I'échantilllon+support
ALP*S - de I'ensemble pyros+support
ALP . du pyros

Les deux principales sources d'erreur sont les erreurs de mesure de la dilatation de
I'échantillon+support et de mesure de la dilatation du pyros+support.

Deux autres facteurs dictant les limites de précision de I'appareillage peuvent étre cités
bienque négligeables dans la plupart des cas:

- Emveur de lecture de la longueur de I'échantillon.
- Incertitude sur la température.

T {31}
ol Lg est la longueur initiale et Tq la température de référence

L'emeur commise est fonction du matériau étudié: de I'ordre de 3 & 4% pour les alliages
de zirconium et moins de 5% pour les alliages de zinc. Plus le coefficient de dilatation du matériau
est élevé, plus les comections sont négligeables. Dans cette estimation pessimiste, nous ne tenons
pas compte du fait que certaines emreurs tendent & se compenser.
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Nous avons caractérisé I'évolution du coefficient de dilatation thermique dans le plan de
la tole pour les deux alliages de zinc: zinc-cuivre et zinc-titane (voir annexe ). Nous avons utilisé
pour effectuer les simulations, les coefficients du zinc pur mesurés a température ambiante
[Intemational Critical Tables, 1929].

Il est nécessaire de souligner que la FDP (00.2) mesurée n'est quimparfaitment
orthorhombique et que par conséquent, on perd de I'information en lui donnant artificiellement cette
symétrie au cours des calculs. C'est un des points trés restrictifs de la modélisation qui pourrait étre
évité dans le cadre des modéles de la moyenne mais qui est techniquement plus difficile & corriger
pour le modéle auto-cohérent. C'est pourquoi dans un souci de cohérence, nous présentons les
résultats en supposant que la texture est orthorhombique. Notons que pour les modales développés
en élasticité, cette corection apporterait des modifications minimes.

" Les résultats sont représentés sur les figures 11-8 et II-7 ol nous avons -également
reporté les mesures expérimentales fittées par un polyndme de second degré en cosf
(Acos2+Bsin2p). L'examen de ces figures montre la trés forte anisotropie en dilatation thermique
des alliages de zinc-cuivre due 2 la répartition des axes c et 4 la différence de comportement tras
marquée entre I'axe ¢ et I'axe a (agz/aq1>4).

Les modeles de la moyenne semblent foumir des bomes inférieures et supérieures
comparées aux résultats expérimentaux. D'autre part le modéle auto-cohérent foumit des résultats
trés satisfaisants qui sont sensiblement plus proches de la réalité que ceux obtenus avec les modales
de la moyenne. Cependant, le décalage direction travers entre la modélisation et les mesures
expérimentales ne peut étre expliqué par les emreurs de mesures. Mais, il est difficile de savoir si cet
écart est da a la nature méme de I'alliage, a la symétrie orthorhombique imposée artificiellement a la
FDP (00.2) ou 4.une autre cause.

-3-2-2-Al e zinc-tita

Les résultats (figures H-8 et II-8) nous aménent aux mémes conclusions que
précédemment. On notera toutefois I'excellent accord entre les mesures expérimentales et les
résultats du caicul auto-cohérent. La prise en compte de la forme moyenne des grains permet
d'ameliorer considérablement les valeurs prédictives. Cependant, il est indispensable de noter la non
homogénéité de forme et d'orientation géométrique des grains dans les alliages de zinc étudiés. Ainsi
F'éllipsoide introduit dans les modeéles, représentant la forme et.caractérisant l'orientation spaciale du
grain, n'est pas aussi significative que nous le souhaitions.

D'autre part, les modéles de la moyenne fournissent des valeurs tout-a-fait appréciables
et reproduisent de maniére satisfaisante les variations de la courbe expérimentale. Il est clair que le
calcul de la moyenne directe est plus satisfaisant que celui effectué grace au modéle de la moyenne
inverse. Toutefois, il est fort utile pour certaines applications de pouvoir disposer d'un modéle qui
semble donner une bomne inférieure.

On peut faire plusieurs commentaires concemant le matériau testé. En premier lieu, on
note une anisotropie entre la direction longue et la direction travers qui avoisine les 100%, le
coefficient dans la direction travers étant systématiquement plus faible que dans la direction de
laminage.

Le modéle auto-cohérent permet de prédire de maniére satisfaisante le comportement
macroscopique des alliages de zinc. Ceci confirme I'importance de la texture cristallographique et de
la forme des grains pour une bonne caractérisation des propriétés physiques du matériau & symétrie
cristalline hexagonale testé.

Les écarts observés entre les mesures expérimentales et les valeurs calculées,
soulignent la nécessité d'une démarche expérimentale propre et adaptée afin de pouvoir conclure de
maniére indiscutable quant a la validité des hypothéses adoptées dans le modéle auto-cohérent.
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Aussi, est-il indipensable d'effectuer les calculs a partir de figures de poles tricliniques et décrivant la
texture moyenne de la t8le (mesures aux neutrons). De plus, il est nécessaire de travailler avec les
constantes monocristaliines adéquates pour lever les doutes que nous avons lorsque nous utilisons
celles du zinc pur.

D'autre part, les moddles dits "de la moyenne® sont trés utiles dans le sens ol ils
semblent foumir des bomes supérieure et inférieure. La simplicité des expressions utilisées est
séduisante. Ces expressions, comme nous l'avons vu dans le paragraphe 1I-2-3-1, permettent
également de calculer les coefficients de dilatation thermique du monocristal. Ces considérations sont
illustrées sur les figures 1I-10 et I-11 ol nous avons représenté respectivement le coefficient de
dilatation du polycristal et son inverse dans la direction longue et travers en fonction du facteur de
Keams pour les quatre tdles étudiées. On déduit alors de ces figures, obtenues & partir de différents
alliagesde zinc, les coefficients de dilatation du monocristal:

a41=1,6x10-5 /°C a33=4,5x10-5 /°C moyenne directe

aq1=1,8x10-5/°C a33=13,9x10-5 /°C moyenne inverse

aq9=1,3x10-5/°C a33=6,4x10-5 /°C mesure expérimentale
S - sur monocristal

Ceux-ci pourraient &re calculés séparément pour chaque alliage. Cependant, les calculs
reposant sur un certain nombre d'hypothéses trés éloignées de la réalité, on ne peut pas se contenter
de ces données dans le modéle auto-cohérent. Ainsi la mesure expérimentale des coefficients du
monocristal demeure indispensable.

{L-3-3 - Toles d'alliages de zirconium

Comme dans le cadre des études sur I'élasticité, nous nous sommes intéressés 3 trois
alliages de zirconium: le Zr2,5Nb, le ZriNb1Sn0.5Fe et le zircaloy-4 (voir annexe Il). Nous avons
mesuré pour chacune des tdles testées, un certain nombre de coefficients de dilatation thermique
dans le plan de la tole. Ces coefficients représentent, comme nous l'avons déja signalé, un coefficient
moyen dans le domaine de température 20-320°C, domaine pour lequei le coefficient peut é&tre
considéré comme constant.

Les mesures expérimentales sont comparées aux valeurs fournies par les différents
modéles. Nous avons utilisé pour I'ensemble des calculs les coefficients de dilatation thermique d'un
monocristal de zirconium pur. Comme pour le zinc, nous avons supposé que les tles présentaient
une symétrie orthorhombique. Cette hypothése est vérifiée dans le cas des alliages de zirconium.

-3-3-1-Alliage d

Les résultats expérimentaux et calculés sont présentés pour les alliages référencés
A22F, A24F et A25F (figures II-12, II-13, li-14).

Rappelons que pour ces alliages, seules deux figures de plles ont été utilisées pour
l'analyse de texture. Par conséquent, les valeurs fournies par la modélisation ne sont données qu'a
titre indicatif. Maigré le nombre limité de données cristallographiques, les modéles reproduisent trds
convenablement la réalité. Les valeurs foumies par le modéle de la moyenne et le modéle auto-
cohérent sont trds proches.

On note une différence de comportement relativement importante entre la direction
longue et la direction travers (entre 10 et 20%) avec un coefficient de dilatation thermique plus faible
dans la direction de laminage. Les calculs montrent que la différence est encore plus marquée par

rapport & la direction normale au plan de la tdle et peut atteindre les 40 voire les 50% dans les cas
extrémes.

Comme pour I'élasticité et dans un souci de cohérence, nous avons traité les alliages
dénommeés A12F, A14F et A15F (figures II-15, 1I-16 et II-17).
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Les résultats foumis par la modélisation a partir de deux figures de pdles souffrent des
mémes limitations que pour lalliage précédent. Nous avons tenté de quantifier les effets dus &
l'utilisation d'un nombre limité de figures de pdles en faisant les calculs pour un alliage de zircaloy-4 a
partir d'une, deux, trois ou quatre figures de pdles incomplétes (figure 1I-18). Il apparait trés nettement
que les calculs ne sont pas satisfaisants lorsque I'on se contente de deux figures de pdles méme si
lallure de la courbe est conservée. Les valeurs calculées ne deviennent satisfaisantes que quand
l'analyse de texture est effectuée avec trois figures et plus. Cependant, comme dans le cas
précédent, les simulations donnent un ordre de grandeur tout-a-fait intéressant. De plus, les résultats
foumis par le modéle auto-cohérent et le modéle de la moyenne directe, sont trés semblables. Ceci
est la conséquence de deux facteurs: la faible anisotropie thermique du zirconium (comparée & celle
du zinc) et la quasi équiaxialité des grains composant le polycristal.

Les toles de l'alliage traitées se caractérisent par une faible anisotropie en dilatation
thermique qui s'explique par une répartition des axes ¢ quasiment isotrope dans le plan de la téle.
Notons que la tdle A12F présente un coefficient de dilatation thermique plus élevé dans la direction
longue que dans la direction travers.

Dans le cadre de I'Stude des alliages de Zirconium, nous nous sommes tout
particuliérement intéressé a I'étude du zircaloy-4, actuellement utilisé dans les réacteurs a eau
préssurisée de conception francaise. Nous disposons pour cet alliage de toute une série de toles
d'états métallurgiques différents.

Les résultats présentés concement les matériaux référencés Zr850, Zril, Zrrec et Zrbe
(figure [1-19, iI-20, 11-21, 1I-22). Les trois premiers matériaux cités ont un comportement tout-a-fait
reproductible par la modélisation. Celle-ci permet, aussi bien a travers le modéle auto-cohérent qu'a
travers le modéle de la moyenne directe, de prédire les variations du coefficient de dilatation
thermique du polycristal dans le plan de ia tole.

La validité du modéle de la moyenne pour la prédiction des valeurs macroscopiques,
donne de la crédibilité aux expressions {lI-21}. Nous avons par conséquent reporté sur la figure 11-23,
les coefficients de dilatation thermique du polycristal dans les directions longue et travers en fonction
du facteur de Keams de la direction considérée, pour toutes les tbles de zircaloy-4 dont nous
disposons. A titre de comparaison, nous avons également tracé la droite définie par la relation {l1-20})
en considérant les constantes monocristallines du zirconium pur.

Il apparait trés nettement d'une part que les matériaux "bruts de laminage® ont un
comportement distinct de celui observé pour les matériaux ayant subi un traitement thermique aprés
laminage et d'autre part que ces demiers se répartissent de facon homogéne le long de la droite
calculée. Dans le paragraphe qui suit, nous allons donc nous attarder sur le comportement en
dilatation thermique des matériaux écrouis. Toutefois, on peut d'ores et déja se rendre compte que
pour les matériaux bruts de laminage, on ne peut pas se contenter des deux parameétres utilisés
jusqu'a présent dans les modéles 3 savoir la texture cristallographique et la forme moyenne des
grains, dans l'optique d'une caracactérisation fiable du comportement en dilatation thermique des
alliages de zircaloy-4.

L'état brut de laminage présentant un comportement différent des autres états, il nous a
semblé intéressant de faire également des essais de dilatation sur des éprouvettes de traction
déformées dans le domaine plastique. En effet, il semble a priori légitime d'attribuer le comportement
des téles non traitées thermiquement a I'écrouissage induit par le traitement mécanique.

Pour interpréter les résultats des matériaux bruts de laminage, il est nécessaire de
revenir aux essais de dilatation thermique.

Nous avons festé deux zircaloy-4 bruts de laminage se distinguant par leur
foumisseur (une tole nous a été foumie par la société Cezus et I'autre par la société Wah Chang).
Les deux toles présentant exactement les mémes particularités en dilatation thermique, nous ne
présentons les courbes de dilatation que pour le premier de ces deux matériaux a savoir le zrbe.
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Sur les figures 11-24 et 11-25, nous avons reporté I'évolution de la déformation en
fonction de la température pour les directions longue et travers. On observe une zone ou la
déformation n'est pas linéaire, débutant & 120 °C. La linéarité n'est vérifiée que jusqu'aux alentours
de 60°C. A partir de 120°C, la pente de la courbe chute puis elle augmente lorsque 'on atteint des
températures de I'ordre de 200°C.

Il est intéressant de constater que linflexion dans la direction longue est plus
marquée que dans la direction travers. Les essais effectués dans des directions intermédiaires
montrent que I'on passe de maniére continue de la premiére situation citée a la seconde. Cette
remarque est illustrée sur la figure 1I-26 ol nous avons reporté la valeur du coefficient de dilatation
thermique instantané 3 180°C pour les différentes directions étudiées.

D'autre part, nous avons effectué un deuxiéme cycle de montée en température
pour les différentes éprouvettes. Lors de ce second cycle, similaire au premier, le phénoméne
d'inflexion disparalt presque totalement aussi bien pour la direction longue que pour la direction
travers. Nous avons également pu nous rendre compte que pour faire disparaitre complétement le
phénomane, il fallait chauffer aux environs de 500°C.

Plusieurs raisons peuvent a priori expliquer le phénoméne d'inflexion observé sur
les courbes de dilatation thermique. Cependant, la plus vraisemblable semble étre la présence de
contraintes résiduelles dans le matériau. En acceptant cette hypothése, on pourrait affirmer que ces
contraintes se relaxent de maniére importante dans un domaine de température relativement bas.
Lors de la seconde montée en température, elles ont pratiquement disparu. De plus, étant donné le
mode de sollicitation imposé au matériau au cours du laminage, il est intuitivement légitime de
penser que les contraintes résiduelles sont plus importantes selon la direction longue (ot la contrainte
de traction est importante) que selon la direction travers (ol la contrainte de traction est relativement
faible). .
On peut essayer de quantifier ce phénomeéne de relaxation de contraintes, en
supposant que la courbe mesurée est la somme d'une droite dont la pente comespond au coefficient
de dilatation thermique obtenus grace au modéle auto-cohérent et d'une "courbe de relaxation” ayant
la forme suivante:

T T-To
efiiT) = Ay f exp(-a(-, )2 T {1-32}
T
Tj désigne la température de début d'essai et To une température de référence qui
permet de reproduire les effets de la relaxation. Dans le cas présent, le matériau ayant 6té comprimé

dans le plan de la téle, les constantes Ajj sont négatives pour la direction de laminage et la direction
travers.

En considérant que les constantes élastiques restent inchangées dans le domaine
de température balayé, la déformation T iji peut étre reliée de maniére approximative a la "quantité de
contraintes résiduelles relaxées” o'jj pour une température donnée Ty, de la maniére suivante:

oii(Tp) = Cijij s"i(Tp {1-33)

Dans le cas du zibe, V'expression {II-33} nous donne respectivement pour la
direction longue et la direction travers une quantité approximative de contraintes résiduelles de
compression relaxées 2 300°C de 70 et 30 MPa. :

1-3-3-4-2- iau a i une tractio

Nous avons effectué des essais de dilatation thermique sur le matériau zr650 aprés
une traction de 10% dans la direction longue. Les courbes obtenues sont reportées sur les figures 11-
27 et 11-28 ot 'on peut observer des phénomeénes tout-a-fait similaires & ceux cités précédemment.

Comme on pouvait s'y attendre intuitivement, la direction longue (respectivement
travers) présente une déformation inférieure (resp. supérieure) a celle mesurée avant traction. Ceci
peut étre relié a la sollicitation imposée au matériau pendant I'essai de traction dans le sens ol le
matériau s'alionge dans la direction de sollicitation et se contracte dans les directions
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perpendiculaires au cours de la déformation. Ceci donnerait respectivement naissance a des .
contraintes de compression et a des contraintes de traction apras décharge de I'éprouvette.

En effectuant les mémes opérations que pour le zrbe, nous avons tenté de
quantifier la quantité de contraintes résiduelles relaxées dans le matériau tracté & 300°C. Nous
obtenons dans la direction longue une contrainte de compression de 80 MPa et dans la direction
travers une contrainte de traction de 45 MPa. -

Les essais de dilatation thermique effectués sur des éprouvettes déformées
plastiquement montrent que [I'‘écrouissage influence considérablement le comportement des
matériaux. On peut raisonnablement penser qu'un phénoméne de restauration, traduit par une
relaxation de contraintes résiduelles, intervient. '

Notre tentative de quantification de contraintes résiduelles est une premiére .
approche et pourrait éire améliorée en raisonnant en termes d'énergie. Toutefois, les résultats
obtenus semblent plausibles méme si I'estimation des contraintes peut paraitre sous évaluée. En
réalité, notons que cette évaluation est faite & 300°C, température 3 laquelle toutes les contraintes
n'ont pas été relaxées. |l est plus délicat de mesurer les contraintes résiduelles a plus haute
température en tenant le raisonnement que nous avons adopté dans le sens ou d'autres phénoménes
interviennent: non linéarité du coefficient de dilatation thermique, changement de texture,
déformation plastique causée par les contraintes themmiques...

Il serait souhaitable de pouvoir quantifier par une autre technique expérimentale, la
quantité de contraintes résiduelles relaxées (les rayons X par exemple). Cependant, il n'est pas aisé
d'effectuer ce genre de mesures dans le cas des matériaux & structure hexagonale et fortement
texturés.

1 -4 - CONCLUSIONS

Rappelons que l'objectif principal que nous nous sommes fixés est la détermination des
parametres qui influencent les propriétés physiques des alliages de zirconium telles que I'élasticité ou
la dilatation thermique dans I'espoir de pouvoir utiliser ces mémes paramétres dans la prévision du
comportement en croissance sous irradiation neutronique de ces matériaux.

Nous avons étudié deux matériaux A structure cristalline hexagonale: le zinc et le
zirconium. Le premier nous a servi de référence pour tester les modéles de dilatation thermique
développés. Son étude a montré que la prise en compte de la texture cristallographique et de la
forme moyenne des grains dans la modélisation, permettait de prédire avec précision les coefficients
de dilatation thermique du polycristal dans le plan de la tole.

L'étude de différents alliages de zirconium nous a permis d'amiver & un certain nombre de
conclusions trés intéressantes.

En premier lieu, nous nous sommes rendu compte que I'addition d'éléments dans la
composition chimique des alliages de zirconium ne modifiait que légérement le comportement de ces
demiers. En effet, nous avons pu calculer avec satisfaction les coefficients de dilatation thermiques
de ['alliage zircaloy-4 (composé entre autres d'étain, de fer et de chrome) en utilisant les constantes
du zirconium pur. De plus, et ce malgré le manque de données cristallographiques (voir paragraphe
I1-3-3-1), nous avons été en mesure de caractériser le comportement du Zr-2,5Nb qui contient une
seconde phase § en proportion non négligeable (entre 5 et 10%).

D'autre part, les calculs montrent que le modéle autocohérent n'apporte qu'une faible
amélioration dans la prédiction des propriétés thermiques macroscopiques du polycristal. Cette
remarque est intéressante dans le sens ou I'on peut se contenter d'utiliser les expressions trds
simples tirées du "modaie de ia moyenne directe® pour caractériser les alliages de zirconium.

Les matériaux écrouis n'ayant pas subi de traitement thermique de recuit aprés
déformation, présentent un comportement tout-a-fait original. En effet, il semble que la présence de
contraintes résiduelles altére considérablement la déformation thermique du matériau. Il semble que
celles-ci se relaxent en partie dans un domaine de températures relativement bas dont les limites ne
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sont pas faciles a définir. Les modéles développés ne tenant pas compte de cette présence, ne nous
permettent pas dans ce cas, de prédire avec précision le coefficient de dilatation du matériau.

Il semble donc, que la caractérisation des propriétés thermiques des polycristaux d'alliage
de zirconium passe par la connaissance de la texture du matériau et dans une moindre mesure, de la
forme des grains. Cependant, il s'avére nécessaire de prendre en compte un autre paramétre
métallurgique pour &re en mesure de prédire avec satisfaction le comportement du zircaloy-4: les
contraintes résiduelles.

Nous allons & présent nous intéresser au phénoméne de croissance sous imradiation des
alliages de zirconium en ayant a I'esprit qu'un certain nombre de paramétres métallurgiques sont
nécessaires pour évaluer le comportement de I'alliage. Toute la difficulté réside dans la connaissance
des caractéristiques a prendre en compte pour modéliser la propriété étudiée car nous avons vu par
exemple, que les contraintes résiduelles ne semblaient pas modifier fondamentalement le
comportement en élasticité du zircaloy-4 alors qu'elles jouent un rdle trds important pour la dilatation
thermique.



Figure 11-3 : Cycle thermique utilisé pour les essais de dilatation
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Figure 11-4 : Influence de la vitesse de montée en température sur
le coefficient de dilatation thermique du matériau Zrirec
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Figure I-5 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de la température pour le ZnTi1
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Figure [I-6 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de 'angle de désorientation par rapport a 'axe de

laminage pour ZnCu1
—&— Krner ——— Fitté L] Mesuré —— Moy. —+— Moy.
Directe Inverse

s}

, o
25 -

24
15 + + ‘ ' + H : t

] 10 20 30 40 50 60 70 80 20
Angle de désorientation ppt D.L.
Figure 1I-7 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de I'angle de désorientation par rapport & 'axe de
laminage pour ZnCu2
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Figure {1-8 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de I'angle de désorientation par rapport a l'axe de

laminage pour ZnTi1
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Figure 11-9 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de I'angle de désorientation par rapport a I'axe de
laminage pour ZnTi2
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Figure 11-10 : Evolution du coefficient de dilatation thermique
expérimental en fonction du facteur de Keams pour les tdies de
zinc
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Figure 1I-11 : Evolution de l'inverse du coefficient de dilatation
thermique expérimental en fonction du facteur de Keams pour les
toles de zinc

0,1 02 03 04 0,5 0,6
Facteur de Keams



93

Figure 11-12 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de I'angle de désorientation par rapport a I'axe de

laminage pour A22F
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Figure 1I-13 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de 'angle de désorientation par rapport & I'axe de

laminage pour A24F
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Figure 11-14 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de 'angle de désorientation par rapport a l'axe de
laminage pour A25F
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Figure [1-15 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de l'angle de désorientation par rapport a I'axe de
laminage pour A12F

—&— Fiité ® Mesuré6 —— Moy. —+— Moy.

Directe Inverse

0 10

30 40 S0 60 70

Angle de désorientation ppt D.L.

20



95

Figure 11-16 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de I'angle de désorientation par rapport a I'axe de
laminage pour A14F
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Figure 11-17 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de I'angle de désorientation par rapport & I'axe de
laminage pour A25F
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Figure 11-18 : Effets du nombre de figures de péles utilisées pour
l'analyse de texture sur la qualité des calculs
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Figure 11-19 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de I'angle de désorientation par rapport a I'axe de
laminage pour Zr650
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Figure 11-20 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de l'angle de désorientation par rapport a I'axe de
laminage pour Zril
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Figure 11-21 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de 'angle de désorientation par rapport & I'axe de
laminage pour Zrrec

—8— Krbner —=— Filté L Mesuré6 —o— Moy. —+— Moy.
Directe Inverse

)

o o
- W

>
~

Dila. {x10E-6
s
©

>
[2,]
-1
H
]
v

0 20 30 4 5 6 7 8 9
Angle de désorientation ppt D.L.

o -

Figure 1I-22 : Evolution du coefficient de dilatation thermique en
fonction de l'angle de désorientation par rapport & I'axe de
laminage pour Zrbe
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Figure 11-23: Evolution du coefficient de dilatation thermique du
polycristal avec le facteur de Keams pour les tdles de Zircaloy-4
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Figure 11-24 : Dilatation thermique d'une éprouvette de Zrbe
prélevée dans la direction de laminage (To=20°C)
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Figure 11-25 : Dilatation thermique d'une éprouvette de Zrbe
prélevée dans la direction "travers" (To=20°C)
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Figure 11-26 : Evolution du coefficient de dilatation thermique

mesuré & 180°C avec I'angle de désorientation par rapport a l'axe

de laminage pour Zrbe

10 20 30 40 50 60 70
Angle de désorientation ppt D.L.



dL/Lo (x10E-5)

-8s8s

dL/Lo (x10E-b)

g B
4 +p

200

160 ¢

120 1

o

102

Figure 11-27 : Dilatation thermique d'une éprouvette de Zr650
déformée de 10% par traction, prélevée dans la direction de
sollicitation (D.L.) (To=20°C)
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Figure 11-28 : Dilatation thermique d'une éprouvette de Zr650
déformée de 10% par traction, prélevée dans une direction
perpendiculaire a la sollicitation (D.T.) (To=20°C)
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NOTATIONS UTILISEES (dans leur ordre d'apparition dans le texte)

E : énergie d'un neutron

¢t : fluence

&j : tenseur des déformations locales

Ejj : tenseur des déformations locales

R.E.P. : réacteur a eau préssurisée

T.G. : tube guide

M.E.T. : microscope électronique & transmission

F.D.O. : fonction de densité des orientations

D.L. : direction de laminage

D.T. : direction travers

Bij : tenseur des déformations locales a une fluence donnée
Bjj: déformations macroscopiques selon les axes principaux a une fluence donnée
d : diamétre moyen des grains constituant un polycristal
B.D. : boucle de dislocations

L.N.C.R. : laboratoire nucléaire de Chalk River

Fj : facteurs de Keams

Fy, Fy, Fn : facteurs de Keams pour les directions longue, travers et normale
F.D.P. : figure de pdles

V : volume

AV : variation de volume

p : densité de dislocations

C.E.A. : commissariat & I'énergie atomique
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lll - CROISSANCE SOUS IRRADIATION

La troisidme propriété étudiée est la croissance sous irradiation. Notre objectif principal, est
dinterpréter certains résultats d'essais, réalisés par le C.E.A. en réacteur expérimental, sur deux tdles
de Zircaloy-4 qui nous ont servies de référence tout au long de notre étude: le zr650 et le zril.

Nous avons constaté dans les deux premiéres parties, que les propriétés élastiques et de
dilatation thermique de ces tdles pouvaient &tre prédites a partir de modéles prenant en compte
principalement, la texture cristallographique et le comportement monocristallin du zirconium. En ce qui
concerne les propriétés de croissance sous irradiation, nous allons voir que des modadles du méme
type ne donnent pas entidre satisfaction. Ceci est d@ a plusieurs raisons dont les deux principales
sont les suivantes:

- La loi de comportement du monoctristal isolé n'est pas directement transposable aux grains
constituant le polycristal.
- Les paramétres a prendre en compte sont plus nombreux.

Il nous a paru alors indispensable, de procéder a une étude bibliographique permettant de cemer
les paramétres influencant les propriétés de croissance sous irradiation. A partir des observations et
des conclusions auxquelles nous ont mené cette étude bibliographique, nous avons d'une part, expliqué
le comportement des téles de zr650 et de zril et nous avons tenté d'autre part, de mettre en avant les
principaux impératifs & respecter pour établir une bonne modélisation.

NB: Toutes les figures concernant cette troisidme partie se trouvent en fin de chapitre
1l - 1 - INTRODUCTION

Il est nécessaire avant de se pencher sur l'étude des paramétres régissant la croissance
sous irradiation, de présenter de maniére un peu plus précise le probléme qui nous occupe. Nous en
profitons pour définir un certain nombre de grandeurs couramment utilisées dans le domaine de
lrradiation. Nous nous arrétons ensuite sur les intéréts industriels d'une telle étude avant de faire un
bref historique sur la croissance sous irradiation.

L'irradiation d'un alliage de zirconium se concrétise par une modification compléte du
matériau, aussi bien au niveau de la microstructure (création de défauts ponctuels et de boucles de
dislocations, modification de la structure et de la nature des précipités) qu'a celui des dimensions
(croissance). Ces changements, qui engendrent une variation des propriétés mécaniques du matériau
pendant l'irradiation, peuvent constituer un critére de choix de la nuance utilisée en réacteur.

La croissance sous irradiation peut étre définie comme étant la déformation d'un
matériau soumis & un flux de particules en labsence d'une sollicitation thermique ou mécanique. Les
particules sont, dans le cas présent, des neutrons rapides (E>1MeV) semblables & ceux qui sont
produits dans les réacteurs nucléaires. Celles-ci, en percutant le matériau, cédent localement de
lénergie aux atomes qui sont déplacés de leur site. Ce déplacement n'est effectif que si I'énergie
apportée par le neutron est supérieure a une certaine valeur dite énergie de seuil. L'atome déplacé
peut se replacer dans un site interstitiel en laissant derridre lui une lacune: il y a création d'une paire
de Frenkel. Le probldme posé est alors de savoir comment va évoluer cette paire lacune-interstitiel:

- Recombinaison et anihilation de la paire.

- Migration préférentielle des particules vers certains puits tels que les dislocations, les
boucles de dislocations, les précipités, les joints de grains, de sous-grains ou de mécles...

- Accumulation de lacunes ou d'interstitiels pour former des amas (liée au phénoméne
de cascades).

Pour fixer les ordres de grandeurs, notons que pour une méme "dose de neutrons® et &
la méme température, un polycristal d'uranium se déforme de quelques dizaines de %, un graphite de
queiques % et un zircaloy de quelques dixidmes de %. Ces derniers ne peuvent étre négligés pour les
mémes raisons que celles citées au paragraphe lI-1-1.
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Les faibles déformations absolues des alliages de zirconium rendent la tache de
Pexpérimentateur, a la recherche de la meilleure précision, trés difficile. D'autant plus difficile, que le
milieu dans lequel se font les tests l'oblige a prendre un grand nombre de précautions au niveau du
contréle et de la surveillance de l'essai. D'autre part, les essais de croissance sous irradiation
nécessitent des moyens trés spécifiques et des temps trds longs (voir paragraphe lli-2-1) qui
multiplient le co(t des manipulations.

La conjugaison de ces différents facteurs explique pourquoi les résultats d’essais de
croissance sous imradiation sont une denrée rare. Ainsi, on ne peut pas se permettre d'étudier ce
phénomeéne sans réunir les résultats présentés dans la littérature. Cette source rend l'étude quelque
peu dissymétrique dans le sens ol nous ne disposons pas systématiquement de tous les
nécessaires a une bonne caractérisation du matériau. De plus, la majorité des essais ont été
effectués sur des tubes et non pas sur des tdles. Toutefois, il semble que les mesures soient
indépendantes de la forme de l'éprouvette utilisée lors des essais de croissance sous irmadiation. C'est
pourquoi, nous avons tenu compte de tous les résultats d’essais disponibles quelle que soit la
géométrie de l'échantillon.

Grandissement sous iradiation: Le grandissement sous imadiation est la somme de la
croissance sous irradiation et de la déformation en fluage sous iradiation lorsqu'une contrainte est
appliquée sur 'éprouvette. On ne confondra donc pas le grandissement et la croissance.

Flux: C'est la quantité de neutrons traversant une surface donnée par unité de temps. Il
est en général donné en neutrons/m2.s (Vm2.s).

Eluence: La fluence désigne la quantité ou la dose de neutrons ayant traversé une unité
de surface du matériau (n/m2). De maniére générale la déformation d'un matériau sous irradiation est
donnée en fonction de la fluence souvent notée ¢t.

Neutrons rapides: Les neutrons rapides ont une énergie supérieure au Mégaélectronvolt.

dp.a.: dpa est l'abréviation de déplacement par atome ou "displacement per atom". La
valeur du dpa, qui indique le nombre moyen de changements de site pour un atome donné, est
fonction du spectre énergétique du flux de neutrons utilisés, du temps et de I'énergie seuil de
déplacement d'un atome (estimé a 25 eV pour les atomes de zirconium). On estime qu'un dpa
correspond & une fluence de 5x1024 Vm2

Les alliages de zirconium sont utilisés dans ['industrie nucléaire en raison de leur faible
section de capture des neutrons (0.18 bam), de leur bonne tenue & la corrosion en eau et de leurs
propriétés mécaniques suffisantes.

Cependant, les sociétés du secteur nucléaire cherchent & améliorer les alliages afin
d'augmenter la durée de vie des assemblages combustibles. Ceci nécessite famélioration de la tenue
a loxydation et & l'hydruration de lassemblage mais aussi la réduction de la croissance et du
grandissement des alliages utilisés. En effet, il est indispensable au niveau des grilles de
Fassemblage, de pouvoir estimer la croissance latérale des tbles pour éviter tout probléme de
fonctionnement et de manutention. De plus, les grilles maintenant les “crayons combustibles® par
Fintermédiaire de ressorts rapportés, il est utile de pouvoir estimer I'évolution des forces exercées par
les ressorts sur les crayons. Le probléme de croissance devient majeur dans ['‘évaluation du
grandissement sous irradiation des tubes guides (T.G.). Or, le grandissement du T.G. peut fixer & lui
seul, la durée de vie de l'assemblage.

Il est par conséquent clair que 'un des péles de recherche principaux de !industrie du
combustible nucléaire est la caractérisation de la croissance sous irradiation. Toutefois, un essai de
caractérisation est si couteux et si long en temps, que le désir de réaliser des prévisions & l'aide de
modéles adaptés se fait de plus en plus sentir. C'est pourquoi, nous avons tenté premiérement
dinterpréter les essais du C.E.A., et en second lieu, 'de cemer les paramétres influencant la
croissance sous imadiation dans loptique d'élaborer un modéle fiable pouvant donner un ordre de
grandeur et le sens (contraction ou allongement) de la croissance des matériaux utilisés ou étant
susceptibles d'étre utilisés en réacteur.



Notre but n'est pas de faire un historique exhaustif de la croissance sous irradiation
neutronique, mais plutét de citer un certain nombre de travaux qui nous permettent de cemer les
préoccupations des recherches concemnant l'étude des alliages de zirconium.

L'observation au microscope électronique a transmission (M.E.T.) de monocristaux de
graphite (symétrie cristalline hexagonale) irradiés par des neutrons rapides, montre que les atomes de
carbone sont déplacés de leur site et ont tendance a se replacer dans le réseau pour former de
nouveaux plans atomiques paralidles aux plans de base [G.K.Williamson, 1962). Ce phénoméne se
tradurtparunallongementselonl’axecetunecontractlonselonladlrectlonadummcnstalsans
qu'il y ait forcément un changement homogéne de paramétres de maille (voir figure lil-1). La vitesse
de croissance est fonction du fiux, de la fluence et de la température.

Connaissant les variations de dimensions du monocristal et la texture cristallographique
du polycristal de graphite, on suppose que la croissance du matériau peut étre connue en effectuant
* une moyenne ‘sur fespace des -orientations pondérée par la FDO du tenseur de déformation
monocristalline. R.J.Price et J.C.Bokros [1964] ont appliqué ce type de raisonnement a différents
graphites afin de prédire la croissance sous irradiation des polycristaux de graphite. La comparaison
des résultats expérimentaux et des valeurs qu'ils ont calculées est reportée sur les figures Il1-2 et IlI-3.
Les mesures ont 6té effectuées dans les directions longue et travers a 425, 475 et 625°C alors que
les calculs ont été faits & 450°C et 650°C en raison du manque de données monocristallines. Les
matériaux testés sont fabriqués par la National Carbon Company par extrusion.

La bonne cormrélation entre les courbes expérimentales et les courbes calculées a partir
des données de croissance monocristalline, semble confirmer les hypothéses présentées ci-dessus
soulignant importance du comportement monocristallin et de la texture cristallographique dans le
phénoméne de croissance sous irradiation des polycristaux de graphite.

La croissance de polycristaux d'uranium o (matériau a symétrie cristalline
orthorhombique) s'accompagne de déformations trés importantes qui se font sans changement de
volume pour des températures inférieures a 400°C [Kittel et al., 1956]. On a tenté d'expliquer ce
phénomeéne de croissance a partir de modéles théoriques faisant intervenir toute une série de
mécanismes physiques: déformation plastique anisotrope, diffusion anisotrope des défauts ponctuels
vers les joints de grain, condensation anisotrope des défauts ponctuels sur les boucles de
dislocations...

Finalement, I'utilisation du M.E.T. a permis de mettre en évidence la formation de
boucles de dislocations sur les plans (110) et (023), sources de déformation anisotrope: allongement
selon la direction [010] et contraction dans la direction [100], sans changement de dimension dans la
direction [001]. La plupart des essais ont été effectués sur des matériaux polycristallins pour lesquels
il semble également que la croissance puisse étre vue comme la moyenne sur l'espace des
orientations pondérée par la F.D.O. de la déformation locale des grains.

Ainsi, l'étude de la croissance sous irradiation de furanium a, a permis de mettre en
évidence, tout comme pour le graphite, limportance de la texture cristallographique. Celle-ci permet,
connaissant le comportement sous imadiation du monocristal, de prédire avec satisfaction les
propriétés de croissance des polycristaux d'uranium a.

La premiére étape dans l'étude du comportement du zirconium se résume bien entendu
4 la caractérisation de la croissance sous imadiation des monocristaux. Connaissant la loi de
comportement du monocristal, on pourrait meitre en oeuvre des moddles de calcul prévisionnel
identiques & ceux utilisés pour l'uranium a et le graphite.

LespremnémmesumsdoMondnposedmshImératwesmemﬁqueomaéptbhées
parSNBmHeyen19623urdesmmcnstamdemmonmmwmdlésé363Kpmdeemmmmmpdes
(figure l1l-4). Buckiey a testé le comportement du monocristal dans deux directions: selon laxe a et
selon l'axe c.



109

Sur les courbes représentant lallongement en fonction de la fluence, on note deux
stades de croissance, le premier est baptisé “transitoire® car la vitesse de déformation varie et le
second dit stationnaire ou la vitesse est quasiment constante. L'allure des graphes est a l'origine de la
forme de la loi de comportement habituellement adoptée:

e=A(gt)" {tn-1}

Buckley, a travers son étude, a mis en évidence la croissance positive selon laxe a et la
contraction selon 'axe c sans changement de volume. Il est arrivé aux conclusions, largement
reprises par la suite, que les interstitiels se condensaient sur les boucles de dislocations (B.D.)
mposmnwlesphmmbmmhues(w.O)abmqmbshcunesdispamissdemswdeeB.D.
pamllélesatmplansdebasedelamaillehexagomle.Ceciétaméquivaleméuntransfend'atomes
des plans de base vers les plans prismatiques.

D'autres études suivirent et notamment celle entreprise au Laboratoire Nucléaire de
Chalk River (L.N.C.R.) [G.J.C. Carpenter et al., 1981]. On fabriqua des monocristaux de zirconium
dune grande pureté & partir de la technique développé par Akhtar et Teghtsoonian [1971] et on
apporta un trés grand soin & la procédure expérimentale d'irradiation. On opta pour des températures
* de'353 et 553K, la fluence atteinte avoisina les 5x102° n/m2.

Les conclusions furent les mémes que celles de Buckley a savoir qu'on observa une
contraction selon 'axe ¢ et un allongement selon laxe a mais avec un changement de volume dont
I'amplitudeAv!étaitdu méme ordre de grandeur que la déformation. De plus, on constata que pour
des fluences supérieures a 2.5x1025 /m2 et pour une température de 553 K, un troisidme stade de
croissance apparaissait ol la vitesse de déformation augmentait trés rapidement (figure Iii-5). Ce
troisidme stade est appelé “growth breakaway”. On retiendra que le phénoméne de growth breakaway
peut avoir lieu en 'absence de joints de grain et de contraintes résiduelles.

Les études de Buckiey et du L.N.C.R. montrent donc que lirradiation d'un monocristal
de zirconium engendre une contraction selon I'axe c et un allongement selon l'axe a. Il est délicat de
vérifier si le phénoméne s'accompagne ou non d'un changement de volume, d'autant plus qu'il est
expérimentalement difficile de suivre [lévolution du volume. De pius, S.N.Buckley explique
physiquement le phénoméne de croissance sous irmadiation des monocristaux de zirconium en
invoquant un transfert d’atomes des plans de base vers les plans prismatiques illustré par la création
de B.D. interstitielles et lacunaires respectivement sur les plans (10.0) et (00.2) (figure i1i-6).

Les conclusions de Buckley furent trés rapidement étendues au polycristal et on
supposa que les observations faites sur le monocristal étaient valables pour les grains composant le
matériau. On aboutit alors a la relation bien connue ol 'on suppose qu'il y a conservation du volume:

Ejoc1-3F; {n-2}

E; désigne la déformation macroscopique dans la direction i et F; le facteur de Keams,
relatif & Faxe c, dans la méme direction. Le facteur de Keams est représentatif de la proportion de
grains ayant leur axe ¢ proche de la direction macroscopique i et peut étre défini d'un point de vue
:tatistique comme étant le moment d'ordre deux de la fonction de densité de pdles (0001) par rapport

un axe défini.

Les observations effectuées sur le graphite et l'uranium assoient notre démarche qui
consiste & modéliser la croissance sous irradiation des alliages de zirconium a partir des paramétres
texture cristallographique et comportement du monocristal.

Le comportement du monocristal de zirconium est connu grice aux essais dont les
résultats ont été publiés par Buckley [1962] ou Carpenter [1981]. D'autre part, fimportance
fondamentale de la texture cristallographique a été confirmée par les premiéres mesures réalisées sur
polycristal de zirconium.

Il semble donc légitime, d’appliquer des moddles semblables & ceux décrits dans les
chapitresletllpwrprédirebspmpﬁétésdecmissemesoushmdiatbndesdﬁagesdezimnium.
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C'est ce que nous allons faire a présent dans le cas d'un alliage de zircaloy-4 se trouvant dans deux
états métallurgiques différents: le Zré50 et le Zril.

IIL - 2 - RESULTATS EXPERIMENTAUX

La campagne dessais que nous allons décrire, s'est déroulée dans un réacteur
expérimental dénommé SILOE. Elle a débuté en juin 1980 pour se finir au cours de fannée 1982 et
concerne notamment des tdles de zircaloy-4 dans différents élats métallurgiques. Les états qui nous
intéressent, ont été caractérisés en élasticité et dilatation thermique:

- Le Zr650, recristallisé 3 heures a 650°C.
- - Le Zril, détendu 24 heures & 460°C.

I nous semble indispensable dans un premier temps d'exposer les principales
caractéristiques du processus expérimental afin de souligner les qualités, les défauts et les difficultés
d'une telle démarche [M.Bellaiche, 1984}, [A.Baffert et al., 1983], [P.Morize, 1982].

La forme des éprouvettes utilisées est représentée sur la figure llI-7. Sur chaque
éprouvette, six repéres gravés par microbillage déterminent trois longueurs L4, Lo etegcmesurées
cinq fois & chaque étape de [irradiation. Les éprouvettes sont placées dans porte-échantillons,
solidaires d'une méme tige de maintien, situés les uns au-dessus des autres.

Le flux de neutrons a lintérieur du réacteur SILOE (E>1MeV) n'est pas uniforme. La
dose de neutrons regue par chaque éprouvette dépend fortement de sa position verticale dans le
dispositif d'irradition. Cette remarque est illustrée sur le tableau lll-1, ol nous avons reporté la fluence
en fonction de I'étage o) sont positionnées les éprouvettes. L'inconvénient de ce procédé est qu'il est
nécessaire d’estimer de fagon trés précise le flux de neutrons a chaque étage, l'avantage en est que
lon mesure simultanément des déformations correspondant a différentes fluences.

cycle 1 2 3 4 5 6
temps (heures) 874 1443 2317 4913 6356 7230
étage 1 3.82 7.90 11.70 27.30 35.20 39.20
étage 2 4.62 9.62 14.24 32.80 42.42 47.04
élage 3 5.61 10.34 15.95 35.20 45.54 51.15
étage 4 5.50 10.28 15.78 35.10 45.38 50.88
étage 5 5.27 9.59 14.86 32.70 42.30 47.56
tage 6 4.69 8.16 12.85 26.50 34.66 39.35

Tableau Ili-1; Fluence exprimée en 1024 n.m2 en fonction de la position dans la pile, pour
différents temps d'irradiation.

L'irradiation des échantillons de Zr650 et Zril est effectuée en milieu "neutre® pour éviter
les probiémes de corrosion et d'hydruration qui peuvent contribuer & la déformation du matériau. Ce
milieu est constitué d'un mélange liquide de sodium et de potassium (le NaK). La température
moyenne est d'environ 588 K mais en pratique, elle oscille seloh la position de I'éprouvette entre 564
et 591 K. Signalons que malgré les précautions qui ont été prises au niveau du choix du milieu
dlirradiation, les éprouvettes présentent une surface oxydée par le NaK, aprés irradiation.

Les mesures de déformation sont effectuées a la fin de chaque cycle. Le réacteur est
dés lors arrété, on retire les éprouvettes devant étre caractérisées et fon redémarre l'essai. Il est
difficile de savoir exactement quelles sont les conséquences d'une descente et d'une montée en
température, ainsi que celles d'une suspension temporaire dlirradiation sur le comportement du
matériau au cours des cycles suivants. Toutefois, on estime jusqu'a preuve du contraire, que ces
effets sont négligeables pour une irradiation effectuée a 588 K. Notons, cependant, qu'il faut se méfier
des fausses évidences car P.M. Kelly [1973] avait émis 'hypothése que la croissance sous irradiation
éait le fruit de la relaxation des contraintes créées au cours de la montée en température. Une telle
hypothése, si elle était vérifiée, rendrait inadéquate la procédure expérimentale utilisée. En fait, les
arguments de P.M. Kelly furent réfutés car les monocristaux, ol théoriquement il ne se développe pas
de contraintes internes, crolssent également sous irradiation. Mais, il est indéniable que pour un essai
effectué & plus haute température (T>700K), des problémes liés a la création de contraintes
thermiques sont a envisager [S.R. MacEwen et C. Tomé, 1987], [S.R. Mac Ewen et al., 1989].
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Lesmesuresontétéeﬂectuéesdanslesdirections IongueettraverspourlleGSOetle
Zril. La variation de densité a elle aussi 616 suivie tout au long de lessali. Cependant, l'oxydation des
échantillons par le NaK a rendu néce&aimlacorrediondesvaleursdedensitéobtenues[P. Morize
et al., 1985]. Rappelons que ces deux états métallurgiques sont issus de la méme tdle et que seul leur
demier traitement thermique les différencie. Cette différence de traitement thermique se traduit
clairement du point de vue textural et microstructural (tableau 111-2, mesures effectuées au LM2P).

Zril Zr650
état métallurgique détendu recristallisé

Fi 0.070 0.093
F 0.161 0.213
Fn 0.769 0.694
Dy 14 ym 11 um
Dy 9 um 10 um
Dn 8 um 10 um

Tableau lll-2: Facteurs de Keams , taille moyenne des grains selon les axes de la tole.

Les fluences maximales atteintes sont de fordre de 5x1025 n.m2 pour le Zr650 et de
11x1025 n.m2 pour le Zril. Les résultats de croissance dans les directions longue et travers sont
reportés sur les figures I1-8 et 111-9 pour le matériau recristallisé et sur les figures 111-10 et lil-11 pour
I'état détendu. On constate sur ces figures, la dispersion énorme caractérisant les valeurs obtenues.
L'écart absolu entre deux valeurs de déformation mesurées pour une méme fluence peut atteindre
0.06% et est estimée en moyenne & 0.04%.

Il apparait, malgré les incertitudes sur les mesures, que la croissance dans la direction
longue E| est plus importante que dans la direction travers E; pour les deux états métallurgiques
testés. D'autre par, le matériau détendu croit nettement plus que le matériau recristallisé. On note
également l'absence de troisidme stade (le "growth breakaway").

Nous avons adapté les modéles développés dans le chapitre Il & la croissance sous
irradiation. Cette adaptation s'illustre par la prise en compte des données monocristallines mesurées
en croissance pour le zirconium et par Ihypothése selon laquelle les propriétés de croissance du
monocristal et du polycristal peuvent étre décrites par un tenseur dordre 2 comme pour la dilatation
thermique.

Bu(pt) O 0

pour le monocristal: 0 ﬁu (¢tn) 0
0 0  Ps=(9t)

Bu (@to) 0 0

pour le polycristal: 0 Bz (¢to) 0
0 0 B (¢to)

Nous supposons également que ld déformation du polycristal, & une fluence donnée ¢t,,
ne dépend que de la texture cristallographique et de la déformation du monocristal isolé dans les
directions a et ¢, & la méme fluence.



Nous avons utilisé le
cohérent pour prédire le comportement du
présente lavantage de prendre eri compte,
ins. Les constantes du monogristal

[1981] pour une fluence de 5x102° /m2 & savoir B41(5x1

vm2)=-1.8x1

Pour calculer les constantes élastiques
calcul auto-cohérent, nous avons utilisé les constantes
mesurées a 573 K (300 °C). Les résultats sont reportés sur

pour le Zr650 et le Zril.
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modale dit de la moyenne directe, ainsi que le modéle auto-
21650 et du Zril. Rappelons que le modéle auto-cohérent
d'un point de vue de la mécanique des mifieux continus, la
utilisées sont celles publiées

par G.J.C. Carpenter
025 m2)=2.4x1

04 ot § 33(5x102°

effectives du polycristal, nécessaires pour le
élastiques monocristallines du Zirconium
les tableaux I1i-3 et lll-4 respectivement

B11 (%) Boo (%) Bag (%) AVN (%) B11/B22
Moyenne 0.019 0.016 -0.005 0.03 1.2
Auto-cohérent 0.020 0.016 -0.006 0.03 1.25
Expérimental 0.086+:0.04 0.008+0.04 ? ~ 0 615
Tableau 1ll-3; Résultats des modgles relatifs a la téle Zré50
B11 (%) Boo (%) Bag (%) AVN (%) B41/B22
Moyenne 0.021 0.017 -0.08 -0.039 1.25
Auto-cohérent 0.021 0.017 -0.08 -0.046 1.25
Expérimental 0.2610.04 0.17+0.04 ? =0 1.564+04

Tableau lil-4: Résultats des modales relatifs & la téle Zril

" Attardons-nous tout d'abord sur les résultats obtenus pour le Zr650. Deux points
e croissance entre les résultats prédictifs et les

adaptation des moddles pour la prévision du

méritent d'étre soulignés: la différence d'amplitude d
mesures expérimentales d'une part, et lapparente non

rapport d'anisotropie.

Les modéles que
permettent pas de prédire lampl
déformation expérimentale et la déformat
imputable au fait que les mesures

nous avons développés, trés proches au niveau

des résultats, ne
itude de croissance puisqu'il y a un facteur cing environ,

constituant le polycristal. Nous reviendrons sur ce point lors de notre étude bibliographique.

Nous constatons égal
respecté par les modéles. On a so
faible pour que les mesures expérimentales soient sig
En effet, il faut &tre conscient que la dispersion des mesures

significative dans la direction travers, ne nous

validité des modales pour la prévision de lanisotropie.

Les remarques faites pour le Zr650 a propos

valables pour le Zril. Les prévisions
inférieur aux mesures expérimentales. D'autre part, la ¢!
importante que dans la direction travers co
vérifiée tout au long de lessai (tableau llI-5). L'
au fait que dans le premier cas,

cas.onsupposequecelles-cisontégales&zéro.

nformément

effectuées & partir des

roissance

écart entre les rapports B11IB§

on prend compte des variations de volume

lement dans le tableau 11i-3, que le rapport d'anisotropie n'est pas
uvent admis que la déformation dans la direction travers était trop
nificatives et prises en compte [A.Baffert, 1983].
expérimentales (de f'ordre de 0.4%), trés
permet pas de tirer de conclusions définitives quant a la

de l'amplitude de croissance, restent
modbles sont d'un ordre de grandeur
dans la direction longue est plus
a la loi en 1-3F qui est relativement bien
et 1-3Fy/1-3Fy est d
que dans le second

entre la
ion calculée dans la direction longue. Cet écart peut étre

effectuées sur monocristal ne sont pas transposables aux grains
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Fluence ¢t (en Déformation D.L. Déformation D.T. Byy Byy 1-3H
1024 n.m- By1(¢t) (en %) Boo(¢t) (en %) By ™ | By | 73R
10.3 0.067 0.063 1.1
15.8 0.106 0.082 1.3
32.9 0.141 0.143 1.0 1.5
47.1 0.260 0.174 1.5 1.26
110.0 0.355 0.278 13

JTableau llI-5: Caractérisation de lanisotropie de croissance du zril

Les essais de croissance sous imadiation effectués au C.E.A. sur demande de
Framatome, sont intéressants & plus d'un titre. lis permettent tout d'abord de constater les difficultés
éprouvées pour obtenir des mesures précises et soulignent la prudence qu'il faut avoir dans lanalyse
détaillée des courbes présentées dans la littérature.

En ce qui conceme le Zzircaloy-4 recristallisé, on observe un rapide transitoire suivi d'un
stade de croissance stationnaire ol la vitesse de croissance est non nulle dans la direction longue.
Dans la direction travers, nous avons vu qu'il était beacoup plus délicat, étant donnée la dipersion des
mesures, d'interpréter les résultats expérimentaux. Cependant, il faut retenir de ces mesures que la
déformation est faible et inférieure au seuil de détection du dispositif expérimental. Il aurait été
intéressant de continuer l'essai afin de connaitre avec plus de sdreté le comportement du zr650 dans
la direction travers en dépassant le seuil de détection de déformation estimé a 0.04%. Le zircaloy-4
détendu croit nettement plus que le Zr650. Il est extrémement intéressant de constater dans le cas du
Zril, que la loi en 1-3F permet de prédire avec satisfaction I'anisotropie de croissance sous irradiation.

Nous avons constaté d'autre part que les moddles développés, prenant en compte le
comportement du monocristal et la texture du matériau, ne permettent pas de prédire la croissance
sous irradiation du Zr650 ou du Zril. Nous allons donc a présent, & partir des résultats de la littérature
scientifique, tenter de cemer les parameétres indispensables pour une bonne prédiction de la
croissance du Zril et du Zr650. Nous reviendrons ensuite aux essais réalisés par le C.E.A.

1l - 3- PARAMETRES INFLUENCANT LA CROISSANCE SOUS IRRADIATION
(voir partie bibliographique en annexe 1)

La synthése qui suit n'a d'autre prétention que de résumer, de forme non exhaustive,
linfluence de certains paramétres essentiels pour les propriétés de croissance sous irradiation tels
que la température, la texture cristallographique, I'écrouissage, la taille des grains et la composition
chimique.

La liste des paramétres influencant la croissance sous irradiation du zirconium et des
alliages de zirconium est délicate a établir dans le sens ol lon ne connait pas toujours les
mécanismes de déformation dictant le comportement du matériau. On est tenté de considérer au cas
par cas chacun des essais effectués tant la synthése des résultats est difficile. En effet, étude de la
croissance des polycristaux de zirconium souléve toute une série de questions auxquelles on a tenté
de répondre en multipliant les essais. Les explications simples avancées afin d'expliquer le
phénoméne pour le graphite, f'uranium ou les monocristaux de zirconium ne donnent pas entiére
satisfaction dans le cas des polycristaux de zirconium et moins encore pour les alliages de zirconium.
P.M.Kelly [1973] avait exprimé son désaccord a propos du mécanisme de croissance évoqué par
Buckley et étendu au polycristal car, ce mécanisme ne permet pas d'expliquer pourquoi la croissance
des polycristaux est beaucoup plus rapide et plus importante que celle des monocristaux. De plus des
études au M.E.T. ont montré qu'il n'y avait pas de création de B.D. ayant un vecteur de Burgers
paralldle & l'axe ¢ pour des fluences inférieures & 102% n/m2, contrairement aux hypothéses de
Buckley. En fait, le phénoméne de croissance sous irradiation du zirconium ne se distingue pas de
celui des autres matériaux, mais la variété des états métallurgiques et des alliages testés dans le cas
de ce matériau a montré quiil était nécessaire de tenir compte d'autres grandeurs que la texture
cristallographique et le comportement du monocristal pour interpréter les résultats obtenus. Nous
allons par conséquent, tenter de cemer les différents paramétres intervenant dans la croissance sous
irradiation des alliages de zirconium.
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La température influence les trois stades de croissance (transitoire, stationnaire et *growth
breakaway). Cette dépendance est peu marquée pour des températures inférieures & 600 K (resp.
680 K) pour les polycristaux de zircaloy (resp. zirconium) durant les deux premiers stades de la
croissance. Le phénomene de "growth breakaway" apparait dautant plus tt que la température est
élevée. |l est probablement lié & des variations locales de volume rendues possible par des
modifications importantes de la microstructure initiale.

Les études menées pour cemer le rble de la texture montre quil y a une relation linéaire,

les matériaux recuits ou recristallisés, entre la croissance sous irradiation et le facteur de Keamns

de la FDP (00.2) dans une direction donnée. Nous avons utilisé les expressions {l1-21} adaptées a la

croissance sous irradiation pour estimer la valeur des constantes de croissance monocristalline

a une fluence de 5x1025 nm2 pour les deux matériaux testés et différentes

températures. Rappelons que les formules utilisées pour I'évaluation des constantes monocristallines,

fournissent dans le cas de la dilatation thermique une approximation de bonne qualité. On obtient les
résultats suivants:

- & partir du comportement de polycristaux de zirconium a 353 K
AV

B19=1.23x103  33=2.9x103 F=044x108
- & partir du comportement de polycristaux de zirconium a 553 K

B11=1.31x103  B33=2.64x103 Av!.-o.ozm 03
- & partir du comportement de polycristaux de Zircaloy & 330 K

B11=1.24x103  B33=3.06x103 A\)' =-0.57x10"3

Ces résultats, jugés réalistes, nous aménent a faire un certain nombre de remarques
concemant les matériaux recuits et recristallisés. D'une part, la croissance des polycristaux de
zirconium et de zircaloy peut étre vu, au niveau de chaque grain, comme la conséquence d'un
allongement selon l'axe a et dune contraction selon l'axe ¢, conformément aux mesures effectuées
sur les monocristaux de zirconium. D'autre part, la croissance sous irradiation pour des fluences
inférieures & 5x1025 m? s'effectue avec conservation du volume. Ceci a pour conséquence de
valider la relation en 1-3F pour les zirconium et les zircaloy recuits ou recristallisés. Enfin, la
Nformation du monocristal isolé (811=2.4x104, f33=-1.8x10"%) est, pour la méme fluence et la
méme température, de l'ordre de dix fois plus faible que celle d'un grain constituant le polycristal. Ce
demier point peut s'expliquer par la densité de dislocations et la taille de grains différentes pour le
grain et le monocristal isolé.

clarté: la création de contraintes résiduelles et la multiplication des dislocations principalement de type
<a>. La relaxation des contraintes résiduelles va induire une déformation dont 'amplitude et le sens
sont fonction du type de sollicitation. D'autre part, la multiplication des dislocations a pour effet
d'augmenter de maniére considérable la croissance du matériau. V. Fidleris [1987] explique ce
comportement en supposant que les nombreuses dislocations de type <a> créées au cours de la
déformation sont des piéges pour les particules (interstitiels probablement) produites pendant
Firradiation. |l suppose alors que lorsque I'écrouissage est relativement important (taux de dislocations
élevé), la part de déformation induite par la relaxation des contraintes résiduelles devient négligeable.
Fidleris sous-entend dans cette hypothése que les contraintes résiduelles ne peuvent excéder une
certaine valeur limite et que par conséquent, la déformation qu'elles induisent par relaxation est elle
aussi limitée.

D'autre part, A.Rogerson [1984] a réuni différents résultats d'essais de croissance dans
'optique de corréler la déformation sous imadiation et la taille des grains pour des polycristaux de
zirconium. Il a constaté que Famplitude et la durée du stade primaire sont d'autant plus grandes que le
grain est petit. Les conclusions de A. Rogerson sont en accord avec les résultats de C.D. Cann [1986]
obtenus & des températures plus Slevées (647 a 686 K). Celui-ci a montré quiil y avait une forte
dépendance entre la croissance durant le transitoire et la taille des grains. De plus, il a constaté que
pour des fluences plus grandes, la vitesse de croissance sous irradiation était identique quelle que
soit la taille des grains. C.D.Cann a également insisté sur le fait qua partir d'un certain diametre
(supérieur & 50 pum), le matériau devenait insensible a la taille du grain. Lorsque fon atteint la
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dimension critique précitée, famplitude de la déformation devient comparable & celle mesurée dans le
cas des monocristaux de zirconium non déformés.

Enfin, linfluence des différents éléments chimiques composant les alliages de zirconium
peut étre considérable soit en raison des propriétés intrinséques des éléments introduits vis-a-vis des
particules créées, soit en raison du comportement des précipités que ces éléments sont susceptibles
de former. En ce qui conceme le premier point, f'étain et le niobium, par exemple, peuvent constituer
des pidges a particules, dictant I‘amplitudeetlesensdelacmissancesominadiation. Ces effets sont
nets et évidents pour Pétain, ils sont moins marqués dans le cas du niobium. Quant au second point,
M. Griffiths [1988] a souligné limportance de Pévolution des précipités pour la croissance sous
iradiation des zircaloy-2 et -4. A basse température, la transformation cristalline—~amorphe des
précipités peut engendrer un changement de volume local si le volume occupé par la phase amorphe
est différent de celui occupé par la phase cristalline. A haute température, la dissolution des précipités
du type Zr(CrFe)o, Zra(Ni,Fe) et la création d'autres secondes phases peut induire un changement de
volume au sein du matériau. De plus la diffusion de certains éléments atomiques dans la matrice peut
altérer le comportement du matériau soit, en empéchant les mouvements de montée des dislocations,
soit, en modifiant le coefficient de diffusion des auto-interstitiels ou des lacunes. On peut ajouter que
Famorphisation et la dissolution de certains précipités s'associent au phénoméne de "growth
breakaway". :

I1L- 4 - CONCLUSION

Notre étude bibliographique permet de souligner les lacunes des modéles que nous
avons essayés d'adapter & la croissance sous irradiation. Nous avions signalé que ['un des principaux
problémes auxquels nous nous heurtions dans nos calculs était la prédiction de Famplitude de
croissance.

Un élément de réponse est apporté par lutilisation des relations {lI-21} qui permettent de
calculer le comportement effectif du I'.gzrain constituant le polycristal. Nous avons appliqué ces relations,
pour une fluence de 5x1 02> wme, a trois alliages différents, pour différentes températures
d'iradiation (Tableau |il-6).

Zirconium(?) recristallisé 353 1.2 -2.9 <20
Zirconiumt?) . 553 1.3 <20
Zircal " 330 1.2 <20
Zr-2.5N . 353 1.7 <20

b(4) . 553 1.3 <20

Zr-2.5N

Tableau IlI-6; Constantes de croissance effectives d'alliages de zirconium

Pour les données métallurgiques:(1) voir § A1-1-3-1
(2) voir § A1-1-3-2
(3) voir § A1-3-2-2-1
(4) voir § A1-3-2-2-2

Il apparaft clairement que le comportement du monocristal isolé est nettement différent
de celui du grain constituant le polycristal et ce, quelle que soit la température d'irradiation et la
nuance étudide. Cette différence peut étre aftribuée a la présence de joints de grains, dont on
suppose qu'il constitue des pidges a lacunes et a la densité de dislocations plus élevée dans le grain
que dans le monocristal isolé, fabriqué avec soin pour l'expérience de croissance sous irradiation.
D'autre part, on constate que [Festimation des constantes de croissance est équivalente pour
rensemble des matériaux recristallisés testés.

Nous avons utilisé la valeur moyenne dans les directions a et ¢ de ces constantes
effectives (811(5x1022 m2)=1.3x103 et § 33(5x10%> m2)=-2.8x103) et nous avons tenté de
prédire la croissance du Zré50 et du Zril avec ces nouvelles données (Tableaux Iii-7 et 111-8).
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B11 (%) Bog (%) Bag (%) AV (%) B11/B22
Moyenne 0.088 0.054 -0.152 0.01 1.6
Auto-cohérent 0.094 0.054 -0.160 0.01 1.7
Expérimental 0.086+0.04 0.008+0.04 ? ~0 6+5

Iablgau_ul:Z:RésunatsdesmdélesrelatifsAIatolezmo

B11 (%) Boo (%) Bag (%) AVN (%) B11/B22
Moyenne 0.10 0.064 -0.177 -0.01 1.6
Auto-cohérent 0.11 0.064 -0.183 -0.01 1.7
Expérimental 0.26+0.04 0.17+0.04 ? ~ 0 1.5+04

Tableau lll-8: Résultats des mod@les relatifs a la tole Zril

L'utilisation des données effectives de croissance du monocristal permettent d'améliorer
significativement les prévisions dans le cas de la tdle recristallisée puisque les valeurs calculées, a
partir du modale de la moyenne directe ou le modéle auto-cohérent, entrent dans les barres d'erreurs.

En ce qui concerne le matériau détendu, le coefficient d'anisotropie B11/Bo2 est meilleur
que celui calculé précédemment (tableau 111-5). Quant a amplitude de croissance,%gs prévisions
restent inférieures aux valeurs réelles. Ceci montre qu'il est nécessaire, pour un état
métallurgique donné et pour une composition chimique fixée, de connaitre le comportement
effectif du grain constituant le polycristal pour appliquer avec succds les moddles que nous
avons développés. La texture cristallographique et le comportement du monocristal seuls ne
permettent pas de distinguer les propriétés de croissance de Pétat détendu et de I'état recristallisé. 1
est nécessaire dans un premier temps d'accéder a une meilleure connaissance du phénoméne de
croissance sous irradiation avant de pouvoir é&laborer un modéle plus sophistiqué La difficulté de cette
modélisation résidera essentiellement dans I'établissement de la loi de comportement du grain
intégrant les paramétres contrdlant la croissance.

On peut cependant, tenter de classer les paramétres dont on sait quiils influencent la
croissance du matériau, tout en sachant que la liste de paramétres dressée n'est pas exhaustive.

Les difficultés liées a la modélisation sont nombreuses et peuvent étre cataloguées dans
deux catégories.

La premiére catégorie regroupe les obstacles liés a la méconnaissance des mécanismes
physiques permettant la déformation. Les questions & ce sujet restent nombreuses:

- Quels sont les mécanismes physiques qui interviennent et qui différencient le stade
transitoire observé au début de lirradiation et le stade stationnaire ?

- Comment expliquer d'un point de vue fondamental la contraction selon 'axe ¢ mesurée
sur monocristal ? L'hypothése selon laquelle il se forme des B.D. lacunaires avec un vecteurs de
Burgers & composante <c> semble étre réfutée par les observations au M.E.T. La migration des
lacunes vers les surfaces libres de I'éprouvette est difficile & adopter devant la taille imposante des
éprouvettes utilisées (le LN.C.R. a utilisé des éprouvettes cylindriques de 6 mm de diamétre et de
127 mm de longueur pour son étude de la croissance sous irradiation des monocristaux). Celle qui
consiste a dire qu'il se crée des amas de lacunes ayant pour conséguence une contraction constitue
une explication cohérente mais elle n'est pas toujours admise.

- Le phénoméne de montée de dislocations joue t-il un role dans la déformation ? Si oui,
dans quelle proportion et & quelle température ?
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- Quel est le role des éléments d'addition dans les alliages de zirconium ? L'importance
de I'étain et du fer est reconnue, mais on n'a que trés peu d'informations sur le réle du chrome, du
nickel et de toutes les impuretés introduites dans le zirconium. '

-Dequellemaniéreinterviennerﬁlesjointsdegrain?Lesréponseséoesuiet sont
nombreuses et parfois contradictoires. On supposait volontiers que les limites intergranulaires
constituaient des pidges a lacunes jusqu'a Fétude de M. Griffiths [1988] (paragraphe lI-2-3-1) qui.
soutient que les joints de grain sont avides d'interstitiels.

- Quand et pourquoi apparalt le phénoméne de "growth breakaway" ? L'explication selon
laquelle il apparait suite & la dissolution des précipités est trés séduisante mais elle s'applique trés mal
aux monocristaux de zirconium pur ne contenant que trds peu d'impuretés. '

D'autre part, fimpossibilité actuelle de quantifier de maniére satisfaisante linfluence des
res dont on sait qu'ils imposent le régime de croissance, empéche une modélisation non
empirique. En effet, comment faire intervenir dans une modélisation fiable la densité de dislocations ?
De la méme manibdre, il est difficile de tenir compte des contraintes résiduelles en ignorant I'évolution
de la déformation due & la relaxation de ces contraintes en fonction de la fluence, pour une
température donnée. D'autre part, on sait que I'étain freine la croissance sous irradiation pour des
températures de lordre de 353 K et qu'il semble moins efficace a plus haute température. Mais, il est
risqué d'extrapoler ce type de connaissance a d'autres taux d'étain que ceux étudiés et a d'autres
températures.

Cependant, méme en présence de ces difficultés, on peut tenter de faire un inventaire
des paramétres a prendre en compte pour caractériser la croissance sous irradiation des matériaux
utilisés ou susceptibles d'étre utilisés dans les réacteurs a eau préssurisée de conception francaise,
fonctionnant & environ 590 K.

Si l'on omet le phénomeéne de “growth breakaway® dont on connait mal l'origine et les
conditions dans lesquelles il apparatt, les paramétres qui nous semblent essentiels au cours des deux
premiers stades de croissance sont au nombre de quatre:

1) Les contraintes résiduelles

2) La texture et 'écrouissage

3) La taille des grains et les joints de grain
4) La composition chimique

La littérature scientifique souligne qu'en dessous d'un certain seuil de déformation,
estimé a 5% par V. Fidleris, la relaxation des contraintes résiduelles intervenait de maniére
prédominante sur la déformation sous irradiation des alliages de zirconium. Le sens et lamplitude de
croissance sont directement fonction du type de traitement thermo-mécanique imposé au matériau
avant irradiation. La part de la déformation due a la relaxation augmente avec la température
d'irradiation et devient considérable pour des températures supérieures a 550 K.

Le contrdle de ce paramétre est d'un trés grand intérét. En effet, on peut imaginer qu'en
faisant subir un traitement de déformation adéquat au matériau, on puisse annihiler ou en tout cas
fortement atténuer le phénoméne de croissance sous irradiation. Toutefois, deux problémes se

posent:

- Comment connaitre l'évolution de la déformation due a la rélaxation de contraintes
résiduelies en fonction de la fluence ?

. Comment assurer qu'une prédéformation, aussi faible soit-elle, ne va pas altérer
significativement les autres propriétés sous iradiation du matériau (fluage, corrosion, hydruration) ?

Il peut paraitre surprenant de regrouper ces deux paramétres. Cependant, ils paraissent
indissociables dans le sens ol les effets de F'écrouissage sont directement fonction de la texture
cristallographique [R.J. Asaro et A. Needleman, 1985), [R. Fortunier et al., 1987], [P. Franciosi, 1987].
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Le taux de dislocations <a> a une influence directe sur lamplitude de croissance,
d'aprés la littérature scientifique. Plus celui-ci est faible (cas des monocristaux non déformés) plus la
croissance est faible. Lorsque la densité de dislocations augmente (matériaux écrouis, détendu ou
non, de plus de 12 %), la croissance augmente. Pour des états métallurgiques intermédiaires, la
déformation due a la relaxation des contraintes résiduelles vient s'ajouter & celle due & la présence de
dislocations. Notons que si I'on accepte Thypothése que les interstitiels créés vont avoir tendance a se
reloger entre les plans atomiques (10.0), on fait intervenir directement les notions de texture
cristallographique.

Deux cas de figure peuvent se présenter quant au repositionnement des auto-interstitiels
de zirconium. Si le matériau posséde peu ou pas de dislocations <a>, la migration des interstitiels vers
leur site privilégié va s'accompagner de la création de B.D. de type <a>. Par contre, s'il existe des
dislocations <a> ou des B.D. de type <a>, la migration des atomes de Zirconium vers ces défauts
n'engendre pas la création de nouveaux défauts. Il semble raisonnable d'affirmer que le second effort
cité nécessite des énergies plus faibles que le premier et que par conséquent sa probabilité de
réalisation est supérieure. Ceci pourrait expliquer pourquoi aprés un rapide transitoire, on observe un
stade de croissance stationnaire ol la vitesse a tendance a saturer. En effet, lors de la premiore
étape ce sont les défauts présents avant irradiation qui permettent la déformation alors que durant le
second stade, la croissance requiert la création de nouveaux défauts.

La texture doit également étre prise en compte lors du processus de déformation
plastique imposée au matériau, processus qui a pour conséquence de multiplier le nombre de
dislocations, notamment de dislocations avec un vecteur de Burgers <a>. La multiplication et la
répartition des défauts cristallographiques plans ne se font pas aléatoirement, mais sont au contraire,
dépendants de l'orientation des grains constituant le matériau. Il est indispensable de connaitre la
répartition et la densité de dislocations aprés déformation plastique pour établir une corrélation propre
entre d'une part, lamplitude et Fanisotropie de croissance et d'autre part, I'écrouissage.

Cependant, si 'on peut attribuer la croissance positive aux dislocations et B.D., de type
<a> en particulier, le mécanisme de contraction pourrait étre lui, intimement lié & la présence d'autres
défauts tels que les joints de grain.

La taille des grains est un élément important car il est directement associé a la "densité
de joints de grain®. On reconnait aisément le role des joints de grain que Fon rend responsable de la
capture des lacunes. Le mécanisme physique par lequel s'effectue cette capture est relativement mal

semble cependant la plus probable et en tout cas, elle a le mérite d'avoir 6té observée par M.E.T. [M.
Griffiths, 1988). Quoiqu'il en soit, il semble que les offets de cette migration se manifeste par une
contraction locale du matériau que fon peut considérer dans un premier temps comme isotrope.
L'isolement des lacunes a pour conséquence de réduire les recombinaisons lacunes-interstitiels et
favorise ainsi la croissance.

Dans le cas des monocristaux, les joints de grain sont inexistants mais la contraction
selon l'axe <c> est elle, bien réelle. On peut imaginer que la formation d'amas de lacunes est possible
mais plus difficile en raison de rabsence des limites intergranulaires. G.J.C. Carpenter et al. [1988]
avaient déja évoqué la possible formation d'amas de lacunes auprés d'atomes étrangers ou de
précipités lors de leur Stude des monocristaux de zirconium. Ce dernier point souligne limportance'de
la composition chimique car fon sait que certains éléments atomiques ont des propriétés trés
importantes dans la matrice de zirconium.

La composition chimique (notion générale dans laquelle on intégre la présence
d'impuretés) est probablement le paramétre le plus délicat & prendre en compte. L'influence de
certains éléments atomiques sur le comportement en croissance sous irradiation des alliages de
zirconium reste un point dintémrogations. Outre les conséquences qu'ont ces éléments sur les
propriétés de déformation plastique et sur la présence de secondes phases, il est fort probable que
leur interaction directe avec les interstitiels et les lacunes soit non négligeable. C'est ce demier aspect

qui complique considérablement rapproche que I'on peut avoir du phénoméne de croissance.
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On sait par exemple que 'étain a pour effet de diminuer l'amplitude de la croissance
sous irradiation 4 353 K et que sa présence modifie lallure de la déformation durant le stade
transitoire. On suppose également que le fer, lorsqu’il se dissout dans la matrice, augmente trés
significativement le coefficient de diffusion des auto-interstitiels de zirconium. Il semble d'autre part,
que le niobium n‘a lui qu'une faible influence sur les propriétés du zirconium. Mais qu'en est-il pour
r'hydrogéne, Fazote, I'oxygéne ou le chrome ?

La méconnaissance des propriétés des lacunes et des interstitiels vis-a-vis de ces
éléments chimiques et des précipités interdit toute transposition d'une éventuelle modélisation vers de
nouveaux alliages.
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Eigure lli-1: Schématisation des effets de l'irradiation
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Figure Ill-2 : Croissance sous irradiation d'un polycristal de graphite
dans la direction d'extrusion [R.J.Price, 1965]
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Figure llI-3 : Croissance sous irradiation d'un polycristal de graphite
dans une direction perpendiculaire a I'extrusion [R.J.Price, 1965]
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Figure lli-4 : Croissance d'un monocristal de zirconium (Tirr=353K)
[S.N.Buckiey, 1962}
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Figure 11I-5 : Croissance des monocristaux de zirconium (Tirr=553K)

[G.J.C.Carpenter, 1981]
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Figure 1l1-6: Boucles de dislocations interstitielle (a), lacunaires (b)

a)
—_—  SN——
_ —~—
—& /_
_ —
- b
—_ S
- o~
Figure 1ll-7;: Forme des éprouvettes utilisées par le C.E.A.
o X
L1
L 2 9
L2
L3
L= 9




0,09
0,08 |
0,07 |
0,06 |

2 005 |

¥ 004 |

O o0 |

0,02 |
0,01 |

124

Figure 11I-8 : Croissance sous irradiation du zr650 dans la direction

longue (Tirr=588K)
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Figure I1I-9 : Croissance sous irradiation du zr650 dans la direction

travers (Tirr=588K)

M 4

-0,01 |

.o n utl wu,

Fluence (x10E25 n.m-2)

v



125

Figure 11I-10 : Croissance sous irradiation du zril dans la direction
longue (Tirr=588K)

04 A

0 2 4 6 8 10 12
Fluence (x10E25 n.m-2)

Figure ll-11 : Croissance sous irradiation du zril dans la direction
travers (Tirr=588K)

0 2 4 6 8 10 12
Fluence (x10E25 n.m-2)



126

RAPHIE DU CHAPITRE il :

AKHTAR A., TEGHTSOONIAN E. (1971):
Acta Metallurgica, vol. 101 (1981), p. 28

ASARO R.J., NEEDLEMAN A. (1985):
*Texture developpment and strain hardening in rate dependent polycrystals®, Acta
metallurgica, Vol. 33 (1985), p. 923

BAFFERT A., BAICRY J., MORIZE P., PREVE J., SCIERS P., SCHAUFF R. (1983):
*Croissance sous irradiation de téles en zircaloy-4", note technique SRMA (83) 1223

BELLAICHE M. (1984):

" "*Croissante sous irradiation de feuillard en> zZircaloy-4 a I'état détendu et a I'état

recristallisé®, note technique ITM (84) 1827

BORODIN V.A., RYAZANOV ALl (1989):
*Dislocation climb suppression due to voids in a material at high irradiation doses®,
Joumal of Nuclear Materials, vol. 165 (1989) p. 164

BUCKLEY S.N. (1962):
*Uranium and graphite” (Institute of Metals, London, 1962), p. 445

CANN C.D., FAULKNER D., NUTALL K., STYLES R.C., SHILINGLAW A.J., CHOW
C.K., ROGOWSKI A.J. (1986):

"|rradiation growth in zirconium and zirconium alloys irradiation in the Dounreay Fast
Reactor", AECL 8406 (1986)

CARPENTER G.J.C., MURGATROYD R.A., ROGERSON A., WATTERS J.F. (1981):
*Journal of Nuclear Materials®, vol. 101 (1981) p. 28

DE DIEGO N., BACON D.J. (1989):
*Recombination of Frenkel pairs in HCP metals modelled by computer®, Joumnal of
Nuclear Materials, vol. 161 (1989) p. 117

DUBINKO V.1, TUR A.V., TURKIN A.A., YANOVSKIJ V.V. (1989):
*"A mechanism of formation and properties of the void lattice in metals under
irradiation”, Journal of Nuclear Materials, vol. 161 (1989) p. 57

FIDLERIS V., TUCKER R.P., ADAMSON R.B. (1987):

*An overview of microstructural and experimental factors that affect the irradiation
growth behaviour of zirconium alloys®, ASTM special technical publication, ASTM
STP 939 (1987) p. 49

FORTUNIER R., ORLANS-JOLIET B., MONTHEILLET F., DRIVER J.H. (1987):
"Large strain multiple slip work hardenning behaviour of FCC and BCC single
crystals®, in Proceedings 8th RISO (1987), p.409

FRANCIOSI P. (1987):
"On work hardenning relations for constitutive models®, in Proceedings 8th RISO
(1987), p.83



127

HOLT R.A. (1979):
*Effect of microstructure on irradiation creep and growth of zircaloy pressure tubes in
power reactor”, Journal of Nuclear Materials, vol. 82 (1979) p. 419

KELLY P.M. (1973):
in proceedings intemnational conference on physical metallurgy of reactor fuel
elements, Berkeley nuclear laboratories, UK (Metals Society, London 1973), p. 123

KITTEL J.H. (1956):
Proceedings of the first intemational conference on the peaceful uses of atomic
energy, Geneva, P/745, vol.7, p.445

LUBBEHUSEN M., VIEREGGE K., HOOD G.M., MEHRER H., HERZIG Chr. (1991):
*Self-diffusion in a-Zr single crystals®, Journal of Nuclear Materials, vol. 182 (1991) p.
164

MAC EWEN S.R., TOME C. (1987):
*Residual stresses in textured zirconium alloys®, in Proc. Zirconium in the nuclear
industry, 7th intemational symposium, ASTM STP 939 (1987), p. 631

MAC EWEN, TOME C., FABER J. Jr. (1989):
"Residual stresses in annealed zircaloy®, Acta Metallurgica, vol. 3 (1989), p. 979

MORIZE P., BAICRY J., SCIERS P., PREVE J., SCHAUFF R., BUCHOU D. (1982):
"Croissance sous irradiation des tdles en Zy4 destinées a la fabrication de grilles de
maintien d'éléments combustibles de réacteur de type PWR", note technique SRMA
(82) 739

MORIZE P., BAICRY J., SCIERS P., VERNE M. (1985):
“Croissance sous irradiation des téles en Zircaloy des grilles des assemblages du
type AFA", F.A. 5133-05 Février 1985, CEA-FRA 127 NT (85) 1376

PRICE R.J., BOKROS J.C. (1965):

*Relationship between preferred orientation, thermal expansion and radiation-
induced length changes in graphite®, Joumnal of Nuclear Materials, vol. 36 (1965) p.
1897

VIEREGGE K., HERZIG Chr. (1990):
“Grain boundary diffusion in a-zirconium®, Journal of Nuclear Materials, vol. 173
(1990) p. 118

WILLIAMSON G.K. (1962):
dans “"Properties of reactor materials and the effect of radiation dammage®
(butterworths scientific publications Ltd, London, 1962), p.114



CONCLUSION



129

CONCLUSION

L'étude que nous avons menée pour cemer linfluence de certains paramétres métallurgiques
sur les propriétés physiques des alliages de zirconium nous a permis de tirer de nombreux
enseignements. Le premier d'entre eux a été de constater Fimportance commune de certains facteurs
sur des propriétés aussi différentes de par leur nature physique que l'élasticité, la dilatation thermique
et la croissance sous irradiation. Ainsi, la texture cristallographique semble étre une donnée précieuse
et indispensable pour la caractérisation des matériaux a symétrie cristalline hexagonale. Nous avons
pu nous rendre compte en second lieu que certaines caractéristiques métallurgiques telles que
I'écrouissage, la composition chimique ou la taille des grains, pouvaient avoir un role prépondérant
selon la propriété étudiée.

Notre objectif principal était de cemer, a travers ['étude de l'élasticité et de la dilatation
thermique en particulier, les paramétres indispensables a une modélisation satisfaisante des

- propriétés de déformation (des alliages de zirconium) qui présentent des analogies dans leur

formulation mathématique actuelle. Ceci avait pour but de développer un moddle fiable pour la
prévision de la croissance libre sous irradiation des alliages utilisés ou susceptibles d'étre utilisés en
réacteur nucléaire. Aussi, il était indispensable pour cette étude de n'avoir initialement aucun a priori
quant aux paramétres qui pouvaient influencer les propriétés précitées.

En ce qui conceme l'élasticité, nous avons utilisé comme grandeur de référence pour la
validation des prévisions obtenues par le calcul, le module de Young mesuré a température ambiante
dans différentes directions du plan de la t6le. Nous avons démontré de maniére claire que la prise en
compte de la seule texture cristallographique permettait de prédire avec satisfaction les propriétés
macroscopiques des alliages de zirconium. La prise en compte de la forme des grains permet
d'améliorer significativement les prévisions.

Nous avons également constaté le réle secondaire d'un certain nombre de paramétres qui
pouvaient a priori sembler primordiaux. Citons a titre d'exemple la faible influence de la composition
chimique des alliages de zirconium étudiés. De la méme maniére, les contraintes résiduelles et le taux
de dislocations n'ont qu'une importance relativement faible et non quantifiable dans la caractérisation
des propriétés élastiques des tdles.

D'autre pant, I'étude de la dilatation thermique de différents alliages de zirconium nous a permis
de dégager un certain nombre de conclusions intéressantes. La premiére réside dans le fait que la
prise en compte de la texture cristallographique et de la forme moyenne des grains dans la
modélisation permet de prédire avec précision, dans la majorité des cas, les coefficients de dilatation
thermique du polycristal dans le plan de la téle. Ce point ne peut étre généralisé dans le sens ou il
apparait que les matériaux écrouis n'ayant pas subi de traitement de détentionnement aprés
déformation, ont un comportement différent. En effet, il semble que la présence de contraintes
résiduelles altére considérablement la déformation thermique du matériau. Les modéles que nous
avons développé ne prenant pas en compte les effets de I'écrouissage, ne nous permettent pas dans
le cas des matériaux déformés de prédire avec satisfaction les propriétés de dilatation thermique.

Nous avons également évoqué le fait que I'addition d'éléments dans la composition chimique
des alliages de zirconium ne modifiait que légérement le comportement de ces demniers. En effet,
nous avons pu calculer avec précision les coefficients de dilatation thermique des téles de zircaloy-4
en utilisant les données monocristallines du zirconium pur. De la méme maniére, nous avons prédit
correctement les propriétés des tdles de Zr-2,5%Nb, contenant une seconde phase, & partir des
données précitées.

Dans le cas de la croissance sous irradiation, les conclusions que l'on peut tirer des résultats
publiés dans la littérature et de ceux obtenus par Fragema ne peuvent étre considérées comme
définitives. En effet, nous avons pu constater tout au long de I'étude de la croissance libre des alliages
de zirconium, que les questions auxquelles ont répondu certaines campagnes expérimentales,
faisaient place a d'autres interrogations qui restent sans réponse. C'est pourquoi, on se trouve
souvent dans limpossibilité de généraliser les observations effectuées.
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Cependant, il semble que l'on puisse répertorier raisonnablement les paramétres influencant la
croissance sous irradiation comme indiqué ci-dessous. Rappelons que nous avons associés dans
cette liste les notions de texture et d'écrouissage en considérant que les effets de I'écrouissage sont
directement fonction de la texture cristallographique.

- les contraintes résiduelles

- la texture et I'écrouissage

- la taille des grains et les joints de grain
- la composition chimique

Nous avons signalé que le paramétre le plus délicat a prendre en compte pour une éventuelle
modélisation est la composition chimique. En effet, il semble trés difficile de quantifier les effets de tel
ou tel élément chimique sur le comportement en croissance sous irradiation. Ceux-ci sont
apparemment dépendants de la teneur introduite, de la température, de la fluence et des propriétés
mémes des précipités que ces éléments sont susceptibles de former. A lheure actuelle, ces
limitations peuvent sembler insurmontables en raison du manque de références et de données. De '
plus, Tinfluence de certains éléments chimiques n'est encore qu'hypothétique méme si tout semble
montrer qu‘elle est primordiale.

Les limitations imposées par le manque de données concemant l'influence de la composition
chimique, interdisent une formulation concréte et générale de la propriété étudiée pour les alliages de
zirconium. Ce sont ces mémes restrictions qui empéche [utilisation de moddles prédictifs en tant
qu'outil d'investigation tel que nous les avons utilisés dans le cadre de Pélasticité et de la dilatation
thermique.

Quoi quiil en soit, il semble plus sage d'établir une modélisation pour un alliage donné a
composition chimique fixée. Il est alors possible en tenant compte de I'état métallurgique du matériau
étudié, de prédire de maniére qualitative voire quantitative, la réponse de ce demier.



Annexe I:
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NOTATIONS UTILISEES (dans leur ordre d'apparition dans le texte)

E : énergie d'un neutron

¢t : fluence

R.E.P. : réacteur a eau préssunsée

T.G. : tube guide

M.E.T. : microscope électronique a transmlssmn

F.D.O. : fonction de densité des orientations

D.L. : direction de laminage

D.T. : direction travers

€jj : tenseur des déformations locales

A, n: constantes

B.D. : boucle de dislocations

L.N.C.R. : laboratoire nucléaire de Chalk River

F; : facteurs de Keams

F., Fi, Fp, : facteurs de Keams pour les directions longue, travers et normale
E; : déformations macroscopiques selon les axes principaux
N.R.L. : northemn research laboratories

T, T, : températures

F.D.P. : figure de pdles

V : volume

AV : variation de volume

A, : facteur de forme

d; : longueur d'un grain selon une direction donnée

dy4, doo, da3 : dimension d'un grain selon les directions macroscopiques
M.O.S.A. : monocristal orienté selon 'axe a

M.O.S.C. : monocristal orienté selon I'axe ¢

G, : croissance d'un matériau recristallisé

M : constante

C : taux de déformation imposée par traitement mécanique
p : densité de dislocations

C.E.A. : commissariat a I'énergie atomique



La liste des paramétres influencant la croissance sous imradiation du zirconium et des
alliages de zirconium est délicate & établir dans le sens ol l'on ne connait pas toujours les
mécanismes de déformation dictant le comportement du matériau. On est tenté de considérer au cas
par cas chacun des essais effectués tant la synthése des résultats est difficile. Cependant, nous
présentons un certain nombre de travaux menant a des conclusions plus ou moins cohérentes. Nous
ne manquerons pas par ailleurs, de soulever queiques questions qui restent actuellement sans
réponse.

De plus, la plupart des travaux bibliographiques concement le zirconium, le zircaloy-2 et le
zircaloy-4. Les conclusions tirées de ces études ne pouvant pas étre généralisées, nous consacrerons
une partie de cet exposé aux effets de la composition chimique. Signalons d'autre part, qu'il
semblerait que rien ne permette de distinguer le zircaloy-2 du zircaloy-4. C'est pourquoi, nous
confondrois parfois ces deux alliages sous le nom générique de zircaloy.

A1-1-P

On définit les paramétres extrinséques comme étant les paramétres dépendant des
conditions expérimentales et non pas du matériau testé.

Al-1-1-Llefl neut

Les effets du flux de neutrons et de son spectre sur la croissance n'ont jamais été
étudiés et sont relativement mal connus. Cependant, les expériences faites dans des réacteurs
différents n‘ayant ni la méme intensité, ni le méme spectre de flux, pour des matériaux identiques,
nous permettent d'avoir une idée sur l'influence du flux.

Ainsi, V.Fidleris [1975] a réalisé une campagne d'essai avec des flux de neutrons
rapides balayant un domaine allant de 1x1017 a 20x101/ n/m2.s. Il a montré que le comportement
du matériau était indépendant du temps nécessaire pour atteindre telle ou telle fluence. Ceci nous
autorise donc a comparer en termes de fluence des résultats issus de réacteurs différents.

Al1-1-2-La fluence

Il est clair que la fluence intervient directement sur le comportement sous irradiation du
matériau. De maniére quasiment générale, on distingue trois stades de croissance fonctions de la
fluence (figure A1-1).

Le premier stade est un stade de croissance transitoire ou la vitesse varie et tend a
décroitre en valeur absolue. On I'associe souvent a la microstructure initiale du matériau.

Le second stade se manifeste par une vitesse de croissance constante. Il s'établit
apparemment un équilibre inteme pendant lequel la déformation varie linéairement avec la fluence.

ces miers_stad il forme des boucles de disl ions (B.D.
i j a ecteur de E ors <11.0>. Par la suite,

Le troisime stade, appelé "growth breakaway®, n'apparait pas systématiquement.
Durant ce stade, la déformation du matériau va en s'accélérant et atteint des vitesses beaucoup plus
élevées que durant le premier transitoire. Il est difficile de savoir exactement quand commence le
troisieme stade. - B que { sakaway correspond 3 'apparition

ge 5.0). pismatques ave

Il est difficile d'expliquer et de synthétiser pour I'ensembie des états métallurgiques, les
trois stades de la croissance sous irradiation. Aussi, on se rend compte qu'une des grandes difficultés
dans I'étude de la croissance sous irradiation réside encore dans: linterprétation des différents
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phénoménes observés macroscopiquement pendant l'irradiation. Ceci est principalement da a des
obstacles matériels car I'observation au niveau microscopique de I'évolution du matériau nécessite
des moyens d'analyse trés lourds et des techniques de quantification complexes... Nous sommes
donc réduit dans la majorité des cas, a avoir une vision extérieure de I'évolution du matériau au cours
des essais de croissance sous irradiation dans le sens ol les seules données dont nous disposons
sont les données du comportement macroscopique du matériau et de la microstructure de départ
connue avec plus ou moins de précision.

La température de fonctionnement des Réacteurs & Eau Préssurisée (R.E.P) est
d'environ 590 K. Cependant, il est intéressant de connaitre l'effet de la température sur la propriété
qui nous intéresse afin de mieux cemer d'un point de vue fondamental les caractéristiques de la
croissance sous irradiation.

A1-1-3-1- Polycristaux de zirconium

Les seules données dont on dispose dans la littérature pour caractésiser I'influence
de la température sur -le comportement sous imadiation du zirconium concement les états
métallurgiques recristallisé et laminé a froid [A.Rogerson, 1984], [R.A.Murgatroyd et al., 1984],
[R.P.Tucker et al., 1984] et [D.Can et al., 19886].

La déformation sous irradiation, mesurée a des fluences de l'ordre de 3x1025 vm2,
a tendance a diminuer légérement quand la température augmente. Toutefois, la croissance semble
peu sensible & ce paramétre dans le domaine de température 330-680 K, domaine pour lequel on
n'observe pas de phénoméne de "growth breakaway”" pour les doses de neutrons atteintes. A partir de
cette demiére température, I'allongement devient plus conséquent pour les deux états métallurgiques
testés. Cette augmentation subite de la croissance, liée au "growth breakaway”, est expliquée par les
variations de volume qui deviennent non négligeables dans le domaine de température 680-750 K
(figure A1-2). Notons que des essais effectués a une température de 750 K montrent que la
croissance et les variations de volume ont tendance a diminuer & nouveau lorsque la température de
I'essai augmente. Ce demier point est & mettre en relation avec la probabilité de recombinaison de la
paire lacune-interstitiel qui croit avec la température et qui, par conséquent, freine la croissance.

D'autre part, des essais trés intéressants ont été effectués par le Risley Northem
Power Development Laboratories (Grande Bretagne) rebaptisé Northem Research Laboratories
(N.R.L.). Les résultats de ces essais, au cours desqueis on a changé la température d'irradiation
(figure A1-3), ont été publiés par A.Rogerson [1984]. Le matériau testé est un polycristal de zirconium
sous forme de t6le, contenant comme impuretés principales de l'oxygéne (200 ppm), du fer (170
ppm) et du carbone (260 ppm) ; les grains ont une forme équiaxiale et le facteur de Kearns dans la
direction de mesure est de 0.16.

Pour I'échantillon référencé ZL6, la température d'iradiation est passée de 553 a
353 K au début du stade stationnaire, alors que pour I'échantillon ZL7 on a fait varier la température
de 353 A 553 K au cours du transitoire. Plusieurs commentaires peuvent iliustrer les courbes
obtenues. Ainsi, le changement de température a des effets directs et spéctaculaires sur le
comportement en croissance sous irradiation du zirconium. Lorsque F'on abaisse la température,
I'allongement de I'éprouvette augmente trés rapidement jusqu'a atteindre des déformations du méme
ordre que celles mesurées quand l'essai est effectué de fagon isotherme & 353 K. De la méme
maniére, si I'on augmente la température de I'essai, le matériau se contracte et son comportement se
rapproche de celui de I'échantillon testé a 553 K.

Cependant, le matériau n'est pas insensible a son "passé sous irradiation” dans le
sens ol les courbes obtenues aprés le changement de température sont relativement différentes de
celles mesurées pendant un essai isotherme correspondant a la seconde température d'irradiation.
A.Rogerson explique cette différence de comportement par un changement sensible de
microstructure durant la premiére température d'irradiation qui empéche la comparaison directe des
courbes.

Toutefois, certains points observés aprés le changement de température ne sont
pas totalement éclaircis et ne peuvent étre imputés a la modification de la microstructure précitée
qu'avec beaucoup d'imagination. En effet, comment expliquer par exemple que la vitesse de
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croissance durant le stade stationnaire et aprés le changement de température, soit plus élevée pour
I'échantillon ZL6 (553 K —> 353 K) que pour I'échantillon testé 4 353 K ?

Al -1 -3 -2 - Polycristaux de zircaloy

Les effets de la température ont été principalement étudiés pour des zircaloy
recristallisé et laminé A froid ayant des coefficients de Keams et un traitement thermo-mécanique
équivalents [R.B.Adamson, 1977 et 1882], [R.A. Murgatroyd et A.Rogerson, 1984}, [J.Williams et al.,
1984), [R.P.Tucker et al., 1984], [V.Fidleris et al., 1986]. V.Fidleris distingue les trois stades de
croissance pour la caractérisation de l'influence de la température.

Au cours du stade transitoire, et pour des températures inférieures 4 600 K, on
constate que la croissance est d'autant plus élevée que la température est grande pour les deux états
métallurgiques testés. Cependant, on note que les variations avec la température sont relativement
faibles. Aprés 600 K, les deux états se distinguent: le matériau recristallisé voit sa "croissance
transitoire” diminuer alors que I'amplitude de la déformation du zircaloy laminé & froid continue a
croitre.

Lorsque I'on analyse la réponse du matériau aprés I'étape transitoire et durant le
stade statuonnalre les variations de vitesse de croissance en fonction de la température pour les
matériaux recristallisés et laminés 3 froid sont équivalentes. La vitesse de déformation du matériau
augmente légérement et de maniére linéaire jusqu'a environ 620 K puis s'accélére a partir de cette
température.

D'autre part, le phénoméne de "growth breakaway” apparait d'autant plus tét et avec
une vitesse de déformation d'autant plus grande que la température est élevée, [A.Rogerson,1988].
Cette demiére remarque est valable pour les matériaux recuits ou recristallisés qui sont les seuls pour
lesquels on dispose de suffisamment de données pour établir une telle corrélation.

Le N.R.L. a effectué des essais avec changement de température au cours de
l'irradiation sur des alliages laminé A froid et recuit de zircaloy-2 (1.53% d'étain, 0.14% de fer, 0.10%
de chrome et 0.05% de nickel) [A.Rogerson et R.A.Murgatroyd, 1979], [R.A.Murgatroyd et
A.Rogerson, 1983]. Les résultats qu'ils ont obtenus sont reportés sur les figures A1-4, A1-5, A1-6 et
A1-7 pour le matériau écroui et sur la figure A1-8 pour le matériau recuit. Les courbes obtenues
confirment certains faits notés pour les polycristaux de zirconium & savoir qu'un changement de
température de 553 3 353 K s'accompagne d'un transitoire rapide au cours duquel on passe a une
déformation de l'ordre de celle observée pour un échantillon irradié a une température constante de
353 K. Le phénomeéne inverse s'établit quand on passe de 353 4 553 K. On constate, comme pour le
zirconium, un décalage entre les courbes obtenues pour des essais standards isothermes et les
portions de courbes comespondant aux différents segments du cycle de température. Mais,
contrairement & ce qui est observé pour le zirconium "pur”, la vitesse de croissance aprés le
changement de température est cohérente avec celle mesurée a température fixe.

Al1-1-3-3- Conclusions

Nous retiendrons des essais effectués pour juger de linfluence de la température,
les faits suivants:

- Les trois stades de croissance (transitoire, stationnaire et "growth breakaway)
dépendent de la température. Cette dépendance est peu marquée pour des températures inférieures
4 600 K (resp. 680 K) pour les polycristaux de zircaloy (resp. zirconium) durant les deux premiers
stades de la croissance. Le phénoméne de "growth breakaway” apparait d'autant plus t6t que la
température est élevée. Il est probablement lié & des variations locales de volume rendues possible
par des modifications importantes de la microstructure initiale (paragraphes A1-2-3-1 et A1-2-3-3).

- La différence de comportement entre le zirconium "pur” et le zircaloy souligne,
bien que tous les paramétres métallurgiques ne soient pas parfaitement équivalents, I'importance de
la composition chimique de I'alliage de zirconium.

- Un changement de température T->T, au cours d'un essai de croissance sous
irradiation est suivi par un transitoire au cours duquel la déformation tend vers une vateur
correspondant a la déformation mesurée durant un essai effectué a une température T,.
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-2 m i idence s les chapitres | et

Nous présentons dans cette partie I'influence des trois paramétres qui nous ont semblé
nécessaires pour une bonne caractérisation des propriétés élastiques et thermiques des alliages de
Zirconium A savoir la texture cristallographique, la forme moyenne des grains constituant le polycristal
et P'écrouissage. En fait, il est bien connu que ces paramétres influent directement sur le
comportement anisotrope sous irradiation des alliages de zirconium. Aussi, nombre d'études ont été
menées pour quantifier Il'importance de ces trois facteurs pour les monocristaux et les polycristaux de
zirconium et les polycristaux de zircaloy.

Linfluence de la texture cristallographique est présentée pour des matériaux
recristallisés ou recuits. Nous verrons dans le paragraphe A1-2-2-3 que I'écrouissage introduisant des
effets particuliers, on ne peut comparer directement les matériaux recuits ou recristallisés avec ceux
qui sont é&crouis ou détendus. Notons que nous désignons par recuit des matériaux ayant subi un
demier traitement thermique a une température inférieure 3 800°C et pour lesquels, la recristallisation
n'est pas totale. Nous distinguerons par la suite, les matériaux recristallisés, recuits (annealed) et les

- matériaux détendus (stress relieved). dont la restauration n'est que partielle. D'un point de vue
physique, ces différents états se distinguent principalement par la forme des grains et par la densité
de dislocations.

A1-2-1-1- Polycristaux de zirconium

L'influence de la texture a été étudiée pour différentes températures d'irradiation
[R.H.Zee et al., 1987], [A.Rogerson, 1984)]. En réalité, on évoque la texture en termes de facteurs de
Keams de la figure de pébles (00.2) reproduisant la répartition des axes c. L'idée étant que,
connaissant le comportement du monocristal (contraction selon I'axe ¢ et allongement selon la
direction a), il suffit de déterminer l'orientation de I'axe ¢ de chacun des grains pour calculer, a I'aide
des expressions {l1-20} par exemple, le comportement moyen du polycristal.

Les résultats obtenus pour des températures de 353 et 553 K sont reportés sur les
figures A1-8 et A1-10 ol nous avons représenté, a partir des résultats publiés dans la littérature par
Zee et Rogerson, la déformation mesurée pour une fluence de 5x102% n/m2 en fonction des facteurs
de Keams dans la direction considérée. Les courbes montrent que I'on peut approximer de maniére
satisfaisante les courbes tracées par une caractéristique linéaire. Cette observation est également
valable pour des températures plus élevées et pour d'autres fluences.

1-2-1 - 2 - Polycristaux de zircalo

Les effets de la répartition de l'axe ¢ sur le comportement macroscopique en
croissance sous irradiation des alliages de zircaloy peuvent étre estimés a partir des travaux
effectués par différents auteurs sur des alliages recuits ou recristallisés [R.H.Zee et al., 1987],
[A.Rogerson, 1988], [A.Rogerson et R.A. Murgatroyd, 1983}, [R.A.Murgatroyd et A_Rogerson, 1983].

Nous avons reporté les résultats issus de la littérature (cf. auteurs précités) sur la
figure A1-11 pour une température de 330 K et une fluence de 5x102° /m2. Dans le cas du zircaloy,
il apparait également que la courbe représentant la déformation macroscopique en fonction du
facteur de Keamns peut étre représentée de maniére satisfaisante par une droite.

Les études menées pour cemer le rdle de la texture montre qu'il y a une relation
linéaire entre la croissance sous irradiation et le facteur de Keams de la FDP (00.2) dans une
direction donnée. D'autre part, si nous utilisons les expressions {lI-21} adaptées & la croissance sous
irradiation, nous pouvons calculer les constantes de croissance monocristalline comespondant a une
fluence de 5x1 n/me pour les deux matériaux testés et les différentes températures évoquées.
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Rappelons que les formules utilisées pour le caicul des constantes monocristallines,

foumnissent dans le cas de la dilatation thermique une approximation de bonne qualité. On obtient les
résultats suivants:

- & partir du comportement de polycristaux de zirconium a 353 K

814=1.23x10"3533=-2.9x10"3 Av‘!ao.ux1o-3
- & partir du comportement de polycristaux de zirconium a 553 K

614=1.31x10"3g33=-2.64x10"3 -Avl'——o.oz:u o3
- & partir du comportement de polycristaux de zircaloy a 330 K

£11=1.24x10"3633=-3.05x10"3 %’-—0.57;:1 o3

Ces résuitats, jugés réalistes, nous aménent a faire un certain nombre de
remarques concemant les matériaux recuits et recristallisés:

- La croissance des polycristaux de zirconium et de zircaloy peut étre vu, au niveau
de chaque grain, comme la conséquence d'un allongement selon I'axe a et d'une contraction selon
I'axe ¢, conformément aux mesures effectuées sur les monocristaux de zirconium.

- Comme nous l'avions signalé précédemment, la température n'a qu'une faible
incidence sur la croissance sous irradiation du zirconium (et du zircaloy) dans un domaine de
températures inférieures a 600 K.

- La croissance sous imadiation pour des fluences inférieures a 5x102% wm?2
s'effectue avec conservation du volume. Ceci a pour conséquence de valider la relation en 1-3F pour
les zirconium et les zircaloy recuits ou recristallisés.

- L'amplitude de la croissance 3 353 K est équivalente pour les polycristaux de
Zirconium et ceux de zircaloy.

- La déformation du monocristal isolé (sg=s11=2.4x104, s.=e33=-1.8x10%) est,
pour la méme fluence et la méme température, de 'ordre de dix fois plus faible que celle d'un grain
constituant le polycristal.

A1l-2-2-La forme moyenne des grains

Un des problémes principaux dans I'explication des phénoménes de croissance sous
irradiation, est de comprendre la contraction de I'axe c. On admet généralement que les interstitiels
ont tendance 3 se reloger dans le réseau en formant des "plans supplémentaires” paralléles aux plans
(10.0). Ce phénoméne est ressenti comme un allongement selon l'axe a.

En ce qui conceme les lacunes, Buckley supposait qu'elles avaient tendance a se
replacer sur les plans de base engendrant une contraction selon I'axe c. Cependant, les études au
M.E.T. d'échantillons irradiés 2 moins de 600 K ont démontré clairement que dans les matériaux
recuits ou recristallisés et pour des fluences inférieures a 5x1025 /m2, il n'y avait pas de dislocations
ou de B.D. de type <c>.

On a alors supposé que les lacunes avaient tendance a migrer vers les joints de grains
[R.A.Holt et E.F.lbrahim, 1979}, [E.F.lbrahim et R.A.Holt, 1980], [B.L.Adams et G.S.Clevinger,1980].
Cette interprétation permettrait d'expliquer la forte amplitude de croissance observée dans les
polycristaux comparée a celle mesurée pour les monocristaux. Forts de ces hypothéses, lbrahim et
Holt ont proposé la relation suivante pour quantifier les effets de la forme des grains, en supposant
par ailleurs qu'il n'y avait pas de changement de volume:

Ejoc1-fi-2A; {A1-1}

E; est la déformation macroscopique, f; le facteur de Keams dans la direction
considérée et A; un facteur de forme défini de la maniére suivante en considérant des grains
rectangulaires:

1 1 1
1

1
gcinee w2

dyq, dop, da3 représentent les dimensions du grain selon les directions
macroscopiques du matériau et dj la longueur du grain dans la direction considérée.
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La base physique de la théorie développée par Ibrahim et Holt est trés séduisante
méme si elle n'explique pas vraiment la contraction selon I'axe ¢ des monocristaux de zirconium.
Cependant, aucune campagne expérimentale n'a été menée pour verifier cette theorie. Cette carence
de données s'explique par le fait qu'il est difficile voire impossible d'obtenir des grains ayant une
forme non équiaxiale pour des matériaux recuits ou recristallisés et que seuls les matériaux fortement
é&crouis pourraient faire l'objet d'une telle étude. Or, nous allons voir que 'écrouissage a des effets
tout a fait particuliers sur la croissance sous iradiation, effets qui empéchent une étude séparée du
paramétre "forme”.

1-2-3-1'écrouj e
L'écrouissage et la texture sont les deux paramétres qui ont probablement été le plus
étudiés dans le domaine de la croissance sous irradiation des alliages de zirconium. En fait, nous
désignons par écrouissage le fruit de toute déformation mécanique voire thermique ayant pour

conséquence d'augmenter la densité de défauts micostructuraux ou d'engendrer la création de
contraintes résiduelles.

A1 -2 -3 -1 - Monocristaux de zirconium

Une étude trds judicieuse a 6té menée pour cemer le comportement de
monocristaux de zirconium déformés de 18% par laminage et de 5% par traction [R.H.Zee, 1987].

A1-2-3-1 -1 - Monocristaux déformés par traction

Attardons nous en premier lieu sur le cas des monocristaux déformés de 5% par
traction. Un Monocristal Orienté Selon I'axe <a> et référencé X (M.O.S.A. X) a éte tractionné a
température ambiante (300 K) alors qu'un cristal orienté selon ['axe <c> et référencé XV (M.O.S.C.
XV) a été déformé A 973 K. L'étude de la microstructure avant déformation révéle la présence de
dislocations de type <a> pour le MOSA et de dislocations de type <c> pour le MOSC. Aprés
déformation et avant irradiation, le MOSA et le MOSC contiennent des dislocations de type <a> (de
I'ordre de 1012 m"2 pour le MOSA) et de type <c>. Signalons qu'en réalité, les différents MOSA et
MOSC utilisés dans I'étude de Zee, n'ont qu'une orientation imparfaite, proche des axes <a> et <c>
(voir figure A1-14).

L'allure des courbes reportées sur la figure A1-12, nous permet de faire les
remarques importantes. La déformation par traction du MOSA a température ambiante se traduit par
une atténuation en valeur absolue de la croissance sous irradiation du cristal. En fait, le cristal a
tendance a se contracter légérement

Ce comportement original témoigne sans doute de la présence de contraintes
résiduelles dans le matériau. Si I'on se référe au comportement observé en dilatation thermique pour
les matériaux tractionnés, on peut penser que les contraintes résiduelles sont des contraintes de
compression qui au moment ol elles se relachent, engendrent une déformation négative. De plus, la
somme de la déformation propre due a la croissance sous irradiation et de la déformation due a la
relaxation est négative pour les fluences étudiées. Il aurait été intéressant de poursuivre I'essai au-
dela de 3x1025 n/m? afin de savoir si pour des doses neutroniques plus élevées et aprés relaxation
compléte des contraintes, la déformation redevenait positive.

D'autre part, la déformation préalable du MOSC n'a qu'une faible incidence sur
la croissance sous imradiation & 353 K. Ceci s'explique par la température a laquelle s'est effectué
I'essai de traction: 973 K. A cette température, il est probable que I'accomodation des déformations
ne nécessite pas la création de contraintes intemes.

1-2-3-1 -2 - Monocristaux déform r lamin

En ce qui concerne les matériaux déformés par laminage, plusieurs échantillons
ont 6té iradiés A 353 K se distinguant par leur traitement thermique aprés déformation et avant
irradiation. Les éprouvettes référencées Xl (MOSA) et XIV (MOSC) ont été déformées de 18%, les
éprouvettes Xil et Xlll (taillées toutes deux dans un MOSA) ont été déformées puis soumises
respectivement a un traitement thermique d'une heure a 823 K et d'une heure & 673 K. Les
microstructures avant irradiation ont été caractérisées par M.E.T. (voir tableau A1-1). Notons que
dans ce tableau, Zee a reporté la valeur du facteur de Keams selon la direction de mesure. On peut
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s'étonner de la faible valeur de ce coefficient pour le monocristal orienté avant la déformation selon
I'axe c. Cependant, il faut &tre conscient de la forte déformation imposée au matériau, illustrée d'une
part par la formation de macles et de dislocations dont le nombre est augmenté de deux ordres de
grandeur et d'autre part, par une modification compléte de l'orientation du "monocristal® notamment
dans le cas du MOSC.

Echantillon Nature du Mode de déformation Microstructure avant
monocristal jrradiation
X <a> tractionné de 5% a 300K | disloc. <a> (2x1074m"<)
monocristal
Xl <a> laminé de 18% & 300K disloc. <a> et <c+a>
(1.1x1014 m3)
F=0.173
X <a> laminé de 18% disloc. <a> et <c+a>
détendu 1h a 823K (2x1013 m-2)
présence de macles et
joints de grains
Fi=0.171
Xl , <a> laminé de 18% disloc. <a> et <c+a>
détendu 1h 3 673K (2x1013 m2)
présence de macles
(10.2)
X\v <c> laminé 18% a 300K idem X|
Fi=0.159
XV <c> tracté 5% a 973K disloc. <a>
monocristal

Tableau A1-1: Microstructure avant irradiation des *monocristaux”

Plusieurs commentaires s'imposent a la vue de ces essais (figure A1-13):

- On note pour l'ensemble des échantillons I'absence de transitoire. La
croissance se fait de maniére quasiment linéaire.

- La croissance sous irradiation mesurée dans le cas des monocristaux déformés
de 18% par laminage est la plus forte croissance jamais observée dans le cas des zirconium. Ainsi, la

- vitesse de croissance de I'éprouvette X| est de deux ordres de grandeur supérieure a celle observee

pour un zircaloy-2 laminé de 25%... G.J.C. Carpenter [1988] attribuait cette croissance hors norme a
la présence de joints de macles orientés qui constitueraient un site privilégié pour les lacunes et ala
présence de dislocations de type <a> et <c> en relativement forte concentration.

- Le traitement thermique aprés déformation a pour conséquence de réduire
considérablement I'amplitude et la vitesse de croissance. Le recuit, qui élimine plus de 80% des
dislocations existantes sans modifier la densité de macles, réduit 'amplitude de la déformation de
85%. Ceci semble montrer qu'en réalité les joints de macle n'ont qu'une faible influence sur la vitesse
de croissance sous irradiation. De plus, on remarque, contrairement a ce que l'on pouvait attendre de
maniére intuitive, que la croissance est plus élevée quand le recuit est effectué a 823 K au lieu de
673 K. En fait, '6tude de la microstructure révele la présence de grains recristallisés, d’'un micron de
diamétre, au sein de I'éprouvette XlI, grains qui sont inéxistants pour I'éprouvette XIli. La création de
joints de grain pourrait expliquer la croissance pius grande de I'éprouvette recuite 4823 K.

A1-2-3-1-3-Conclusions

Les essais réalisés sur des monocristaux sont un outil précieux pour la
compréhension des phénomeénes liés a la croissance sous irradiation. Cependant, s'ils donnent des
éléments de réponse concemant le role de certains défauts cristallographiques au cours de la
déformation, ils souldvent également quelques questions.
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Zee a mis en valeur des faits importants concemant les mécanismes de
déformation:

- La croissance sous imradiation des monocristaux, dont on sait gqu'elle est
nettement inférieure a celle des polycristaux de zirconium, peut étre trés largement augmentée par
introduction de dislocations.

- Il peut y avoir relaxation de contraintes résiduelles au cours de lirradiation.
Ceci est mis en évidence par I'étude d'un monocristal de zirconium tractionné de 5% dans la direction
de mesure. Lorsque le taux de déformation précédant I'essai d'iradiation est important, il semblerait
que la relaxation des contraintes intervienne dans des proportions moindres.

- Les dislocations ou B.D. de type <a> contrflent largement la vitesse et
I'amplitude de déformation du matériau.

Il apparait donc que I'écrouissage des monocristaux de zirconium introduise des
mécanismes de croissance qui peuvent étre coopératifs ou antagonistes. D'une part, la relaxation des
contraintes résiduelles participe a la croissance selon un processus fonction du type de déformation
imposée au matériau avant irradiation. D'autre part, l'introduction de dislocations ou de B.D. de type
<a> a pour conséquence d'augmenter la vitesse et I'amplitude de la déformation.

-2-3-2- Polycri ircalo

L'influence d'une prédéformation mécanique sur le comportement en croissance
sous irradiation des polycristaux, a été principalement étudiée pour le zircaloy-2. On distingue le
comportement des matériaux faiblement écrouis (déformation inférieure & 5%) et le comportement
des zircaloy-2 ayant subi une déformation importante.

A1-2-3-2-1 - Zircaloy-2 faiblement écrouis

Il est couramment admis que pour les matériaux faiblement écrouis (modification
minime de la texture), la croissance sous irradiation est en partie contrdlée par la relaxation des
contraintes résiduelles [R.A.Hoit, A.R.Causey, 1987], [A.Rogerson, 1988], [V.Fidleris et al., 1987],
[G.J.C.Carpenter et al.,1988]. Deux campagnes d'essais ont été menées sur des polycristaux
déformés de zircaloy-2 dont les résultats ont été présentés par V.Fidleris [1987] et A.Rogerson
[1988].

V. Fidleris a étudié des matériaux déformés de 1.5% par traction uniaxiale et par
laminage (voir figure A1-15). Cet auteur a comparé le comportement en croissance sous irradiation a
330 K des matériaux déformés avec celui du matériau recristallisé (référencé 199-K). |l s'avére que la
prédéformation imposée par laminage au matériau inverse le sens de croissance. En ce qui conceme
I'éprouvette déformée par traction, on arrive aux mémes conclusions & savoir que 'on passe d'une
déformation positive dans la direction de laminage pour le matériau recristallisé & une contraction
pour le matériau déformé.

Si I'on attribue la spécificité de I'allure des courbes a la relaxation de contraintes
résiduelles pendant I'essai d'irradiation, on explique aisément et intuitivement (nous ne disposons pas
des valeurs de contraintes résiduelles mesurées) le sens de croissance excepté pour la direction
transverse du matériau déformé par laminage. En effet, si I'on se référe aux essais de dilatation
thermique sur les matériaux bruts de laminage (paragraphe II-3-3-4-1), on pouvait s'attendre a ce que
les contraintes résiduelles dans la direction transverse engendrassent une contraction du matériau.
Toutefois, il est hasardeux et dangereux de se risquer a interpréter ce genre de comportement sans
avoir la moindre idée de la valeur des contraintes résiduelles existant dans le matériau aprés
déformation. D'autre part, on constate pour I'échantillon prélevé dans la direction longue et déformé
par laminage, que la croissance redevient positive a partir d'une fluence de l'ordre de 7x1025 n/m<.
Ceci montre qu'a partir d'une certaine quantité de contraintes relaxées, une croissance normale prend
place dont la part est supérieure a celle induite par la relaxation.

Le Laboratoire Nucléaire de Chalk River (LN.C.R.) a également étudié
l'influence d'un traitement de détentionnement (50 heures & 500°C) postérieur a la déformation et
antérieur a lirradiation. Ce traitement thermique a pour conséquence de réduire les contraintes
résiduelles dans le matériau. Ceci se traduit tout naturellement au niveau du comportement sous
irradiation du matériau, par une réduction de la déformation induite par la relaxation des contraintes
résiduelles et un retour 3 la normale (état recristallisé). Ce retour a la normale n'est que partiel, ce qui
nous laisse présager que le traitement de détentionnement adopté n'est pas suffisant pour éliminer
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les contraintes existant dans le matériau aprés déformation. Cette remarque se confirme par les
mesures de taux de dislocations effectuées par V.Fidleris et al. (1987) reportées sur la figure A1-16
ol l'on constate que le comportement de I'état baptisé détendu est plus proche de celui de ['état
écroui que de celui de ['état recristallisé.

A.Rogerson [1988] s'est penché sur le comportement du zircaloy-2 déformé par
laminage (0.75 et 2%) pour deux températures distinctes: 353 K (figure A1-17) et 553 K (figure A1-
18). Il ne s'est intéressé qu'a la direction_de laminage et les essais ont été poursuivis jusqu'a des
fluences relativement faibles (<1 3 2x1025 n/m?2). Conformément a ce qu'a observé V.Fidleris, la
croissance sous irradiation du zircaloy-2 est fortement influencée par la prédéformation imposée au
matériau.

On remamque A 353K, aprés un léger transitoire ol la dimension longue de
I'éprouvette va en croissant, une contraction du matériau pour des fluences supérieures 3 2x1
n/m2. Cette contraction, systématiquement précédée d'un “transitoire positif*, semble logiquement
augmenter avec I'amplitude de la prédéformation. Si I'on effectue un traitement de détentionnement
(traitement de détentionnement !! + 2 heures a 510°C, seules informations dont on dispose) avant
d'introduire I'éprouvette en pile, le comportement du matériau tend vers celui observé pour le
matériau recristallisé.. Notons qu'une comparaison directe .avec les résuitats présentés par.V.Fidleris
est périlleuse non seulement parce que la température d'iradiation n'est pas la méme mais aussi et
surtout parce que la texture des deux matériaux testés est différente.

A 553 K, limportance de la prédéformation est encore plus marquée. Les
éprouvettes déformées de 0.75 et 2% ont une croissance négative durant tout I'essai. De plus, on
constate que la déformation mesurée tend vers celle enregistrée au cours des traitements thermiques
de relaxation. D'autre part, il semblerait 12 encore que le traitement thermique de détentionnement ne
permette d'éliminer qu'une partie des contraintes résiduelles présentes aprés la déformation.

Il est indéniable qu'une déformation plastique précédant I'essai de croissance
d'un zircaloy-2, a une influence directe sur le comportement sous irradiation du matériau. Ce
comportement spécifique est fonction du type de sollicitation imposée au matériau, du taux
d'écrouissage et de la température d'irradiation.

Tous les auteurs attribuent ce comportement a la présence de contraintes
résiduelles qui se reldchent pendant I'essai. R.A Holt et A.R. Causey [1987] ont tenté de modéliser
linfluence des contraintes résiduelles sur la croissance sous irradiation dans le cas d'une
prédéformation par traction uniaxiale. Les résultats qu'ils ont obtenus grace a leur modéle semi-
empirique sont en accord avec les valeurs expérimentales.

Al1-2-3-2-2 - Fort écrouissage

Le L.N.C.R. a étudié le comportement de zircaloy ayant subi des déformations
par laminage comprises entre 0.25 et 25.7% (figure A1-19 et tableau A1-2). Les mesures effectuées
jusqu'a des fluences importantes (1.4x1025 n/m2) et pour une température de 330 K, ont amené V.
Fidleris et al. [1987] A faire plusieurs remarques dont les interprétations sont plus ou moins
convaincantes.

taille des Facteurs de Keams densité de
grains (um) Fy Fy Fp dislocations (x1014m-2)

recristallisé 31 0.07 0.40 0.53 0.24
C.W.0.25% 25 0.06 0.39 0.56 0.76
C.W. 0.25% détendu 27 0.05 0.40 0.55 0.17
C.W. 1.5% 28 0.06 0.39 0.58 1.70
C.W. 1.5% détendu 28 0.08 0.37 0.57 0.44
C.W.3.3% 36 0.05 0.38 0.57 2.08
C.W. 3.3% détendu 32 0.05 0.38 0.57 1.21
C.W. 12.3% 36 0.05 0.33 0.62 5.44
C.W. 12.3% détendu 39 0.05 0.30 0.65 1.39
C.W.25.7% 29 0.06 0.30 0.64 6.08
C.W. 25.7% détendu 29 0.05 0.30 0.65 3.4

Tableau A1-2; Quelques caractéristiques métallurgiques des matériaux déformés
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A partir d'une certaine valeur de la prédéformation, la part de la déformation
engendrée par la relaxation des contraintes résiduelles devient négligeable par rapport a la
déformation totale. Celle-ci semble étre alors contrliée par la densité croissante de dislocations.
Fidleris suppose que la valeur des contraintes résiduelles ne peut dépasser un certain seuil et qu'elle
est donc constante pour des prédéformations supérieures 3 une certaine limite qui reste a définir.
Cette limite serait, dans le cas présent, comprise entre 3.3% et 12.3% (Fidleris I'évalue a 5%).

A partir de cette prédéformation limite, la croissance sous irradiation de
I'éprouvette déformée est une fonction linéaire de la fluence (il n'y a pas de saturation de la
croissance). L'amplitude et la vitesse de la croissance sont d'autant plus élevées que la
prédéformation est importante. Ceci est bien entendu a metire en relation avec la densité croissante
de dislocations, de type <a> principalement. Adamson [1977] a effectué une comélation entre d'une
part I'amplitude de la déformation a 555 K et 616 K, pour des fluences de I'ordre de 1.5x102% /m? et
d'autre part, le taux de prédéformation. Il a formalisé les résultats de cette comélation sous la forme
suivante: '

ExGy+MC | {A1-3}

- B correspond 3 la valeur de la. déformation, G, désigne la croissance du
matériau recristallisé, C est le taux de déformation imprimé au matériau et M une constante
(M=1.5x10-3 a 616 K, M=2x10"3 a 553 K). Notons que dans cette relation, on ne tient pas compte
d'une éventuelle anisotropie de comportement due 3 I'écrouissage.

D'autre part, le traitement de détentionnement (1 heure a 500°C) a pour
conséquence de réduire légérement les effets de I'écrouissage. Nous avons vu que pour une faible
déformation, la relaxation des contraintes résiduelles intervenait dans une moindre mesure sur la
croissance aprés traitement thermique. Dans le cas d'un écrouissage plus important, le traitement de
recuit, qui réduit la densité de dislocations, se traduit par une diminution faible mais significative de la
vitesse de croissance sous irradiation. Holt [1979] a établi une comélation entre I'amplitude de la
croissance sous irradiation pendant le stade stationnaire et la densité de dislocations p. Il a estimé
que ces deux grandeurs étaient fonction I'une de 'autre:

Becp0-82 {A1-4)
Al -2-3-3-Conclusions

Les essais effectués sur les matériaux écrouis montrent toute I'importance d'une
prédéformation sur le comportement des éprouvettes de zirconium et de zircaloy. Ainsi, la
déformation du matériau a deux conséquences non indépendantes, mais que nous distinguons dans
un souci de clarté:

- La création de contraintes résiduelles.

- La muitiplication des dislocations principalement de type <a>. Rappelons qu'il est
généralement admis que le systéme de glissement le plus actif dans les alliages de zirconium est le
"systéme prismatique" {10.0} <-12.0> [H.Demars, 1963], [D.Charquet, 1987].

La relaxation des contraintes résiduelles va induire une déformation dont I'amplitude
et le sens sont fonction du type de sollicitation. Cette relaxation est rendue possible par l'irradiation
qui favorise les phénoménes de microfluage. Cette composante de la croissance sous irradiation peut
étre positive ou négative [R.A. Holt, 1988]. Il est nécessaire, pour confirmer linfluence de cette
relaxation, d'étre en mesure d'évaluer de maniére suffisamment fine le tenseur des contraintes
résiduelles moyennes présentes avant irradiation.

La multiplication des dislocations a pour effet d'augmenter de maniére considérable
la croissance du matériau. Ceci est vérifié aussi bien pour les monocristaux de zirconium que pour
les polycristaux de zircaloy-2. V. Fidleris [1987] explique ce comportement en supposant que les
nombreuses dislocations de type <a> créées au cours de la déformation sont des piéges pour les
particules (interstitiels probablement) produites pendant l'irradiation. Il suppose alors que lorsque
I'écrouissage est relativement important (taux de dislocations élevé), la part de déformation induite
par la relaxation des contraintes résiduelles devient négligeable. Fidleris sous-entend dans cette
hypothése que les contraintes résiduelles ne peuvent excéder une certaine valeur limite et que par
conséquent, la déformation qu'elles induisent par relaxation est elle aussi limitée. Notons qu'a notre
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connaissance, aucune étude visant a connattre les effets d'un “fort” écrouissage sur l"anisotropie de
croissance sous irradiation, n'a 6té menée.

Les hypothéses avancées ci-dessus sont cohérentes avec les essais effectués sur
des échantillons déformés puis soumis a un “traitement de détentionnement®. Celui-ci a pour effet de
réduire, sans les annihiler, les effets de la prédéformation. Aussi, le comportement du matériau apras
traitement thermique se rapproche de celui du matériau recristallisé.

Il est difficile de savoir, d'un point de vue microstructural, ce qui se passe dans les
matériaux écrouis, au cours de [iradiation. En effet, il est délicat de faire la différence, lors des
observations microscopiques, entre la microstructure de départ et les modifications de cette demiére
au cours de liradiation. Aussi, on ignore par exemple si les fortes croissances mesurées pour les
matériaux fortement écrouis sont dues a la présence ou a la création de B.D. & composante <c>. ||
est également délicat de déterminer, pour les matériaux écrouis, la nature interstitielle ou lacunaire et
la densité des B.D. de type <a> créées au cours de ['irradiation.

D'autre part, nous avons également signalé la croissance record du monocristal de
zirconium déformé de 18% par laminage, croissance largement supérieure a celle d'un polycristal de
..zircaloy-2 .déformé de .25.7%. Nous vermons qu'une explication possible de ce phénoméne est la
présence d'étain dans le zircaloy-2 (paragraphe A1-2-3-2). En effet, il semblerait que I'étain soit un
pidge a défauts (probablement des lacunes) qui, en facilitant la recombinaison des paires de Frenkel,
réduit la vitesse de croissance du matériau.

Enfin, des essais ont été effectués & 330 K sur deux échantillons de zircaloy-2 se
différenciant par leur demier traitement thermique [V. Fidleris et al., 1985]. Le premier, référencé
199-K, a été recristallisé & 800°C puis refroidi lentement alors que le second, référencé 199-V, a été
traité en phase p 3 1020°C et refroidi rapidement (probablement quelques centaines de degrés par
seconde), ce demier traitement ayant pour objet d'introduire dans le matériau des contraintes
d'origine thermique. Les deux échantillons se distinguent par leur texture (Fj=0.082, F=0.398 et
F=0.540 pour 199-K, F|=0.259, F;=0.461 et F,=0.287 pour 199-V) mais aussi et principalement par
la présence ou non de contraintes résiduelles. Celles-ci semblent se relaxer pendant lirradiation (voir
figure A1-20) a partir de 1025 n/m?2 en imposant une vitesse de déformation négative a I'éprouvette
199-V jusqu'a la fin de l'essai.

A1 - 3 - Autres paramétres

Nous ne désignons pas par "autres paramétres” des parameétres qui ont une importance
secondaire. Au contraire, nous allons voir que la taille du grain et la composition chimique peuvent
avoir une influence prépondérante sur le comportement en croissance sous irradiation. Cependant, il
est difficile de cemer avec précision ou de quantifier les effets de ces paramétres dont on sait que
leurs effets ne sont pas systématiques.

A1-3-1 - La taille des grains

La encore, peu d'études ciblées ont été menées pour caractériser l'influence de la taille
des grains. Pourtant, nombre de théories adopte I'hypothése que les joints de grains constituent des
pidges a lacunes [R.A.Hoit et E.F.lbrahim, 1979], [E.F.lbrahim et R.A.Holt, 1980], [B.L.Adams et
G.S.Clevinger, 1980}, [D.Fainstein-Pedraza et al., 1978], [A.J.Pedraza et D.Fainstein-Pedraza, 1980]
et que par conséquent la densité de joints, liée 4 la taille des grains, intervient de maniére essentielle
sur les propriétés sous irradiation des alliages de zirconium.

A.Rogerson [1984] a réuni différents résultats d'essais de croissance dans l'optique de
comréler la déformation sous irradiation et la taille des grains pour des polycristaux de zirconium.
L'auteur précité a essayé de cemer linfluence de ce paramétre a 353 et 553 K, en maintenant
d’autres grandeurs constantes (tableau A1-3).
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Matériau | Facteur de Keams | Taille des grains | Forme des grains | Densité de dislocations
Al 0.16 40 pm équiaxe <10'9 m<
Bl 0.16 5 um " <109 m"<
Cl 0.30 75 pm " 1079 m™<
At 0.40 40 um * <109 m<
Bt 0.40 5 pm " <109 m-<
Tableau A1-3: Polycristaux de zirconium utilisés dans I'étude de Rogerson [1984]

Les courbes comrespondant aux deux températures étudiées sont reportées sur les
figures A1-21 et A1-22. |l apparait nettement qu‘'a 353 K, linfluence de la taille des grains est faible
pendant le transitoire et quasiment inexistante au cours du stade stationnaire. Notons, que la
différence de comportement entre Al et Bl d'une part et Cl d'autre part, est & mettre en relation avec
la différence de texture entre ces matériaux (le facteur de Kearmns étant de 0.16 pour Al et Bl contre
0.30 pour CI). A 553 K, les conclusions sont les mémes en ce qui conceme le stade stationnaire. Par
contre, il semblerait que la phase transitoire dépende largement de la taille moyenne des grains. En
effet, I'amplitude et la durée du stade primaire sont d'autant plus grandes que le grain est petit.

Les conclusions de A. Rogerson sont en accord avec les résultats de C.D. Cann [1986]
obtenus a des températures plus élevées (647 & 686 K). Celui-ci a montré qu'il y avait une forte
dépendance entre la croissance durant le transitoire et la taille des grains. De plus, il a constaté que
pour des fluences plus grandes, la vitesse de croissance sous irradiation était identique quelle que
soit la taille des grains. C.D.Cann a également insisté sur le fait qu'a partir d'un certain diamétre
(supérieur & 50 um), le matériau devenait insensible a la taille du grain. Lorsque I'on atteint la
dimension critique précitée, I'amplitude de la déformation devient comparable a celle mesurée dans
le cas des monocristaux de zirconium non déformés.

M. Griffiths [1988], conscient de l'importance que I'on attribuait aux joints de grains, a
entrepris une étude au M.E.T. sur des matériaux irradiés (zirconium et zircaloy-2) dans le réacteur
EBR-Il & des températures de I'ordre de 700 K. L'analyse de la distribution et de la nature lacunaire
ou interstitielle des B.D. a montré que les zones voisines des joints de grains se caractérisaient par la
présence exclusive de B.D. lacunaires. Il apparait également des B.D. & composante <c> a l'intérieur
des joints de grains, indiquant d'aprés M.Griffiths, que les joints de grains ne constituent pas
forcément des piéges a lacunes.

D'autre part, il semble se former des amas de lacunes prés de certains joints de grains.
Griffiths suppose, d'aprés les mesures qui ont été effectuées, que la formation préférentielle d'amas
de lacunes (cavités ou "void clusters”) est fonction de la désorientation entre grains. Ces cavités se
trouvent également 2 I'intérieur du grain, prés des précipités, voire liés & ceux-ci (voir paragraphe A1-
2-3-3). La densité d'amas de lacunes est plus élevée dans le zirconium que dans le zircaloy-2. Ceci
est attribué au fait que le zircaloy-2 irradié contient des B.D. lacunaires & composante <c> qui en se
formant ou en grossissant absorbent également des lacunes, phénomeéne entrant en compétition
avec la formation de cavités.

D'un point de vue expérimental, l'observation des B.D. au niveau des joints de grains et
a fortiori la détermination de leur vecteur de Burgers est longue, délicate et difficile. Si I'on passe
outre les difficultés expérimentales auxquelles a été confronté M. Griffiths, ses observations sur les
mécanismes de croissance sous irradiation sont fort importantes. D'une part, I'absence de B.D.
interstitielles aux abords des joints de grains montre que ceux-ci pourraient constituer des piéges a
interstitiels, contrairement a ce que I'on pensait. Cependant, la cohérence des théories développées
jusqu'a présent s'explique par la formation préférentielle de cavités prés des joints et des sous-joints
de grains ; la formation d'amas de lacunes au voisinage des joints ayant les mémes conséquences
que la migration de lacunes vers les limites intergranulaires. D'autre part, I'auteur précité a mis en
valeur le fait que la largeur de la zone désertée par les B.D. interstitielles pouvait étre fonction de la
désorientation entre grains, paramétre supplémentaire a prendre en compte pour la caractérisation
des phénomeénes de croissance. Enfin, il est & noter que la présence et la répartition des précipités
peuvent avoir une influence non négligeable dans le sens ou’leur présence faciliterait la formation
d'amas de lacunes.
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A1l - 3 - 2 - Composition chimiqu

Nous allons a présent nous pencher sur l'influence de deux éléments chimiques (I'étain
et le niobium) sur le comportement en croissance sous irradiatiation du zirconium. Nous avons choisi
ces deux éléments non pas parce qulils nous paraissent primordiaux, mais parce que ce sont
quasiment les seuls qui ont été étudiés individuellement. :

Al-3-2-1-Ftain

A. Rogerson et R.H. Zee [1988] ont mené une étude sur deux alliages de zirconium
recuits ayant différents taux d'étain (0.13% et 1.50%). Les mesures ont été effectuées dans la
direction longue (facteur de Keams F=0.05) pour deux températures: 353 et 553 K.

Les résultats, reportés sur les figures A1-23 et A1-24, sont comparés & ceux
obtenus dans les mémes conditions pour des polycristaux de zirconium (présence d'étain a I'état de
traces) et pour des polycristaux de zircaloy-2 (ayant une teneur en étain de l'ordre de 1.5%).

On constate en premier lieu sur les figures, que la déformation du Zr-0.1% Sn est
..plus importante que.celle du Zr-1.5% Sn a.353 K. Cette tendance s'inverse 4 553 K puisque le Zr-
1.5% Sn croit plus que le Zr-0.1% Sn. A. Rogerson et R.H Zee expliquent en partie ce comportement
en supposant que I'étain a pour effet de capturer des lacunes & 353 K. Sa présence augmente, en
bloquant des lacunes a I'intérieur du grain, la probabilité de recombinaison des paires de Frenkel et
neutralise les effets de lirradiation pendant le stade stationnaire. Cette interprétation est également
invoquée pour expliquer la forte amplitude de croissance du zircaloy-2 et du Zr-1.5% Sn durant le
transitoire. En effet, on adopte I'hypothése que les amas de lacunes croissent trés rapidement autour
des atomes d'étain, entrainant un changement de volume, jusqu'a atteindre une taille critique a partir
de laquelle les recombinaisons prédominent. D'autre part, on suppose que l'augmentation de la
température a pour effet de diminuer la section de capture des lacunes de I'étain et 1a recombinaison
est alors moins forte. Ces différentes hypothéses n'expliquent cependant pas la croissance moins
forte du Zr-0.1% Sn comparée a celle du Zr-1.5% Sn a 553 K...

Les déformations enregistrées pour le zircaloy-2 et le Zr-1.5% Sn a 353 K d'une
part, et pour le zirconium et le Zr-0.1% Sn a 353 et 553 K d'autre part, sont proches. Ceci pourrait
nous laisser sous-entendre qu'a taux d'étain équivalent, la croissance des alliages de zirconium est
comparable. Cependant, les courbes représentant la croissance sous irradiation du Zr-1,5% Sn et
celle du zircaloy-2 & 553 K sont totalement distinctes. Les deux auteurs précédemment cités,
attribuent cet écart A la présence de certains éléments d'alliage dans le zircaloy-2 (Cr, Fe, Ni...)
absents dans le Zr-1.5% Sn. L'un (ou plusieurs) de ces éléments pourrait jouer, a 553 K, un rble
similaire a celui de I'étain 3 353 K, & savoir qu'il constituerait des piéges a lacunes. Ceci expliquerait
alors la croissance plus faible du zircaloy-2 a 553 K par rapport & celle du Zr-1.5% Sn.

D'autre part, on constate que la vitesse de croissance du Zr-0.1% Sn est nettement
plus élevée que celle du zirconium aussi bien & 353 qu'a 553 K. Ceci montre qu'un faible taux d'étain
peut chan_ger considérablement le comportement sous irradiation des alliages de zirconium.

. De la méme maniére, on peut se rendre compte pour le Zr-1.5% Sn, que la valeur
de la fluence (5x1025 n.m2) a partir de laquelle apparait le troisiéme stade ("growth breakaway") est
indépendante de la température d'irradiation, contrairement a ce que I'on observe pour le Zircaloy-2.
A. Rogerson suppose donc que I'étain favorise le phénoméne de growth breakaway alors que des
éléments tels que le fer, le nickel ou le chrome retardent voire empéchent I'apparition de ce stade.

L'étude des alliages de zirconium-étain est fort intéressante car elle permet de
mieux cemer le rdle en croissance sous irradiation de I'étain. Cependant, les résultats obtenus pour le
Zr1.5% Sn et Zr0.1% Sn, s'ils permettent de répondre 2 certaines questions, soulévent quelques
probldmes. A. Rogerson et R.H. Zee ont tenté de résoudre un certain nombre de ces problémes en
avangant des arguments plus ou moins convaincants. En fait, cette étude souligne une fois de plus
les difficultés liées & l'interprétation des mécanismes souvent complexes de croissance sous
irradiation.

=3-2-2- Niobi

Les études sur le niobium concement l'alliage Zr-2.5% Nb utilisé dans les réacteurs
de conception canadienne (CANDU). Les essais sont réalisés sur des tubes. Nous exposons a titre
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d'exemple les travaux de A. Rogerson et de R.A. Murgatroyd [1979] traitant de liradiation & 353 K
d'un alliage recuit et ceux de R.G. Fleck et al. [1988] menés dans le réacteur Dido & AERE Harwell
sur un alliage transformé 2 froid (détendu ou non) irradié a 553, 583 et 623 K.

A1-3-2-2-1-irmadiation 8 353 K

A 353 K, Iradiation du Zr-2.5% Nb recuit, constitué de grains cylindriques de 1
um de diamétre et de 6 pm de longueur, est caractérisée par un court transitoire suivi d’'un long stade
stationnaire. La croissance est positive dans la direction axiale du tube (Fj=0.03) et négative dans la
direction transverse (Fy=0.59). L'anisotropie constatée est en assez bon accord avec la loi en 1-3F
(voir figure A1-25) puisque si l'on utilise les expressions {ll-21} pour calculer les constantes de
croissance monocristallines correspondant a une fluence de 4x1 n/m2, on obtient des résultats
supérieurs mais comparables & ceux obtenus pour le zirconium et le zircaloy, montrant que la
variation de volume est relativement faible.

£14=1.74x10°3 633=-2.91x10-3 Av—v—o.57x1 03

- Notonstoutefois que-la croissance:de cet alliage ne sature pas aussi rapidement
que celle du zircaloy, la vitesse de croissance aprés 4x1024 /m< reste importante. Cependant, A.
Rogerson évoque les mémes mécanismes de déformation pour le Zr-2.5% Nb que pour le zircaloy-2
A savoir création de B.D. interstitielles ou d'amas d'interstitiels accompagnée d'une migration des
lacunes aux joints de grains.

Signalons que le modéle proposé par R.A. Holt et E.F. lbrahim [1979], tenant
compte de la forme des grains, permet d'interpréter les courbes A1-31. En effet, la croissance
négative sens travers, qui est plus importante que ce a quoi on pouvait s'attendre avec la loi en 1-3F,
peut étre expliquée par une dimension du grain plus faible dans cette direction entrainant une
migration des lacunes plus aisée vers les joints de grain. Mais le modéle précité ne permet pas de
quantifier I'anisotropie de la déformation mesurée.

A1-3-2-2-2- Iradiation & 553, 583 et 623 K

L'étude de R.G. Fleck et al. met en évidence un certain nombre de faits
intéressants. L'auteur a étudié deux états métallurgiques (C et M) dont la composition chimique, la
 taille et la forme des grains, les facteurs de Keams et la gamme de fabrication différent (voir tableau

A1-4, A1-5 et A1-6).

élément chimique spécification alliage C alliage M
niobium 2.4-2.8% 2.5-2.7% 2.71%
oxygéne (ppm) 900-1300 1100-1300 1330
azote (ppm) 65 max <55 30
hydrogéne (ppm) 20 max <16 9

Tableau A1-4; Composition chimique des alliages de Zr-2.5% Nb étudiés par R.G. Fleck

taille des grains facteurs de Keams

d ds dn Fy Fy Fn

alliage M 5.0 um 1.0 um 0.25 um 0.032 0.559 0.4
alliage C 6.0 um 1.2 ym 0.31 um 0.041 0.616 0.347

Tableau A1-5; Taille des grains et facteurs de Keams pour les alliages C et M
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| fusion |
{
l forslege ]
ALLIAGE C GEM
| traitement f |
I
| extrusion |
4
3 3
réduction 11:1 réduction 7.8:1
T=1090K T=1053K
3 3
Déformation 3 froid 25% 1 [ Déformation 3 froid 40% |
4
\L Traitement de détentionnement
T=773K et t=6heures
{
Autoclave Autoclave
T=673K et t=24heures T=673K et t=24heures
F1=0.03 F;=0.61 F;,=0.35 F1=0.032 F;=0.559 F,=0.4

Tableau A1-8: Gamme de fabrication des alliages Zr-2.5%Nb C et M

Les déformations ont été mesurées a 553 K selon la direction longue et selon la
direction transverse pour les deux alliages de Zr-2.5% Nb: M et C (figures A1-26, A1-27, A1-28 et A1-
29). D'autre part, la température a été modifiée au cours de certains essais afin de nous renseigner
davantage sur les mécanismes de déformation.

L'alliage référencé C, se comporte conformément a la loi en 1-3F, montrant une
croissance positive selon la direction longue et une contraction selon la direction transverse
conformément aux facteurs de Keamns mesurés. Si l'on calcule les constantes de croissance
monocristalline 4 553 K pour une fluence de 5x102% n.m"2, a l'aide des relations {}l-21}, on obtient 12
aussi des valeurs comparables a celles obtenues pour les polycristaux de zirconium et de zircaloy:

614=1.32x10-3 800=-2.52x10"3 %’=o.12x1 03

L'alliage M présente, lui, un comportement plus original dans le sens ol I'on
mesure une contraction selon les deux directions longue et transverse. Aussi, la loi en 1-3F ne
permet absolument pas de prédire la croissance de cet alliage.

Pour interpréter les résultats présentés par R.G. Fleck et al., deux raisonnements
sont possibles. Le premier consiste a dire que I'écrouissage et les contraintes résiduelles sont en
partie responsables de la déformation sous irradiation des alliages M et C. En effet, aprés un court
trahsitoire ol la loi en 1-3F est vérifiée, il s'établit un second régime de croissance qui peut en partie
s'expliquer par la présence de contraintes résiduelles et de dislocations de type <a>.

Le matériau C a subi une déformation a froid de 25% (laminage,
compression...?) avant d'étre soumis & un traitement de détentionnement de 24 heures a 673 K
(400°C). La densité de dislocations, mesurée par rayons X, est de l'ordre de 4.5x1024 m"2. Cette
valeur correspond 3 peu prés a la densité de dislocations mesurée pour un zircaloy-2 déformé de
12.3% par laminage (voir paragraphe A1-2-2-3-2-2, tableau A1-2).

Si on fait I'analogie avec le comportement du zircaloy pour la direction longue,
on peut supposer que le phénoméne de migration des interstitiels vers certains sites, dicte le
processus de croissance. Cependant, les contraintes résiduelles ont également une influence puisque
I'on remarque une croissance négative dans la direction longue pour des fluences comprises entre
2x1024 ot 10x1024 /m2. Cette contraction du matériau peut &tre atiribuée & la relaxation des
contraintes induites par la déformation plastique. Pour des fluences supérieures, la relaxation des
contraintes résiduelles, dont I'amplitude a diminué au cours des premiéres heures d'irradiation,
intervient dans une moindre mesure. Il s'instaure alors un régime de croissance & vitesse de
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déformation constante sans saturation de I'amplitude de déformation, proportionnelle a la densité de
dislocations. D'autre part, il semble légitime de supposer que la relaxation des contraintes résiduelles
est d'autant plus compléte et aisée que la température est élevée conformément & ce que I'on
observe sur la figure A1-26.

En ce qui conceme la direction transverse de ['alliage référencé C, la vitesse de
croissance est négative tout au long de I'essai. On constate, comme pour, la direction longue, que la
vitesse de croissance est constante pour des fluences supérieures 3 1025 n/m2. Linfluence d'une
éventuelle relaxation de contraintes n'étant pas trés neite, on peut imaginer que les contraintes -
résiduelles soient fortement anisotropes et que leurs effets ne sont que mineurs dans la direction
transverse. Une fois encore, il serait nécessaire de pouvoir quantifier avec de précision I'état de
contraintes dans le matériau avant irradiation.

L'alliage M se caractérise par une densité de dislocations de l'ordre de 2.4x1014
m™2, correspondant a la valeur mesurée pour un zircaloy déformé de 3.3% par laminage (voir
paragraphe A1-2-2-3-2-2, tableau A1-2). Si I'on poursuit I'analogie avec les alliages de zircaloy, on
peut imaginer que pour l'alliage M, la relaxation de contraintes résiduelles domine le phénoméne de
croissance jusqu'a des fluences de l'ordre de 5x102° n.m2, fluence correspondant dans le cas
. présent a la fin de l'essai. On peut ainsi interpréter la contraction observée dans la direction longue
méme si I'amplitude de la déformation négative engendrée par le phénoméne invoqué peut sembler
importante. Pour les mémes raisons que celles évoquées précédemment, la contraction est d'autant
plus grande que la température est importante. Il est clair que pour lever certains doutes, il aurait été
souhaitable de poursuivre I'essai jusqu'a des fluences de l'ordre de 1028 n.m"2 afin de vérifier que la
croissance redevient positive pour des doses neutroniques importantes.

Dans la direction transverse, on peut adopter les mémes interprétations que pour
l'alliage C. D'autre part, R.G. Fleck a établi que lorsque I'on augmente la température d'irradiation,
I'amplitude (en valeur absolue) de la croissance selon cette direction s'en trouvait diminuée. Ceci
peut étre dil soit & une diminution de la croissance avec la température pour le Zr-2.5% Nb, soit a une
relaxation de contraintes résiduelles engendrant une croissance positive.

R.G. Fleck ne croit pas que les contraintes résiduelles suffisent a expliquer le
comportement des alliages C et M. D'une part, il suppose que les contraintes dans le materiau M,
ayant subi un double traitement de détentionnement (6h & 500°C+24h & 400°C), ne sont pas trés
importantes et d'autre part, que les déformations enregistrées (de l'ordre de 0.1%) aprés un
changement de température de 70 degrés ne peuvent étre interprétées en termes de relaxation de
contraintes résiduelles.

L'explication avancée par R.G. Fleck pour expliquer le comportement des alliages
de Zr-2.5% Nb, repose sur des critéres chimiques tels que la précipitation au sein des grains des
atomes de niobium présents dans la phase «, le réle important des secondes phases... Ces
précipités, ainsi qu'un certain nombre d'autres piéges, répartis de maniére non aléatoire, pourraient
avoir un role prépondérant sur la croissance sous irradiation. Cependant, I'absence d'étude
microstructurale fine et quantifiée permettant de connaitre I'évolution de la microstructure, empéche
de confirmer ces hypothéses.

Al1-3-2-3 - Conclusions

L'influence des différents éléments chimiques composant les alliages de zirconium
peut &tre considérable. Nous avons vu que I'étain et le niobium, selon R.G. Fleck, peuvent constituer
des pigges a particules, dictant 'amplitude et le sens de la croissance sous irradiation. Ces effets sont
nets et évidents pour I'étain, ils sont moins marqués dans le cas du niobium.

Il est probable que la présence d'un élément atomique dans un polycristal de
zirconium pur n'ait pas les mémes conséquences dans un alliage de zircaloy-2 ou de zircaloy-4.
Cependant, les études réalisées pour cemer linfluence de la composition chimique permettent de
mieux comprendre certaines observations faites précédemment méme si dans le cas du niobium par
exemple, il est difficile faire la distinction entre les effets de I'écrouissage et ceux dus ala
composition chimique.

Ainsi, nous avons vu que des monocristaux de zirconium déformés de 18% par
laminage et iradiés a 353 K présentaient une croissance anormalement élevée, supérieure a celle de
polycristaux de zircaloy-2 déformés de 25.7%, iradiés & 330 K. Une explication possible de ce
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comportement est bien entendu la présence d'étain dans les polycristaux de zircaloy-2, qui a pour
conséquence de réduire 'amplitude de la croissance a 353 K.

D'autre part, nous avons également constaté que la croissance des alliages de
zircaloy augmentaient avec la température. Cette tendance peut aussi étre mise en relation avec
'évolution de Ilinteraction étain-lacunes ou étain-interstitiels dont I'amplitude est inversement
proportionnelle a la température.

Nous allons voir a présent que les effets de la composition chimique se manifestent
également 2 travers la présence et le comportement des précipités.

-3-3-Roled

L'étude de I'évolution de la microstructure en général et des précipités en particulier des
alliages de zirconium au cours de lirradiation a fait I'objet de nombreuses études ces demiéres
années [R.W. Gilbert et al., 1979], [S.N. Buckley et al., 1980], [M. Griffiths, 1988], [F. Lefebvre,
1989], [F. Lefebvre et C. Lemaignan, 1990]...

- .. La structure et la morphologie des secondes phases présentes dans le zircaloy-2 (Zr-
1.5Sn-0.15Fe-0.1Cr-0.05Ni) et le zircaloy-4 (Zr-1.5Sn-0.2Fe-0.1Cr) ont été principalement recensées
par D. Charquet et al. [1985], [1988]. Dans le zircaloy-4, le principal précipité que I'on rencontre est
du type Zr(Cr,Fe)s a structure hexagonale compacte. Ce demier est également présent dans le
zircaloy-2 ou l'on trouve une autre seconde phase: le Zra(Ni,Fe), tétragonal centré. La taille de ces
précipités, comprise généralement entre 100 et 200 nm, est fonction du traitement thermo-mécanique
subi par le matériau. D'autres types de précipités, moins nombreux, ont également été répertoriés tels
que le Zr4Fe, le ZraFe, le ZrSn ou le ZrsSng.

De nombreux auteurs ont observé un changement de structure cristallographique et de
composition chimique, au cours de [imradiation, des précipités. Cette évolution, qui tend vers
I'amorphisation des précipités, dépend de la fluence et bien entendu de la température. M. Griffiths
distingue trois domaines de température:

- A des températures inférieures 3 353 K, les préocipités de Zro(Ni,Fe) et de Zr(Cr,Fe)2
deviennent amorphes a des fluences relativement faibles (~1 S n/m2). Pour ces températures, la
recombinaison des défauts ponctuels créés ou la recristaliisation de la zone amorphe est trop lente
pour compenser les dégits du bombardement neutronique. Différents traitements de recuit ont
montré que les précipités a base de nickel recristallisaient 3 partir de 575 K alors que ceux a base de
chrome retrouvaient un ordre cristallin a partir de 775 K.

- Pour des températures comprises entre 520 et 600 K, les précipités de Zr(Cr,Fe)a
deviennent amorphes alors que les Zro(Ni,Fe) gardent leur structure cristalline. M. Griffiths relie
I'aptitude 3 I'amorphisation a la température de recristallisation des différentes particules. En effet, le
domaine de température de recristallisation du Zr(CFe); est évaluée 4 775-875 K alors que celui du
Zrp(Ni,Fe) est comprise entre 575 et 875 K. Ces observations ont été confirmées par W.J.S. Yang
[1988] qui a étudié un alliage de zircaloy-4 dans deux états métallurgiques: recristallisé en phase o et
traité en phase . Au dela de 12x1025 n.m2 et 4 560 K, tous les précipités de Zr(CrFe); se trouvent
sous forme amorphe. De plus, il a observé que les zones amorphes s'appauvrissaient en fer au fur et
a mesure de lirradiation (voir tableau A1-7) sans qu'il y ait pour autant formation de nouvelles
secondes phases. Notons que la dissolution du fer dans la matrice peut altérer considérablement le
coefficient de diffusion des auto-interstitiels de zirconium. Ainsi, G.M. Hood [1985] a montré que la
présence de "diffuseurs” rapides tels que le fer ou le nickel, dans des proportions trés faibles
(0.0005%), pouvaient augmenter de trois ordres de grandeur le coefficient de diffusion des
interstitiels de zirconium. Ceci est cohérent avec les observations de W.J.S. Yang qui a noté,
conformément a certaines hypothéses adoptées dans des travaux antérieurs, que I'amorphisation des
précipités, I'appauvrissement en fer des zones amorphes, la multiplication des B.D. a composante
<c> et le phénoméne de "growth breakaway” étaient simultanés.

- A plus haute température (620 & 710 K), les différentes particules précipitées restent
cristallines. On observe par contre une dissolution des précipités, qui s'appauvrissent en fer, chrome
et nickel, associée 2 la création de précipités secondaires, riches en fer et chrome ou en nickel, ayant
une forme allongée. Ces nouveaux précipités sont relativement proches des joints de grains et leur
dimension longue est paralléle aux limites intergranulaires. A 675 K, il_se forme également des
précipités du type Zr4Sn et Zr5Sng a partir de fluences voisines de 5x1025 n.m"2. Ces constatations
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ont été confirmées récemment par J.J. Kai et al. [1990] qui ont étudié un zircaloy-4 soumis & une
irradiation de protons 3 625 K. lis on fait des observations trés fines montrant d'une part que les
précipités de ZrFeo, proches des joints de grain, avaient également tendance 3 se dissoudre. D'autre
part, les précipités de Zr(CrFe), présents dans la matrice connaissent un changement de structure
cristallographique passant d'une structure hexagonale compacte (C14) & une structure cubique a
faces centrées (C15), phase plus stable & basse température.

Fluence (n.m"<) Zr (% en poids) Fe (% en poids) Cr (% en poids)
0 55.5 29.5 14.9
5x102° 72.7 8.8 18.5
12x102° 74.7 5.4 19.9
14.7x1029 75.5 5.5 19.0
Tableau A1-7; Evolution de la composition chimique des précipités de Zr(CrFe) présents dans

le zircaloy-4 au cours de l'irradition neutronique a 560 K [W.J.S. Yang, 1988]

M. Griffiths a souligné limportance de ses observations expérimentales pour la
croissance sous irradiation:

- A basse température, la transformation cristalline—»amorphe peut engendrer un
changement de volume local si le volume occupé par la phase amorphe est différent de celui occupé
par la phase cristalline.

- A haute température, la dissolution des précipités du type Zr(CrFFe)2, Zra(Ni,Fe) et la
création d'autres secondes phases peut induire un changement de volume au sein du matériau. De
plus la diffusion de certains éléments atomiques dans la matrice peut altérer le comportement du
matériau soit, en empéchant les mouvements de montée des dislocations, soit, en modifiant le
coefficient de diffusion des auto-interstitiels ou des lacunes. Enfin, la création de précipités riches en
étain a une importance considérable. Nous avons vu (paragraphe A1-2-3-2-1) que I'étain en solution
solide avait une influence considérable sur la croissance sous iradiation a8 353 K en réduisant
Iamplitude de la déformation. La perte d'efficacité de cet élément & 553 K pourrait étre due a la
précipitation de I'étain et non pas, comme le supposaient A. Rogerson et R.H. Zee [1988], A la
diminution de l'interaction étain-paire de Frenkel.

On peut ajouter que I'amorphisation et la dissolution de certains précipités s'associent
au phénomeéne de "growth breakaway”.

K. Nuttall et D. Faulkner [1977] ont étudié les effets d'une iadiation électronique sur
des alliages de Zr-2.5% Nb. lis ont montré que les secondes phases présentes dans cet alliage
avaient également tendance & évoluer. Ainsi, ils ont observé des changements pour la phase
métastable o qui tend a s'affiner au fur et & mesure de l'iradiation. Toutefois, I'expérience montre
que les analogies entre un bombardement électronique, protonique, ionique et neutronique sont
parfois trompeuses [F. Lefebvre et C. Lemaignan, 1990]. K. Nutall a également montré, en accord
avec les &tudes neutroniques de R.W. Gilbert et al. [1979] et R.G. Fleck et al. [1988], que l'irradiation
favorisait la création de précipités constitués de la phase p du niobiurn au sein de la phase o du
zirconium-niobium.

Il est indéniable que I'évolution de la structure et de la composition chimique des
précipités et a posteriori de la matrice peuvent avoir une influence énorme sur le comportement non
seulement en croissance mais aussi en comosion et en tenue mécanique des alliages de zirconium.

-4 - Concl

L'étude de la croissance sous irradiation des alliages de zirconium a connu ces
demidres années un grand intérét. Ainsi, l'influence. d'un certain nombre de paramétres a pu étre
mise en évidence.

Cependant, des progrés restent a faire notamment dans I'explication physique des
différents phénomenes observés a I'échelle macroscopique et microscopique. De la méme maniére,
les relations de cause a effet ne sont pas toujours bien cemées.
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Il semble donc nécessaire de compléter les travaux effectués par des études plus
fondamentales sur les propriétés des lacunes et des auto-interstitiels de zirconium hors et sous
irradiation, pour vérifier certaines hypothéses adoptées. Un certain nombre de travaux ont déja
débuté concemant par exemple, les mécanismes de formation des amas de lacunes au cours de
Pirradiation [V.] Dubinko et al., 1989], I'slimination du phénoméne de montée de dislocations par la
formation d'amas de lacunes [V.A. Borodin et al., 1989], les processus de recombinaison des paires
de Frenkel [N. de Diego et D.J. Bacon, 1989], la vitesse de diffusion des joints de grain lors des
traitements de recuit [K. Vieregge et Chr. Herzig, 1880], le coefficient de diffusion des auto-
interstitiels dans des monocristaux de zirconium [M. Lubbehusen et al., 1891]... De telles études
pourraient améliorer approche que l'on a actuellement du probléme, en apportant des
éclaircissements physiques utiles 4 la compréhension des phénoménes de croissance sous irradiation
des alliages.de zirconium.
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Figure A1-1 : Les trois stades de croissance sous irradiation
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Figure A1-2 : Variations de volume de polycristaux de zirconium
(rec1 et laminé: 500 microns, rec2: 100 microns) [D.Cann, 1986]
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Figure A1-3 : Changement de température au cours des essais
d'irradiation sur polycristaux de zirconium [A. Rogerson, 1984]
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Figure A1-4 : Changement de température au cours de
lirradiation d'un zircaloy-2 laminé a froid [A.Rogerson, 1979]
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Figure A1-5: Changement de température au cours de
liradiation d'un zircaloy-2 laminé a froid [A.Rogerson, 1979]
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Figure A1-6 : Changement de température au cours de
lrradiation d'un zircaloy-2 laminé a froid [A.Rogerson, 1979]
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Figure A1-7 : Changement de température au cours de
lirradiation d'un zircaloy-2 laminé a froid [A.Rogerson, 1979]
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Figure A1-8 : Changement de température au cours des essais
d'iradiation sur zircaloy-2 recuit [A.Murgatroyd, 1983]
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Figure A1-9 : Déformation de polycristaux de zirconium recuits a
5x10E25 n.m-2 en fonction de leur facteur de Keams (Tirr=353K)

+ + + + + + + +»
0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 03 ; 04
- ]
Facteur de Keams
Figure A1-10 : Déformation de polycristaux de zirconium recuits &
5x10E25 n.m-2 en fonction de leur facteur de Keams (Timr=553K)
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Figure A1-11 : Déformation de polycristaux de zircaloy-2 recuits a
5x10E25 n.m-2 en fonction de leur facteur de Keams (Tirmr=330K)
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Figure A1-12 : Croissance de monocristaux laminés de 18% recuits
ou non (Tim=353K) [R.H.Zee, 1987]
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Figure A1-13 : Croissance de monocristaux tractionnés de 5%
(Tim=353K) [R.H.Zee, 1987]
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Figure A1-14; Figure de pdles inverse représentant l'orientation des éprouvettes utilisées dans I'étude
de Zee [1987]
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Figure A1-15 : Comportement d'un zircaloy-2 déformé par laminage
ou traction de 1.5% (Tir=330K) [V.Fidleris, 1987]
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Figure A1-16 : Vitesse de croissance du zircaloy-2 durant le stade
stationnaire a 330 K en fonction de la densité de dislocations et de
I'état métallurgique [V. Fidleris, 1987]
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Figure A1-17 : Influence d'une faible prédéformation sur le
comportement du zircaloy-2 (Tir=353 K) [A.Rogerson, 1988]
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Figure A1-18 : Influence d'une faible prédéformation sur le

comportement du zircaloy-2 (Timr=553 K) [A.Rogerson, 1988]
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Figure A1-19 : Influence du taux de déformation par laminage sur
la croissance (Tim=330 K) [V.Fidleris, 1987]
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Figure A1-20 : Croissance sous irradiation du zircaloy-2 a 330 K,
refroidi lentement (199 K) ou rapidement (199 V) [V.Fidleris, 1987].
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Figure A1-21 : Influence de la taille des grains sur le comportement

du zircaloy-2 (Tim=353K) [A.Rogerson, 1988]
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Figure A1-22 : Influence de la taille des grains sur le comportement

du zircaloy-2 (Tim=553K) [A.Rogerson, 1988]
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Figure A1-23 : Croissance d'alliages de zirconium-étain (Timr=353K)
[A.Rogerson, 1988]
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Figure A1-24 : Croissance d'alliages de zirconium-étain (Tirr=553K)
[A.Rogerson, 1988]
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Figure A1-25 : Croissance d'un Zr-2.5% Nb recuit (Timr=353K)

[A.Rogerson,1979]
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Figure A1-26 : Croissance de l'alliage Zr-2.5% Nb référencé C,
direction longue [R.G.Fleck, 1988]
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Figure A1-27 : Croissance de l'alliage Zr-2.5% NDb référencé C,
direction travers [R.G.Fleck, 1988]
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Figure A1-28 : Croissance de l'alliage Zr-2.5% Nb référencé M,
direction longue [R.G.Fleck, 1988]
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Figure A1-29 : Croissance de l'aliiage Zr-2.5% Nb référencé M,
direction travers [R.G.Fleck, 1988]
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[Données pourte ZINC]
Rapport de l'ellipsoide matérialisant le grain:
Alliage Rapport B/A de l'ellipsoide Rapport C/A de I'ellipsoide
ZnCu1 0.5 0.1
ZnCu2 0.9 0.3
ZnTi1 0.5 0.2
T2 1.0 0.3
NB: Composition chimique et traitement thermo-mécanique non communiqués.
]
Rapport de l'ellipsoide matérialisant le grain:
Référence Rapport B/A de l'ellipsoide Rapport C/A de l'ellipsoide

Zril 0.65 0.55

Zré50 0.9 0.9
Zrbe 0.7 0.2

Zirec 0.9 0.8

Etat métallurgique:
Référence Demier Traitement Thermique Etat Métallurgique

Zril 24 heures 4 460°C détendu

Zré50 3 heures 4 650°C recristallisé

Zrbe brut de laminage

Zrrec 3/4 heures a 650°C recuit

| Données

Rapport de I'ellipsoide matérialisant le grain:

Référence Rapport B/A de l'ellipsoide Rapport C/A de I'ellipsoide

A12F 1.0 1.1

A14F 1.0 1.0

A15F 1.0 1.0

Etat métallurgique:
Référence Demier Traitement Thermique Etat
Métallurgique
A12F 3-4 heures 3 750°C+10 heures a 550°C recristallisé

A14F 1m/min 4 880°C, FRD*+10 heures a 550°C trempé revenu
A15F 0.5m/min a 880°C, FRD*+10 heures 4 550°C trempé revenu

* Four de Refroidissement au Défilé

Rapport de l'ellipsoide matérialisant le grain:

Référence Rapport B/A de l'ellipsoide Rapport C/A de l'ellipsoide

A22F 1.0 0.6

A24F 1.0 0.7

A25F 1.0 0.6

Référence Demier Traitement Thermique Etat
' Métallurgique
A22F 3-4 heures & 750°C+10 heures a 550°C recristallisé

A24F 1m/min a 880°C, FRD*+10 heures & 550°C trempé revenu
A25F 1.0nvVmin & 880°C, FRD*+10 heures & 550°C trempé revenu






