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Préambule

Ce mémoire est l'aboutissement de quatre années de travail menées dans des fonctions
d'ingénieur-chercheur @ EDF.

Je tiens tout d'abord a remercier les dirigeants d'EDF qui m'ont fait confiance tout au
long de ce parcours, mais également nos partenaires industriels qui ont montré un vif
intérét pour cette étude. Mon souhait le plus cher est que la démarche mise en ceuvre sur
le Zircaloy-4 "a l'état de réception” puisse étre utilisée avec profit & l'étude du
comportement des alliages de zirconium irradiés.

Je tiens également a remercier tout ceux qui ont participé @ ces travaux, des bords du
Doubs aux bords de Seine...

Que les membres du jury soient ici salués pour le travail effectué dans l'analyse de ce
mémoire, dans des emplois du temps souvent trés chargés. J'ajoute une attention

particuliére pour les rapporteurs : leur analyse critique et détaillée fait référence en la
matiére.

Enfin une part importante de ce mémoire traduit les résultats d'un travail d'équipe.
Je suis pleinement reconnaissant & Philippe PILVIN et Xavier FEAUGAS qui m'ont
"poussé" pendant plusieurs années avant de me "soutenir” pendant les derniers mois
difficiles qui accompagnent souvent la fin d'un travail de thése. A travers eux, c'est a tous

les enseignants chercheurs qui m'ont formé et transmis leur passion que je dédie ce
mémoire.

Vanité des vanités, disait I’ Ecclésiaste. Vanité des vanités, tout
est vanité ! Quel profit I’homme retire-t-il de toute la peine
qu'il se donne sous le soleil ?

Une génération s’en va, une génération arrive, et la terre
subsiste toujours. Le soleil se léve, le soleil se couche ; il se
hdte de retourner a sa place, et de nouveau il se lévera. [...]
Tout discours est fatiguant, on ne peut jamais tout dire. L ceil
n’a jamais fini de voir, ni l’oreille d’entendre.

Extrait du livre de L’ECCLESIASTE.
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Introduction

Le combustible des centrales REP (Réacteur ¢ Eau sous Pression) qui constituent le
parc nucléaire frangais, est constitué de pastilles d'oxyde d’'uranium empilées dans une
gaine en alliage de zirconium fermée a ses deux extrémités; les pastilles sont
maintenues dans le tube par lintermédiaire de deux ressorts. L'ensemble précédent
constitue le crayon combustible. Ces crayons sont introduits dans le ceeur du réacteur
sous forme d’assemblage (figure 1). Pour éuiter tout risque de flambement di & la

pression du fluide réfrigérant dans la cuve (155 bars), les tubes sont remplis d’hélium
sous pression @ la conception.

Le crayon combustible constitue la premiére barriére de sécurité vis-g-vis de la
dissémination déléments radioactifs dans l'atmosphére. En tant qu’exploitant, EDF

est tenu de garantir son intégrité dans toutes les conditions normales ou incidentelles
de fonctionnement.

Il est soumis a diverses sollicitations dorigine neutronique, chimique et
thermomécanique (gradients de température et de pression, poussée de la pastille sur
la gaine). La complexité des phénomeénes mis en jeu rend nécessaire l'utilisation
doutils numériques et de modélisation pour établir les dossiers de siireté. L'actuel

outil de référence d’EDF est le logiciel CYRANQOS3, développé par sa division R&D
(Baron et al. 1997).
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Figure 1 : Assemblage combustible des Réacteurs a Eau sous Pression



1 COMPORTEMENT MECANIQUE DES TUBES DE GAINE DU CRAYON
COMBUSTIBLE : LE PROBLEME INDUSTRIEL ASSOCIE

Les centrales REP ont initialement ét€ congues pour fonctionner en base, les modifications des
conditions de fonctionnement se limitant aux phases d’arrét et de redémarrage. Les ingénieurs se
sont longtemps restreints a des lois de fluage pour modéliser le comportement mécanique des tubes
de gaine. Les nouvelles conditions de fonctionnement des réacteurs (suivi de charge et
augmentation de la durée de vie des assemblages) conduisent a des sollicitations plus sévéres que
celles initialement prévues. Une modélisation plus fine du comportement s’avére donc nécessaire.

L’aboutissement de six ans de travaux en collaboration avec le LMA-RC (Laboratoire de
Meécanique Appliqué R. Chaléat, Besangon) a permis & EDF de disposer d’une modélisation
phénoménologique du comportement élastoviscoplastique des tubes en Zircaloy (Robinet 1995,
Schéffler 1998). Ce modéle a variables internes s’inscrit dans le cadre de la thermodynamique des
processus irréversibles. Il prend en compte I’anisotropie de comportement et les effets de
I’irradiation. Ses parameétres matériau ont été identifiés sur les tubes en Zircaloy-4 de I’assemblage
combustible AFA-2G proposé par Framatome et majoritairement utilisé actuellement dans les
centrales REP francaises. Les données sur matériaux irradiés ont été acquises au CEA dans le
cadre de programmes de recherches tripartites entre EDF, le CEA et Framatome.

Ce type de modélisation, bien adaptée aux moyens de calcul actuels, a été implanté en 1997
dans le code de thermomécanique du crayon combustible CYRANOQO3. Ses limitations sont liées a
son caractére inductif: pour un matériau donné, il est nécessaire de réaliser une étude
expérimentale englobant I’ensemble des sollicitations susceptibles d’étre vues en réacteur. Lors de
transitoires de puissance, le tube de gaine, sous la poussée de la pastille combustible fissurée, est
sollicité par plusieurs composantes du tenseur des contraintes. De par la géométrie des tubes,
certaines de ces composantes ne sont pas accessibles en laboratoire. Ainsi certains paramétres du

modele, directement reliés & la description de 1’anisotropie du comportement, n’ont pas pu étre
identifiés.

La definition de nouveaux produits par le fabricant frangais Framatome et ’ouverture par EDF
du marché du combustible aux fournisseurs étrangers entrainent la proposition de plusieurs types
de gaine en alliage de zirconium, qui différent notamment par leur mode de fabrication et leur
composition chimique. La modélisation du comportement mécanique par une approche plus
prédictive, en se basant sur I’étude de la microstructure du matériau et des mécanismes

physiques de déformation, apparait incontournable dans ce contexte ; cela constitue ’objectif de
cette thése.



8 INTRODUCTION

2 DEMARCHE DE L’ETUDE

Dans I'étude de la déformation des métaux, plusieurs échelles d’observations peuvent étre mises
en évidence (figure 2). A chacune de ces échelles, la complexité des phénomeénes mis en jeu a
conduit les scientifiques & développer des codes de simulations limités en échelles de temps et
d’espace (Rousselier et al. 1998). A chaque échelle, la simulation numérique introduit une part
importante d’empirisme et de simplification de la réalité physique. Il reste donc nécessaire de
disposer d’une base de données expérimentales pour I’identification de parameétres matériau et la
validation de la modélisation.
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Figure 2 : Les échelles d’observation, depuis la structure électronique qui assure la cohésion de
la matiére, jusqu’aux structures industrielles. Les termes situés sous la diagonale désignent les
objets impliqués dans la déformation des métaux constituant les structures. Les modeéles de

simulation numérique mis en euvre a chaque échelle sont nommés au dessus de chaque figure
(Rousselier et al. 1998).

La premiére étape de notre démarche de modélisation est le choix de I’échelle représentative et
du volume élémentaire associé. Pour cela, il est nécessaire de disposer d’une connaissance
préalable sur les mécanismes régissant la déformation plastique. D’aprés la littérature, les
mécanismes physiques prépondérants pour l’apparition de déformations irréversibles dans les
alliages de zirconium, sont le glissement des dislocations et le maclage (dans la gamme de



température qui nous intéresse : 20 °C < T < 400 °C). La possibilité de glissements aux joints de
grains a ét¢ étudiée par Masson (1998) & 1’aide d’essais sur éprouvettes plates munies de
microgrilles d’or. L’analyse des essais par une technique précise de mesure par corrélation
d’images a permis de conclure a I’absence de bandes de localisation aux faibles déformations
(e, <5 %) et a I'absence de glissement aux joints de grains.

Fort des informations précédentes, I’objectif étant ici de décrire le comportement du matériau a
I’échelle macroscopique, on s’est donc restreint & décrire les mécanismes de déformation a
’échelle des grains du polycristal’. Les modes de déformation dans les métaux de structure
hexagonale sont nombreux et complexes. Cinq modes de glissement et quatre modes de maclage
sont le plus souvent référencés (Yoo 1981, 1991). Pour déterminer les modes de déformations
actifs dans le Zircaloy-4, nous avons choisi d’effectuer des observations post mortem en
microscopie €électronique en transmission. Les échantillons (lames minces) sont prélevés sur des
tubes soumis & divers trajets de chargement. En plus des observations qualitatives des modes de
déformation activés, des quantifications seront effectuées sur un échantillonnage de grains.
L’objectif de cette quantification est, d’une part, de déterminer les mécanismes prépondérants et,
d’autre part, de servir de validation pour la modélisation qui sera proposée.

Les essais mécaniques ont été réalisés & 350 °C, température représentative de celle des tubes
de gaine en service, et 4 20 °C, pour des niveaux de déformation plastique généralement inférieurs
ou égaux a 4 %. L'observation d'échantillons déformés a deux températures différentes a permis de
caractériser plus aisément les mécanismes physiques mis en jeu lors de la déformation plastique.
Les structures de déformation observées a température ambiante se sont révélées moins complexes
que celles développées a 350 °C ou la quantification devient délicate. L'approche expérimentale a

20 °C s'est donc avérée pertinente tant pour le développement que pour la validation de la
modélisation.

Deux principaux €¢léments ont guidé le choix des essais mécaniques effectués :

- l'é¢tude approfondie de l'anisotropie de comportement pour des sollicitations combinant effort
axial et pression interne ;

- la réalisation d'essais originaux dont 1’analyse des résultats puisse étre directement reliée aux
mécanismes de déformation a l'échelle des grains.

Le point de départ de la modélisation est une approche de type micromécanique utilisé avec
succes pour des matériaux cubiques (Pilvin 1990, 1994, 1995), en prenant en compte la spécificité
de la structure hexagonale du zirconium. Le choix des lois de comportement régissant les
mécanismes de glissement découle de notre approche expérimentale.

L’étude porte uniquement sur le Zircaloy-4 dans son état métallurgique recristallisé, 1’état
détendu ne se prétant pas aux observations en microscopie. Une premiére démarche a été
entreprise pour étendre les résultats obtenus sur matériau recristallisé au produit détendu dans le
cadre d'un stage de DEA (Renouard 1999). Les effets de I’irradiation ne seront pas abordés.

! Nous verrons cependant dans les chapitres suivants que les informations obtenues aux plus petites échelles
(notamment par simulation) peuvent apporter des renseignements précieux pour la compréhension et la
modélisation du comportement a I’échelle des grains.
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3 PLANDU MEMOIRE

Le mémoire est composé de six chapitres successifs. Des rappels théoriques, la présentation des

moyens expérimentaux mis en ceuvre et des résultats complémentaires sont reportés en annexe
pour faciliter la lecture du document.

Les résultats disponibles dans la littérature sur les mécanismes de déformation des alliages de
zirconium sont présentés dans le premier chapitre. L’influence de I’anisotropie de la structure
hexagonale sur la nature des modes de déformation et les mécanismes thermiquement activés
associés a ces modes de déformation sont discutés.

Le chapitre II présente les matériaux utilisés dans notre étude, en termes de composition, d’état
métallurgique et de texture.

Les notions de contraintes internes et effectives?, de volume d’activation et les essais
mécaniques permettant d’y accéder sont rappelés en début de chapitre IIl. Ces grandeurs nous
permettront de relier les résultats expérimentaux aux mécanismes physiques sous-jacents. Pour
étudier le comportement élastoviscoplastique des tubes, des essais d’écrouissage, de fluage et de
relaxation ont été effectués. L’anisotropie est quantifiée a 1’aide d’essais combinant effort axial et
pression interne, la direction axiale étant choisie comme direction de référence. Les résultats
obtenus a 20 °C et 350 °C sont présentés successivement avant de conclure par les effets de la
température entre 20 °C et 450 °C.

L’objectif de I’analyse en Microscopie Electronique en Transmission (MET) est d’identifier les
modes de déformation activés en fonction de I’orientation de la sollicitation, du niveau de
déformation plastique macroscopique, du mode de chargement et de la température. Les résultats
des observations sont regroupés dans le Chapitre IV.

Le chapitre V fait la synthése des résultats obtenus lors des essais mécaniques et des
observations en MET. La discussion de ces résultats permet de dégager les éléments essentiels qui
seront retenus pour la modélisation.

La modélisation est abordée dans le dernier chapitre. Les variables attachées aux différentes
échelles et les mécanismes retenus sont précisés au fur et a mesure de la présentation de 1’approche
micromécanique. Les résultats obtenus par la modélisation sont confrontés avec les essais

mécaniques et les observations microstructurales. Les points forts du modéle ainsi que ses lacunes
sont dégagés.

? Ces termes sont utilisés dans le mémoire par abus de langage pour alléger la terminologie. De maniére plus
preécise, il s'agit des contraintes internes issues des interactions a longue distance, les contraintes effectives
étant associées aux interactions a courte distance.









Chapitre I

Modes de déformation dans les

meétaux hexagonaux

Les modes de déformation dans les métaux de structure hexagonale sont nombreux

et complexes. Cing modes de glissement et quatre modes de maclage sont le plus
souvent référencés (Yoo 1981, 1991).

Dans ce chapitre, les résultats disponibles dans la littérature sur les mécanismes de
déformation (glissement et maclage) des alliages de zirconium-a et de titane-a sont
présentés. En effet, zirconium-a et titane-e, tous deux métaux de structure hexagonale

appartenant au groupe IV.a de la classification périodique des éléments (Zr, Tt et Hf),
présentent de fortes similitudes.

L'influence de l'anisotropie de la structure hexagonale sur la nature des modes de
déformation, ainsi que les mécanismes thermiquement activés associés aux modes de
déformation seront discutés.

L'effet des éléments d'alliage est abordé en considérant des teneurs en oxygéne
équivalent (O en % at.), équivalence au sens de l'effet de la teneur en éléments sur la

valeur de la cission critique du glissement principal. Les teneurs en Oeq sont définies
de la facon suivante :

Oeq (Zr) =0 + 2 N +0,5 C (Tyson 1968)

Oeq (T1)=0+2 N+ 0,75 C (Conrad 1981)
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1.1 LES MODES DE GLISSEMENT

Les métaux de structure hexagonale se déforment suivant quatre plans et deux directions
(tableau I.1 et figure I.1). Pour un métal particulier, la fréquence de ces modes de glissement n’est
pas la méme. La déformation de chaque métal hexagonal met en jeu un glissement principal (basal

ou prismatique) et quelques modes de glissement secondaires dans les plans {1011}, {1122},
(0001) et {1070}.

Plans Directions Nombre de systémes
Basal B (0001) <a> <1210> 3
Prismatique P {1070} <a> <1210> 3
Pyramidal m; {1011} <a> <1210> 6
Pyramidal mr; {1071} <cta> <1213> 12
Pyramidal 7, {1122} <cta> <1213> 6

Tableau 1.1 : Principaux systémes de glissement dans les métaux hexagonausx.

Zirconium
a température ambiante :

a=0,323 nm
¢=0,515nm
(c/a=1,594)

Figure 1.1 : Principaux plans des systémes de glissement observés dans les métaux hexagonaux et
paramétres de la maille élémentaire pour le zirconium & température ambiante.

I.1.1 Facilité relative des systémes de glissement principaux

Le plan de glissement principal varie selon les métaux. C’est soit le plan de base (Cd, Zn, Mg,
Co, Be) soit le plan prismatique (Ti, Zr, Hf, Ru). Ce probléme de la facilité relative des modes de
glissement principaux a été abordé théoriquement par de nombreux auteurs. En particulier, Naka
(1983) et Feaugas (1994) proposent des revues non exhaustives des différentes approches. Nous ne
citerons ici que le résultat des travaux de Legrand (1985). Ce dernier établit un critére tenant
compte des énergies de faute d’empilement dans le plan de base et le plan prismatique (g et vp),
crittre qui est bien vérifié pour tous les métaux hexagonaux. Si le rapport R =

[lJ / [Lb) est inférieur & 1, le plan de glissement principal est le plan de base ; sinon ¢’est
[
B

ub r
le plan prismatique (1 module de cisaillement et b norme du vecteur de Biirgers). Autrement dit, le
glissement principal est le glissement présentant la plus petite énergie de faute d’empilement. Par
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la suite nous n’aborderons plus que les métaux hexagonaux proche du zirconium-o (Zr—o), ¢’est-a-
dire R>1.

L.1.2 Glissement <a> dans les plans prismatiques (P)

Le glissement prismatique est le glissement principal dans Ti-o et Zr-o. mais aussi dans leurs
alliages (Levine 1966, Soo ef al. 1968, Tyson 1968, Mills et al. 1968, Aktar et al. 1971, Sakai et
al. 1974, Conrad 1981, Jones et al. 1981, Merle 1987, Naka et al. 1988, Farenc er al. 1993,
Regnard er al. 1995, Feaugas ef al. 1996...). On aborde successivement dans ce paragraphe : la
nature des dislocations glissant dans le plan prismatique, la contrainte de cisaillement nécessaire
pour les mettre en mouvement et les obstacles locaux a leur mouvement. L’accent est mis sur
I’effet de la température et la teneur en €lément d’alliage (au sens O,,).

De récents travaux en MET in situ sur monocristaux de Ti-c. ont montré qu’a basse température
(T €473 K) la déformation plastique est accommodée par le mouvement saccadé des dislocations
vis (Farenc et al. 1993, 1995). En effet, de fagon similaire aux métaux de structure cubique centrée
(c.c.), la mobilité des dislocations coins est beaucoup plus importante que celle des vis & basse
tempeérature. La vitesse de déformation plastique a 1’échelle d’un systéme de glissement peut étre
exprimée comme ¥ P b v + pas b vy OU ps €t pys sont les densités de dislocations vis et mixte et

Vs et vy leurs vitesses de déplacement respectives. D’apres les observations de Farenc ef al. (1993),
I’aire visitée par une dislocation non vis (b vy par unité de temps) est nettement plus faible que
celle correspondant aux segments vis. Le deuxiéme terme de 1’équation précédente peut donc étre
négligé et les dislocations vis sont les seules 4 contrdler la déformation plastique : ¥ 2™ Psb Vs

La mobilité¢ des dislocations vis est donc un élément essentiel dans la compréhension des
mécanismes de déformation des métaux hexagonaux. Divers observations expérimentales ont
montré que la déformation du Ti-o. , du Zr-a. et de leurs alliages présente des anomalies :

- on note des €carts importants 4 la loi de Schmid et Boas a 20 °C (Sakai et al. 1974 pour Ti-Al

(%Al <5 % at.), Naka ez al. 1988 pour Ti-o). Cet écart semble disparaitre 4 500 K (227 °C) dans
le cas du Ti-Al (Sakai ef al. 1974) ;

- on observe une dissymétrie entre 1’essai de traction et de compression (Lowden et al. 1975,
Jones et al. 1981 pour le TA6V, Feaugas et al. 1996 pour le Ti-6246, Ballinger e al.1981 et
Christodoulou 1989 pour le Zircaloy-2) ;

- la force de friction & basse température dans Ti-o. et Zr-ot est trés importante, du méme ordre
de grandeur que dans les métaux de structure c.c. (Vitek. 1974) ;

- la majorité des dislocations observées aprés déformation (post mortem) sont de caractére vis
et des observations in sifu font apparaitre une forte anisotropie de vitesse entre les segments de
dislocations vis et coins (Farenc e al. 1995).

Ces différentes observations ont conduit plusieurs auteurs a proposer une dissociation (Tyson

1967, Aldinger et al. 1977) ou plutét un étalement non planaire du cceur de la dislocation vis (Sob
et al. 1975, Naka er al. 1988).
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I1.2.]1 Structure de ceeur des dislocations <a>

D’apres des observations effectuées par Naka sur un Ti-o monocristallin, la structure de cceur
des dislocations coins de type <a> serait ¢talée dans le plan prismatique (De Crecy et al. 1983),
alors que le ceeur des dislocations vis ne serait pas plan (Naka 1983). En tenant compte du fait que
le glissement dévié dans les plans m, est fréquemment observé pour des températures supérieures a
200 K (-73 °C) (Farenc 1992) et en s’inspirant de la structure de cceur des dislocations 1/2 <110>
dans les métaux c.c. (Vitek 1974), Naka a proposé une structure de cceur des dislocations vis étalée
suivant trois plans. Le cceur peut se dissocier en quatre partielles sur un plan prismatique et deux
plans pyramidaux 7; (figure 1.2). Cette configuration est sessile ; pour pouvoir se déplacer dans le
plan prismatique la dislocation doit se recombiner selon une configuration glissile.

b1 =(1/3)3, by =(1/3)5, b3 = (1/6/3, 5% = (2/3) &°

{1070)

0 e— g

B 5

Configuration sessile Configuration glissile

Figure L.2 : Modéle de recombinaison du cceur des dislocations vis.

La structure de cceur des dislocations vis n’a jamais €té observée expérimentalement. Par
contre, la dissociation des dislocations coins sur une distance de 1,2 nm a été mise en évidence
dans Ti-o. en MET haute résolution par De Crecy et al. (1983). En supposant que 1’énergie de faute
d’empilement est la méme pour les dislocations vis et coins, ces auteurs en déduisent une
dissociation des segments vis sur 0,8 nm. On ne peut donc pas & proprement parler de dissociation,
mais plutdt d’étalement du cceur de la dislocation vis.

Legrand a simulé la structure de cceur des dislocations vis <a> dans le plan prismatique en
utilisant un modele de liaisons atomiques fortes (Legrand 1985). Le modele conduit a un étalement
de 0,9 nm proche de celui évaluée par De Crecy et al. (1983). De plus, des étalements secondaires
sont observés dans le plan de base. Notons que Vitek ez al. ont obtenu la méme structure de coeur
par des calculs analogues (Vitek 1991). Plus récemment Farenc er al. (1993) ont observé du
glissement dévié dans le plan de base pour des monocristaux de Ti-o de haute pureté (50 ppm
d’oxygene) sollicités en glissement simple (prismatique). Des résultats similaires sont relatés par
Soo et al. (1968) dans des monocristaux de Zr-a. de faible concentration en oxygéne (78 ppm). Ces
derniers résultats confirment le caractére non-planaire du cceur des dislocation vis, mais reposent
le probléme de la nature des plans d’étalement du cceur (basal et/ou pyramidaux). Notons enfin que
toutes les simulations relatées précédemment ont été effectuées en 1’absence d’oxygéne. Cet
¢lément peut modifier la nature des plans d’étalement secondaires comme le suggére Naka (1983).
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11.2.2 Contrainte de cisaillement critique

Comme le montre la figure 1.3, la contrainte de cisaillement critique t. est trés sensible a la
température, en particulier aux basses températures (T < 500 K). Cette sensibilité est accrue avec
la teneur en interstitiels et en particulier avec la présence d’oxygéne (Soo 1968, Conrad 1981,
Naka 1983). L’oxygéne en insertion entralne une augmentation de 1. quelle que soit la
température. En particulier, la cission critique évolue linéairement avec la racine carrée de la
concentration en €léments en insertion dans le domaine thermiquement activé (T<600 K) (figures
I.4a et 1.4b). Il semble clair que, d’un point de vue qualitatif, le titane et le zirconium peuvent
étre considérés indifféremment jusqu'a 600 K.
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Figure 1.3 : Cission critique du glissement prismatique en fonction de la température pour
différentes teneurs en O, (a) Ti-a, (b) Zr-a

Des phénomeénes d’interaction dynamique dislocations-éléments en solution (vieillissement
dynamique) sont généralement observés pour des températures supérieures & 600 K et des
teneurs en oxygene dépassant 1100 ppm en masse (Feaugas 1994, Prioul 1996). Ces
phénomenes se traduisent par la présence d’une anomalie sur la variation de la contrainte
d’écoulement 1. avec la température (figure 1.3.b) ; on parle souvent par abus de langage de
palier athermigue. Un effet de sensibilité inverse a la vitesse se présente généralement dans ce
domaine. Quelques exemples de domaines de température présentant cette anomalie sont
reportés dans le tableau 1.2. La teneur en élément d’alliage modifie I'amplitude de ce
palier (Mills 1968) ; sa position dépend de la vitesse de déformation imposée (Derep 1980,
Robinet 1995) .
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Figure 1.4 : Influence de la teneur en oxygéne sur la cission critique’.
Concentration | Vitesse de Domaine de
en Ogq déformation |température du palier Référence
(o at.) sh athermique (K)
Ti-a 0,57 8,3.107 580 - 750 Garde 1971
polycristallin
Ti-a 0,48 17 600 - 750 Lukic 1988
polycristallin
Zr 0,074 1.10° 600 - 850 Mills 1968
monocristallin 0,68 I
Zr 0,55 17407 600 - 700 Lukéc 1988
polycristallin
Zircaloy-4 0,8 3.3.107 600 - 700 Derep et al.
polycristallin 3,3.10° 673 - 773 1980
Zircaloy-4 0,8 6,6.107 473 - 623 Robinet 1995
polycristallin 6,6.10° 573 - 723

Tableau 1.2 : Domaines de température présentant une anomalie
sur la variation de la contrainte d’écoulement en fonction de la température.

' Pour le Zircaloy-2 et le Zircaloy-4, matériaux polycristallins, la cission critique a été estimée a partir de la
limite d’élasticité macroscopique Zp, en considérant un facteur de Taylor de 4, tel que proposé par Derep et

al. (1980) : 7.~ 2p/4.
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1.1.2.3 Volume et énergie d’activation.

Dans le cadre de la théorie de 1’activation thermique, il est possible de décrire I’influence de la
vitesse de déformation et de la température sur un mécanisme physique donné a I’aide de deux
grandeurs : le volume d’activation (V) et 1’énergie d’activation (AHy). Ces grandeurs, qui ne
peuvent étre déterminées que sous certaines conditions de température et de déformation (Cagnon
1979), sont associées aux obstacles localisés qui s’opposent au mouvement des dislocations. AHy
représente la hauteur intrinséque de 1’obstacle a franchir (dans le sens de /’énergie nécessaire) et
V/b I’aire balayée par la dislocation pour passer de la position stable a la position critique avant le
décrochement de la dislocation (b norme du vecteur de Biirgers). V et AH, permettent de
déterminer la nature des obstacles qui s’opposent au mouvement des dislocations, notamment en
comparant les valeurs obtenues expérimentalement avec celles déduites des différents modeéles de
déformation plastique. A 1’échelle d’un grain, pour une microstructure (us) figée, I’énergie

d’activation et le volume d’activation s’expriment a 1’aide des expressions suivantes (annexe A-
LT):

dln(y ,)
oT ot

G,us T.ps

AH =kT?

T étant la température et k la constante de Boltzmann.

Le volume d’activation exprime la sensibilité 4 la vitesse de déformation plastique : plus V est
grand, moins le matériau est sensible a la vitesse de déformation.

Sur les figures L.5a et 1.5b sont représentées ’influence de la température et de la teneur en
oxygéne sur le volume d’activation de différents alliages de zirconium et de titane. Deux pics sont
observés, I’'un entre 300 K et 350 K est supposé associé a I’activation du glissement dévié (Naka
1983) et 1’autre entre 600 K et 650 K correspondrait & des mouvements non conservatifs de crans
sur les dislocations vis (Derep et al. 1980)°. L’évolution a 300 K du volume d’activation en
fonction de la concentration en oxygéne montre clairement qu’il n’existe pas de différence entre le
Ti-a, le Zr-a et le Zircaloy-4 ; seule la teneur en oxygéne semble affecter de fagon significative le
volume d’activation (figure 1.5c). Par contre, ’énergie d’activation ne dépend pas de la teneur en

oxygeéne (figure 1.5d) et reste relativement constante pour des températures inférieures a 600 K
(AHo=1eV 0,2 V).

Nous retiendrons, dans le cadre de I’étude du Zircaloy-4, les valeurs de 50 bet 1 eV
respectivement pour le volume et I’énergie d’activation du glissement prismatique a 300 K
(température ambiante) et de 400 b® pour le volume d’activation & 623 K (350 °C).

% Nous verrons au chapitre V, lors de la discussion sur 1’effet de la température, que ces interprétations sont
erronges.
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Figure 1.5 : Volume d’activation (V) du glissement <a>P en fonction de la température dans
Ti-o (a) et Zr-c (b). Influence de la teneur en oxygéne sur le volume d’activation (c) et
[’énergie d’activation (d).
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Il semble clair que les propriétés mécaniques du glissement prismatique soient sensibles a
I’interaction élastique entre dislocations vis et les impuretés interstitielles. De récents travaux
(Naka et al. 1988, Farenc et al. 1993) ont montré que le mouvement des dislocations vis dans les
plans prismatiques est contrdlé par une force de friction de Peierls. Naka propose un mécanisme
de Peierls modifié on la force de friction exercée & basse température n’est plus due aux liaisons
atomiques mais a 1’étalement du cceur (Naka 1983). Les dislocations se déplacent par transition
thermiquement activée sessile-glissile (figure 1.2). Il faut recombiner le cceur sur une longueur de
dislocation critique et courber le segment jusqu’a une position d’instabilité. Le double
décrochement se propage de maniére irréversible puis le cceur se dissocie & nouveau dans la rangée
cristallographique suivante (figure 1.6a). Le durcissement par les impuretés est décrit comme une
interaction chimique entre le cceur de la dislocation et les impuretés. Ce modéle présente des

limites puisqu’il ne permet pas d’avoir des aires d’activation aussi grandes que celles mesurées (de
Iordre de 100 b).

T
l

X

o e e e s e
L

b)

[

v

Figure 1.6 : Mécanismes de Peierls (a) et de blocage-déblocage (b) (Farenc et al. 1995).

Plus récemment Farenc et al. (1993), ayant observé un mouvement discontinu des dislocations
vis de type <a>, proposent de modifier le modéle introduit par Naka en supposant que les
dislocations ne passent pas par toutes les vallées de Peierls (figure 1.6b) mais se déplacent par une
série de sauts de longueur h entre des positions sessiles. Une bonne estimation des aires
d’activation est alors obtenue 4 basse température (T < 473 K). Lors de son déplacement entre
deux positions sessiles, la dislocation vis ne semble pas étre affectée par les impuretés (Farenc
1992). Par contre celle-ci peut étre épinglée par ces derniéres lorsque le coeur s’étale & nouveau
dans sa configuration sessile. La phase de déblocage suivante sera plus lente, la dislocation devant
se libérer progressivement de tous ses ancrages.

I.1.3 Glissement <a> dans le plan de base (B)

Ce mode de glissement secondaire a souvent été relaté dans la littérature (Churchman 1954,
Levine 1966, Williams et al. 1968, Aktar 1975, Paton et al. 1970, 1973, Jones et al. 1980, Farenc
et al. 1993, Feaugas 1994, Pelissié 1996, Lecomte ef al. 1997). Son caractére défavorable vis-a-vis
du glissement prismatique semble étre associé 4 son énergie de faute d’empilement plus importante
que celle obtenue dans ce dernier (Legrand 1985). Ce systéme est généralement activé pour des
orientations de sollicitation qui lui sont favorables et/ou des niveaux de déformation plastique
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importants. De plus, récemment, dans un titane de faible teneur en oxygene (50 ppm at.), Farenc et
al. (1993) ont identifié le plan de base comme plan de déviation des dislocations vis se déplagant
initialement dans un plan prismatique pour T > 155 K. Ce mécanisme ne semble pas étre actif pour
des concentrations en oxygéne plus importantes. Bien qu’il n’y ait pas eu d’étude précise de la
structure de cceur des dislocations <a> se déplagant dans le plan de base, il semble que celle-ci soit -

planaire d’aprés les résultats de Jones et al. (1981). En effet, ce systéme de glissement est peu
sensible a la contrainte normale au plan de glissement.

La cission critique du glissement basal est plus importante que celle du glissement prismatique
dans une large gamme de température (figures 1.7a et 1.7b). De plus, celle-ci décroit plus
rapidement en fonction de la température dans le cas du glissement basal que dans le cas du
glissement prismatique. C’est une fonction croissante de la concentration en éléments en insertion
(figure I.7¢) (Conrad 1981). Cependant ce systéme est moins sensible 4 la teneur en oxygéne que le
systéme de glissement prismatique. Le Zircaloy-4 présente une teneur en oxygéne de 1’ordre de

0,8 % at., ce qui correspond & un rapport des cissions critiques g/t 2 300 K de ’ordre de 1,4 pour
le Ti-o (figure 1.7c).

Le volume d’activation du glissement basal est plus faible que celui du glissement prismatique
(figure 1.7d) (Levine 1966, Aktar 1975, Conrad 1981). Par contre, I’énergie d’activation du
glissement <a>B (2 eV) est supérieure a celle du glissement <a> P (1 eV) (Conrad 1981).

I.1.4 Glissement <a> dans les plans pyramidaux de premiére espéce ()

Le glissement pyramidal de premiére espéce est un glissement plus difficile que le glissement
prismatique (cission critique supérieure) mais plus facile que le glissement basal (Jones et al.
1981, Farenc 1992). Le glissement <a>m; a souvent été associé au glissement dévié des
dislocations vis se déplagant initialement dans un plan prismatique (Naka 1983, Yoo 1981, Farenc
1993, Feaugas 1994) ou le plan basal (Naka 1983). Certains auteurs supposent que ce glissement
ne peut intervenir que lors du glissement dévié (Yoo 1981). Cependant, Jones et al. (1981) et
Lecomte et al. (1997) dans le Ta6V, Farenc et al. (1993) dans Ti-o, Feaugas (1998) dans Ti-a/ et
Regnard ef al. (1995) dans le Zircaloy-4 ont observé du glissement pyramidal simple. De plus
Farenc (1992) relate, dés 155 K, la méme anisotropie de vitesse entre dislocations vis et coins que

celle des dislocations glissant dans le plan prismatique et le méme mouvement saccadé témoignant
d’un étalement non-planaire du cceur.

Pour une nuance de titane de haute pureté (52 ppm at.), la cission critique de <a>m; 4 150 K est
de 65 MPa contre 35 MPa pour le glissement prismatique (Farenc 1992). Il semble, toujours
d’apres les mémes travaux, que le glissement m; soit moins sensible aux impuretés que le
glissement prismatique (Naka 1983) et qu’il devient aussi facile que le glissement principal pour
des teneurs en oxygene de 3270 ppm at. (Farenc 1992). Churchman (1954) rapporte pour du Ti-c,
pour une teneur en oxygene de 3000 ppm, une cission critique de 97 MPa pour le glissement

<a>m,, valeur supérieure a celle du glissement prismatique (tp = 63 MPa) et proche de celle du
glissement basal (15 = 98 MPa).
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Notons enfin que Williams e# al. (1971) ont montré dans Ti-o & 300 K que le glissement
prismatique restait planaire, lors d’essais de traction interrompus a 2 %, pour des concentrations en
oxygene supérieures a 1 % at., démontrant ainsi que le glissement dévié <a>m; devenait difficile.
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Figure 1.7 : Cission critique et volume d’activation du glissement basal.
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I.1.5 Glissement <c+a> dans les plans pyramidaux (7; et 1t,)

L’activation d’un mode de glissement possédant une composante suivant <c¢> a souvent été
évoquée pour expliquer la forte ductilité de Zr-o et Ti-a (Yoo 1981). Dans cet esprit, le glissement
<c+a> est particuliérement important ; il a été relaté par de nombreux auteurs comme moyen
d’accommoder la déformation plastique suivant I’axe <c> (Paton et al. 1973, Tenckhoff 1972,
Aktar 1973, Cass 1970, Jones et al. 1981, Minonishi er al. 1982, Numakura et al. 1986, 91, Merle
1987, Pochettino et al. 1992, Xiaoli et al. 1994, Regnard ez al. 1995, Feaugas et al. 1996, Lecomte
et al. 1997).

Deux plans de glissement sont rapportés pour les dislocations <c+a> : les plans =, et n, (tableau
I.1). Le choix du plan de glissement dépend de la nature de la dislocation (vis ou coin) et du sens
de la sollicitation (traction ou compression suivant <¢>). Lorsque les dislocations sont coins, le
plan 7; semble étre le plan le plus favorable (Bacon et al. 1986, Minonishi et al. 1982). Par contre,
les dislocations vis glissent dans le plan = lorsque le cisaillement est négatif (traction suivant <c>)

et glissent dans le plan m, lorsque le cisaillement est positif (compression suivant <c¢>) (Bacon et
al. 1986).

Numakura et al. rapportent dans des polycristaux de zirconium sollicités en traction simple que
les dislocations <c+a> observées sont essentiellement vis, mettant ainsi en évidence une
anisotropie de vitesse entre les segments de dislocations vis et coins (Numakura 1991). Ce résultat
est en accord avec des observations réalisées dans un Ta6V par Jones er al. (1981). La dissymétrie
observée sur les cissions critiques obtenues en traction et en compression (Jones er al. 1981,
Feaugas 1994) et la forte dépendance inverse de T, & la température (Aktar 1973) semblent
confirmer la nature non-planaire du cceur des dislocations vis <c+a> (Numakura et al. 1990).

La cission critique du glissement <c+a> est bien plus élevée que celle du glissement
prismatique (tableau 1.3, figure 1.8). Par contre, le volume d’activation de ce glissement semble
étre beaucoup plus faible que celui des glissements prismatique et basal (8b> dans Zr-a 4 823 K)
(Aktar 1973). Ce dernier point nécessiterait d’étre confirmé, étant donné le peu de résultats
disponibles dans la littérature.

1 <a>P T <cta>m Ta1/Tp ref.
Ti-Al 7 %at. 175 450 2.6 Paton 1973
Ta6V 380 630 | Jones 1981

Tableau L.3 : Cissions critiques du glissement <c+a>m a 300 K.
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Figure 1.8 : Evolution de la cission critique de glissement <c+a>m; en fonction
de la température dans le zirconium-a (Aktar 1973).

L.2 LES SYSTEMES DE MACLAGE

Les systemes de maclage les plus communément observés dans les métaux hexagonaux sont au
nombre de quatre (tableau 1.4) (Yoo 1981). Le plan K1 et la direction 1 sont respectivement le
plan et la direction de cisaillement alors que le plan K2 et la direction 112 sont les invariants du
maclage. Comme le glissement <c+a>, le maclage permet d’accommoder une partie de la
déformation suivant I’axe <c>.

Aktar (1975) a montré dans Ti-o que le maclage {10712}<10711> se développe dans les
échantillons ot 1’axe <c¢> est proche de I’axe de traction et le maclage {1121} <1126> dans les
grains ayant ’axe <c> & 50° de I’axe de traction. Par contre, en compression suivant <c¢>, c’est le
maclage {1122}<1123> qui prédomine & basse température (T < 625 K) alors que le maclage
{1071}<10712> devient prépondérant 4 température plus élevée (Paton et al. 1970).

A D’exception du systtme {1011} <1072>, les cissions critiques des systémes de maclage
augmentent avec la température, rendant ceux-ci défavorables & haute température (figure 1.9)
(Paton et al. 1973, Conrad 1981).

La présence d’impuretés a un effet important sur la disparition du maclage comme mode de
déformation (Garde et al. 1973). La présence d’oxygene favorise le glissement <c+a> au dépend
du maclage (Fundenberger et al. 1990). Fundenberger et al. (1990) montrent, en particulier, que la
fraction volumique de maclage diminue lorsque le pourcentage d’oxygéne en solution augmente.
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K1 nl K2 12
{1012} 10TT) {1012} (1011)
{1011} (1012) {1013} (3032)
{1122} %(1123) {1124} %(22_3)
{1121} %(TT%) L %(11'0)

Tableau 1.4 : Systémes de maclage dans les métaux hexagonaux.
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Figure 1.9 : Influence de la température sur les cissions critiques des différents systémes
de maclage dans Ti-a sollicité en compression simple (Conrad 1981).
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1.3 INFLUENCE DE LA TAILLE DE GRAIN

Comme de nombreux métaux, le comportement du zirconium et du titane sont sensibles a la
taille de grain. La contrainte d’écoulement vérifie une loi de type Hall-Petch : Z=%, + K.d™ ou K
et Z, dépendent de la déformation plastique (figures 1.10a et 1.10b). Notons, de plus, que les
valeurs de K sont du méme ordre de grandeur que celles obtenues dans les métaux c.f.c. et c.c.
(figure 1.10d). Pour Ti-o, K est indépendant de la teneur en oxygéne (Oeq < 1 % at.), seul Z,
augmente (Conrad 1981). Enfin, K diminue en fonction de la température ; la contrainte
d’écoulement devient alors moins sensible a la taille de grain (Ramani et al. 1972, Conrad 1981).
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Figure 1.10 : Evolution des coefficients de la loi de Hall-Petch & 300 K pour Ti-c et Zr-a (a et
b) (Conrad 1981, Ramani et al 1972) et pour des métaux c.f.c. et c.c (c et d) (Jiang et al. 1995)
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En résumé

Les principaux résultats disponibles dans la littérature sur les mécanismes de déformation des
alliages de zirconium-« et de titane-a sont rappelés ici.

* Le glissement prismatique <a>P est le glissement principal dans les alliages de titane et de
zirconium. Pour les basses températures (T < 600 K), il présente une différence de mobilité
entre les segments de dislocations coins et vis, résultant d'une forte friction de réseau pour
ces derniers. Des écarts a la loi de Schmid et Boas sont aussi notés. Ces différents aspecis
ont été associés a une structure de cceur non planaire des dislocations, la question restant
posée quant a la nature du plan d’étalement (basal ou pyramidal). La cission critique et le
volume d’activation du glissement <a>P sont trés sensibles a la teneur en élément d’alliage
(O.,) et a la température.

* Les études sur les glissements secondaires sont beaucoup plus rares et peu exhaustives. La
cission critique du glissement <a>B semble plus élevée que celle du glissement <a>m) ;
leur dépendance en température est beaucoup plus importante que celle de la cission
critique du glissement <a>P. Le glissement <c+a>m, (ou my) a été relaté par de nombrewx
auteurs comme moyen d’accommoder la déformation selon l’axe <c>. Sa cission critique
est nettement plus élevée que celle des autres systémes dans une large gamme de

température. Les volumes d’activation des glissements secondaires semblent plus faibles
que celui du glissement prismatique.

* Quatre systemes de maclages sont les plus communément observés. Leurs cissions critiques
augmentent généralement avec la température, les rendant défavorables. La présence
d’oxygéne favorise le glissement <c+a> au dépend du maclage.










Chapitre I1

Les matériaux de 1'étude

Pour développer une modélisation phénoménologique du comportement élasto-
viscoplastique anisotrope des alliages de Zirconium, Robinet (1995) a travaillé sur des
tubes guides en Zircaloy-4, en avant derniére passe de laminage. La démarche de notre
étude a été de travailler dans un premier temps sur le produit d'étude testé au LMA-
RC, dans l'état recristallisé [Robinet (1995)], puis de valider l'approche sur tubes de
gaine dans un deuxiéme temps. L'intérét de cette démarche est de bénéficier de la base
de données élaborée au LMA-RC. Cependant, les chargements subis par les éprouvettes
testées au LMA-RC ne permettaient pas de réaliser une étude pertinente des systémes
de déformation. Ceci nous a donc conduit & concevoir une maitrice d'essais spécifique
pour l'observation des systémes de déformation. Ces essais ont été effectués sur des
tubes prélevés sur une coulée différente de celle des tubes utilisés par Robinet. Les
procédés de fabrication des tubes guides ayant évolué, certaines caractéristiques sont
apparues différentes du produit initial.

Pour l'étude sur produit industriel, les tubes de gaine utilisés dans notre étude sont

analogues aux tubes en Zircaloy-4 actuellement utilisés en réacteur, mais dans l'état
métallurgique recristallisé.

Ces produits seront respectivement nommés dans la suite du document : U483 et

U556 pour les tubes guide en avant derniére passe de laminage et X1 Rx pour les tubes
de gaine.

La présentation de ces alliages est effectuée dans le premier paragraphe de ce
chapitre (composition chimique et dimension des tubes). Les résultats des
caractérisations métallurgiques sont présentés dans le second paragraphe.
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CHAPITRE II. LES MATERIAUX DE L’ETUDE

e | Fe | 8o | ( o_|____Z____|
Eléments
d'alliage 0,11 0,21 1,3 0,13 balance
Al ]S LS - S Tl D 3 S Si__
Impuretés
p.p-m. 29 140 5 58 24 99

Tableau IL.1 : Composition pondérale du produit U483 (Poids %,).

_Cr | Fe | Sn_ | ( oO_ | ____Zr____|
Eléments
d'alliage 0,11 0,21 1,3 0,125 balance
_AL_ |« O H_| _Hf | 1 N 8
Impuretés
p-p-m. 20 140 5 50 28 95

Tableau I1.2 : Composition pondérale du produit U556 (Poids %).

| _Cr | Fe | Sn_ | ( L2 S ——
Eléments
d'alliage 0,11 0,21 1,26 0,132 balance

e A Cooo ol B ol BB Lol ol BT
Impuretés
p.p.m. 30-35 | 125-145| 9-11 30-35 50

Tableau IL.3 : Composition pondérale du produit X1 Rx (Poids %).

U433 U556 X1 Rx

Produit :
Diameétre externe :
P_— 14,3 14,5 9,495
Epaisseur :
e (mm) 1,21 1,3 0,575

Tableau IL.4 : Dimensions des produits de l'étude.
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I1.1 PRESENTATION DES PRODUITS ETUDIES

Les tubes U483 et U556 ont été fournis directement par CEZUS ; il s'agit de tubes guides en
avant derniére passe de laminage. Leur composition chimique moyenne obtenue sur billette
(éléments d’alliage et principales impuretés) est donnée dans les tableaux II.1 et II.2. Pour les

tubes U483, des analyses complémentaires ont été effectuées. Les résultats se sont révélés trés
proches et homogenes.

Les tubes X1 Rx, fabriqués également par CEZUS, nous ont été fournis par le CEA dans le
cadre d'accord de recherches tripartites entre EDF, le CEA et FRAMATOME. Les valeurs de la
composition chimique, obtenue par analyses sur tubes, sont fournies dans le tableau I1.3. Elles sont
trés proches des valeurs obtenues pour les tubes précédents. Cette composition correspond a
l'optimisation proposée par Framatome dans les années 80 vis-a-vis de la tenue & la corrosion :

baisse de la teneur en étain et augmentation des teneurs en fer et oxygeéne pour conserver les
propriétés mécaniques.

L’oxygéne est introduit lors du processus de fabrication sous forme de poudre de ZrO,
(Lemaignan et Motta 1995). Son réle est d’augmenter la résistance mécanique de 1’alliage : une
augmentation de 1000 ppm d’oxygéne augmente la limite d’élasticité de 150 MPa a température
ambiante (Armand et al. 1965). Il permet d’étendre le domaine o dans le diagramme de phase par
formation d’interstitiels en solution solide. Exprimée en pourcentage d’atomes, la concentration en
oxygéne des produits étudiés est de 0,8 % at.

L’étain utilisé pour augmenter la résistance a la corrosion est également un stabilisateur de la
phase c. Il a un impact limité sur les propriétés mécaniques.

Le fer et le chrome, ajoutés accidentellement aux premiers alliages de zirconium a base d’étain
par la pollution d’un acier inoxydable lors de la fusion d’un lot, ont conduit 4 une amélioration de
la résistance 4 la corrosion. Cet incident est a I’origine des Zircaloy-2 et 4. Leur solubilité étant
trés faible dans la phase a, ils se retrouvent sous forme de précipités dans le produit final, dont la
taille joue un rdle prépondérant dans les cinétiques de corrosion (Lemaignan et Motta 1995).

Les dimensions des trois produits sont données dans le tableau 11.4. Pour le produit X1 Rx, un
contrdle dimensionnel des échantillons a été effectué systématiquement avant et aprés essai (cf.
annexe A-IIT). Pour I’ensemble des éprouvettes testées (prélevées dans trois tubes du méme lot),
les écarts type sur les mesures de diamétre et d’épaisseur sont inférieurs & 5 pm.

Les tubes ont subi un traitement thermique de recristallisation de 4 & 5 heures & 700 °C + 30 °C.
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I1.2 CARACTERISATION METALLURGIQUE

11.2.1 Microstructure

La microstructure a été observée en microscope optique en lumiére polarisée. Le traitement
de recristallisation conduit & la formation de grains équiaxes de 9 pm de taille moyenne. Les
figures II.1 a et b présentent les micrographies optiques obtenues pour le produit U483 sur des
échantillons prélevés respectivement dans les directions axijale et transversale des tubes.
Aucune différence n’est a noter entre les deux plans d’observation. Pour affiner ces propos,
nous avons mesuré les tailles de grains dans les deux plans d’observation pour des populations
de 50 grains (figure I1.2). Les dimensions relevées, ramenées & un diamétre équivalent pour un
grain sphérique, sont comprises entre 3 et 19 um, pour une valeur moyenne de 9 pum ; aucune

différence notable n’est visible entre les deux directions de prélévement sur les histogrammes
de taille de grains.

Cette analyse a également été menée sur les produits U556 et X1 Rx (figures I1.3 et I1.4) ;
les tailles moyennes de grains sont respectivement de 8,5 et de 9 pm.

B U483-01-03 (T)
[U483-02-02 (L)

pourcentage de grains (%)

4 6 8 10 12 14 16

taille de grains (um)

Figure I1.2 : Histogramme des tailles de grains pour le produit U483 ;
coupes longitudinales et transversales.
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a) Coupe longitudinale (x400)

b) Coupe transversale (x400)

Figure IL.1 : Observation du produit U483 en microscopie optique.
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pourcentage de grains (%)

4 6 8 10 12 14 16 18

taille de grains (um)

Figure I1.3 : Histogramme des tailles de grains, produit U556.
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Figure I1.4 : Histogramme des tailles de grains, produit X1 Rx.

L’observation en Microscopie Electronique en Transmission (MET) du Zircaloy-4 révele la
présence essentiellement de deux types de précipités : précipités de lave Zr(Fe,Cr), et des hydrures
(figure IL.5). Les précipités Zr(Fe,Cr), de structure hexagonale ont des parameétres de maille (a =
0.474 nm et ¢ = 0.816 nm) proches de ceux proposés dans la littérature (Chemelle et al. 1983,
Yang et al. 1986). Ils présentent parfois des fautes d’empilements (figure II.5). Vu leur faible
proportion, ces précipités ne semblent pas avoir d’influence sur le comportement €lasto-plastique
de ’alliage non-irradié. Les hydures sont de taille plus faible (0,05 pm) et de structure cubique
(probablement des hydrures & (c.f.c.)). La présence d’hydrure est associée a la faible solubilité de
I’hydrogéne dans le zirconium a température ambiante (1 ppm at.) (Weatherly 1980).

Pour le produit U556, les observations en MET décélent la présence de grains non totalement
restaurés. La figure I1.6 montre la présence de dislocations pres d’un joint de grains (a), au cceur
d’un grain (b) et des grains totalement restaurés (c). Il s’agit de dislocations vis rectilignes de type
<a>.



La figure I1.7 montre I’observation en MET du produit X1 Rx. Le taux de recristallisation pour
ce produit est de 100 %. Une analyse détaillée des précipités a été réalisée au CEA (Béchade
1997). Les précipités de type Zr(Fe,Cr); sont répartis de maniére aléatoire dans la matrice ; ils sont
de forme globulaire, avec parfois la présence de franges caractéristiques des phases de laves. Leur
diamétre moyen est de 0,2 um. Le rapport Fe/Cr déterminé par micro-analyse est toujours compris
entre 1,6 et 1,8.

Précipités Zr(Fe,Cr); Jine précipitation de structure cubique

Figure IL5 : Observation du produit U483 en MET.
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a) Dislocations prés
d’un joint de grains

320 nm

b) Dislocations
au ceeur d'un grain

320 nm

¢)Grain totalement
restauré

320 nm

Figure I1.6 : Observation du produit U556 en MET



a) Vue d’ensemble
sur plusieurs grains

2,1 pum

b) Longues dislocations
vis au ceur d’'un grain

¢) Quelgues traces de
dislocations prés d’un
joint de grains

0,55 pum

Figure IL.7 : Observation du produit X1 Rx en MET.
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I1.2.2 Texture cristallographique

Le mode d’élaboration des tubes entraine une orientation préférentielle des grains du
polycristal : le matériau présente une texture cristallographique anisotrope. La représentation de
la texture est effectuée a 1’aide des figures de pdles (projection stéréographique des pdles des
normales & un plan cristallographique dans un repére lié¢ au tube).

Les analyses de textures des trois produits étudiés ont été effectuées par diffraction des rayons
X. Au-deld d’un certain angle de basculement (~75°), il se produit une forte défocalisation du
rayonnement diffracté, ce qui rend la mesure imprécise. Les figures de pdles expérimentales sont
donc incomplétes. Un développement mathématique, la Fonction de Distribution des Orientations
Cristallines (FDOC), permet & partir de figures de pdles déterminées expérimentalement de
compléter les résultats expérimentaux et d’accéder a une fonction représentative de la texture
(Béchade 1993, Todeschini 1998). Pour un nombre fini d’orientations cristallines (2160 dans notre
étude avec la méthode vectorielle), la FDOC donne la fraction volumique de grains associée a ces
orientations. Notons, d’une part, qu’il est nécessaire de disposer de plusieurs figures de p6les pour
remonter a la FDOC et, d’autre part, que la relation entre les figures de pdles et la FDOC n’est pas
bi-univoque : les logiciels fournissent une solution parmi I’ensemble des solutions possibles.

Les figures de pdles expérimentales (0002), (IOTO) et (11 50) sont données sur les figures IL.§,
9 et 10 respectivement pour les produits X1 Rx, U483 et US56.

Sur les figures de pdles {0002}, on observe une légére fibre, les normales aux plans (0002)
étant essentiellement contenus dans le plan (e, eg). Une analyse fine de la FDOC permet de
constater la présence d’un maxima de la densité de pbles (0002) a +40° de la direction radiale e;
pour les produits U483 et U556 et & = 35° pour le produit X1 Rx. Les différences entre les produits
peuvent étre directement reliées aux gammes de fabrication.

Les figures de péles (10 T 0) montrent que les plans prismatiques sont situés préférentiellement
a 30° de la direction axiale, ce qui est caractéristique des tubes de gaine recristallisés.

Les facteurs de Kearns f; donnent une information grossiére mais globale de la texture du
matériau : f; représentent la moyenne du carré du cosinus de I’angle entre les poles (0002) et la
direction i. les valeurs obtenues pour les trois produits sont données dans le tableau IL5. Les

valeurs obtenues confirment une faible différence de texture entre les tubes épais et le produit
X1 Rx.

Facteur de Kearns
Produit fr fy iz
U483 0,55 0,33 0,12
U556 0,54 0,35 0,11
X1 Rx 0,58 0,30 0,12

Tableau ILS : Facteurs de Kearns des produits étudiés.
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Contrairement au produit U483 testé au LMA-RC, nous ne disposions pas d'une base de
données d'essais mécaniques aussi conséquente pour le produit X1 Rx, en particulier en ce qui
concerne l'étude de l'anisotropie. C'est donc sur ce produit qu'a été effectuée la partie
expérimentale (en terme d'essais mécaniques) propre a notre étude. Deux objectifs principaux ont
été recherchés : dune part, I'étude de l'anisotropie et, d'autre part, la réalisation d'essais
(macroscopiques) originaux, permettant d'appréhender les mécanismes de déformation a 1'échelle
microscopique ainsi que la nature de 1’écrouissage (contraintes interne et effective). Ces résultats
constituent l'ossature du chapitre suivant, les résultats obtenus au LMA-RC étant rappelés et
discutés en regard de nos travaux, au fur et & mesure de la présentation.

direction axiale : e, direction axiale : e,

Cop

fdp (00.2) fdp (10.0)
direction axiale : e,,

‘.

)
s
a
.
%]
J
tad
L
w
»

4
niveaux : 5

Figure I1.8 : Figures de pdles du produit X1 Rx (Béchade 1999).
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direction axiale : e, direction axiale : e,

Kif= 400 N{ 1{= 1.00

e i

£ &/ 4197 HES M- 1@
H{g= 3.00 Mfs}= 2.20

~~~~~ (8= 3.5 (b= 2.40

AN = 2.50
HINDHM = 0f

HAXTA =
HNTI® = .00

fdp (00.2) fdp (10.0)

direction axiale : e,

E &/ 41997

fdp (11.0)

Figure IL9 : Figures de péles du produit U483 (Bacroix 1997)
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direction axiale : e, direction axiale : e,
$ Nl fl= Q0
flige 2
[E 2/ 41957 13- b8
5= 3.00
[Bl= 350

NEXTHUH = 2.4
HINDDE = 48

fdp (00.2) fdp (10.0)
direction axiale : e,

|

I
IE & 41 "}
!

MXIM = 416
HINTHN = .09

fdp (11.0)

Figure I1.10 : Figures de péles du produit U556 (Bacroix 1997)
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Chapitre III

Comportement macroscopique

Les résultats issus de la littérature relatés au chapitre I nous ont permis d'avoir
une premiére idée des mécanismes responsables de la déformation plastique! au sein
du matériau. Dans ce chapitre, le comportement mécanique du matériau est étudié a
l'échelle macroscopique, a l'aide des grandeurs usuelles de la méecanique des milieux
continus que sont les contraintes et déformations sur un élément de volume. Les
réponses du matériau sous sollicitations d'écrouissage & vitesse de déformation
imposée, de fluage @ contrainte imposée ou de relaxation & déformation constante, vont
nous permettire d'appréhender son comportement élasto-viscoplastique. Ces résultats
constitueront la base de données d'essais mécaniques nécessaires pour l'identification
des paramétres du modéle.

Une premiére tentative sera effectuée pour relier les phénoménes observés a cette
échelle aux mécanismes physiques sous-jacents. Dans cette optique, les notions de
contraintes interne et effective et le type d'essais mécaniques utilisés dans cetie étude
pour y accéder sont présentes dans le premier paragraphe. Dans le cadre de la théorie
des processus thermiquement activés, nous avons vu au chapiire I que le volume (V) et
l'énergie d'activation (AHg) permettait de décrire l'influence de la vitesse et de la
température sur un mécanisme physique donné. Les méthodes de dépouillement

permettant d'accéder au volume d'activation sont aussi rappelées dans ce premier
paragraphe.

Pour étudier l'anisotropie de comportement mécanique, des essais de traction
sutvant l'axe du tube et de traction-pression interne ont été réalisés. Pour quantifier
cette anisotropie, il est nécessaire de définir une direction de référence. La direction
axiale du produit tubulaire a été retenue : l'essai de traction est le plus communément
répandu ; le caractére uniaxial du champ de conirainte obtenu permet un
dépouillement plus aisé des résultats. Pour les essais sous pression interne avec reprise
de l'effet de fond (Z. = 0), il est également possible (en négligeant la composante

! Le terme de déformation plastique regroupe ici 'ensemble des déformations irréversibles, dépendantes ou
indépendantes du temps, hormis I’endommagement.
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radiale Z,,) de se ramener & un état de conirainte uniaxial. Cette deuxiéme direction a
été privilégiée dans notre étude expérimentale afin de quantifier l'anisotropie de
comportement par la détermination des contraintes internes et des volumes
d'activation. Pour les autres directions de chargement combinanit pression interne et
effort axial, hormis la construction de la surface de plasticité initiale, il est nécessaire
d’utiliser une grandeur équivalente pour comparer les résultats obtenus.

Les résultats obtenus sont présentés dans ce chapitre en se placant, dans un premier
temps, @ température ambiante (§ II1.2), puis & 350 °C (§ II1.3). Dans ces paragraphes,
on aborde successivement les résultats en traction uniaxiale, en pression interne avec
reprise de l'effet de fond ("traction circonférentielle”), puis dans les autres directions de
chargement. L'effet de température entre 20 °C et 450 °C est présenté dans le dernier
paragraphe (§ I11.4).

Les différents produits utilisés dans notre étude ont été présentés au chapitre II.
Nous reprenons ici la notation adoptée : U483 et U556 pour les tubes de plus gros
diametres testés au LMA-RC et X1 Rx pour le produit industriel testé & EDF et au
CEA. La référence au produit concerné sera systématiquement indiquée sur les figures
relatives aux résultats expérimeniaux. La présentation des moyens d'essais et des
procédures expérimentales mis en ceuvre & EDF est reportée en annexe A-II afin
d'alléger la lecture du document. Une synthése de l'ensemble des essais réalisés ¢ EDF
dans le cadre de notre étude est également faite en annexe A-II.

Tous les résultats expérimentaux sont présentés en coniraintes et déformations
rationnelles. La principale difficulté renconirée dans le dépouillement des essais est le
caractére non homogéne des champs de contrainte et de déformation lors des essais
sous pression. Pour ce type d’essais, les résultats sont donnés en grandeurs moyennes ;
la méthodologie retenue pour effectuer les dépouillements est également reporiée en
annexe A-II. Notons que cetie inhomogénéité est accentuée par l'anisotropie de
comportement et peut conduire jusqu'd un rapport de 1,5 entre la déformation
moyenne et la déformation mesurée en paroi externe pour les tubes testés au LMA-RC.
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II1.1 GRANDEURS MECANIQUES PERMETTANT DE CARACTERISER LA
NATURE DES OBSTACLES A LA DEFORMATION PLASTIQUE

III.1.1 Notions de contraintes interne et effective (Feaugas 1994,1999)

Dans les conditions de notre étude, la déformation plastique des alliages polycristallins étudiés
est produite par le déplacement et la multiplication, sous l'action des contraintes, des dislocations
contenues dans chacun des grains. Les obstacles aux mouvements des dislocations peuvent étre
classés en deux catégories suivant la portée A du champ élastique qui leur est associé : interaction
a courte distance lorsque A est de l'ordre de quelques b (b: norme du vecteur de Biirgers) et
interaction a longue distance pour A >> b.

Dans le cas des interactions a courte distance, la dislocation n'est sensible au champ élastique
de l'objet a franchir que lorsqu'elle est proche de celui-ci. La contrainte associée est alors
indépendante du sens de la contrainte de cisaillement, autrement dit du sens de parcours de la
dislocation (absence de polarisation de l'interaction).

Pour les interactions & longue distance, le déplacement de la dislocation est entravé par le
champ élastique de I'objet & franchir bien avant d'étre a proximité de celui-ci. Ce type d'interaction
freine le déplacement de la dislocation dans un sens et favorise celui-ci dans le sens opposé (notion
de polarisation du champ élastique).

Notons que certains phénoménes, tel le vieillissement dynamique, ne peuvent pas étre classés
aussi facilement dans I'une ou l'autre des catégories, car ils induisent des interactions
intermédiaires.

Dans le cadre défini précédemment, la contrainte macroscopique peut s'exprimer comme la
somme d'une contrainte interne 4 longue distance (X;) et d'une contrainte effective (Z.x). La
contrainte effective macroscopique Zs est la contrainte nécessaire localement (& courte distance)
pour que la dislocation puisse franchir une barriére d'énergie associée a un obstacle et se déplacer.
Sa nature locale et non polarisée lui confére un caractére isotrope. La contrainte interne X; (sous
entendu a longue distance) est la contrainte macroscopique résultant de phénomeénes physiques

dégageant un champ de contrainte & longue distance. Sa nature polarisée Iui confére un caractére
tensoriel.

L'agitation thermique peut fournir localement une part de l'énergie nécessaire au
franchissement de l'obstacle. Ceci conduit 2 décomposer la contrainte effective en une partie
athermique (Z,) et une partie thermiquement activée encore appelée contrainte visqueuse (Z,).

La contrainte interne X; peut avoir de nombreuses origines : empilements, amas et murs de
dislocations, précipités, inclusions, incompatibilité de déformation entre les grains du polycristal ...
Bien que mettant généralement en jeu une énergie nettement supérieure a celle apportée par
'agitation thermique, le franchissement de ces obstacles peut étre sensible a l'agitation thermique
(en particulier lorsque des mécanismes comme la montée des dislocations et le glissement dévié
sont actifs). De plus, si les contraintes internes 4 longue distance ne peuvent pas étre franchies par
activation thermique (longueur d'onde trop importante), elles peuvent par contre étre relaxées
thermiquement (diminution de I'amplitude du champ élastique).
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P 1 e s e S
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Figure III.1 : Allure typique des courbes contrainte/déformation en traction uniaxiale
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II1.1.2 Méthodologie d'obtention des contraintes interne et effective

De nombreuses méthodes ont été proposées dans la littérature pour déterminer les contraintes
interne et effective. Feaugas a effectué récemment une analyse critique des principales méthodes
proposées (1999b), permettant de dégager leur pertinence en fonction des conditions
expérimentales (monocristaux, polycristaux, température, niveau de déformation plastique...). On
se restreint ici & présenter la méthode de Dickson qui s'est avérée pertinente et de mise en ceuvre
relativement aisée pour notre étude.

Cette méthode fondée sur l'analyse des boucles d'hystérésis a été initialement proposée par
Cottrell (1954) puis modifiée par Handfield et Dickson (Dickson 1983, 84, Handfield 1985). Celle-
ci a été appliquée dans le cas du comportement cyclique des métaux, mais reste peu répandue dans
le cas du comportement en traction monotone (Feaugas 1999). Elle nécessite I'inversion de la
direction d'écoulement plastique afin d'identifier pour un niveau de déformation plastique la taille
et la position du domaine d'élasticité. La figure IIl.1a donne l'allure typique des courbes
contrainte/déformation obtenues lors d'une séquence de charge/décharge en traction uniaxiale.
L'inversion de la contrainte au point A conduit 4 une premiére phase non linéaire, suivie d'une
phase linéaire (point B & C) et se termine par une nouvelle phase non linéaire jusqu'au point D ol
la contrainte s'annule. La décharge s'effectuant a vitesse de déformation élevée (2.10™ /s), on peut
supposer qu'il n'y a pas d'évolution de la microstructure de déformation (et donc de la contrainte
interne) entre les points A et B ou la déformation plastique n'évolue que faiblement, et entre les
points B et C ou le comportement est élastique. La premiére phase qui suit la décharge peut alors
étre associée a une chute de la contrainte visqueuse Z, sensible a la vitesse de déformation : on
passe d'une vitesse de déformation plastique de I'ordre de la vitesse de déformation totale au point
A 2 une vitesse nulle au point B. L'amplitude de contrainte entre les points B et C permet de
déterminer la taille du domaine d'élasticité et la contrainte effective athermique Z, qui lui est
associée. Enfin la position du centre du domaine d'élasticité nous donne l'amplitude de la
contrainte interne X;. Cette séquence de charge/décharge, nous permet donc de décomposer la
contrainte £, au point A en une contrainte interne X; et une contrainte effective Zg=Z, + Z, .

Une analyse similaire peut étre effectuée lors des séquences de charge/relaxation/décharge. La
figure II.1b donne l'allure des courbes contrainte/déformation obtenues. Au point A', on bloque la
déformation ce qui entraine une relaxation de la contrainte au cours du temps. Au point B', on
procéde au déchargement ; le temps de relaxation étant suffisant pour conduire & une vitesse de
déformation plastique inférieure a4 1.10° /s au point B', la décharge est entiérement élastique
jusqu'au point C' oti le comportement est & nouveau inélastique.

Un dépouillement analogue au précédent nous permet d'accéder :

- 4 'amplitude de contrainte relaxée . entre les points A' et B, fonction dans le cas général
de la vitesse de déformation plastique et du niveau de déformation au point A';

- & la part athermique de la contrainte effective Z,' et a la contrainte interne X;' au point B'.

Notons que l'amplitude de contrainte relaxée Z...x représente la part de contrainte visqueuse Z,'
au point A', uniquement s’il n'y a pas de relaxation de la contrainte interne X;' entre les points A’ et

B'. Dans ce cas, I, et X' représentent également la part de contrainte effective athermique et la
part de contrainte interne au point A'.
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La principale difficulté de la méthode de Dickson est la précision avec laquelle on peut
déterminer la taille du domaine d'élasticité : outre la nécessité de prendre en compte un éventuel
domaine de microplasticité dans I'analyse des décharges (mouvement réversible des dislocations),
des artefacts expérimentaux peuvent perturber le signal (léger jeu dans le montage, précision des
capteurs de déformations ...).

I11.1.3 Détermination du volume d'activation

Les notions d'énergie et de volume d'activation, introduites dans le cadre du formalisme de
l'activation thermique de la déformation plastique ont été présentées au chapitre I. Rappelons que
ces deux grandeurs nous renseignent sur la nature des mécanismes physiques thermiquement
actives, associés a la déformation plastique.

A partir des résultats expérimentaux présentés dans ce chapitre, on ne pourra atteindre que des
volumes d'activation macroscopiques (ou apparents). Pour cela, on utilise la formule suivante 2
température (T) fixée et & microstructure (s) constante :

0 Ing Alng
Vapp=kT (-———-—8") T [ 8") (IIL1)
5% AE. s

En pratique, pour mesurer les volumes d'activation en relaxation & partir des résultats
expérimentaux, nous prenons comme donnée la courbe d'évolution du logarithme de la vitesse de
déformation plastique en fonction de la contrainte : la pente des points de cette courbe permet
d'accéder directement au volume d'activation a l'aide de 1'équation II1.1 précédente (cf. figure IIL.8).

T,uS

En traction, on peut utiliser la méme démarche & partir des courbes d'écrouissage obtenues 2
différentes vitesses (en se plagant & un niveau de déformation plastique donné) ou en considérant
l'augmentation du niveau de contrainte due a un incrément de vitesse. Certains auteurs mettent en
avant cette seconde méthode dans le sens ol ils estiment qu'une variation brutale de la vitesse
d'écoulement ne modifie pas la microstructure du matériau. Pour deux essais a différentes vitesses

de deformation, il est nécessaire de supposer qu'a une déformation plastique donnée correspond
une microstructure donnée.

Le méme type de démarche peut encore étre utilisé pour les essais de fluage (incrément de
charge ou essais & différents niveaux de chargement). Pour deux essais a différents niveaux de
contrainte, la prise en compte de la déformation plastique comme seul critére définissant la
microstructure s'avére dans ce cas beaucoup plus discutable (pour une méme déformation
plastique, I'état de contrainte interne peut étre différent).

D'apres la formule IIL.1, le volume d'activation apparait comme une mesure de la sensibilité de
la contrainte d'écoulement & la vitesse de déformation plastique (sensibilité & la vitesse
S = kT/Vy,). Nous avons vu au chapitre I que sa valeur peut étre directement reliée aux obstacles
locaux qui s'opposent aux mouvements des dislocations. Lors de sa détermination, la
microstructure du matériau doit rester constante (Cagnon 1979). Une évolution du volume
d'activation en cours d'essai traduit donc une évolution de la microstructure (évolution des défauts

ou du nombre de dislocations mobiles, changement dans la nature et 1’arrangement des
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dislocations responsables de la déformation ...) ou un changement des mécanismes thermiquement
activés associés a I'écoulement plastique.

Les valeurs du volume d'activation apparent déterminées dans notre étude sont données en
(1/6%) afin de simplifier la présentation des résultats (b, norme du vecteur de Biirgers d'un
glissement de type <a> dans le plan prismatique, b = 0,323 nm a 20 °C).

III.2 COMPORTEMENT DES PRODUITS ETUDIES A TEMPERATURE AMBIANTE

I11.2.1 Comportement dans la direction axiale des tubes

II1.2.1.1 Essais de traction simple et de relaxation

L'essai de traction simple permet d'appréhender I'élasticité du matériau et son écrouissage. Les
résultats obtenus pour les produits U483 et X1 Rx (figure I1.2) montrent qu’ils ont un
comportement similaire : ils se distinguent uniquement par une limite d'élasticité légérement
supérieure pour le produit X1 Rx.

700 -~
! X1 Rx (2.10%/s)

\
U483

- (6,6.10%/s)

d

Contrainte axiale :Y._, (MPa)
— () w e W =)
(=] < < (=] {===] (=]
o (e o o o o

] ] 1 i 1 1
T

A L L | ! I i | 1 1
T T

0 2 4 6 8 10 12 14 16
Déformation axiale : €, (%)

o

Figure IIL.2 : Essai de traction a vitesse de déformation imposée
dans la direction axiale des tubes.

Le dépouillement de I’essai de traction simple en terme de taux d'écrouissage (@=dZ/de,)

reporté sur une échelle semi-logarithmique (figure II1.3 pour le produit X1 Rx) fait ressortir deux
stades de déformation successifs. Le taux d'écrouissage décroit rapidement dans le premier stade
puis plus lentement dans le deuxiéme ; la séparation des deux stades (g, = 0,3 %) coincide avec
l'apparition d'un crochet de traction sur la courbe contrainte/déformation. On peut étre tenté, par
analogie aux résultats obtenus sur monocristaux, de relier ces résultats a l'activation d'un seul
systéme de glissement (stade I), puis de plusieurs systémes de glissement ainsi que du glissement
dévié (stade III). Cependant, la nature du ou des systémes activés dans les stades 1 et III reste
inaccessible sans observation de la microstructure.
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Figure IILS : Essais de relaxation dans la direction axiale des tubes.
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L'augmentation de la vitesse de sollicitation se traduit par une augmentation de la contrainte
d'écoulement (figure II1.4). Cette sensibilité 2 la vitesse, analogue pour les deux produits X1 Rx et
U483, traduit l'existence d'une contrainte visqueuse au sein du matériau. Si I’on bloque la
déformation a un niveau donné, on obtient une relaxation de cette contrainte visqueuse. La figure
III.5 présente une allure typique de relaxation obtenue pour les produits X1 Rx et U556
respectivement aprées 1,3 et 1,2 % de déformation totale, dans un graphe contrainte d'écoulement
en fonction du temps. Aucune différence n’est a noter entre les deux produits.

Afin de quantifier la part respective des contraintes interne X; et effective Z s dans la contrainte
d'écoulement, nous avons effectué des essais de charge/décharge et de charge/
relaxation/décharge’ entre 0 et 8 % de déformation plastique pour une vitesse de déformation de
2.10™ /s (pour le produit X1 Rx). La durée des phases de relaxation a été fixée & 24 heures, ce qui
conduit 2 une vitesse de déformation plastique de I'ordre de 10° /s en fin de relaxation (figure
I11.8). La superposition du résultat de ce type d'essais & la courbe de traction sans décharge montre
que la contrainte d'écoulement n'est affectée que localement autour des points de décharge (figure
II1.6).

W
=
=]

R

300 -

T T T T

TT T T T

Contrainte axiale : X, (MPa)

100 - | [
1 I A A ! | [X1Rx-T=20°C
0 i I P L :
0,000 0,020 0,040 0,060 0,080 0,100

Déformation axiale : €,,

Figure IIL6 : Influence des séquences de charge/décharge sur la courbe d'écoulement
en traction dans la direction axiale.

2 Pour simplifier I’écriture, on parlera par la suite de relaxation, sans préciser les phases de charge et de
décharge.



50

CHAPITRE ITll. COMPORTEMENT MACROSCOPIQUE

Dépouillement en contrainte interne X;

et effective 2 (MPa)

------ vit. de def. plastique

90 4 + 1E-02

3E-02
= 150 - 8
= £
E g /| E 2E'02 E
> [ =
o] T 1307 B
g x| £
2 3 3 : £E=
P @ charge{decharge. Z, | opm g $
g =110 4 A relaxation: I, -
£ 8 =
» L]
- gL o
= P 2
2% g
£ >
@)

3 X1 Rx T=20°C
70 + : t . :‘ ‘ 1 ‘ SE-03

0 2 4 6 8
Déformation plastique : €, (%)

(a) Contraintes visqueuse et relaxée

350 350
300 A =
g
s
250 - N
-
=
200 =
o X (2.10-455) &
5]
Q
150 1 A Doy (2.10-45) £
o Xi (2.10-7%) g
100 - s
X1 Rx T=20°C e
S ' ‘ S —
0 : ) 6 0 2 4
Déformation plastique : €, (%) Déformation plastique : €, (%)
(b) Contraintes interne et effective (¢) Composantes thermigquement activées et

athermique de la contrainte effective.

Figure II1.7 : Contraintes interne et effective en traction dans la direction axiale
en fonction de la déformation plastigue.
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Les essais de charge/décharge et de relaxation ont été analysés selon la méthode de Dickson
présentée au paragraphe précédent. Les résultats obtenus sont présentés, en fonction de la
déformation plastique, sur les figures III.7, respectivement pour la contrainte visqueuse (Z,)
obtenue en charge/décharge et ’amplitude de contrainte relaxée (Z...) (a), les contraintes interne
(X)) et effective (Z.x) (b) et la décomposition en partie thermiquement activée (contrainte
visqueuse Z,) et athermique (Z,)) de la contrainte effective (c).

La contrainte relaxée Z,, est comparée a la contrainte visqueuse déterminée lors des phases de
charge/décharge sur la figure [11.7a. Quelle que soit la déformation plastique les deux contraintes
sont identiques, démontrant ainsi que la contrainte interne n’est pas restaurée lors des essais de
relaxation & 20 °C. Les résultats obtenus montrent que I'on peut assimiler la contrainte relaxée a la
contrainte effective thermiquement activée. Dans la suite du dépouillement, on ne distinguera plus
les valeurs obtenues aprés une séquence de charge/décharge ou de relaxation/décharge. La valeur
de la contrainte visqueuse varie jusqu'a 2 % de déformation plastique, puis se stabilise autour de
145 +5 MPa. Cette variation ne peut pas s'expliquer entiérement par la variation de vitesse de
déformation plastique qui se stabilise au-dela de 0,3 % de déformation plastique.

La décomposition en contraintes interne et effective (figure III.7b) montre que 'augmentation
de la contrainte interne est la principale responsable du taux d'écrouissage. Cette derniére présente
une évolution quasi linéaire en début d'écoulement plastique (e, < 1%), puis une évolution
parabolique. On a également reporté sur cette figure les points obtenus aprés un essai de relaxation
multiple pour une vitesse de chargement de 2.107 /s. Les points obtenus sont en trés bon accord
avec ceux obtenus pour une vitesse de 2.10™ /s. Pour la contrainte effective, on obtient une forte
décroissance au début de I'écoulement plastique et une stabilisation autour de 230 MPa entre 1 et
3 % de déformation plastique ; une légere croissance se dégage ensuite.

La décomposition de la contrainte effective en partie thermiquement activée Z, et athermique
2, (figure III.7c) montre que son évolution est la combinaison d'une forte décroissance de la partie
athermique en début d'écoulement (Z, passe de 235 a 105 MPa entre 0 et 0,5 % de déformation
plastique) et d'une forte augmentation de la contrainte visqueuse (Z, passe de 0 a 130 MPa dans le
méme temps). La forte décroissance de Z, en début d'écoulement peut s'expliquer a priori par la
difficulté de libérer les dislocations initialement présentes aux joints de grains (désancrage des
dislocations des joints de grains et/ou des atmospheres de Cottrell...). Lorsque les dislocations sont
désancrées, la mobilité des dislocations devient plus importante. La présence du crochet de
traction a cette température résulte donc d’une compétition entre la décroissance de la contrainte
effective et la croissance de la contrainte visqueuse Z,, en fonction de la vitesse de déformation
plastique. L'augmentation de X, au-dela de 3 % peut traduire I'augmentation de la densité de
dislocations et/ou I’apparition du glissement secondaire (interaction durcissante entre les
systémes). Ce fait sera discuté a la lumiére de nos observations en MET (chapitre V). On notera
cependant que cette évolution ne représente qu'une faible part de I'écrouissage du matériau.
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Lors de la présentation de la méthode de Dickson au paragraphe précédent, nous avons
mentionné les difficultés inhérentes 4 la méthodologie employée. Il est difficile de déterminer
exactement I’incertitude qui en résulte sur les valeurs des contraintes interne et effective. Aux
incertitudes expérimentales (aspects mécaniques liés au moyen d’essai et au montage, précision
des capteurs...), il est nécessaire d’ajouter les incertitudes liées au dépouillement de Dickson
(précision sur la détermination du module effectif...). Néanmoins, I’homogénéité et la continuité
des résultats obtenus sur plusieurs éprouvettes, combinant des phases de charge/décharge et de
relaxation/décharge nous permettent d’afficher une incertitude d’un ordre de grandeur de %10
MPa.

Le tableau III.1 donne les amplitudes de contraintes relaxées en fonction de la déformation de
mise en charge et de la contrainte atteinte avant relaxation, pour les deux vitesses de déformation
étudiées. Ces résultats confirment la stabilisation de la contrainte visqueuse au-dela de 1% de
déformation plastique pour les deux vitesses de déformation. Un autre point intéressant & noter est
la présence d'une contrainte visqueuse conséquente a l'intérieur du domaine initial apparent
d'élasticité (Emax < 310 MPa pour un offset de déformation de 107). Ce fait peut étre rapproché de
la difficulté¢ a désancrer les dislocations initialement présentes aux joints de grain : bien qu'un
certain nombre de grains soient déja déformeés, le comportement macroscopique apparait toujours
élastique étant donnée la sensibilité des systémes de mesure employés (= 1.10° en déformation
axiale). Les essais de relaxation nous permettent donc d’encadrer la vraie limite d’élasticité
athermique du matériau entre 210 et 230 MPa.

essai n® 2077 15 2077 12 2077 14
(€,=210"/s) (&_=210"/'s) (& =2.107 Is)
g (%) 02 {03 )105]09|13]| 2 3,1 | 47| 6,1 8 0,9 2 34

Zmax (MPa) 215 | 312 [ 395 | 425 | 450 | 482 | 520 | 542 | 565 | 590 | 350 | 400 | 435

Az, (MPa) <10| 78 | 120 |>85 | 140|145 | 145 | 145|150 | 150 60 | 62 | 63

& (%)

- [006(022|06|1,0(16| 2,1 (4357|7606 | 16| 3
(en fin de relax.)

* Phase de relaxation interrompue apreés 1000 secondes

Tableau IIL.1 : Résultats des essais de relaxations multiples - XI-Rx & température ambiante.

Pour compléter l'analyse des résultats expérimentaux effectuée précédemment, nous avons
déterminé les volumes d'activation a partir des phases de relaxation et des courbes d'écrouissage a
différentes vitesses.

La figure II.8 donne I'évolution de la vitesse de déformation plastique en fonction de la
contrainte axiale pour les différentes phases de relaxation des deux essais 2 vitesse de déformation
de 2.10™ /s (les niveaux de déformation correspondant (g, = 0,3 %) sont indiqués dans le tableau
III.1). Les deux premiéres phases de relaxation mettent en évidence la présence de deux volumes
d'activation (pentes notées V, et V; sur la figure) ; dés la #roisiéme phase de relaxation le volume
d'activation devient indépendant du niveau de déformation plastique. Le volume d'activation
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permet d'appréhender les obstacles locaux qui s'opposent aux mouvements des dislocations ; il
varie donc avec l'évolution de la microstructure. Cela signifie que la microstructure (densité de
dislocations mobiles...) évolue au cours des deux premiéres phases de relaxation et se stabilise dés
la troisiéme (g, = 0,5 %). Cette transition correspond & I'apparition du crochet de traction et au
changement de pente dans I'évolution du module d'écrouissage donnée sur la figure II1.2.

1E-03

1E-04

1E-05

1E-06

1E-07

Vitesse de déformation plastique axiale (/s)

X1 Rx T=20°C

§ T (il [ e [ o] (S e |
T L]

500 550 600

Contrainte axiale : 2zz (MPa)

Figure II1.8 : Détermination du volume d'activation pour les essais de relaxation dans la
direction axiale des tubes (phases d'écrouissage a 2.107 /s).

Les volumes d’activation ont également été déterminés pour I’essai de relaxation multiple avec
une vitesse de mise en charge de 2.107 /s et & partir des courbes d’écrouissage obtenues aux deux
vitesses de déformation étudiées (cf. § II.1.3 pour la méthodologie). Les résultats obtenus sont
synthétisés sur la figure I11.9. En relaxation, le volume d’activation est indépendant de la vitesse de
mise en charge. En écrouissage, les volumes d’activation obtenus présentent la méme évolution en
fonction de la déformation plastique que ceux déterminés & partir des phases de relaxation :
décroissance en début d’écoulement et stabilisation au-dela de 0,5 % de déformation plastique (V=
10 £ 0,5 b%). Cela signifie qu’en traction a température ambiante, nous sommes en présence des
mémes mécanismes de déformation quelle que soit la vitesse de déformation plastique.

Pour le produit U483 testé au LMA-RC (Robinet 1995), nous obtenons des résultats analogues
& partir d’un essai de relaxation multiple : V=15 b® pour 0,2 % de déformation plastique, et Va 10
b’ au-dela de 1%. Enfin pour le produit U556, nous obtenons V = 10,3 b’ pour un essai de
relaxation a 1 % de déformation plastique (cf. figure IIL.5).
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Figure L9 : Volume d'activation en fonction de la déformation plastique déterminé en traction
et en relaxation dans la direction axiale des tubes.

Ces volumes d’activation apparents (V.,,) peuvent étre reliés au volume d’activation V a
I’échelle d’un systéme de glissement (cf. annexe A-I), & I’aide d’un facteur de Taylor : V=M V,,,
(M=4 d’apres Derep et al. 1979). Le volume d’activation ainsi obtenu (V =~ 40 b’) correspond aux
valeurs déterminées pour le glissement prismatique dans le cas de monocristaux de titane et de
zirconium de teneur en oxygéne équivalent similaire 4 nos alliages (0,8 % at.) (cf. chapitre I). On
peut donc supposer dés a présent que c’est la mobilité des dislocations vis de type <a> dans les
plans prismatiques (forte friction de réseau) qui gouverne la vitesse de déformation
plastique. Ce dernier point sera rediscuté dans les chapitres IV et V.

II1.2.1.2 Essais de fluage.

Deux essais de fluage a température ambiante ont été effectués pour le matériau X1 Rx : un
essai a force constante (correspondant 4 une contrainte initiale de 340 MPa) et un essai de fluage
incrémental pour des niveaux de mise en charge allant de 200 a4 370 MPa. Les résultats obtenus
sont reportés sur la figure I11.10 en termes de déformation plastique en fonction du temps et sur la
figure III.11 pour la vitesse de déformation en fonction du niveau de déformation.

Pour le plus bas niveau de contrainte étudié, la déformation plastique est inférieure a 0,1 %
apres plus de 200 h de fluage. Ce résultat est en accord avec le premier niveau étudié en relaxation
(cf. tableau IIL.1} : pour un niveau de contrainte de l'ordre de 200 MPa, seuls quelques grains (les
plus favorablement orientés) doivent présenter un début de plastification.

Pour les niveaux de déformation plastique supérieurs & 0,4 % (au-dela de 290 MPa), le
logarithme de la vitesse de déformation plastique s'exprime linéairement en fonction de la
déformation plastique. Ce résultat permet de supposer que l'on est en présence d'un mécanisme
unique de déformation qui conduit & une saturation progressive du mouvement des dislocations
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mobiles. L’absence de stade II en fluage permet encore de supposer qu’il n’y a pas de phénoméne
de restauration par le temps pour les niveaux de chargement étudiés a 20 °C.

mn' 3E-02 + Fluage incrémental

& [ il et Fluage & 340 MPa
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Figure IIL.10 : Essais de fluage en traction dans la direction axiale :
évolution de la déformation plastique en fonction du temps.
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Figure IIL.11 : Essais de fluage en traction dans la direction axiale :
évolution de la vitesse de déformation en fonction de la déformation plastique.
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La variation de vitesse obtenue lors d'un incrément de charge nous a permis de déterminer le
volume d'activation en fluage. Ce dépouillement s'avére un peu plus délicat que les précédents
(détermination de la vitesse de fluage aprés un incrément de charge). Les valeurs obtenues sont de
16 b’ pour les deux premiers niveaux de contrainte (g, 0,1 %), 11 b’ pour 0,25 % de déformation
plastique, puis 10,3 b® au-dela de 0,37 %. On retrouve donc des volumes d'activation identiques a
ceux déterminés en écrouissage et en relaxation. Pour calculer les volumes d'activation, nous avons
aussi considéré les vitesses de déformation obtenues a la fin de chacune des phases de fluage de
I'essai incrémental et celles obtenues pour l'essai 4 340 MPa en se plagant au méme niveau de
déformation plastique. Cette méthode conduit 3 des volumes d'activation de l'ordre de 8 b°,
inférieurs a ceux déterminés précédemment. Ce résultat confirme les réserves énoncées dans la
littérature sur cette deuxiéme méthode pour déterminer le volume d’activation en fluage.

Notons pour conclure ce paragraphe que nous obtenons des volumes d’activation identiques en
traction, en relaxation et en fluage, ce qui semble montrer qu’un seul mécanisme thermiquement
activé est opérant quel que soit le type d’essai 4 20 °C.

I11.2.2 Comportement en pression interne avec reprise de I'effet de fond

Les essais sous pression interne conduisent & des champs de contrainte et de déformation non
homogéenes dans l'épaisseur du tube. Etant données les dimensions des produits utilisés dans notre
étude, l'utilisation de 'nypotheése de tube mince pour se ramener a des grandeurs homogénes peut
conduire a des erreurs non négligeables. Cependant, un calcul rigoureux des grandeurs moyennes
permet de retrouver le comportement intrinséque du matériau (cf. annexe A-II).

La reprise de l'effet de fond lors d'un essai sous pression interne permet d'annuler la contrainte
axiale. L'état de contrainte ainsi obtenu peut étre considéré comme uniaxial si on néglige la
contrainte radiale devant la contrainte circonférentielle. Les dimensions du produit X1 Rx
conduisent au rapport suivant entre les contraintes radiale et circonférentielle : <X, >=-0,07
<Zge>. L'intérét de cette direction de chargement est de quantifier I’influence de l'anisotropie de
comportement sur les grandeurs présentées au paragraphe précédent.

Pour simplifier I'écriture, au lieu de parler d'essai de pression interne avec reprise de I'effet de
fond, nous parlerons dans la suite d'essai dans la direction circonférentielle.

La courbe contrainte-déformation obtenue en traction circonférentielle pour une vitesse de
déformation de 2.10™ /s est reportée sur la figure I1.12. La contrainte d'écoulement n'est perturbée
que localement par la présence de phases de charge-décharge ou de relaxation. Cette figure met en
évidence la présence d'un palier d'écoulement trés prononcé.

Pour comparer ce résultat a celui de la traction uniaxiale, on a reporté sur la figure I11.13 la
contrainte d'écoulement dans les deux directions en fonction du niveau de déformation plastique.
Cette figure met en évidence une contrainte d'écoulement beaucoup plus élevée dans la direction
circonférentielle en debut d'écoulement, puis un adoucissement du matériau (diminution de la
contrainte d'écoulement). Au-dela de 2 % de déformation plastique, la contrainte d'écoulement
dans le sens axial devient plus élevée.
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Figure III.12 : Essais de traction dans la direction circonférentielle (pression interne avec reprise
de l'effet de fond : X.. = 0) pour une vitesse de déformation de 2.10™ /s.
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Figure IIL.13 : Essais de traction a 2. 107 /s : comparaison des résultats en traction dans les
directions axiale et circonférentielle.
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Figure III.14 : Module d'écrouissage en fonction de la contrainte d'écoulement ;

traction dans la direction circonférentielle.
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Le dépouillement de I'essai de traction circonférentielle en termes de module d'écrouissage est
reporté sur la figure II1.14. Cette figure met en évidence quatre stades d'écrouissage. Le stade 0 qui
a lieu en tout début d'écoulement (g,<0,08 %) est caractérisé par un module d'écrouissage trés
¢levé. Dans le stade I (g,<0,2 %), les valeurs du module d'écrouissage sont analogues a celles
obtenues dans le sens axial, mais la pente indiquant la chute de module dans le graphe semi-
logarithmique est nettement plus raide. La fin du stade I est marquée par une chute de la contrainte
d'écoulement jusqu'a 1,5% de déformation plastique. Le module d'écrouissage devient alors
constant (stade II) puis recommence & décroitre au-dela de 4,5 % de déformation. Contrairement 4
la direction axiale, un stade II est observé, mettant ainsi en évidence des mécanismes athermiques

prédominants dans cette gamme de déformation plastique (jonctions attractives entre dislocations
de sytémes différents par exemple).

La sensibilité & la vitesse de déformation circonférentielle a été étudiée entre 2.10™/s et

2.10% /s (figure IML.15). Pour les trois vitesses de déformation étudiées, l'allure des courbes
contrainte-déformation est identique.

Des phénomeénes de flambement sont intervenus lors des essais dans la direction
circonférentielle. Les moyens d'investigations mis en ceuvre ne nous ont pas permis de déterminer
l'instant d'apparition du phénomeéne et sa cinétique d'évolution. Ce phénoméne d'instabilité
plastique est a rapprocher de la déformation plastique axiale négative (raccourcissement de
I'éprouvette) et de la décroissance de la contrainte d'écoulement entre 0,5 et 1,5 % de déformation.
Cependant la reproductibilité de la réponse du matériau en contrainte-déformation (avec ou sans
décharge) et I'allure similaire des courbes pour différentes vitesses de déformation nous permettent
d'affirmer que le flambement n'a pas d'influence sur la réponse macroscopique du matériau. Les
contréles dimensionnels aprés essais renforcent ces propos : en dehors de la zone localisée de

flambement, les mesures post essais conduisent a des déformations axiales et circonférentielles
homogenes.

Pour déterminer les parts respectives de contraintes interne et effective, nous avons procédé de
maniére analogue a la traction axiale : des essais de charge/décharge et de relaxation multiple ont

été réalisés pour une vitesse de déformation de 2.10™/s. Ces essais ont été analysés avec la
méthode de Dickson (figure I11.16).

Comme en traction uniaxiale, les amplitudes relaxées sont du méme ordre de grandeur que les
contraintes visqueuses déterminées en charge/décharge (figure III.16a). Cependant, la contrainte
visqueuse présente un maximum (prés de 1 % de déformation plastique), puis décroit jusqu'a 2 %
pour se stabiliser a une valeur trés proche de la contrainte visqueuse déterminée en traction
uniaxiale : 155 + 5 MPa.

Le dépouillement en contrainte interne (figure II1.16b) montre une évolution trés rapide de la
contrainte interne en début d'écoulement plastique, suivie d'une légére décroissance, avant de
reprendre une évolution classique au-dela de 1 % de déformation. Les deux points déterminés aux
vitesses de 2.107 /s et 2.10°° /s sont en parfait accord avec les résultats 2 2.107 /s.
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Figure IIL.16 : Contraintes interne et effective en fonction de la déformation plastique ;
traction dans la direction circonférentielle.




61

Les fortes valeurs de contrainte interne en début d'écoulement plastique (supérieure a celles
déterminées en traction simple) peuvent s'expliquer par la texture cristallographique du matériau
(contrainte interne intergranulaire) : en traction dans la direction circonférentielle, un grand
nombre de grains ne sont pas favorablement orientés par rapport & I’activation du glissement
principal (glissement prismatique). Les valeurs €levées de la contrainte visqueuse Z, en début
d'écoulement plastique peuvent étre reliées a une plus forte sensibilité a la vitesse des glissements
secondaires (cf. chapitre I). L'activation de glissements secondaires & composante <ct+a>
accommodant la déformation suivant I’axe <c> (certains grains étant sollicités dans cette direction)
pourrait étre a ’origine de la relaxation de la contrainte interne (X;) par la déformation. Par
ailleurs, l'activation de glissements secondaires & composante <c+a> en début d'écoulement serait
susceptible d'entrainer une rotation du réseau cristallin suffisante pour permettre l'activation du
glissement prismatique dans I’ensemble des grains. Ce phénoméne pourrait expliquer que I’on
retrouve les mémes valeurs de contrainte visqueuse qu’en traction axiale au-dela de 2 % de
déformation plastique. Un tel scénario ne peut étre affin€é qu'avec l'aide d'observations
microstructurales post-mortem. En particulier, la présence de maclage pourrait aussi permettre la

rotation du réseau cristallin. Ce point sera rediscuté au chapitre V a la lumiére des observations en
MET.

La décomposition de la contrainte effective en partie athermique Z, et thermiquement activée
Z, est donnée sur la figure III.16¢c. La partie athermique présente une forte décroissance en début
d'écoulement, dont la cinétique semble encore plus sévére qu'en traction axiale ; de plus, elle se
stabilise & un niveau plus élevé. Cette décroissance de la partie athermique est compensée par une
évolution trés rapide de la contrainte visqueuse. L'évolution de la contrainte effective .qui en
résulte en début d'écoulement est une diminution plus faible qu'en traction dans la direction axiale.
De plus, la contrainte effective semble constante au-dela de 2 % de déformation plastique,
contrairement au cas de la traction axiale ou elle augmente légérement. Cependant la précision des
résultats ne permet pas d'étre trop affirmatif sur cet aspect.

Pour compléter I'analyse des résultats expérimentaux effectuée précédemment, nous avons
déterminé les volumes d'activation a partir des phases de relaxation et des courbes d'écrouissage &
différentes vitesses.

Les figures I11.17 (a et b) donnent l'évolution de la vitesse de déformation plastique en fonction
de la contrainte circonférentielle pour les différentes phases de relaxation des essais & vitesse de
déformation de 2.10™ /s. Les dewx premiéres phases de relaxation mettent en évidence la présence
de deux volumes d'activation (pentes notées Vo et V; sur la figure), phénoméne que l'on peut
attribuer 4 une augmentation de la densité de dislocations mobiles. Certaines phases de relaxation

ayant duré plus de 24 h, on montre que l'on obtient assez rapidement une saturation de I'amplitude
relaxée (figure I11.17D).
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Figure IIL.17 : Détermination du volume d'activation pour les essais de relaxation en traction
dans la direction circonférentielle (phases d'écrouissage & 2.107 /s).
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Les volumes d’activation ont également été déterminés pour les essais de relaxation avec une
vitesse de mise en charge de 2.107 /s et 2.10 /s et & partir des courbes d’écrouissage obtenues aux
trois vitesses de déformation étudiées. Les résultats obtenus sont synthétisés sur la figure II1.18. En
traction axiale (figure II1.9), nous avons montré que l'on obtient une décroissance progressive du
volume d'activation jusqu'a 0,5% de déformation plastique et une stabilisation au-dela
(V =10 £ 0,5 b*). Le résultat apparait différent en traction circonférentielle : le volume d'activation
présente une décroissance tres rapide en début d'écoulement plastique et passe en dessous des 7,5
b® avant de remonter progressivement et de se stabiliser au-dela de 2 % & une valeur de 9,5 + 0,5 b’
trés proche de celle obtenue dans la direction axiale (10 + 0,5 b*). Ce résultat semble confirmer les
mécanismes de déformation évoqués précédemment : activation de glissements secondaires en
début d'écoulement plastique (sensibilité a la vitesse plus €levée donc volume d'activation plus
faible) puis prédominance des glissements prismatiques sur les mécanismes thermiquement activés
dans un second temps.
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L T s SRR E R + 500
. 1 =
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Figure IIL.18 : Volume d'activation en fonction de la déformation plastique déterminé en
écrouissage et en relaxation dans la direction circonférentielle des tubes.
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Figure II1.19 : 4nisotropie plastique du Zircaloy-4 détendu a température ambiante
(Dressler et al. 1974).
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Figure IIL.20 : Définition des chargements combinant traction axiale et pression interne.
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I11.2.3 Comportement sous chargement multiaxial

L'é¢tude de l'anisotropie de comportement ne saurait se restreindre aux directions de chargement
étudiées dans les deux paragraphes précédents. L'essai combinant pression interne et force axiale a
déja été largement utilisé dans le passé (Dressler ez al. 1974 et 1977, Hunt 1975, Stehle ez al. 1977,
Murty et al. 1984). Cependant, ces études portent généralement sur le produit a I'état détendu, état
métallurgique des tubes de gaine en Zircaloy-4 utilisés jusqu'a nos jours dans les centrales
nucléaires. Dressler ef al. (1974) ont utilisé des essais combinant effort axial et pression interne
ou externe pour l'étude de l'anisotropie de tubes en Zircaloy-4 a 1'état détendu. Ils ont ainsi
déterminé la surface d'écoulement plastique a 0,2 % de déformation dans tout l'espace des
contraintes (., Zee) & température ambiante. La figure de poles (0002) et la surface de plasticité
qu'ils ont obtenues sont données sur la figure III.19. En pression interne (contrainte
circonférentielle positive), l'écart avec la surface seuil de Von Mises est non négligeable pour un
rapport de biaxialité a (o = Z, / Zgg) compris entre 0,7 et 2. L'écart obtenu en pression externe
apparait nettement plus important. Toujours en pression externe, pour o compris entre -1 et +1, les
auteurs relatent un flambement trés rapide au-dela de 0,2 a 0,3 % de déformation plastique.
Cependant, les auteurs estiment que leurs résultats ne sont pas influencés par ce phénomeéne : "We

therefore felt that the observed strong anisotropy was not caused by any effect other than the
variation of the biaxial state of stress."

II1.2.3.]1 Moyens expérimentaux mis en cuvre @ EDF pour [’étude de ['anisotropie du
produit X1 Rx

Pour I'étude de l'anisotropie du produit X1 Rx, nous avons utilisé une démarche expérimentale
analogue, les moyens d'essais disponibles nous restreignant 4 une contrainte circonférentielle
positive (pression interne). L’essai combinant effort axial (F) et pression interne (P) conduit & un
état de contrainte tridimensionnel Z (cf. figure IT1.20a). Le repére principal de cet état de contrainte
coincide avec la base locale du repére géométrique associé aux cordonnées cylindriques (e;, e, €;).
Les trois composantes de ce tenseur, contraintes radiale Z, circonférentielle Zgp et axiale Z,,, sont
exprimées en fonction des efforts F et P en annexe A-II. Nous ne reviendrons pas sur le caractére
hétérogéne des champs de contrainte et de déformation €voqué au paragraphe précédent :
I’ensemble des résultats présentés ici sont exprimés en grandeur moyenne (dans 1’épaisseur du
tube), grandeurs évaluées a partir de la méthode de dépouillement présentée en annexe A-IL

Sur la machine d'essai utilisée (cf. annexe A-II), l'effort axial est asservi a la pression, ce qui
permet de garder un rapport de biaxialité o (o = X, / Zgg, Z; et Zgp €n grandeurs conventionnelles)
constant pendant 1’essai. Les principaux trajets de chargement étudiés sont représentés sur la
figure II1.20b. La machine est de plus équipée d'une extensométrie axiale et diamétrale. La plupart
des essais ont été effectués a vitesse de déformation circonférentielle imposée de 2.10 /s.

II1.2.3.2 Comportement élastique du produit X1 Rx

La double extensométrie nous permet en début d'essai de caractériser I'élasticité du matériau.
Le monocristal de zirconium présente une anisotropie de comportement €élastique. Cependant,
Béchade (1994) a montré sur plusieurs toles de Zircaloy de textures différentes que I'anisotropie
élastique est peu marquée a l'échelle macroscopique : il obtient un écart maximum de 2 GPa entre
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les sens long et travers pour un module d'Young compris entre 95 et 100 GPa i température
ambiante.

En supposant le comportement élastique isotrope, il est aisé de déterminer le module d'Young
et le coefficient de Poisson pour les différentes directions de chargement que nous avons étudiées
(cf. annexe A-II). Les résultats obtenus sont présentés sur la figure II1.21. La précision des mesures
ne permet pas d'approcher I'anisotropie de comportement élastique : on obtient un module d'Young
moyen de 100 + 10 GPa et un coefficient de Poisson moyen de 0,35 + 0,04. Notons que la
précision des mesures est fortement conditionnée par la base de mesure dans la direction
circonférentielle, qui n'est autre que le diamétre du tube.
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Figure II1.21 : Détermination des coefficients d’élasticité isotrope
lors des essais de traction axiale - pression interne.

ll1.2.3.3 Plasticité anisotrope du produit X1 Rx

Pour I'étude de l'anisotropie plastique, nous ne nous sommes pas restreints 4 la surface de
plasticité initiale, mais nous avons cherché a connaitre son influence sur I’écrouissage du
matériau. La difficulté est de quantifier cette anisotropie a partir d'informations non plus scalaires,
mais tensorielles. La méthode classique est d’utiliser une grandeur équivalente, mais que nous ne
connaissons pas a priori. Faute de mieux, nous avons choisi ici de présenter les résultats 4 l'aide de
la contrainte équivalente de Von Mises utilisée pour les matériaux isotropes. Pour les différents

rapports de biaxialité, 'écart obtenu avec la direction axiale, que nous prenons comme direction de
référence, peut étre considéré comme une quantification de I'anisotropie.

Pour les essais sous pression interne, les expressions des déformation plastique et contrainte
€quivalente s’expriment a ’aide des expressions II1.2 et IT1.3 suivantes :

g =@gas" =J%[ (6';9)2""(82)2 + Eog Si} -
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= 3 i 1
Z=G 8,8, )" C, TS (B 2 F 2 3
avec S’, tenseur déviatorique des contraintes : =X -1/3 tr(Z) 1.

L’hypothése d’incompressibilité plastique est intégrée dans I’expression II1.2 ; cette hypothése
a été vérifiée a 1’aide des contrdles dimensionnels post-essais.

Les résultats obtenus en termes de contrainte équivalente en fonction de la déformation
plastique équivalente sont donnés sur la figure II1.22. L'écart avec la direction axiale ne cesse
_ d'augmenter lorsque le rapport de biaxialité passe de 0 & 1. Pour les faibles valeurs du rapport de
biaxialit¢ o, on retrouve le palier d'écoulement mentionné au paragraphe précédent pour la
direction circonférentielle (a =0). De méme, le module d'écrouissage apparait constant entre 1,5 et
4 % de déformation pour o inférieur ou égal a 0,75, tandis qu'il ne cesse de décroitre en fonction
de la déformation plastique pour les valeurs de o supérieures.
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Figure IIL.22 : Courbes contrainte éguivalente en fonction de la déformation plastique
équivalente (au sens de von Mises) pour les essais de traction axiale - pression interne.
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Figure I11.24 : Directions d’écoulement lors des essais de traction axiale - pression interne.
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Nous avons tenu a vérifier que les résultats précédents n’étaient pas influencés par des écarts de
vitesse de chargement. En effet, les essais étant pilotés a vitesse de déformation circonférentielle
totale imposée, les rapports de biaxialité étudiés conduisent a différentes vitesses de déformation
plastique équivalente (cf. figure II1.23). Pour o 2 0,75, la vitesse de déformation plastique est de 2
a 4 fois plus élevée que dans les autres directions de chargement en début d'écoulement. Ce fait
doit se traduire par une contrainte visqueuse plus €levée (pour 3 décades d’écart sur les vitesses de
déformation en traction uniaxiale, on obtient une différence de 75 MPa sur les contraintes
d'écoulement (figure I1.4)). Cependant, pour =1, au-dela de 0,3 % de déformation plastique, la
vitesse de déformation équivalente ne cesse de décroitre tandis que l'écart de contrainte
équivalente avec les autres directions de chargement ne cesse d'augmenter. Les écarts de vitesses

entre les différents chargements étudiés ne jouent donc qu'un rdle secondaire sur les résultats
obtenus.

Pour compléter cette analyse, nous nous sommes intéressés aux directions d'écoulement
plastique, en tragant la déformation plastique axiale en fonction de la déformation plastique
circonférentielle (figure II1.24). Ces résultats mettent en évidence des rotations de directions
d'écoulement plastique. Pour o égal & 0 et 0,25, la direction d'écoulement ne parait pas modifiée
par I’écoulement plastique. Pour oo compris entre 0,47 et 0,87, la direction d'écoulement est
fortement modifiée au début de la plasticité, puis se stabilise au-dela de 0,5 a 1,5 % de déformation

plastique. Pour o égal 4 1, la direction d'écoulement plastique continue d’évoluer jusqu'a au moins
2 % de déformation plastique équivalente.

Pour étre plus précis, nous avons reporté dans le tableau II.2 le rapport entre les vitesses de
déformation plastique axiale et circonférentielle pour des niveaux de déformation plastique de
0,02 % et 2 %. Ces valeurs, indiquées pour les différents rapports de biaxialité étudiés, sont
comparées aux valeurs théoriques obtenues pour un matériau isotrope de Von Mises vérifiant la
regle de normalité. Quel que soit le rapport de biaxialité et le niveau de déformation, les valeurs
obtenues pour le produit X1 Rx sont trés différentes des valeurs théoriques pour un matériau
isotrope. Pour les deux premiéres valeurs de o (0 et 0,25), on obtient une légére rotation de la

direction d’écoulement non décelable sur la figure I1.24 ; ce résultat est similaire a celui observé
en traction (o = o).

Rapport de biaxialité : a =X, / Zgp
Pl é-:g 0 0,25 0,47 0,62 0,75 0,87 1 0

6=002% 1 09 | 07 | 01 | 038 | 125 | 27 | 45 | -13

&=2% -0,8 -0,6 -0,3 -0,1 0,1 0,47 1,15 -1,1

isotropie -0,45 | -024 | 0,01 | 022 | 041 0,67 i -2

Tableau IIL.2 : Etude de I'anisotropie d’écoulement plastique (& | g ) pour le produit XI Rx ;

essais d’écrouissage a 20 °C.
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Figure 0L.25 : Directions d’écoulement en rampe de pression et en vitesse de déformation
circonférentielle contrélée (2.10 /s) pour un rapport de biaxialité a=1.
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Figure II1.26 : Essai de fluage en limite d’élasticité (Zgg =530 MPa et 2,, =500 MPa) pour un
rapport de biaxialité o =0,62.
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Les controles dimensionnels effectués avant et aprés essai nous ont permis de calculer les
déformations en fin d'essai (cf. annexe A-II). Les résultats obtenus sont indiqués sur la figure I11.24
4 l'aide de symboles triangulaires. Pour o compris entre 0,47 et 0,75, ces résultats valident les
mesures effectuées par extensométrie. Pour o égal a 0 et 0,25, des problémes de flambement ont
perturbé les mesures de l'extensométre axial : le contréle dimensionnel a permis de vérifier qu'il
n'y avait pas de rotation de la direction d'écoulement plastique et ainsi de recalculer I'allongement
axial pendant tout l'essai. Un raisonnement analogue a été utilisé pour o égal a 0,87 ou
I'extensométre axial a glissé pendant I'essai.

Pour o égal 4 1, un essai a été réalisé en rampe de pression (3,2 bars /s ~ 0,32 MPa /s). Cet
essai nous a permis de vérifier que les directions d'écoulement plastique ne sont pas influencées
par le mode de pilotage (figure IIL.25). De méme pour o égal 4 0,62, nous avons effectué un essai
de fluage en limite d'élasticité apparente (mise en charge en rampe de pression de 0,32 MPa /s).
Les résultats sont présentés sur la figure I11.26 en terme de directions d'écoulement et d'évolution
de la vitesse de déformation plastique équivalente. Pour les directions d'écoulement plastique, on
obtient un résultat analogue a celui obtenu en écrouissage, ce qui signifie que I'on est en présence
des mémes mécanismes de déformation. Pour l'évolution de la vitesse de déformation plastique
équivalente en fonction de la déformation plastique, on obtient une forte décroissance de la vitesse
d'écoulement en début d'écoulement, puis une évolution quasi-linéaire. Cette évolution est
analogue a celle obtenue pour les essais de fluage dans la direction axiale, avec toutefois une
décade de plus sur les valeurs des vitesses. Cette différence peut étre attribuée & des valeurs de

contrainte visqueuse plus élevées et/ou & ’activation de glissements secondaires plus sensibles a la
vitesse de déformation.

II1.2.3.4 Plasticité anisotrope des produits U483 et U556

Les essais de traction-pression interne sur les produits U483 et U556 ont été effectués au LMA-
RC selon une procédure différente a celle précédemment décrite : le rapport des déformations
axiale et circonférentielle est maintenu constant pour une vitesse de déformation €quivalente de
6,6.10" /s (figure II1.27). Les résultats expérimentaux pour le produit U483 sont reportés sur la
figure I11.28. Les contraintes d'écoulement (contraintes équivalentes au sens de Von Mises) sont
toujours plus élevées pour les essais combinant traction axiale et pression interne (figure II1.28a).
Contrairement au mode de pilotage utilisé pour le produit X1 Rx, les directions d'écoulement
plastique restent constantes (figure II1.28b) tandis que les directions de chargement en contrainte

évoluent (figures II1.28¢c et d). Pour le produit U556, les résultats sont tout-a-fait similaires (figure
11.29).
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Figure IIL.27 : Description des trajets de chargements réalisés au LMA-RC en traction axiale et
pression interne (Robinet 1995).
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Figure II1.28 : Essai de traction axiale - pression interne piloté en rapport de déformation totale
imposé (C = &,, [ €_ ). produit U483 [Robinet (1995)].
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Figure II1.29 : Essai de traction axiale - pression interne piloté en rapport de déformation totale
imposé (C = éea / ézz ), produit U556 (Robinet et Geyer 1997).

II1.2.3.5 Surfaces de plasticité

Revenons a la notion de surface de plasticité (ou surface de charge) évoquée en début de
paragraphe. Le chargement en effort axial et pression interne conduit & un état de contrainte
triaxial. Cependant les contraintes radiale et circonférentielle sont toutes deux proportionnelles a la
pression interne ; les champs de contraintes obtenus sont donc contenus dans un méme plan dans
’espace des contraintes principales (Z;, Zgg, Zz). Par ailleurs la contrainte radiale reste faible
devant la contrainte circonférentielle : Z, = B Zgp avec B =-e/diy, © étant 1’épaisseur du tube et diy
le diamétre interne. Pour simplifier la représentation de la surface de charge, il est donc
raisonnable de se placer dans le plan (Z4, Z,;). Notons cependant que pour tracer la surface de
charge pour un équivalent donné (critére de Von Mises par exemple), il convient de ne pas
négliger la contrainte radiale : ceci peut entrainer des erreurs sur les contraintes axiales et
circonférentielles allant jusqu'a 20 % pour les tubes testés au LMA-RC et jusqu'a 13 % pour le
produit X1 Rx (pour un rapport de biaxialité égal a 1).

Pour tracer la surface de charge, il est nécessaire de définir un offset de déformation plastique’.
Les résultats obtenus sont donnés sur les figures I1.30a et b pour un offset g,=2.107,
respectivement pour les produits X1 Rx et pour le produit U483 testé par Robinet (1995). Les
directions d’écoulement sont également indiquées pour chaque rapport de biaxialité étudié.

? Pour les essais multiaxés, on se heurte encore au choix de la grandeur 4 comparer a I’ offset retenu. Nous
avons considéré la déformation plastique équivalente dans notre travail ; ce choix conduit & une précision
suffisante pour I’exploitation que nous faisons de la surface de charge. D’autres auteurs utilisent un équivalent
plus fin tel qu’un travail plastique €quivalent (Ballinger ef al. 1980).
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Figure II1.30 : Surface de charge a température ambiante dans I'espace (Zgg, 2;;)
(offset de déformation plastique de 2.107).
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Pour évaluer I’écart avec I’isotropie, nous avons tracé sur les mémes graphes les surfaces de
charge obtenues avec le critére de Von-Mises, en prenant la direction axiale comme direction de
référence. De méme, nous avons cherché & représenter la surface obtenue avec le critére de
plasticité anisotrope proposé par Hill dont I’expression est donnée ci-aprés pour le cas particulier
des chargements de traction-pression interne (I11.4).

I-FC S ) HG. D) 4

Les trois parameétres F, G et H ont ét€ identifiés de maniére a passer au mieux par les points
expérimentaux ; les valeurs obtenues pour les produits X1 Rx et U483 sont indiquées dans le
tableau IIL.3. Ce critere est équivalent au critere de Von Mises avec F=G=H=0,5.

(,=002%)| F G H
X1 Rx 0,077 | 0,63 | 036
U483 0,067 | 0,64 | 0,36

Tableau IT1.3 : Paramétres du critére de Hill identifiés sur les surfaces de charge
(offset de 2.107) pour les produits X1 Rx et U483.

L’anisotropie observée est nettement plus marquée que celle obtenue sur le Zircaloy-4 & 1’état
détendu (cf. figure IT1.19). Le critére anisotrope de Hill permet de décrire assez bien la forme de la
surface de charge (figure III.30). Cependant, pour les essais effectués sur le produit X1 Rx et des
rapports de biaxialité a compris entre 0,47 et 1, les directions d’écoulement s’écartent des
normales a la surface de charge définie par le critére de Hill (figure III.30a et tableau IIL.4).
Rappelons de plus qu’on s’intéresse ici uniquement a ! 'initiation de la plasticité. La description du
comportement du matériau par une approche macroscopique et phénoménologique nécessite
d’introduire d’autres matrices d’anisotropie liées aux lois d’évolution des variables d’écrouissage
(Delobelle et al. 1995, Allais et al. 1996).

Rapport de biaxialité : a =X, / Zgq
&1 & 0 0,25 | 047 | 062 | 0,75 | 0,87 1 ©

£=002% | 09 | 07 | -01 038 | 125]| 27 | 45 | -13

Hill -085 | -0,64 | -033 | 0,03 | 053 | 1,58 | 3,90 | -1,57

Tableau II1.4 : Directions d’écoulement plastigue pour le produit X1 Rx lors d’essais
d’écrouissage a 20 °C, résultats expérimentaux et critére de Hill.
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Figure II1.31 : Contraintes d'écoulement en traction simple pour différents niveaux de
déformation plastique en fonction de la direction de prélévement d'éprouvettes plates
sur une tole en Zr 702 a température ambiante (Allais et al. 1996).
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Figure I11.32 : Evolution des contraintes d’écoulement en fonction de la direction de chargement
tg” (@) pour 0,2 % - 1 % et 4 % de déformation plastique, produit X1 Rx & 20 °C.
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111.2.3.6 Eprouvettes tubulaires et éprouvettes plates : chargements uniaxés et multiaxés

De nombreux travaux sont relatés dans la littérature sur 1’anisotropie de comportement
mécanique d’alliages de zirconium se présentant sous la forme de produits plats. Allais er al.
(1996) ont étudié I’anisotropie plastique d’une tle en zirconium 702* 4 I’aide d’essais de traction
pour différents sens de prélévements des éprouvettes (de 0° pour le sens long a 90° pour le sens
travers) entre 20 et 200 °C. Pour les produits plats, les directions d’écoulement plastique sont
caractérisées par les coefficients de Lankford : les auteurs obtiennent une forte évolution de ces
coefficients jusqu'a 3 a 4 % de déformation plastique, puis une stabilisation au dela. Ces résultats
peuvent étre reliés aux rotations d’écoulement évoquées au paragraphe précédent. De méme, ils
montrent que la variation de volume est négligeable en plasticité.

Les résultats qu’ils obtiennent sont exprimés sur la figure IIL.31 en termes de contrainte
d’écoulement en fonction de la direction de prélévement pour différents niveaux de déformation
plastique. Jusqu'a 1 % de déformation plastique, la contrainte d’écoulement dans le sens long de la
tole est la plus faible, mais cette tendance n’est plus vérifiée au-dela de 3 % de déformation. Ce
résultat peut étre reli€ 4 ceux que nous avons obtenus au paragraphe précédent dans les directions
axiale et circonférentielle. De plus les écarts entre les contraintes d’écoulement pour les différents
sens de prélevement deviennent inférieures a 20 MPa entre 3 et 5 % de déformation.

Pour comparer ce résultat au comportement du produit X1 Rx, nous avons tracé sur la figure
I11.32, les contraintes d’écoulement (équivalent de Von Mises), pour les niveaux de déformation
plastique de 0,2, 1 et 4 %, en fonction de la direction de chargement définie a partir du rapport de
biaxialité : © = tan"(a)- On retrouve le résultat obtenu sur les courbes contrainte/déformation
plastique équivalente : la contrainte d’écoulement dans la direction équibiaxée (o = 1 = 0 = 45°)
est la plus élevée tout au long du régime d’écoulement plastique étudié (g < 6 %). Ces résultats
montrent la différence intrinséque entre les chargements uniaxés sur éprouvettes plates et les
chargements multiaxés sur produits tubulaires pour I’étude de I’anisotropie.

Ballinger et al. (1980) ont réalisé des essais dans le sens travers court (~e;), sur deux tbles en
Zircaloy-2 a I’état détendu de 12,7 mm d’épaisseur, pour des textures présentant toujours une
orientation préférentiellement radiale des axes <c>. L’anisotropie apparait exacerbée par rapport
aux essais dans les sens long et travers de la téle : ils mettent clairement en évidence la difficulté
d’accommoder la déformation plastique selon ’axe <c> pour les alliages de zirconium. Par
ailleurs, ils ont mis en évidence des rotations de texture dés 1,5 % de déformation pour des
directions de chargement sollicitant I’axe <c>. La présence d’un crochet de traction est souvent
relatée dans la littérature pour les tbles en alliage de zirconium: le crochet n’apparait

généralement pas pour les sollicitations dans le sens long, mais dans le sens travers (Ballinger er
al. 1980, Allais et al. 1996 et Pujol 1994).

* Vis-a-vis de la texture, la tdle étudiée est analogue a nos produits, en associant le sens long (SL) 4 la
direction axiale des tubes (e,), et le sens travers (ST) a la direction circonférentielle (eg).
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1I1.2.3.7 Plasticité anisotrope sous chargement de traction-torsion

Pour les produits tubulaires, il est également possible d’étudier I’anisotropie pour des
sollicitations de traction-torsion. Une telle étude a été réalisée sur le produit U483 par Robinet
(1995). La définition des chargements étudiés et la surface de charge obtenue pour un offset de
2.10" sont données respectivement sur les figures II1.33 et [I.34. Les résultats obtenus montrent
que I’alliage étudi€ présente une résistance moindre en torsion qu’en traction.

Cc;'tF

(a) Efforts imposés (b) Définition des trajets de chargement

Figure II1.33 : Description des essais de traction-torsion (Robinet 1995).
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Figure I11.34 : Surface de charge en traction-torsion pour le produit U483 & 20 °C
(Robinet 1995).
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II1.3 COMPORTEMENT DES PRODUITS ETUDIES A 350 °C

3

Nous reprenons ici une démarche analogue a celle employée pour I'étude expérimentale
température ambiante dans les directions axiale et circonférentielle (pression interne avec reprise
de Teffet de fond) : détermination des modules d'écrouissage en traction simple, étude de la
sensibilité & la vitesse de déformation et détermination des volumes d'activation, détermination des
contraintes internes et effectives & partir d'essais de charge/décharge et de relaxation multiple.
Aussi, pour alléger la présentation, nous présentons les résultats obtenus dans les deux directions

précédentes dans un méme paragraphe, puis les résultats obtenus dans les autres directions dans un
second paragraphe.

ITIL.3.1 Comportement dans les directions axiale et circonférentielle des tubes

III.3.1.1 Essais de traction simple et de relaxation

La figure II1.35 donne les résultats des essais de traction dans le sens axial des tubes pour le
produit U483 (d'aprés Robinet 1995), pour un essai & 6,6.10™ /s et un essai avec sauts de vitesses
entre 6,6.107 /s et 6,6.10”° /s. Ces résultats montrent un trés faible effet de vitesse et la présence
d'un crochet de traction aux changements de la vitesse ; le crochet de traction en début
d'écoulement observé a température ambiante est toujours présent.

Dans la direction circonférentielle, les niveaux de vitesse de 2.10% /s et de 2.10° /s ont été
étudiés (figure II1.36) : on observe encore un trés faible effet de vitesse, mais pas de crochet de

traction, et de palier d'écoulement. Notons que quelle que soit la direction de chargement, la
sensibilité a la vitesse reste positive (dans la gamme de vitesse étudiée).

Pour comparer les résultats obtenus dans les deux directions, nous avons superposé les courbes
contrainte-déformation plastique pour une vitesse de déformation de 2.10™ /s (figure II1.37). Les
limites d'élasticité apparentes (g, = 10”%) sont respectivement de 80 MPa dans la direction axiale
des tubes et de 110 MPa dans la direction circonférentielle. De maniére analogue aux résultats
obtenus & 20 °C (figure III.13), on observe que l'initiation de la plasticité est plus difficile dans la
direction circonférentielle. Cependant, I'anisotropie est moins marquée, la contrainte d'écoulement
devenant plus élevée dans le sens axial dés 1,2 % de déformation plastique (au lieu de 2 % a
température ambiante). Les modules d'écrouissage déterminés a partir de ces essais sont reportés
sur la figure I11.38 en fonction de la contrainte d'écoulement dans un graphe semi-logarithmique.
Cette figure met en évidence la présence de deux stades (I et III) pour les deux directions étudiées.
Dans le sens axial, la fin du stade I coincide toujours avec I'apparition du crochet de traction. Dans
la direction circonférentielle, le module d'écrouissage dans le stade I est plus élevé que dans la
direction axiale et le passage au stade III se fait pour une déformation plastique plus élevée
(g~ 0,4 %). Le stade 0 observé a 20 °C (figure III.14), que nous avons attribué au paragraphe
précédent a une tres forte évolution de 1'écrouissage en début d'écoulement, et le stade II ne sont
plus présents 4 350 °C dans la direction circonférentielle. On peut donc s'attendre & des
mécanismes de déformation différents entre les deux températures.
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Figure I35 : Sensibilité a la vitesse de déformation dans
la direction axiale des tubes a 350 °C, d'aprés Robinet (1995).
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Figure II1.36 : Sensibilité a la vitesse de déformation dans la direction
circonférentielle des tubes a 350 °C.



81

Contrainte : 2, (MPa)

250 +

traction
uniaxiale

-

pression interne (2.

0)

[X1 Rx - T=350°C |

] X | 1 Il 1 L Il 1

T T T ] T

0,02 0,03 0,04 0,05 0,06
Déformation plastique : €; (-)

0,07

Figure .37 : Essais de traction & 2.10™ /s : comparaison des résultats en traction dans
la direction axiale et en traction circonférentielle (pression interne avec reprise de l'effet de fond).

Module d'écrouissage : 0=dZ/dg,

= r -
1Bl F (5,<0,4%) |
F XX | X1 Rx T=350°C
\ S Stade XII
1E+04 + \z‘\*
; % _F" traction uniaxiale
B i < 14%)
£ | Stadel + ks
= (¢, <0,15%)
1E+03 E
X Lo 4+
pression interne (X, = 0) X e g
(g <6%)
1E+02 +—— e iy ,
100 150 200 250 300

Contraintes axiale et circonférentielle : Z,, et Zgq (MPa)

Figure II1.38 : Module d'écrouissage dans les directions axiale et circonférentielle

(écrouissage & 2.107 /s).
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Pour déterminer les contraintes interne et effective, des essais de charge/décharge et de
relaxation multiple ont été effectués. La figure II.39 présente le résultat en contrainte et
déformation d'un essai dans le sens axial des tubes, combinant plusieurs phases de charge/décharge
et de charge/relaxation/décharge. Seules les phases de décharge sont systématiquement suivies par
l'observation d'un crochet de traction lors du rechargement. Cette observation est classiquement
reliée au phénoméne de vieillissement statique (Strudel, 1979). Le phénoméne apparait encore plus
marqué lors des charge/décharge en traction circonférentielle (figure II.40).
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Figure IN1.39 : Essais de traction & 2.10° /s dans la direction axiale des tubes, combinant
des phases de charge/décharge et de charge/relaxation/décharge.
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Figure IIL40 : Essais de traction & 2.10™ /s dans la direction circonférentielle des tubes :
effet des phases de charge/décharge.
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Les dépouillements de ces essais selon la méthode de Dickson sont présentés sur les figures

IIL.41 (a, b, et c) pour la direction axiale des tubes et sur les figures IIL.42 (a, b, et c¢) pour la
direction circonférentielle.

La contrainte visqueuse Z, déterminée lors des phases de charge/décharge augmente dans les
premiers stades de la déformation plastique (g, < 2 %) puis se stabilise. L’amplitude relaxée T,
augmente de facon beaucoup plus importante et ne semble pas saturer (figure ll.41a et I1.42a).
Quelle que soit la direction de chargement, ’amplitude relaxée T, est bien supérieure 2 la
contrainte visqueuse X,, ce qui démontre que lors de I’essai de relaxation, une partie des
contraintes internes X; est probablement restaurée. Ce dernier point est confirmé sur les figures
II1.41b et I1.42b. En effet, les valeurs de contrainte interne déterminées lors des phases de
charge/décharge sont nettement plus élevées que celles obtenues aprés les phases de
relaxation/décharge. Notons que lors des phases de relaxation/décharge, seule une bomne

supérieure de la contrainte interne est accessible, la phase de décharge étant entiérement élastique
(cf. figure II1.39).

L'évolution de la contrainte effective Z.x et de sa composante athermique X, est reportée sur les
figures Il.41c et Il1.42c. Etant donnée I'évolution de la contrainte interne lors des phases de
relaxation, la contrainte effective ne peut étre obtenue qu'en charge/décharge. En considérant la
limite d'élasticité apparente pour déterminer la contrainte effective initiale, on observe (comme a
20 °C) une chute de sa valeur en début d'écoulement plastique puis un léger durcissement
(gp=1 %). La composante athermique Z, de la contrainte effective n'est pas influencée par les
phases de relaxation : on obtient une courbe continue pour l'ensemble des points. Cela signifie que
I'évolution de la microstructure lors des phases de relaxation n'a pas d'effet sur les obstacles locaux
athermiques. Notons que les fléches sur la figure IIl.41c représentent l'incertitude dans la
détermination de Z, li€e a la décharge entiérement élastique aprés relaxation.

Pour comparer les résultats obtenus dans les deux directions d'écoulement, nous avons
superposé sur les figures I11.43 : (a) les amplitudes de contraintes relaxées lors des phases de
charge/relaxation/décharge (Z;..x) - (b) les contraintes internes obtenues en charge/décharge (X;).
Les amplitudes relaxées sont plus élevées en traction circonférentielle, mais ont tendance a se
rapprocher des valeurs obtenues dans le sens axial aprés 4 % de déformation plastique. Les
contraintes internes sont plus €levées en traction circonférentielle qu’en traction uniaxiale dans les
premiers stades de la déformation (g, < 3 %), puis ’effet s’inverse pour des niveaux de
déformation plastique plus importants. Au début de I'écoulement plastique, certains grains n'étant
pas favorablement orientés vis-a-vis du glissement prismatique dans la direction circonférentielle,
les contraintes internes sont plus élevées dans cette direction. L’activation de glissements
secondaires (voire du maclage) et/ou la rotation des grains peuvent expliquer la quasi saturation de
la contrainte interne X au-dela de 2 % de déformation lors de ’essai de traction circonférentielle.
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CHAPITRE IIl. COMPORTEMENT MACROSCOPIQUE
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CHAPITRE Ill. COMPORTEMENT MACROSCOPIQUE
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Les volumes d'activation déterminés a partir des essais d'écrouissage conduisent & des valeurs
élevées comprises entre 100 et 200 b’, dans les deux directions de chargement étudiées. Ces
valeurs traduisent la faible sensibilité & la vitesse obtenue lors des essais d'écrouissage 4 350 °C.
Ces valeurs sont cependant a prendre avec précaution : une incertitude de 10 MPa sur la contrainte
d’écoulement se traduit par un facteur 2 sur la valeur du volume d’activation.

Pour déterminer les volumes d'activation lors des phases de relaxation dans le sens axial des
tubes, nous avons reporté sur la figure II1.44 I'évolution de la vitesse de déformation plastique en
fonction de la contrainte axiale. Pour la premiére phase de relaxation (g,=0,02 %) on obtient un
volume d'activation V, de l'ordre de 200 b’ que l'on peut attribuer au désancrage des dislocations
prés des joints de grains. Hormis cette premiére phase, on peut distinguer deux régimes I et II lors
des phases de relaxation. En effet, deux pentes sont observées ce qui détermine deux volumes
d'activation V; et V,. Deux mécanismes de déformation se succédent donc lors des phases de
relaxation. Les évolutions de V; et V, en fonction de la déformation plastique sont données sur la
figure IIl.45a. A partir de 0,5 % de déformation plastique, V, est inférieur & 30 b’; il se stabilise &
16 b® au-dela de 6 %. Dans le méme temps, V; évolue de 100 2 50 b°. Comme & 20 °C, ces
évolutions peuvent éfre attribuées & 1’évolution de la densité de dislocations mobiles dans les
premiers stades de la déformation plastique (gp <2 %). Les amplitudes de contraintes relaxées
(Zretax_1 €t Zrelax 2) dans ces deux domaines I (V) et II (V) sont reportées sur la figure I11.45b : on
observe une stabilisation rapide de Zieex 1 (Zreiax 1= 35 +5 MPa), tandis que Z., 2 ne cesse
d'augmenter avec la déformation plastique. Notons que les valeurs de X, 1 sont du méme ordre
de grandeur que les valeurs de contraintes visqueuses déterminées lors des phases de
charge/décharge : Zy = 35 £5 MPa (cf. figure ll.41a). Le régime I est donc probablement associé a
des interactions a courte distance thermiquement activées. De méme, les valeurs de Z » sont du
méme ordre de grandeur que I’€cart entre les contraintes internes obtenues lors des essais de
charge/décharge et celles obtenues lors des essais de charge/relaxation/décharge (cf. figure
[I1.41b). Ce dernier point démontre que le régime II est associé a la restauration partielle de

I’état de contrainte interne. Le volume V, n’est donc qu’apparent et devrait étre corrigé de
I’évolution de I’état de contrainte interne.

Pour les produits U483 et U556, nous disposons respectivement d'un essai de relaxation
multiple entre 0,4 et 4 % de déformation et d'un essai de relaxation simple a 1,2 % de déformation
totale 4 la mise en charge (phases d'écrouissage a 2.10™/s). Pour ces essais, 'évolution de la vitesse
de déformation plastique en fonction de la contrainte axiale est donnée sur la figure [11.46. L'allure
des courbes est similaire & celles obtenues pour le produit X1 Rx : présence de deux volumes
d'activation et évolution de ces derniers avec l'écoulement plastique. Le volume d'activation V,
obtenu a 1 % pour le produit U556 (V,= 26 b®) est identique & celui obtenu pour le produit X1 Rx.

Pour le produit X1 Rx, deux essais de relaxation ont été effectués dans la direction
circonférentielle : relaxation multiple avec mise en charge & 2.10™ /s (figure II1.47) et relaxation
simple avec mise en charge & 2.10° /s (figure I11.48). En termes de volume d'activation, les valeurs
obtenues dans la direction circonférentielle sont inférieures & celles obtenues dans la direction
axiale en début d'écoulement plastique, I'écart diminuant avec la déformation (figures I11.49a et b).
Cette observation est similaire a celle obtenue a 20 °C et peut étre interprétée par I’activation plus
abondante de glissements secondaires (sensibilité a la vitesse plus grande donc volume
d’activation plus faible) dans la direction circonférentielle. Ce point sera rediscuté au chapitre V.
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CHAPITRE [II. COMPORTEMENT MACROSCOPIQUE
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II1.3.1.2 essais de fluage

Des essais de fluage a force axiale constante ont été réalisés sur le produit X1 Rx pour des
niveaux de contrainte a la mise en charge compris entre 123 et 200 MPa. Les résultats obtenus sont
exprimés sur la figure II1.50 en termes d'évolution de la vitesse de déformation plastique en
fonction de la déformation plastique cumulée. Les points correspondant aux durées d'essais de 240,
500 et 900 heures ont €té repérés sur la figure. Contrairement aux essais de fluage réalisés a 20 °C,
I’évolution de la vitesse de déformation plastique (dans un graphe semi-logarithmique), n’est plus
linéaire en fonction du niveau de déformation plastique. Ce signe peut étre relié au phénomene de
restauration de la contrainte évoqué au paragraphe précédent lors des essais de relaxation. Seule
l'essai 4 200 MPa de mise en charge initial présente un stade II bien marqué, fait habituellement
relié aux phénomenes de restauration. Notons cependant que le stade II intervient pour une
déformation supérieure a 10 % (niveau de contrainte supérieure 4 220 MPa).

Nous avons trace sur la figure II1.51 la vitesse de fluage relevée a 240, 500 et 900 h en fonction
du niveau de contrainte (rationnelle) appliquée, dans un diagramme log/log. Pour les trois premiers
niveaux de contrainte, on peut tracer une droite de pente n (n = 5,5), quelle que soit la durée
d’essai considérée. Lorsque I’on cherche a décrire le fluage par une loi du type loi de Norton, le
coefficient n donnant la pente de la courbe est le coefficient de sensibilité & la contrainte. Pour le
troisiéme niveau de contrainte, nous avons indiqué uniquement la vitesse a 240 h (vitesse minimale
en stade II) : ce point s’écarte de la droite précédemment décrite.

Ces résultats ne permettent pas d'entrevoir l'existence d'une contrainte critique de fluage,
contrainte mise en évidence a 200 °C sur du Zr-a par Pujol (1994) et a 500 °C sur du Ti-o/p par
Bourgeois (1997).

Nous disposons également des résultats d'un essai de fluage incrémental entre 125 et 170 MPa
pour le produit U483 (Robinet 1995) et de trois essais & 100, 140 et 180 MPa pour le produit
US556. Pour ces essais, l'évolution de la vitesse de déformation en fonction de la déformation
plastique est présentée sur la figure III.52. Le comportement parait analogue a celui du produit X1
Rx. Pour le produit U556, la contrainte de 100 MPa présente rapidement une vitesse de fluage
quasi nulle, résultat analogue & celui obtenu pour les faibles contraintes & 20 °C. Ce résultat peut
étre attribué a la présence d’un nombre limité de grains plastifiés ; de plus, on peut supposer que
les phénoménes de restauration ne sont pas encore activés pour ce niveau de déformation. Les
examens en MET (cf. chapitre IV) nous permettront de conclure sur ce dernier point.
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II1.3.2 Comportement sous chargement multiaxial a 350 °C

111.3.2.1 Comportement élastique du produit X1 Rx

De facon analogue a la démarche employée a température ambiante, la double extensométrie
utilisée lors des essais combinant traction uniaxiale et pression interne nous permet de déterminer
les valeurs du module d’Young et du coefficient de Poisson. Les résultats obtenus en fonction du
rapport de biaxialité sont reportés sur la figure IIL.53 : on obtient une valeur moyenne de
80 + 5 GPa pour le module d’Young et de 0,41 + 0,03 pour le coefficient de Poisson. La précision

des mesures ne nous permet pas de déceler d’anisotropie élastique pour le comportement
macroscopique.

II1.3.2.2 Ecrouissage et relaxation sous chargement de traction et pression interne

Les essais d’écrouissage combinant traction uniaxiale et pression interne ont été effectués sur
le produit X1 Rx pour des rapports de biaxialité o (o0 = Z,, / Zgg) compris entre 0 et 1 pour une
vitesse de déformation circonférentielle de 2.10*/s. Les résultats en termes de contrainte
équivalente (au sens de Von Mises) en fonction de la déformation équivalente sont donnés sur la
figure II1.54. De méme qu’a température ambiante, la déformation plastique apparait plus difficile
sous chargement multiaxial (oo > 0) qu’en traction uniaxiale, la contrainte (équivalente)
d’écoulement étant maximale pour o =1. Quelle que soit la valeur de o, aucun palier d’écoulement
n’est observé. Des problémes de flambement sont apparus lors des essais sous pression interne
avec reprise de 1’effet de fond (o = 0), mais de maniére moins prononcée qu’a 20 °C (flexion des
éprouvettes flambées moins importante).

Sur la figure IIL.55, les évolutions de la déformation plastique axiale en fonction de la
déformation plastique circonférentielle permettent de déterminer les directions d’écoulement
plastique. Les écarts avec les contréles dimensionnels post-essais pour les rapports de biaxialité o
égaux a 0 et 0,47 sont dus a des glissements de I’extensométre axial. Pour o = 0,47, le glissement
de I’extensometre est provoqué par la réalisation de séquences de charge/décharge lors de cet essai
et est mis en évidence sur la figure III.55 par la présence de marches. Pour o = 0,5, on observe une
rotation de la direction plastique d’écoulement, mais nettement moins marquée qu’a température
ambiante. Le rapport des vitesses de déformation plastique axiale et circonférentielle ( &/ g% )

est donné dans le tableau III.5 pour les niveaux de déformation plastique équivalente de 0,02 % et
1 %, sauf pour I’essai de traction uniaxiale o, faute de double extensométrie, la valeur indiquée
est celle du contréle dimensionnel aprés 7% de déformation. Les écarts avec les valeurs

théoriques d’un matériau isotrope (cf. § II1.2.3.3) apparaissent moins prononcés qu’a température
ambiante.
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Rapport de biaxialité : o =Z,, / Zgg
&/ €4 0 | 047 | 062 | 07 | 092 | o

£=002% | -09 | -035 0 0,2 1,8 -
&5=2% -0,9 -0,4 -0,2 | -0,06 0,8 -1,5%

isotropie -0,45 | 0,01 0,21 0,34 0,79 -2
* : valeur issue du contrdle dimensionnel

Tableau ITI.5 : Directions d’écoulement plastique pour 0,02 % et 1 % de déformation plastique en
écrouissage - Produit X1 Rx a 350 °C.
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Figure II1.55 : Directions d’écoulement lors des essais de traction axiale - pression interne
350 °C.
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Pour le produit U483 testé par Robinet (1995), les résultats des essais d’écrouissage sont
donnés sur les figures II1.56 (a & d). De maniére analogue au produit X1 Rx, les directions de
chargement C=0 et C=1, qui correspondent & un rapport de biaxialité o proche de 1 (figure
I11.56d), sont celles qui présentent les contraintes d’écoulement les plus élevées.
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Figure IIL.56 : Essai de traction axiale - pression interne piloté en rapport de déformation totale
(C = €/ €,,) imposée, produit U483 & 350 °C [Robinet (1995)].
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La surface de plasticité déterminée pour un offset de déformation plastique de 2.10™ est
reportée sur la figure 1157, pour le produit X1 Rx. L’anisotropie observée apparait aussi
prononceée qu’a température ambiante. Les paramétres du critére de Hill (cf. § I11.2.3.5), ont été
identifi€s pour approcher au mieux les points expérimentaux (F = 0,13 ; G = 0,7 et H=0,3). Les
valeurs obtenues sont proches de celles obtenues a 20 °C (F = 0,077 ; G = 0,63 et H=0,36). La
courbe obtenue est en bon accord avec les résultats expérimentaux ; les directions d’écoulement

(régle de normalité appliquée au critére de Hill) sont en meilleur accord avec les résultats
expérimentaux qu’a 20 °C (cf. tableau II1.6).

Rapport de biaxialité : oo = T, / Zgg
=gt 0 0,47 | 0,62 0,7 0,92

6=002% | 09 | -035| o0 B2 |i-18

Hill -081 | -041 | -0,15 | 0,06 | 1,26

Tableau IIL.6 : Directions d’écoulement plastique pour le produit X1 Rx lors d’essais
d’écrouissage a 350 °C, résultats expérimentaux et critére de Hill.

|X1 Rx - T=350°C|

60 — o XIlRx /‘; :

Contrainte axiale : ,, (MPa)

L Von-Mises
gy Lamecrys Hill

2 ,":-7%:‘:~:
0 |90 60 /190 140 180

Contrainte circonférentielle : 2gg (MPa)

Figure IIL.57 : Surface de charge a 350 °C pour le produit XI Rx dans 'espace (Z, Z..)
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Pour les rapports de biaxialité o de 0,47 et 1, une phase de relaxation de 24 heures a été
effectuée aprés respectivement 4,9 % et 1,5 % de déformation plastique. Etant donnée la
multiaxialité¢ du chargement, il n’est pas envisageable de faire un dépouillement en contrainte
interne et effective. Cependant, pour un rapport de biaxialité donné, les contraintes radiale et
axiale étant toutes deux proportionnelles 2 la contrainte circonférentielle g, on peut supposer
qu’un invariant des contraintes prenant en compte 1’anisotropie du matériau serait proportionnel a
2go. Le rapport AZegg/ Zos (AZge €tant 1’amplitude de contrainte relaxée et Zgq la contrainte
d’écoulement avant relaxation), donne donc une mesure de la fraction de contrainte relaxée,
prenant en compte la triaxialité du chargement. Le tableau III.7 permet de comparer les résultats
obtenus avec les amplitudes relaxées dans les directions axiale et circonférentielle pour des

niveaux de déformation plastique similaires. La fraction de contrainte relaxée parait supérieure
pour les chargements multiaxés.

o=,/ e 0 0 0,47 1 ® ©
(55=1,2%) | (£4,2%) | (=4,9%) | (6,=1,5%) | (£,=1,2%) | (£,=5,5%)
A e/ Znay | 42% 50 % 55 % 56 % 41% 46 %

Tableau IIL7 : Fraction de contrainte relaxée en fonction du rapport de biaxialité et du niveau de
déformation plastique(e,) ; produit XI Rx & 350 °C.

1I1.3.2.3 Anisotropie de fluage

Pour le produit X1 Rx, nous disposons de résultats de fluage, en pression interne a 350 °C pour
un rapport de biaxialité o de 0,47 et des niveaux de contraintes circonférentielles compris entre
116 et 190 MPa (figures II.58a et b). Ces essais ont été réalisés au CEA (Béchade er al. 1997).
L’évolution de la vitesse de déformation circonférentielle en fonction du niveau de déformation
plastique semble montrer une saturation du fluage pour le premier niveau de contrainte (116 MPa).
Pour les niveaux de contrainte circonférentielle compris entre 178 et 190 MPa, les résultats

obtenus sont comparables & ceux obtenus dans la direction axiale pour les niveaux de contrainte de
123 et 147 MPa.

Robinet (1995) a étudié plus en détail I’anisotropie de fluage pour le matériau U483. Cette
anisotropie est clairement mise en évidence sur la figure II1.59 o sont reportés ses résultats pour
des chargements unidirectionnels dans les directions axiale et circonférentielle ainsi qu’en torsion
pure. Il s’agit d’essais de fluage incrémental (200 h de fluage par niveau de contrainte étudiée)
pour des niveaux de chargement en contrainte équivalente de Von Mises de 125, 135 et 150 MPa.
Comme en écrouissage, la déformation est plus difficile dans la direction circonférentielle ; elle
apparait plus facile en torsion pure.
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Figure II1.58 : Essais de fluage pour a = 0,47 (produit X1 Rx a 350 °C) :
résultats CEA (Béchade 1997) pour Zggentre 116 et 187 MPa et EDF pour 190 MPa.
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Cing rapports de biaxialité différents ont été étudiés par Robinet pour les essais de fluage sous
pression interne. Les directions d’écoulement qu’il obtient en fluage laissent entrevoir de 1égéres
rotations lorsqu’il incrémente le niveau de contrainte pour un rapport de biaxialité donné. A partir
de ces résultats, nous avons déterminé le rapport entre les vitesses de déformation plastique axiale
et circonférentielle pour des niveaux de déformation plastique de 1’ordre de 1 %. Comme en

€crouissage, les valeurs obtenues pour o > 0,5 s’écartent fortement des valeurs théoriques pour un
matériau isotrope (cf. tableau III.8).

Rapport de biaxialité : o =Z,, / Zgg
e -1 0 0,5 1,13 1.5 )

U483 -1,05 | -0,68 -0,2 2,45 -8 -1,47
isotropie -0,96 | -0,45 | 0,04 1,42 3,64 -2

Tableau IIL.8 : Direction d’écoulement pour 1 % de déformation plastique
en fluage - Produit U483 & 350 °C.

Pour comparer 1’ensemble des résultats obtenus en fluage, Robinet a déterminé la vitesse
d’écoulement en fin de chaque incrément en fonction du niveau de contrainte. Ces résultats sont
donnés sur la figure II1.60 dans un diagramme log/log. Pour un rapport de biaxialité donné, les
points obtenus peuvent étre reliés par une droite pour les faibles contraintes, tandis que la courbe
s’incurve pour les niveaux de contrainte plus élevés. Les pentes obtenues pour les faibles niveaux
de contrainte dépendent de la direction de chargement. L’activation des systémes de glissement
secondaires dépendant de la direction de chargement, ce résultat pourrait étre interprété comme
une conséquence directe de la plus forte sensibilité a la vitesse des systémes secondaires.
Cependant, pour aboutir 4 une telle conclusion, il serait nécessaire de tracer le graphe précédent,
non pas en en fonction de la contrainte appliquée Z, mais de la valeur de la contrainte effective T.s
(Zer = £ - X; ). Ces essais ne permettent donc pas de déterminer clairement I’origine de
I’anisotropie de comportement en fluage : est-elle due uniquement & I’influence de la direction de
chargement sur les niveaux de contraintes internes générées dans le matériau ou est-elle fortement
influencée par la sensiblité a la vitesse différente entre systémes de glissement ?

Etant donnée son importance pour le comportement en base des réacteurs nucléaires, le fluage
des tubes de gaine en Zircaloy a fait 1’objet de différents travaux tant sur le produit & 1’état détendu
que recristallisé. Les résultats obtenus en traction et pression interne sont souvent présentés sous
forme de surface d’iso-dissipation d’énergie (creep loci) (Murty K. L. e al. 1985, 91, Stehle
1977). L’anisotropie obtenue est toujours attribuée a I’activation des systémes de glissement
secondaires. Lors de la phase de modélisation I’exposant de la contrainte dans la relation donnant
la vitesse de glissement est pris constant quel que soit le systtme de glissement, faute

d’information précise sur la sensibilité & la vitesse des systémes secondaires (Murty K. L. ef al.
1991).
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circonférentielle et en torsion pure, produit U483 a 350 °C (Robinet 1995).
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Figure I1.61 : Effet de la température sur le comportement en traction pour deux vitesses de
chargement (résultats d’aprés Robinet, 1995).
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III.4 EFFET DE LA TEMPERATURE ENTRE 20 ET 450 °C

III.4.1 Comportement sous chargement uniaxial

Robinet (1995) a étudié le comportement du produit U483 en traction dans la direction axiale
des tubes entre 20 et 450 °C pour les vitesses de déformation de 6,6.107 s et 6,6.10™* s™. Pour la
plus faible vitesse (figure II1.61a), il obtient une forte décroissance de la contrainte d’écoulement
entre 20 et 200 °C, puis un domaine entre 200 et 350 °C ou la contrainte d’€coulement est
quasiment indépendante de la température. Au-dela de 350 °C, la contrainte d’écoulement est a
nouveau fonction de la température. Pour la plus forte vitesse (figure II1.61b), la dépendance de la
contrainte d’écoulement avec la température est importante jusqu'a 300 °C. La dépendance est
ensuite trés faible jusqu'a 450 °C. Ces résultats sont en bon accord avec ceux obtenus par Derep et
al. (1980) (cf. figure II1.62a). Le domaine de température ol la contrainte d’écoulement devient
indépendante de la température est habituellement qualifié de plateau athermique. Les résultats
obtenus par Robinet (figures IIl.61a et b) et par Derep (figure II1.62b) montrent que la position de
ce domaine en fonction de la température est fonction de la vitesse de déformation (1’augmentation
de la vitesse se traduit par un décalage du plateau vers les températures plus élevées). Ce
phénomeéne est habituellement interprété comme une interaction entre les dislocations mobiles et
les atomes d’oxygéne en solution solide. Il peut étre relié & la présence des crochets de traction
observés lors des essais de charge/décharge effectués a 350 °C (cf. § I11.3.2.2). L’appellation de
palier athermique n’est en fait pas appropri€e dans ce cas, puisque le palier observé résulte de la
superposition de deux mécanismes activés thermiquement dont les effets se compensent : d’une
part, la diminution de la contrainte d’écoulement par augmentation de la mobilité des dislocations
avec la température et, d’autre part, I’angmentation de la contrainte d’écoulement par ancrage des
dislocations par 1’oxygeéne (Prioul 1995).

Robinet (1995) a également étudié le comportement en relaxation entre 20 et 450 °C. Ces
résultats et les résultats des essais de traction pour deux vitesses de déformation différentes, nous
ont permis d’étudier la variation - du volume d’activation avec la température. Nous avons montré
dans les paragraphes précédents que 1’augmentation de la densité de dislocations mobiles en début
d’écoulement plastique conduit & une diminution de la valeur du volume d’activation. Sauf
indication contraire, on se place dans ce paragraphe pour des déformations plastiques suffisantes
pour ne pas considérer ce phénoméne (g, = 2 %). Quelle que soit la température, les volumes
d’activation déterminés a partir des essais de relaxation sont identiques & ceux obtenus & partir des
essais de traction pour différentes vitesses de déformation. Cependant, I’incertitude apparait plus
importante avec les essais de traction a 300 et 350 °C : dans le domaine de faible sensibilité a la
vitesse de déformation, une incertitude de quelques MPa sur la contrainte d’écoulement peut
conduire a doubler la valeur du volume d’activation.

Rappelons que pour déterminer le volume d’activation a partir des essais de relaxation, on
détermine la valeur de la pente obtenue dans le diagramme vitesse de déformation plastique en
fonction du niveau de contrainte en échelle semi-logarithmique. Le premier résultat marquant dans
cette analyse est la présence d’une seule pente entre 20 et 300 °C, ce qui conduit & penser que les
phénomenes de restauration de la contrainte interne déterminés a 350 °C ne sont pas encore activeés
dans cette gamme de température. Le résultat de I’analyse est donné sur la figure III.63a pour la
température de 300 °C : au premier domaine associé au volume d’activation V1 succéde une
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saturation du phénomeéne de relaxation pour des vitesses de déformation plastique comprises entre
1.107 s et 1.10°s"; les résultats sont similaires 4 200 °C. La saturation du phénoméne de
relaxation est plus exacerbée qu’a 20 °C on elle est observée pour des vitesses de I’ordre de
1.10° s (cf. figure I1.17). Ce dernier point peut s’expliquer par une mobilité plus importante des
atomes d’oxygéne a partir de 200°C: cette température correspond (dans le domaine de

température étudié) au début du plateau athermique pour la vitesse de déformation de 6,6.107 s’
(figure I1.61).

A partir de 400 °C, on retrouve une seule pente lors de I’analyse des essais de relaxation dans le
diagramme vitesse de déformation plastique en fonction du niveau de contrainte (figure I11.63b).
Pour une déformation plastique de 4 %, le volume d’activation est de 27 b’ en relaxation dans la
direction axiale pour le produit U483 ; un essai similaire conduit en traction circonférentielle sur le
produit X1 Rx conduit & un volume d’activation de 28 b’.

Les résultats obtenus sont comparés, sur la figure II1.64, aux résultats obtenus par Derep et al.
(1980) sur du Zircaloy-4 et par Lukac ef al. (1984) sur du Zr-O. Les résultats sur le produit U483
sont en bon accord avec ces résultats de la littérature. Notons cependant que le pic de volume
d’activation obtenu par Derep semble décalé vers les températures plus élevées : ce résultat peut
étre attribué aux vitesses de déformations utilisées par Derep (3,3.10” s et 3,3.107 s™) plus
élevées que celle de notre étude.

I11.4.2 Comportement sous chargement multiaxial

Pour comparer les surfaces de charge obtenues a 20 et 350 °C (pour un offset de déformation
&= 2.10™), nous avons normé dans un premier temps les valeurs des contraintes par les modules
de cisaillement aux deux températures (figure II1.65). Les surfaces de charge ainsi obtenues restent
trés distinctes I'une de I’autre : I’effet de température sur le module de cisaillement ne refléte pas
I’effet de température sur les contraintes d’écoulement.

Dans un second temps, nous avons norme les contraintes d’écoulement par les valeurs obtenues
en traction dans la direction axiale, cette direction ayant été retenue comme direction de référence
(figure II1.66). Le résultat obtenu montre que la température affecte peu 1’anisotropie initiale du
matériau : celle-ci semble donc principalement due 2 la texture cristallographique. Cependant, ce
résultat ne peut pas étre extrapolé a priori & ’anisotropie d’écrouissage, les mécanismes de
déformation n’étant pas identiques aux deux températures étudiées (valeurs des cissions critiques,
activation du glissement dévié a 350 °C ...).

Pour étudier I'effet de la température sur 1’écrouissage dans les différentes directions de
chargement, nous avons repris la méme démarche que pour la surface de plasticité. Les contraintes
d’écoulement obtenues aprés 1 et 4 % de déformation plastique équivalente ont été reportées sur
un méme graphe en normant les valeurs par la contrainte d’écoulement dans la direction axiale’.
Les résultats obtenus (figures II1.67 a et b) montrent que I’anisotropie d’écrouissage n’est pas
affectée par la température.

* Il ne sagit pas ici de surface de plasticité, les résultats étant obtenus sur plusieurs éprouvettes soumises 4
des chargements radiaux. Pour un niveau de déformation plastique donné, 1’état de contrainte interne est donc
différent d’une éprouvette a ’autre.
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Figure II1.66 : Surface de charge pour un offset de 2.107,
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En résumé

Ce chapitre nous a permis de présenter les essais mécaniques que nous avons menés a 20 °C et
350 °C. L’anisotropie de comportement a été quantifiée en combinant des chargements de
pression interne et d’effort axial sur les tubes. Les contraintes interne et effective ont été évaluées
par des trajets spécifiques de chargement (charge/décharge). La sensibilité a la vitesse de
déformation et [’effet de la température sur les mécanismes thermiquement activés ont été étudiés
par lintermédiaire du volume d’activation déterminé notamment lors des phases de relaxation.
Les principaux résultats obtenus sont résumés ci-aprés.

* La surface de charge a été déterminée pour un offset de déformation plastique de 2.107.
L ’anisotropie, peu marquée dans la direction circonférentielle, est exacerbée dans la
direction équibiaxée (2,=Zgg). Contrairement aux résultats obtenus sur éprouvettes plates
(traction uniaxiale), elle parait étre peu modifiée par I'écrouissage pour les chargements
multiaxés (effort axial et pression interne). La température semble avoir peu d’effet sur
I’anisotropie. L anisotropie a également été mise en évidence lors des essais de fluage.

Des rotations de directions d’écoulement ont été observées au cours de la déformation
plastique. Elles sont plus marquées a 20 °C qu’a 350 °C.

* L’écrouissage du matériau est essentiellement di & I’augmentation des contraintes internes
X; (obstacles a longue distance). En début d’écoulement plastique, les contraintes internes
sont plus importantes dans la direction circonférentielle que dans la direction axiale. L effet
s’inverse au-dela d’un niveau de déformation donné. Ce niveau de déformation dépend de
la température (2% a 20 °C et 1,2 % a 350 °C). Un mécanisme particulier semble étre a
l'origine de cette chute notable du taux d’écrouissage dans la direction circonférentielle
(glissement secondaire, maclage, rotation de texture ... ?).

* La_contrainte effective 2,z (obstacles a courte distance) est la somme d’une partie

thermiquement activée X, et d’une partie athermique %, L’évolution de Z, présente une
forte décroissance en début d’écoulement plastique (5, < 0,2 %) que l'on attribue au
désancrage des dislocations des joints de grains et/ou des atmosphéres de Cottrell (zones
d’ordre en oxygéne). Pour des niveaux de déformations plus élevés (g, > 1 %) X, augmente
légérement. Ce durcissement résulte probablement des interactions entre dislocations de
type arbre de la forét.
La contrainte visqueuse X, présente une forte évolution en début d’écoulement puis se
stabilise au-dela de 2 % de déformation plastique. Nous associons le crochet de traction
observé en traction dans la direction axiale & la combinaison des évolutions de Z, et de X,
A 20°C, %, est légérement plus élevée dans la direction circonférentielle que dans la
direction axiale (cf. tableau II1.9). De plus, dans la direction circonférentielle a 20 °C,
I'évolution de X, présente un pic en début d’écoulement. L orientation des grains vis-d-vis
du glissement prismatique étant moins favorable dans la direction circonférentielle, nous
avons associé ces résultats a la plus forte sensibilité des systémes de glissement secondaire,
relatée dans la littérature. Aucune différence n’est notable a 350 °C ou les valeurs de
contrainte visqueuse sont beaucoup plus faibles.

* Le volume d’activation décroit fortement en début d’écoulement plastique puis se stabilise
au-dela de 1 a 2% de déformation suivant la température. Cette décroissance peut

s 'expliquer par I'augmentation de la densité de dislocations mobiles en début d’écoulement
plastique.
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A 20 °C, un seul volume d’activation (V) est observé quel que soit le type d’essai
(écrouissage, fluage ou relaxation) : nous sommes en présence des mémes mécanismes de
déformation. Cette interprétation est renforcée par I'égalité entre les contraintes visqueuses
déterminées lors des essais de charge/décharge et les amplitudes de contraintes relaxées
(20 = Zreie @ 20 °C). Le volume d’activation dans la direction axiale est légérement plus
élevé que dans la direction circonférentielle (cf. tableau II1.9). Ce résultat est & rapprocher
de la différence des valeurs de contraintes visqueuses obtenues dans les deux directions. Les
glissements secondaires participent probablement de fagon plus conséquente & la vitesse de
déformation dans la direction circonférentielle.

A 350 °C, quelle que soit la direction de chargement, deux volumes d’activation V, et V,
sont déterminés, V, résultant en fait d’une relaxation des contraintes internes. Ce résultat
est confirmé par la chute de la contrainte interne obtenue en relaxation (20 # 2o O
350 °C). De fagon similaire a 20 °C, V, est légérement plus faible dans la direction
circonférentielle que dams la direction axiale.

* Influence de la température :
L’évolution de la contrainte d’écoulement avec la température présente un palier
athermique dont la position est fonction de la vitesse de déformation. Ce phénoméne est
habituellement interprété comme une interaction entre les dislocations mobiles et les atomes
d’oxygeéne en solution solide. La faible sensibilité & la vitesse de déformation se traduit dans
ce domaine de température par des valeurs de volumes d’activation trés élevées.
Entre 20°C et 300°C, un seul volume d’activation est déterminé en relaxation : la
restauration n’est donc pas encore active dans cette gamme de température.
Les valeurs de Z/u ne sont pas les mémes a 20 °C et 350 °C (cf. tableau IIL9) : les
mécanismes associés (franchissement des obstacles athermiques & courte distance) sont
donc probablement différents.

L (MPa) X, (MFa) £ (MPa) Z, (MPa)
Syu 09| X/uaod)| S/ude)|  H/ude’)| v
| traction axiale 220 290 100 140
6,07 8 2,76 3,86 10
fraction 260 230 140 160
circonférentielle 7,18 6,35 3,86 4,42 9.5

a) Valeurs a 20 °C (module de cisaillement p=36,2 GPa)

% (MFPg) X, (MPa) Zu (MPa) 2 (MPa)
Syu(0)|  X/uaod)| Z/pdc)| S/ude)| v
traction axiale 80 135 50 40
2.8 4,73 1,75 1,4 60
fraction 105 125 50 40
circonférentielle 3,68 4,38 1,75 1,4 40

b) Valeurs a 350 °C (1=28,6 GPa}

Tableau IIL9 : Synthése des données obtenues en traction pour une vitesse 2.107 /s
limite d’élasticité(3y) (offset de 107) ; contrainte interne (X)), contrainte effective athermique
(Z,),contrainte visqueuse (X,) et volume d’activation (V/b°) pour 4% de déformation plastigue.
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Chapitre IV

Etude des mécanismes de déformation
a 20 °C et 350 °C en Microscopie

Electronique a Transmission

L’analyse des résultats des essais mécaniques et les données issues de la littérature
nous ont permis de dégager des premiéres idées sur les mécanismes physiques d
l'origine de la déformation plastique. L'objectif de l'analyse en microscopie
électronique a transmission est dobienir une connaissance et une compréhension

suffisante des mécanismes de déformation a léchelle des grains en vue de la
modélisation.

Le premier paragraphe de ce chapitre présente la méthodologie employée et donne
un récapitulatif des états de déformation observés. La méthodologie est inspirée de
travaux antérieurs sur les alliages de titane (Feaugas 1994, Bourgeois 1997). Le choix
des sollicitations subies par les éprouvettes avant observation découle de l'analyse des
résultats des essais mécaniques présentés au chapitre III. Le deuxiéme paragraphe
présente les observations effectuées aprés écrouissage du matériau et le troisiéme apreés
fluage ou relaxation.



112

CHAPITRE IV. ETUDE DES MECANISMES DE DEFORMATION

Direction de

Ecrouissage a 20 °C

Ecrouissage a 350 °C

chargement : || 8,=0,2% | &,=1% | §=4% |g=14%| €=1% | €=4% | £,=8%

Axiale QAS QAS QAS Obs QAS QAS Obs

XI Rx U483 U483 U483 U556 U356 U483
Circonféren- QAS QAS QAS QAS QAS
tielle X1 Rx Us56 Us56 U556 U556
Equibiaxée QAS QAS QAS
U483 Uss6 Us56
Biaxée QAS
a=0,62 X1 Rx

a) Essais d’écrouissage (¢* =2.107 s 0u 6,6.107 5™ )

Relaxation Relaxation
Direction de a20°C a3s0°C
chargement: | £=12% | £=1% | 5=4% | =%
Axiale QSt QSt QSt
U556 Us56 U556
Circonféren- QSt
tielle X1 Rx
Equibiaxée QSt
U556
b) Essais de relaxation
Direction de Fluage a 20 °C Fluage a 350 °C
chargement : Zeq =350 MPa Zeq =100 MPa Zeq =140 MPa Zeq= 180 MPa
Axiale &=1,5% § QSt | &=025% | QSt | &=12% | QSt | &=6% | QSt

£2=2.10°s | US56| &7 =810""%si U556| P =2.10%: US556| &7 =2.10%: U556

Circonféren-
tielle
Equibiaxée &= 0,5% QSt
§7=3.10"s i U556
¢) Essais de fluage
Légende :

Obs = Observation uniguement qualitative

QSt = Quantification des grains présentant des structures de dislocations
QAS = Quantification de I'activité des différents systémes de glissement et de maclage
g,=(2/3¢g,7 g;)"* : déformation plastique équivalente (en fin d’essai)

P = vitesse de déformation plastique équivalente (en fin d’essai)
T, =(3/28; s, : contrainte équivalente

Tableau IV.1 : Synthése des échantillons observés post mortem en MET.
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IV.1 METHODE D'OBSERVATION EN MICROSCOPIE ELECTRONIQUE EN
TRANSMISSION - ETATS DE DEFORMATION OBSERVES

Dans notre approche, 1’objectif de 1’analyse en Microscopie Electronique en Transmission
(MET) est d’identifier les modes de déformation activés en fonction de l’orientation de la
sollicitation (anisotropie de comportement), du niveau de déformation plastique macroscopique, du
mode de chargement (écrouissage, fluage, relaxation), et de la température.

Une synthése des échantillons étudiés post mortem en MET est donnée dans les tableaux IV.1a,
b et ¢ pour les essais réalisés 4 température ambiante et & 350 °C. Les observations ont été
principalement conduites sur le produit repéré U556, mais également sur les produits U483 et X1
Rx. Etant données les faibles différences entre ces trois produits (cf. chapitres II et III), I'analyse
des observations sera effectuée sans les distinguer.

L'évolution des microstructures de déformation a été étudiée essentiellement pour trois
directions de chargement que nous nommerons abusivement' par la suite directions axiale,
circonférentielle et équibiaxée (figure IV.1). Les niveaux de déformation sont compris entre 0,2 et
14 %. Les faibles déformations plastiques (g, < 1 %) doivent nous renseigner sur la nature de
1’anisotropie de la contrainte seuil d’écoulement plastique, alors que les niveaux plus €élevés (g, = 4

%) nous apporteront des éléments de discussion sur la nature de 1’écrouissage suivant la direction
de sollicitation.

Direction
équibicaxée

/

Direction circonférentielle 299

Direction axiale

Figure IV.1 : Définition des chargements mécaniques des échantillons observés en MET.

Trois types d'observations ont été effectués (cf. tableau IV.1) :
- des observations uniquement qualitatives des microstructures de déformation (Obs);

- des observations pour quantifier les pourcentages de grains non déformés, déformés de
maniére homogéne ou présentant une structuration des dislocations (QS?) ;

- enfin des observations pour quantifier, dans chaque grain étudié, l'activation des différents
systémes de déformation et la présence (ou non) de structures de dislocations (QAS).

! Les essais en pression interne effectués au LMA-RC sur les produits U483 et U556 sont pilotés en
contrdlant la vitesse de déformation circonférentielle, ce qui entraine une légére variation de la direction de
chargement dans 'espace des contraintes (cf. chapitre III).
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- Zone amincie
* s e, T Entailles électro-chimiquement
|
L]
' Y Zane observable
I dR_cpér.age de ;T Lame mince autour du trou
irection axiale ez de diamétre 3 mm
‘, T et d'épaisseur 150 pm
Eprouvette

Figure IV.2 : Prélévement des lames minces.

=

Texture MET

Minimum = 0.0

Figure IV.3 : Confrontation entre la figure de péles (0002) de I’ensemble des grains étudiés en
écrouissage a 20 °C entre 1 et 4 % de déformation et celle obtenue par diffraction des rayons X.

50 r - - % - -Texture 50 - - 3% - -Texture 50 - - = % - - Texture
® 1% ¢ 1% ¢ 1%
40 - o3 4% 40 + o 4% 40 + & 4%
x\ ~ ~
0t & R 03 o
o <. «9 —_ 4 £ ~ > e
a\g x’ x'- O\‘a x’ xs O\a' d \2‘
=20 e T IR 3 ~20 8
> > > K
& .. % & 3 & . 3
10 i+ 10 + 10 ¢
0 : i 1 i 0 : 1 : ! 0 : : : :
0O 225 45 67,5 90 0 225 45 675 90 0 225 45 67,5 90
Angle ¢ (°) Angle ¢ (°) Angle ¢ (°)
a) direction axiale b) direction circonférentielle ¢) direction équibiaxée

Figure IV.4 : Densité de péles (0002) suivant I'angle ¢ entre <c> et e, pour les textures
obtenues par diffraction des rayons X et en MET lors des quantifications & 20 °C.
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Pour la plupart des sollicitations mécaniques, nous avons étudié les modes de déformation
présents sur une population de 40 4 50 grains. Cette population est gén€ralement obtenue sur une
a deux lames minces. Notons que de par la technique d'investigation utilisée, le domaine
d'observation est loin d'étre circulaire et ne représente qu'une surface d’environ 5.10° mm’. Ces
deux points peuvent étre considérés comme négatifs vis-a-vis du caractére représentatif de la
population choisie. Il faut toutefois rester conscient des difficultés d'une telle démarche et en
connaitre ses limites. Seul ’ensemble des résultats présentés dans notre étude permettra d’en juger
la pertinence. Le prélévement de la lame mince par rapport & la géométrie du tube, ainsi que le
repérage de la direction axiale e, sont représentés sur la figure IV.2. La lame mince ainsi réalisée
est placée sur une platine rotative autorisant une rotation de = 60° suivant un axe de tilt sur lequel

initialement nous plagons l'axe e, (repéré par les entailles sur la lame) ; la direction radiale e; est
alors normale 2 la platine.

Pour les observations notées OSt, destinées a la quantification des grains déformés ou non,
présentant des structures de dislocations (amas, sous-joints, cellules ...), les renseignements
suivants ont été relevés :

- taille des cellules (d) pour les grains présentant des structures cellulaires ;

- dimension des réseaux constituant les sous-joints (h = distance moyenne inter-dislocations
dans les sous-joints ou mesh-size).

Lors de la quantification de l'activation des différents systémes de déformation (QAS), pour
chaque grain étudié, une projection stéréographique (orientation du cristal dans le repere de
I’échantillon e, e, €,) a été déterminée a partir de la position (angles polaires) de deux plans
prismatiques et/ou d’un plan prismatique et du plan de base. Chaque systéme de glissement est
identifié & partir du critére d’extinction des dislocations, de la projection stéréographique et de
I’identification de la direction de la ligne de dislocation (dislocations mixtes) (cf. annexe A-III).
Un systéme de glissement est déclaré actif dans un grain lorsque plus de 20 dislocations
appartenant & celui-ci sont observées. Ce critére est équivalent 4 une densité de dislocations de
2.10"%/m? (cf. annexe A-TI).

Les figures de pdles (0002) obtenues pour les différents essais destinés aux quantifications
(QAS), sont présentées en annexe A-III. A titre d'exemple, la figure de pdles de 1’ensemble des
grains observés pour les six essais d’écrouissage a température ambiante, aprés 1 et 4 % de
déformation (environ 300 grains), est confrontée a celle obtenue par la diffraction des rayons X sur
la figure IV.3. La population de grains étudiée semble étre représentative de la structure du
Zircaloy-4. Afin d’étre plus précis dans cette corrélation, nous avons regardé, pour les mémes
échantillons, la position des péles (0002) par rapport & la direction radiale e.. Sur la figure IV .4 est
représentée la fraction volumique de grains en fonction de 1’angle ¢ entre la normale au plan de
base (0002) et la direction radiale e, pour tous les essais observés et la texture obtenue par
diffraction des rayons X. Dans tous les cas étudiés, il existe une bonne corrélation entre les

textures « microscopique » et « macroscopique ». En particulier, on observe bien un renforcement
des pdles (0002) & £30° de la direction e,.
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IV.2 MODES DE DEFORMATION OBSERVES APRES ECROUISSAGE

Les observations en MET des éprouvettes testées en écrouissage a vitesse de déformation
imposée ont révelé I"activation de quatre systemes de glissement différents et d’un systéme de
maclage. Leur présence est fonction de la direction de chargement, du niveau de déformation
plastique équivalente (g7 =(2/3 g g;7)""*) et de la température. Une synthese de I’ensemble des
résultats obtenus est présentée sous forme d’histogrammes sur les figures IV.5 (20 °C) et IV.6
(350 °C). Pour une direction de chargement et un niveau de déformation donnés, les histogrammes
nous donnent le pourcentage de grains non déformés (0S), de grains présentant du glissement

prismatique (en précisant la multiplicité 1P, 2P ou 3P) et de grains présentant des glissements
secondaires (<a>m;, <a>B, <c+a>m,) ou du maclage.

Macles l 5.4% Macles | B4%
m<eta> [T ||| | (W% 71 <c+a> LG
B<a> |= | = || 1002% B <a> 100,2%
1 <a> 71 <a> EEa
- FaEdi b 2P
0S | ] 0S Lt
0 10 20 30 40 50 60 70 80 0 10 20 30 40 50 60 70 80
Pourcentage de grains Pourcentage de grains
a) Direction axiale b) Direction circonférentielle

;iziz
| H4%

1%

Macles
71 <c+a>

B <a>
71 <a>
3P
2P

1P
0S

S T e e
1 ] 1 T T 1

0 10 20 30 40 50 60 70 80
Pourcentage de grains

¢) Direction équibiaxée

Figure IV.5 : Nature des modes de déformation aprés écrouissage a 20 °C, en fonction de la
direction de chargement et du niveau de déformation plastique équivalente (0,2, 1 et 4 %).
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A 350 °C, la quantification s’est avérée beaucoup plus fastidieuse qu’a température ambiante
(généralisation du glissement dévié, structures de déformation plus complexes...). En particulier,
I’apparition de structures hétérogénes de dislocations dans la direction circonférentielle dés 4 % de
déformation plastique rend tres difficiles les quantifications. Dans cette configuration, nous nous
sommes bornés a vérifier la présence de glissement <c+a>: pour dix grains d’angle ¢ compris
entre 30 et 90°, neuf présentaient du glissement <c+a>.

Macles Macles ‘
W 1%
1 <c+a> 1 <c+a> i
B <a> B <a> e
Tl <a> 71 <a>
P 3P
2P 2P
1P 1P R
0S 0S | |
0 10 20 30 40 50 60 70 80 0 10 20 30 40
Pourcentage de grains Pourcentage de grains
a) Direction axiale b) Direction circonférentielle

Macles
71 <cta>
B <a>
1 <a>
3P
2B
1R
0S

: 5 | 3
T T T T

0 10 20 30 40
Pourcentage de grains

¢) Direction équibiaxée

Figure IV.6 : Nature des modes de déformation aprés écrouissage a 350 °C en jfonction de la
direction de chargement et du niveau de déformation plastique équivalente.
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Glissement prismatique 460nm

a — —
g[l 120] (1100)
a)Traction suivie d’une relaxation dans la direction axiale & 20°C (¢7 =6,6.107 s ; &=1%)

€zz

Axe
de tilt

110

(2110),

1oy
(1100)
(1210)
-e60

b)Traction dans la direction axiale & 350°C (7 =6,6.107 57 ; &=8%)

Figure IV.8 : Dipéles vis ; mise en évidence d’une différence de mobilité entre
dislocations vis et coin.
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IV.2.1 Grains non déformés

Le pourcentage de grains non déformés en fonction du niveau de déformation plastique est
reporté sur les figures IV.7 a et b pour les trois directions de chargement étudiées, respectivement
420°C et a 350 °C. A température ambiante, 73 % des grains sont toujours non déformés aprés
0,2 % de déformation plastique dans la direction axiale. Dans les mémes conditions, 62 % des
grains sont non déformés dans la direction circonférentielle ; 1’écart entre les directions axiale et
circonférentielle est conservé 2 1 % de déformation plastique. La direction équibiaxée apparait
comme la plus dure : 60 % des grains sont toujours non déformés aprés 1 % de déformation

plastique. Pour 4 % de déformation, quasiment tous les grains sont déformés quelle que soit la
direction de chargement.

La température ne semble pas avoir d’effet sur le pourcentage de grains non déformés dans la
direction circonférentielle, tandis que le pourcentage de.grains non déformés chute dans les deux
autres directions pour 1 % de déformation plastique. Le pourcentage de grains non déformés
semble indépendant de la direction de chargement & 350 °C. Ce résultat pourrait nous conduire, par
un raisonnement un peu hétif, 4 supposer que I’anisotropie diminue avec la température ; les
résultats des essais mécaniques nous conduisent & penser le contraire (cf. figures II1.66 et I11.67).
Enfin, comme a 20 °C, tous les grains sont déformés pour 4 % de déformation plastique.
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Figure IV.7 : Pourcentage de grains non déformés en fonction de la direction de chargement
et du niveau de déformation plastique équivalente.

IV.2.2 Mode de glissement principal

Le glissement facile ou principal est le glissement prismatique 1/3<1120>{1010}.
Celui-ci est le plus fréquent, dans toutes les conditions de chargement, quelle que soit la
température (figures IV.5 et IV.6). Les dislocations observées post mortem & 20 °C sont le plus
souvent rectilignes et de caractére vis (le plan d’habitat est déterminé gréce a leurs courbures
locales). De nombreux dipdles vis sont observés & 20 °C, mais également & 350 °C (figure
IV.8), mettant ainsi en évidence une différence de mobilité des dislocations vis et coin et

une force de friction importante. Ces deux points ont été rapportés & de nombreuses reprises
dans Zr-o, Ti-a et leurs alliages (cf. chapitre I).
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Figure IV.9 : Mise en évidence du glissement <a> dans les plans prismatiques suivant 1 systéme
de glissement (a), 2 systémes (b) et 3 systémes (c) ; écrouissage dans la direction axiale (5,=1%).
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Suivant ’orientation des grains étudiés, un, deux ou trois systémes de glissement prismatique
peuvent étre activés (figures IV.9, IV.5 et IV.6). Notons, cependant, que seuls deux des trois
glissements prismatiques sont indépendants.

Le glissement prismatique est plus difficile dans la direction équibiaxée aprés 1 % de
déformation plastique, pour les deux températures étudiées (tableau IV.2). Pour les deux autres
directions de chargement étudiées (directions axiale et circonférentielle), le pourcentage de grains
présentant du glissement prismatique est similaire.

Lorsque la déformation plastique équivalente est plus importante (g =4 %), la plupart des

grains présentent du glissement prismatique indépendamment de la direction de chargement et de
la température (tableau IV.2).

o Ecrouissage Ecrouissage a

Direction de 320 °C 350 °C
chargement: | £,=02% | 5=1% | §=4% | §=1% | §=4%

Axiale 27% 55% 80 % 70 % 83%
Circonféren- o o

. 38% 56 % 80 % 65 %
tielle
Equibiaxée

40 % 100 % 56 %

Tableau IV.2 : Pourcentage de grains présentant du glissement prismatique.

Malgré le caractére trés rectiligne des dislocations vis <a>P, il est parfois observé des crams sur
celles-ci malgré qu’un seul systéme soit activé. Sur la figure IV.10, le plan de glissement
prismatique est perpendiculaire & la micrographie. Le cran observé n’est donc pas dans le plan de
glissement principal, mettant ainsi en évidence 1’activation du glissement dévié (4 courtes
distances) dés 20 °C. Williams et al. (1971) ont montré dans Ti-a que le glissement prismatique
est planaire pour une teneur d’oxygéne supérieure & 1 % en atome. Dans le Zircaloy-4, la teneur en
oxygéne inférieure & 1 % semble justifier I’observation du glissement devié dés 20 °C.

A 350 °C, le glissement dévié est géneralisé dans la majorité des grains. Sur ia figure IV.11, un
mécanisme de double glissement dévié est mis en évidence. Le plan de déviation est un plan
pyramidal de premiére espéce <a>m;. La distance de parcours dans le plan de déviation est de
PPordre de 64 nm, ce qui souligne son importance. Contrairement aux résultats de Farenc ef al.
(1995), le plan de base n’a pas été mis en évidence comme plan de déviation, confirmant ainsi que

ce mécanisme n’est probablement pas actif pour des concentrations en oxygéne supérieures a
120 ppm (Aktar 1971).
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Figure IV.10 : Mise en évidence du glissement dévié des dislocations <a> P de type vis ;
écrouissage dans la direction axiale (g,=1%).
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Figure IV.11 : Mécanisme de double glissement dévié a 350°C (plan de glissement prismatique et
plan de déviation <a>m;) ; écrouissage dans la direction axiale (g=1%).
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IV.2.3 Modes de glissement secondaire

IV.2.3.1 Glissement <a> dans le plan pyramidal de premiére espéce r;

A température ambiante, le glissement pyramidal de premiére espéce <a>m;, bien que moins
fréquent que le glissement prismatique, est observé dés les faibles niveaux de déformation
plastique pour la direction de chargement équibiaxée (figure IV.5). Il a été identifié en tant que
glissement simple (figure IV.12) et pas seulement comme systéme de glissement dévié, bien que ce
mécanisme soit actif dés 20 °C. Ce mode de déformation a déja été relaté dans Ti-o. (Farenc 1993)
et plus récemment dans le Zircaloy-4 (Regnard ef al. 1995). Au vu de la teneur en oxygéne de
Ialliage, il n’est pas surprenant que ce glissement soit actif ; en effet les cissions critiques de
<a>m; et <a>P doivent étre assez proches (cf. chapitre I). Il est donc raisonnable de penser que
seule ’orientation du grain vis-a-vis des axes de sollicitation détermine I’activation de <a>m;.
Cette derniére remarque semble étre confirmée par le fait que, pour 1 % de déformation plastique,
ce glissement est uniquement observé pour la sollicitation équibiaxée. Dés 4 %, <a>m; est actif
dans plus de 30 % des grains, quelle que soit la direction de chargement (figure IV.5).

A 350 °C, le glissement <a>m; se généralise aux trois directions de chargement étudiées dés 1
% de déformation (il reste cependant moins actif dans la direction axiale). Cet effet est
probablement associé a la baisse, avec la température, des rapports de cission critique entre le
glissement prismatique et les glissements secondaires (cf. chapitre I).
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Figure IV.12 : Activation d’un systéme de glissement prismatique <a>P et de deux systémes de
glissement pyramidal <a>m,; (S = facteur de Schmid) ; écrouissage & 20 °C (6=1%).

1V.2.3.2 Glissement <a> dans le plan de base B

Ce glissement, bien que moins fréquent que les deux précédents (moins de 20 % des grains a 20
et 350 °C pour g, <4 %), est généralement observé pour les niveaux de déformation les plus élevés
a 20 °C (figures IV.5 et IV.13) et dés 1 % a 350 °C. Sa faible activité semble étre essentiellement
associ€e a la valeur élevée de sa cission critique par rapport a celle du glissement prismatique.
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Figure IV.13 : Mise en évidence du glissement <a> dans les plans de base ;
écrouissage dans la direction axiale a 20°C (g, = 4%%).
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IV.2.3.3 Glissement <c+a> dans les plans pyramidaux

Les dislocations <c+a> m; observées ont le plus souvent un caractére mixte et sont contenues

dans un plan ; {1011} (figures IV.14 et IV.15). Elles sont, de plus, trés sinueuses, mettant ainsi
en évidence 1’activation du glissement dévié dans un plan ; (figure IV.15).

Ce glissement, accommodant la déformation suivant I’axe <c>, est trés sensible & [’orientation
de la direction de sollicitation vis-a-vis de la texture (figure IV.5). A 20 °C, lors d’une traction
dans la direction axiale, il faut attendre 4 % de déformation plastique pour observer des
dislocations <c+a> car la plupart des grains ont un axe <c> a plus de 70° de I’axe de sollicitation.
Par contre, lors d’un essai dans la direction circonférentielle, dés 1 % de déformation plastique
équivalente, plus de 10 % des grains présentent du glissement <ct+a>m; (figure IV.5). Notons,
enfin, que ce glissement est actif dans 20 &4 40 % des grains pour &, = 4 %.

L’activité du glissement <c+a>w; ne semble pas affectée par la température. A 350 °C, dans la
direction circonférentielle, ce glissement est actif dans 15 % des grains dés 1 % de déformation
plastique, alors qu’il n’est pas actif dans les autres directions.
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Figure IV.14 : Mise en évidence du glissement <c+a> dans un plan m; (0111 ) ;
écrouissage dans la direction axiale a 20 °C (g, = 4 %).
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Figure IV.15 : Structures de murs de dislocations de types <a> et <c+a> ;
écrouissage dans la direction équibiaxée a 20°C (&, = 4%).
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IV.2.4 Mode de maclage

Ce mode de déformation peut aussi accommoder la déformation suivant I’axe <c>. A
température ambiante, nous avons observé le maclage uniquement pour les chargements dans la
direction circonférentielle (moins de 15 % des grains maclés) et en traction dans la direction axiale
pour une déformation plastique de 14 % (moins de 6 % des grains maclés). Dans la direction
circonférentielle 4 20 °C, le maclage est présent dés 1 % de déformation plastique, mais en plus
faible proportion (7,5 % de grains) que le glissement <c+a>m; (12,5 % de grains). Ces deux modes
de déformation peuvent étre présents ou non simultanément dans un grain (figure IV.16). Les
macles étudiées ont été identifiées comme étant de type {1012 }<1011> (figure IV.16). Ce mode
de maclage est couramment observé dans le titane-o et le zirconium-ot & température ambiante
(Aktar et al. 1971, Xiaoli et al. 1993).

L’effet de la température semble se traduire par une diminution de [’activité du maclage : &
350 °C, aucune macle n’a été observée aprés 1 % de déformation plastique, quelle que soit la
direction de chargement (figure IV.6). Pour une déformation plastique de 4 %, quelques macles
sont présentes dans la direction circonférentielle, mais dans moins de 10 % des grains observés.

Dans la direction axiale, le maclage est activé pour une déformation plastique de 8 % (figure
IV.17), mais dans moins de 5 % des grains étudiés.

345 nm

Figure IV.17 : Observation du maclage a 350 °C ;
écrouissage dans la direction axiale (g,=8 %).
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Figure IV.16 : Macles lenticulaires de type {1012} <1010 > ; écrouissage dans la direction
circonférentielle a 20°C (g, = 4%).
a) La déformation suivant Iaxe <c> est accommodée uniquement par maclage
(b) Interaction maclage / dislocations de type <c+a>
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IV.2.5 Multiplicité du glissement

La multiplicité du glissement, c’est-a-dire I’activation simultanée de plusieurs systeémes de
glissement dans un méme grain, est représentée sur les figures IV.18 et 19. Pour g = 1 %, une
majorité de grains présente moins de deux systémes de glissement quelles que soient la
température et la direction de chargement. Par contre, a 4 % de déformation plastique, plus de 5
systétmes de glissement peuvent étre observés dans certains grains. De plus, & ce niveau de
déformation dans la direction équibiaxée, la plus grande proportion de grains présente 3 systémes
de glissement, contrairement au deux autres rapports de biaxialité ou la plus grande proportion de
grains présente seulement 2 systémes de glissement. Dans 1’ensemble, I’effet de température est
assez peu sensible.
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a) direction axiale b) direction circonférentielle ¢) direction équibiaxée

Figure IV.18 : Multiplicité du glissement en fonction du niveau de déformation plastique
a 20 °C pour les trois directions de sollicitations étudiées.

50,0 —— 1% 50,0 50,0 r
i e W i ——1% i ——1%
gl gt B 40,0 |
- : 0 r
“ \
£ 30,0 ¢ 2 £
3 . g
= 20,0 = S
X I ® £
10,0
i "0 I i
0,0 & 0,0 : I . g 0,0 . I ¢
Begee g pemaag S EEEE
Multiplicité du glissement o Multiplicité du glissement = Multiplicité du glissement o=
a) direction axiale b) direction circonférentielle ¢) direction équibiaxée

Figure IV.19 : Multiplicité du glissement en fonction du niveau de déformation plastique
a 350 °C pour les trois directions de sollicitations étudiées.
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Figure IV.20 : Pourcentage de grains présentant les interactions
<a>/<a>, <a>/<c+a>, <c+a>/<c+a>, <a>/Macle et <c+a>/Macle
a 20 °C pour les trois directions de sollicitations étudiées (&, = 1 et 4 %).




IV.2.6 Interaction entre systemes de glissement

L’ interaction entre les dislocations de différents systémes de glissement pouvant étre a ’origine
d’un écrouissage qualifié de latent, nous avons étudié la fréquence de présence des différentes
interactions possibles (figures IV.20 4 20 °C et IV.21 4 350 °C). Les interactions de type <a>/<a>
sont les plus souvent observées et dans une moindre mesure I’interaction <a>/<c-+a>.

A 20 °C, pour 1 % de déformation plastique, les interactions <a>/<a> sont moins fréquentes
dans la direction équibiaxée (direction la plus dure) ; I’effet s’inverse a 4 %. C’est aussi dans cette
direction que I’interaction <a>/<c+a> est la plus fréquente a 4 % de déformation.

A 350°C, pour 1 % de déformation plastique, les résultats sont similaires pour les trois

directions de chargement. Dans la direction axiale, les résultats sont similaires aux deux
températures.

Notons que I'interaction <a>/<a> conduit parfois & la formation de structures s’apparentant &
un sous-joint de torsion (interaction attractive) contenu dans le plan de base. La figure IV.22
présente un réseau de dislocations en cours de formation qui s’apparente & un sous-joint de torsion
a deux familles de dislocations vis contenues dans le plan de base. Cette structure résulte de
I’interaction entre un glissement prismatique <a>P et un glissement pyramidal <a>m,.

100 100 r fg (%) 100 fg (%)

80 80 | W1% ] W%

60 60 - 60 -

40 40

20 20° &

0 ; | | 0 : :
<a>/<a> <a>/<c¢ta> <g>/<a> <a>/<c+a> <g>[<a> <a>[<cta>
a) direction axiale b) direction circonférentielle ¢) direction équibiaxée

Figure IV.21 : Pourceniage de grains présentant les interactions <a>/<a> et <a>/<c+a>, a
350 °C pour les trois directions de sollicitation étudiées (&, = 1 et 4 %).

IV.2.7 Influence de orientation des grains sur les modes de déformation
activeés

L’activation des différents modes de déformation a été étudiée en fonction de I’orientation
de I'axe <c> dans la fibre de la texture. Cette orientation est repérée par I’angle ¢ entre ’axe
<c> des grains et la direction radiale des tubes e.. Quelle que soit la direction de chargement et
le niveau de déformation plastique, I’activation des modes de déformation est fonction de
I’angle ¢ (cf. annexe A-III). En particulier dans la direction circonférentielle, le maclage

comme le glissement <c+a>m; sont activés dans des grains dont I’axe <c> est proche de la
direction eg (¢>45°).
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Figure IV.22 : Interaction <a>/<a> : formation d’une structure s'apparentant &
un_sous-joint de torsion ; écrouissage a 20°C dans la direction a = 5,,/Zgg= 0,625 (5,=0,1%).
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IV.2.8 Structures hétérogenes de dislocations

A température ambiante, des amas et plus souvent des structures de murs de dislocations sont
observés dans un faible nombre de grains dés 4 % de déformation plastique équivalente (figures
IV.15 et IV.23). Pour des niveaux de déformation plus élevés (g,,=14 %) des structures cellulaires
se forment (figure IV.24). Les murs de la structure de dislocations présentée sur la figure IV.15
sont alignés dans une direction [1210] parallélement au plan m; (1011) et composés de
dislocations <a> et <c+a>. Dans les chenaux, se déplacent des dislocations <a> et <c+a> dans un
plan ; (101 1). Les murs occupent 37 % de la surface du plan m; (101 1 ). Notons que des murs
de dislocations sont aussi observés dans des grains ne présentant que du glissement prismatique
(figure IV.23). Les cellules de dislocations présentées sur la figure IV.24 sont constituées de deux
familles de murs alignées dans les directions [1120] et [1210].

A 350 °C, des prémices de structuration des dislocations sont aussi observés des 4 % de
déformation dans la direction axiale (dans un faible nombre de grains). La figure IV.25 montre un
début de structuration aprés un essai d’écrouissage dans la direction axiale interrompu & €,=4 % :
présence de structures cellulaires dont les murs sont plus ou moins bien organisés. A 8 % de
déformation, en plus des structures cellulaires qui se généralisent dans la majorité des grains, on
observe la présence de structures de cdte de velours dans plus de 30 % des grains (figure IV.26).
Ces structures, associées a la présence de longs dipdles vis (figure IV.8b), démontrent la différence
de mobilité entre dislocations vis et coins a cette température.

Figure IV.23 : Murs de dislocations alignés parallélement a un plan prismatique ;
écrouissage dans la direction circonférentielle a 20 °C, g, = 4 %.
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Figure IV.24 : Cellules de dislocations (a) et émission d une boucle de dislocation & partir d’un
mur (b) ; écrouissage dans la direction axiale a 20°C, g, = 14%.
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Figure IV.25 : Structure cellulaire en cours de formation
écrouissage dans la direction axiale a 350°C, g, = 4%.
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Figure IV.26 : Structures cellulaires(a) et structures de céte de velours @),
écrouissage dans la direction axiale a 350°C, 5, = 8%.
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IV.3 MODES DE DEFORMATION ASSOCIES AUX ESSAIS DE FLUAGE ET DE
RELAXATION

Les systemes de glissements observés aprés fluage ou relaxation ne sont pas différents de ceux
observeés apres écrouissage. Le glissement prismatique reste le glissement principal et le maclage
est toujours peu observé. Le glissement dévié est abondant & 350°C. La figure IV.27 présente du

maclage et du glissement <c+a> aprés un essai d’écrouissage relaxation a 350°C dans la direction
circonférentielle (g, = 4% en fin de relaxation).

La différence avec les essais d’écrouissage se situe dans les structures de dislocations qui
peuvent se former aprés fluage ou relaxation.
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Figure IV.27 : Mise en évidence du maclage (a) et du glissement <c+a> dans un plan (1011) (b)
écrouissage relaxation dans la direction circonférentielle a 350°C, g, = 4%.
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CHAPITRE IV. ETUDE DES MECANISMES DE DEFORMATION

IV.3.1 Grains non déformés

Les essais de fluage et de relaxation se différencient de 1’essai d’écrouissage notamment par la
durée de maintien en charge. Les premiéres comparaisons des résultats d’observations en MET
entre ces différents essais ont porté sur le pourcentage de grains non déformés en fonction du

niveau de déformation plastique. Les résultats obtenus dans la direction axiale sont reportés sur les
figures IV.28 a et b respectivement pour 20 et 350 °C.

A 20 °C, en tenant compte d’une incertitude’ de I’ordre de 10 %, il est aisé de tracer une seule
courbe sur I’ensemble des points expérimentaux. Cela signifie que la nature du chargement
(écrouissage, relaxation ou fluage) ne semble pas avoir d’effet sur les mécanismes de déformation:
le pourcentage de grains non déformés est directement relié au niveau de déformation plastique.

A 350 °C, les résultats obtenus pour un niveau de déformation plastique de I’ordre de 1 %
révelent une influence de la nature du chargement : le pourcentage de grains non déformés apparait
plus faible aprés relaxation ou fluage. Ce résultat peut étre directement relié & la baisse de la
contrainte interne X; mise en évidence au chapitre précédent lors des phases de relaxation a
350 °C. L’augmentation du nombre de grains déformés au cours de la relaxation permet de réduire
les hétérogeénéités de déformation et donc d’abaisser la contrainte interne intergranulaire.
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Figure IV.28 : Pourcentage de grains non déformés en fonction du niveau de déformation
plastique dans la direction axiale : influence de la nature du chargement a 20 et 350 °C.

? De nombreux paramétres influencent la précision des résultats : échantillonnage des grains, préparation de

I’échantillon, opérateur... Seuls ’expérience acquise au cours de 1’étude et I’ensemble des données obtenues
nous permettent d’afficher I’ordre de grandeur de I’incertitude.
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IV.3.2 Structures développées lors des essais de fluage et de relaxation

A 20 °C, seuls quatre échantillons ont été observés en MET aprés fluage ou relaxation. Deux
directions ont été étudiées (axiale et équibiaxée) pour des niveaux de déformation plastique
équivalente inférieurs a 2 % (cf. tableau IV.1). Aucune trace de structuration n’a été mise en
évidence sur ces échantillons (déformation homogeéne dans l'ensemble des grains déformés). Ce
résultat est en accord avec les observations aprés écrouissage ol quelques (rares) traces de
structuration ont €t observées a partir de 4 % de déformation. Il peut aussi étre relié a la mise en
évidence au chapitre précédent (2 I’aide des volumes d’activation) de la présence d’un seul
mécanisme de déformation a 20 °C et a ’absence de régime secondaire en fluage pour les niveaux
de contrainte étudiés. De rares sous-joints de torsion en cours de formation dans le plan de base
ont €t¢ néanmoins observés, en particulier lors d’un essai de relaxation dans la direction
équibiaxée pour g,=1 % (figure IV.29). La structure présentée sur la figure IV.29 résulte de
I’interaction attractive de deux familles de dislocations vis de type <a>P.

A 350 °C, des sous-joints en cours de formation (SJICF), des sous-joints (SJ) et des cellules de
dislocations (CD) ont pu étre observés en fonction du niveau de déformation plastique. Les
résultats sont synthétis€s dans le tableau IV.3 dans lequel on a également reporté les résultats aprés
€crouissage donnés au chapitre précédent. Quel que soit le niveau de déformation plastique, les

structures observées apres fluage ou relaxation sont similaires et seront présentées conjointement
par la suite.

Grains non | Structures | Grains avec | mesh- | taille des Type
g, (%) Spi"jna] (%) | déformés: | observées* | sous-joints size | cellules d'essai
%) (%) | h@m) | d(m)
0,25 0,1 42 SICF 0 FhuEse
(100MPa)
1 30 DH 0 Traction
1,1 1 ) SJ 18,3 110 5 Relaxation
12 0,5 18 SJ 14 100£40 | 5 Fluage
(140MPa)
4 0 Amas, SJ rares 5 Traction
5 5 0 SJ, CD 100 50+20 | 1+0,4 | Relaxation
6 1,5 0 SI, CD 100 | 4020 | 0,8+0,4 | Fluage
(180MPa)
8 0 BhEDLON 2. <155 Traction
Macles

* DH = déformation homogéne ; SJ = sous-joint ; SICF = sous-joint en cours de formation
CD = cellules de dislocations ; CV = céte de velours

Tableau IV.3 : Synthése des structures de déformation observées a 350 °C
dans la direction axiale.
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A 350 °C, on distingue un début de formation d’amas dés les faibles niveaux de déformation
(e,70,25 %) (figure IV.30) contrairement aux essais d’écrouissage ol la déformation reste
homogéne jusqu’a 1 % de déformation (cf. tableau IV.3).

Pour des taux de déformation légérement supérieurs (g;=1 %), on observe quelques hélices
résultant des mécanismes de double glissement dévié et de diffusion lacunaire. Ces mécanismes
sont relatés habituellement pour des températures plus élevées. Ils ont été observés par Bourgeois
(1996) a 500 °C sur du Ti-a/p et par Naka a 400 °C pour du Ti-o monocristallin. On observe
encore de longues dislocations vis (différences de mobilité vis/coins) ainsi que la présence d’amas
et de sous-joints en cours de formation (figures IV.31 et IV.32).

Quel que soit le niveau de déformation plastique, la plupart des sous-joints observés sont des
sous-joints de torsion (figures IV.33 et IV.34). La figure IV.33 montre des sous-joints de torsion
contenus dans le plan de base et constitués de deux glissements prismatiques.

Pour les niveaux de déformation plus éleves (g, = 4 %), on observe des structures cellulaires
(figures IV.34, IV .35 et IV.36) indifféremment aprés fluage ou relaxation.

Sur la figure I'V.36 (essai de fluage a 180 MPa interrompu pour &,= 6 %), on met clairement en
¢vidence I’émission de dislocations & partir des sous-joints. La courbure des dislocations est
I’image d’un état de contrainte interne X; résiduel que I’on peut évaluer a partir du mécanisme
proposé par Farenc et al. (1993). A partir d’une approximation en élasticité isotrope, la contrainte
locale 7, associée a la courbure d’une dislocation est donnée par la formulation suivante :

nb 1 i R
R 4n(l-v) b

Tloc =

avec R rayon de courbure de la dislocation (R=148 nm), p module de cisaillement (u=39,8 GPa),
v coefficient de Poisson (v=0,34) et b vecteur de Biirgers (glissement de type <a> = b=0,395 nm).

Le calcul donne une valeur de contrainte locale 7, de 25,7 MPa. En considérant un facteur
M=4 pour passer a 1’échelle macroscopique (Derep et al. 1989), la valeur de contrainte interne X;
obtenue est de 103MPa. Ce résultat est en accord avec les valeurs déterminées au chapitre
précédent lors des esssais de charge/décharge (X; ~140 MPa & 350 °C, g,=6 %). Ceci nous conforte
dans I’idée que 1’état de contrainte interne est peu affecté par la préparation des lames minces. Les
structures observées post mortem semblent donc bien représentatives de 1’état interne du matériau.

De fagon générale, le pourcentage de grains présentant des sous-joints augmente avec le niveau
de déformation plastique et dépend aussi de la vitesse de déformation (phénomeéne de restauration
par le temps). A partir de I’ensemble de nos résultats, la présence ou non de sous-joints est
rapportée dans un graphe vitesse de déformation fonction du niveau de déformation plastique, sur
la figure IV.37. Ce graphe montre que plus la vitesse de déformation plastique est élevée, plus la
structuration est tardive. Il est cependant difficile de déterminer une transition claire par manque
de résultats.
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Figure IV.37 : Microstructures de déformation observées en fonction de la vitesse
et du niveau de déformation plastique & 350 °C.

Toujours a 350 °C, pour les niveaux de déformation plastique inférieurs & 4 % (g,<4 %), moins
de 20 % des grains présentent des sous-joints. Il faut atteindre plus de 5 % de déformation pour
que ce type de structures soit généralisé a I’ensemble des grains. La taille moyenne du mesh-size h
(distance moyenne inter-dislocations dans les sous-joints) et le diamétre moyen d des structures
cellulaires observées ont été déterminés pour un nombre réduit de grains (environ 20 grains pour
chaque configuration concernée). Ces deux paramétres diminuent lorsque le niveau de déformation
plastique augmente (cf. tableau IV.3).

Les observations effectuées aprés un essai de relaxation dans la direction circonférentielle
(e;,=4 %) ne permettent pas de déceler de différences notables par rapport & la direction axiale. En
particulier, on observe toujours des sous-joints de torsion constitués essentiellement de
dislocations de type <a>. Les valeurs du mesh-size h et du diameétre moyen d des structures
cellulaires sont comparables avec celles obtenues pour une sollicitation dans la direction axiale a
niveau de déformation équivalent (58 % de grains présentant des cellules de dislocations et/ou des
sous-joints, h=45£20nm et d=1,3+0,8pum).
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50B8I¥ST

b =§[11§0] P,(1700)

b =[2110] Pi(01T0)

h; =60 nm

h,=602a110 nm

143 nm g=(0111) @=10°
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Figure IV.29 : Sous-joint de torsion en cours de formation dans le plan de base,
constitué de deux familles de dislocations vis <a>P ;

écrouissage relaxation & 20°C dans la direction équibiaxée (g,=1,2%).
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Figure IV.30 : Identification des systémes de glissement activés aprés un essai de fluage
dans la direction axiale a 350 °C (2, = 100 MPa, £=0,25 %) ;
Trois glissements de type <a> dans le plan de base.
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(a) dipdle et hélice mettant en évidence
le glissement dévié a longue distance

5=%pﬁq

V\

(0110)

300 nm

(b) longues dislocations vis
(deux systémes prismatiques activés) &

(1122)

(¢) amas de dislocations
en cours.de formation

(1120)

370 nm

Figure IV.31 : drrangement des dislocations de type <a> aprés un essai de relaxation
dans la direction axiale & 350°C (g,=1%).
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Figure IV.32 : Début de structuration sous forme d’amas apres un essai de fluage
dans la direction axiale a 350°C (X, = 140 MPa, &=1,2%).
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52:2[1510] (1010)

6= [TEﬁT]
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Figure IV.33 : Sous-joint de torsion a deux famillade dislocations vis de lype <a> en cours de
Jormation ; structure résultant de l'interaction entre deux glissements prismatiques.
Fluage dans la direction axiale & 350°C (Z,, = 140 MPa, §=1,2%).



149

T

T

\tt T ;ls Y
u:u;:il 304 nm

107 nm g =(0111) 6=6° ]
g=(1101)

Figure IV.34 : Structure cellulaire constituée de sous-joints de torsion dont les dislocations sont
de type <a> ; essai de relaxation dans la direction axiale a 350°C (§,=5%).
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eB6

h=15nm +10 nm

dmin = 0,35 um

ezz

\ (1210}
Axe
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Figure IV.35 : Cellules et sous-joints observés aprés un essai de fluage
dans la direction axiale a 350°C (2, = 180 MPa, &,=6%).
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148 nm

g=(2110) 8=-30°

h=30nm +10 nm

d=0,43 pm

148 nm g=(2112) @=22°

Figure IV.36 : Emission d'une boucle de dislocation b; = [1 150] a partir d’'un sous-joint.

La dislocation b, se déplace dans le plan de base (0002).
Essai de fluage dans la direction axiale a 350°C (2,; = 180 MPa, £=6%).
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En résumeé

Les analyses en microscopie électronique en transmission nous ont permis de déterminer les
modes de déformation activés en fonction :

- de la direction de la sollicitation (axiale, circonférentielle et équibiaxée) ;

- du niveau de déformation plastique (0,2 %, 1 % et 4 % principalement) ;

- de la température (20 °C et 350 °C) ;

- du mode de chargement (écrouissage, ﬂuage et relaxation).

* Les modes de déformation actifs aprés écrouissage ont été identifiés sur une population de
40 a 50 grains pour quatorze configurations différentes. Les résultats obtenus nous
renseignent sur le pourcentage de grains déformés, la multiplicité du glissement,
I’activation respective des différents systémes de déformation et ['interaction enire
systémes. Le glissement prismatique <a>P est le mode de déformation principal quelles que
soient la température et la direction de chargement. Le glissement dévié dans un plan =
observé dans quelques grains a 20°C (a courte distance), se généralise a 350 °C.
L observation de longs dipéles vis met en évidence une différence de mobilité entre les
segments de dislocation vis et coins.

Le glissement <a>n, est le glissement secondaire le plus actif, son activation étant favorisée
par la température. Le glissement basal <a>B est le glissement le moins actif quelle que
soit la direction de chargement.

Les dislocations <c+a>m; observées omt le plus souvent un caractére mixte et sont
contenues dans un plan m; { 1011 }. Elles sont, de plus, trés sinueuses, mettant ainsi en
évidence ['activation du glissement dévié dans un plan n;. Le glissement <c+a>m est actif
deés lors qu’il faut accommoder la déformation suivant ’axe <c>. Le maclage, peu observé
a 20 °C pour les faibles déformations (&, <4 %) est encore moins actif @ 350 °C.

* Toujours en écrouissage, la déformation reste homogéne a 20 °C jusqu'a 4 % de
déformation. Des structures cellulaires sont formées a 14 %. A 350 °C, la déformation reste
homogeéne jusqu'a 1 % de déformation, quelle que soit la direction de chargement. A 4 % de
déformation, des prémices de structuration sont observés dans la direction axiale et de
nombreuses structures hétérogénes dans la direction circonférentielle.

* Les modes de déformation observés apres fluage ou relaxation sont identiques a ceux décrit
précédemment en écrouissage. A 20 °C, la déformation reste homogéne dans les grains. Par
contre a 350 °C, des sous-joints en cours de formation sont mis en évidence aprés fluage
dés les faibles déformations (g=025 %). Il faut toutefois aller au-dela de 4 % de
déformation pour voir la structuration se généraliser a ’ensemble des grains en fluage ou
relaxation. Pour les faibles déformation (g~1 %), le nombre de grains non déformés
diminuent lors des phases de relaxation ou de fluage, mettant ainsi en évidence des
phénomeénes de restauration par le temps des incompatibilités intergranulaires. La taille des
cellules de déformation et le « mesh-size » diminuent avec la déformation plastique. Malgré
la structuration, on observe toujours la présence de longs dipéles vis <a>P, relatifs a la
forte friction de réseau.

Quelle que soit la déformation, la plupart des sous-joints observés sont des sous-joints de

torsion provenant d’interaction <a>/<a>. La structuration semble indépendante de la
direction de chargement.










Chapitre V

Mécanismes physiques associés a la
plasticité du Zircaloy-4 :

synthese et discussion

En corrélant les résultats des essais mécaniques et des observations en Microscopie
Electronique a Transmission, on cherche dans ce chapitre & déceler l'influence des
divers mécanismes physiques associés a la déformation plastique sur le comportement

macroscopique. L'objectif est de déterminer les éléments essentiels a retenir pour la
modélisation.

Les deux premiers paragraphes sont étroitement liés & lanisoiropie de
comportement mécanique : l'activation des systémes de glissement responsables de la
déformation plastique et la nature de l'écrouissage du matériau y sont successivement
traitées. Les mécanismes thermiquement activés entre 20 et 350 °C et la validité du
critére de Schmid sont abordés dans les troisiéme et quatriéme paragraphes, avant de
conclure par les éléments essentiels & retenir pour la modélisation dans le dernier.
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V.1 SYSTEMES DE GLISSEMENT ASSOCIES A LA DEFORMATION PLASTIQUE

V.1.1 Glissement prismatique

Le glissement prismatique <a>P est le glissement principal du zirconium et de ses alliages. A
température ambiante, c’est le seul glissement activé jusqu'a 1 % de déformation plastique dans la
direction axiale et jusqu'a 0,2 % de déformation dans la direction circonférentielle. L’anisotropie
observée sur la surface de charge semble étre uniquement associée a I’activation plus ou moins
facile du glissement <a>P suivant 1’orientation de 1’axe de sollicitation vis-a-vis de la texture. Des
sollicitations étudiées en MET, la direction équibiaxée est celle qui présente la plus grande
difficulté a se déformer initialement : & 20 °C, pour ’essai interrompu a 1 % de déformation
plastique, seulement 40 % des grains présentent du glissement prismatique (60 % des grains ne
sont pas déformés plastiquement). Dans les mémes conditions, pour les deux autres rapports de
biaxialité étudiés, plus de 55 % des grains présentent du glissement prismatique.

V.1.2 Glissements secondaires

Pour I’accommodation de la déformation suivant ’axe <a>, le glissement basal est le
glissement secondaire le moins fréquent, quelle que soit la température, en accord avec les valeurs
des cissions critiques relevées dans la littérature : 1.(<a>B) > t(<a>m,) et 1.(<a>P).

Le glissement pyramidal <a>m; est le glissement secondaire le plus actif ; son activation est
favorisée par la température. Pour les essais interrompus & 4 % de déformation plastique, on
observe ce glissement dans plus de 30 % des grains & 20 °C et dans plus de 60 % des grains &
350 °C. Ce fait n’est pas surprenant, car d’aprés la teneur en oxygéne de 1’alliage étudié et les
valeurs données dans la littérature pour Zr-o. et Ti-o, la cission critique de ce glissement
[t«(<a>m,;)] semble proche de celle du prismatique [t(<a>P)].

Le glissement <a>m; est observé en tant que systéme de glissement, mais aussi en tant que plan
de glissement dévié associé au glissement prismatique. Le glissement dévié est essentiellement
actif a 350 °C. A cette température, le glissement <a>m; est observé dés les faibles déformations
sans toutefois modifier 1’anisotropie par rapport & la température ambiante.

Le glissement <c+a>m; et le maclage sont actifs dés lors qu’il faut accommoder la déformation
suivant I’axe <c>. A 20 °C, ils sont actifs dés 1% de déformation plastique dans la direction
circonférentielle et & 4 % dans les deux autres directions étudiées pour le glissement <c-+a>.
D’aprés la littérature, la cission critique du glissement <c+a> est nettement supérieure a celle des
autres systémes. Le maclage semble cependant moins facile que le glissement <cta> (pour
g, <4 %, il est actif uniquement dans la direction circonférentielle). Ce point peut étre interprété
comme le résultat de la présence d’éléments en insertion (O.) défavorable au maclage
(Funderberger et al. 1990). L’augmentation de la température modifie peu [’activation du
glissement <c+a>m;, mais diminue 1’activation du maclage.
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L’activation du maclage et/ou du glissement <c+a>m; peuvent induire une rotation des axes <c>
du réseau cristallin (évolution de texture). Cette évolution de texture a été étudiée par Pujol (1994)
aprés des essais de fluage a 200 °C, interrompus a 10% et 8 % de déformation plastique,
respecti#ement dans les sens long et travers, pour une tle’ en Zr 702. Les textures qu’elle obtient
montrent que la sollicitation en sens long modifie peu la texture (elle note une légére réorientation
des normales au plan prismatique dans la direction de sollicitation). Par contre la sollicitation dans
le sens travers entraine une rotation significative des axes <c> qui se rapprochent de la normale a
la tdle : ’orientation majoritaire de I’axe <c> des cristallites, qui se situe & 40° de la direction
radiale e, pour I’état non déformé, passe a 33° aprés déformation. Pour quantifier cette rotation,
elle a évalué les facteurs de Kearns f; (caractérisant 1’anisotropie du polycristal entre 1’axe ¢ et une
direction de référence i). Le facteur de Kearns f; évolue de 0,376 & 0,302 dans le sens travers, alors
que f; n’évolue pas dans le sens long. Christodoulou (1989) a obtenu des résultats analogues dans
le sens long, y compris pour des déformations plus faibles (figure V.1).

05 - - - 4 - -Zr-702, ST [Pujol (1994)]
045 + ——Z1-702, SL [Pujol (1994)]
t'.; 0,4 o3 —#— Zircaloy-2, SL. [Christodoulou(1989)]
€ BA8 = T T et et s
e R 2 P LD *
3 .25
w 02+
B 0,15 £ o
& 0,1 & & A
0,05
0 - ; t I ; !
0 2 4 6 8 10
déformation plastique (%)

Figure V.1 : Evolution des facteurs de Kearns - essais de traction sur téles

! La texture de la tdle utilisée par Pujol est similaire & celle des tubes U483 et U556 en ce qui concerne
I’orientation de I’axe <c> (orientation préférentielle dans le plan (e, eg) avec un maximum de la densité de

pble & +40° de e;). Par contre, les normales aux plans prismatique{lOTO} et{lliO} sont réparties de

maniére presque €gale suivant la direction de laminage mettant en évidence une recristallisation incompléte
de la tole.
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a) Etat de réception et aprés 4 % de déformation dans les directions circonférentielle et
équibiaxée & température ambiante (produit U556).
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b) Aprés 4 % de déformation dans les directions circonférentielle et biaxée
a 350 °C (produit X1 Rx).

Figure V.2 : Coupe de la figure de péles(00.2) dans le plan (e, eg : densités d’orientation
des axes <c> en fonction de I’angle Oentre <c> et e,
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La modification de la texture pouvant avoir un effet notable sur le comportement du matériau
(évolution de I°anisotropie), nous avons cherché a la déceler sur nos tubes pour des déformations
inférieures 4 5 % et des chargements mécaniques sollicitant 1’axe <c>. Quatre analyses de textures
ont été effectuées au CEA (Béchade 1999) :

- deux pour des échantillons du produit U556 testés & 20 °C jusqua 4 % de déformation
plastique dans les directions circonférentielle et équibiaxée ;

- deux pour des échantillons du produit X1 Rx testés a 350 °C jusqu'a 4 % de déformation

plastique dans la direction circonférentielle et dans une direction proche de I’équibiaxée
(0=0,625).

L’analyse de texture du produit U556 non déformé a également été effectuée dans les mémes
conditions expérimentales pour faciliter les comparaisons. Les figures de pdles recalculées de ces
échantillons sont données sur les figures V.3 (a, b et ¢) et V.4 (a et b). Ces figures permettent de
déceler des rotations de I’axe <c>, plus prononcées & 350 °C qu’a 20 °C.

Pour faciliter 1’analyse, nous avons reporté sur les figures V.2 a et b, une coupe de la figure de
poles dans le plan (e, €) : densités de pdles (00.2) en fonction de ’angle O entre ’axe <c> et la
direction radiale e,. A 20 °C, la densité de pdles (00.2) augmente au niveau des deux maxima, au
détriment des orientations de plus faibles densités. A 350 °C, I’évolution de texture est plus
marquée, les deux maxima disparaissant au profit d*un seul pic centré en 8 = 0°. La modification
de texture semble plus prononcée pour la sollicitation proche de la direction équibiaxée.

Une analyse fine de la FDOC montre qu’a 20 °C, le maximum de densité d’orientation qui se
situe initialement 4 42° de 1’axe e, pour le produit U556 (densité f(g)=4,8), passe & 30° aprés
déformation (densité f(g)=5,4), pour les directions étudiées. Les mémes analyses pour les
échantillons déformés a 350 °C (produit X1 Rx), montre qu’on passe de 30° (densité f(g)=6,3), a

0° pour des densités f(g)=6,9 dans la direction circonférentielle et f(g)=8,1 dans la direction proche
de I’équibiaxée

Les quantifications en MET ont révélé une activation du glissement <c+a>n; du méme ordre de
grandeur dans les deux directions et la présence de maclage dans la direction circonférentielle
(dans 15% des grains). Cependant aucune différence notable n’est visible entre les deux
directions. A 350 °C, la complexité des structures de déformation ne nmous ont pas permis
d’effectuer des quantifications dans les trois directions étudiées & 4 % de déformation plastique.

Rappelons cependant que les observations dans la direction circonférentielle ont révélé ’activation
du glissement <c+a>m; dés 1 %.

Ces résultats expérimentaux nous ont permis de mettre en évidence et de quantifier une
modification de la texture au cours de la déformation plastique deés les faibles niveaux de

déformation (g,=4 %). La question reste posée quant & son influence sur le comportement
mécanique.
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a)
DA DA DA
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Figure V.3 : Figures de péles de 1'état non déformé (a) et aprés 4% de déformation plastique dans
les directions circonférentielle (b) et équibiaxée (c) (produit U556 testé a 20°C).
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Figure V.4 : Figures de péles aprés 4% de déformation plastique dans les directions
circonférentielle (a) et équibiaxée (b) (produit X1 Rx testé & 350°C).



160 CHAPITRE V. MECANISMES PHYSIQUES ASSOCIES A LA PLASTICITE DU ZIRCALOY :

V.2 ECROUISSAGE DU MATERIAU

Dans ce paragraphe, on cherche 4 déterminer la nature de 1’écrouissage pour savoir comment
I’introduire dans la modélisation. L’évolution des contraintes internes et celle des contraintes
effectives sont abordées successivement. Notons dés a présent que contrairement a I’anisotropie
observée sur la surface de charge qui semble étre uniquement associée a 1’activation plus ou moins

facile du glissement prismatique, 1’écrouissage du matériau est affecté par les glissements
secondaires.

V.2.1 Evolution de I’état de contrainte interne X; au cours de la déformation
plastique

D’aprés les analyses de type Dickson effectuées sur les essais de charge/décharge, I’écrouissage
du matériau semble dii essentiellement & 1’évolution des contraintes internes quelles que soient la
température et la direction de chargement.

A température ambiante, aucune structure hétérogéne de déformation n’a été observée pour
des déformations plastiques inférieures ou égales a 4 %. Quel que soit le mode chargement, la
contrainte interne est donc principalement intergranulaire (incompatibilité de déformation entre les
grains).

Dans la direction axiale, le taux d’écrouissage associé¢ & 1’évolution des contraintes internes
(dXi/de) est sensiblement constant dans les premiers stades de la déformation (analogie avec un
écrouissage cinématique linéaire) ; les grains déformés sont majoritairement en glissement simple
(figure V.5). Au-dela d’un seuil de déformation (g, = 0,6 %) le taux d’écrouissage (dXj/de,) chute
fortement, résultat que I’on peut associer a la diminution du nombre de grains non déformés et a
I’augmentation de la multiplicité du glissement (figure V.5). Il devient trés faible au-dela de 2 %
de déformation plastique, ot la majorité des grains sont déformés et le glissement multiple
généralisé. Par contre la présence de deux stades de déformation mis en évidence en exprimant le
taux d’écrouissage sur la déformation macroscopique (cf. chapitre III), ne peut pas étre relice
directement a I’activation des systémes de glissement. La présence de ces deux stades semble étre
induite par une combinaison complexe des différents phénomenes en début d’écoulement qui se

traduisent par une augmentation de la contrainte interne et une diminution de la contrainte
effective.

Dans la direction circonférentielle, les contraintes internes X; sont beaucoup plus élevées que
dans la direction axiale pour les premiers stades de la déformation. Les observations en MET
associées aux essais interrompus pour une déformation plastique de 0,2 % ne présentent pas de
différences notables entre les deux directions : seul le glissement prismatique est observé, le
pourcentage de grains déformés ou non déformés est similaire dans les deux cas. Les écarts
observés sur les contraintes internes semblent donc associés uniquement & un effet de texture. Pour
les niveaux de déformation plus élevés, les niveaux de contraintes internes dans la direction
circonférentielle deviennent inférieures & ceux obtenus dans la direction axiale. Ce résultat peut
étre expliqué en le corrélant 4 la rotation des axes <c> lors de la traction circonférentielle

(cf. §V.1). Cette rotation conduit en effet & orienter plus favorablement I’ensemble des grains vis-
a-vis du glissement prismatique.
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Figure V.5 : Taux d’écrouissage en fonction de la déformation plastique : corrélation avec le
pourcentage de grains non déformés et la multiplicité du glissement
(produit X1 Rx, traction dans la direction axiale a 20 °C).

A 350 °C, les mémes tendances sont observées en écrouissage pour I’évolution des contraintes
internes, dans les directions axiale et circonférentielle. Cependant, lors des essais de relaxation, on
observe une restauration par le temps des contraintes internes.

Aucune structure de dislocations n’est observée pour les faibles niveaux de déformation en
écrouissage. La restauration déterminée en relaxation est donc principalement d’origine
intergranulaire : le nombre de grains non déformés diminue, ce qui permet de diminuer les
hétérogénéités de déformation entre grains. Pour 1’essai d’écrouissage conduit jusqu'a 8 % de
déformation, des structures hétérogénes de déformation sont observées (amas, cellules). Ces
structures hétérogénes sont a ’origine de contraintes internes X; intragranulaire. Les structures
observées apres relaxation sont plus fines (sous joints) que celles observées aprés écrouissage a
8 % de déformation (murs de dislocations plus fins et présentant une densité de dislocations plus
faible). On peut donc supposer qu’au-dela d’un certain niveau de déformation, 4 la relaxation des
contraintes internes intergranulaires se superpose une relaxation des contraintes internes
intragranulaires (les murs de dislocations se transformant en sous-joints).

V.2.2 Evolution des contraintes effectives Z .4 au cours de la déformation
plastique

Quelle que soit la température, on note peu de différences sur les valeurs de contraintes
visqueuses X, (contrainte effective thermiquement activée) entre les directions axiale et
circonférentielle. Par contre, le volume d’activation parait plus faible dans la direction
circonférentielle que dans la direction axiale. Ce dernier point peut étre relié a la différence de
sensibilité a la vitesse de déformation entre les glissements secondaires et le glissement
prismatique (V,4<Vp). En effet, I’activation du glissement secondaire est plus importante dans la
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direction circonférentielle. De plus, un maximum de contrainte visqueuse a été obtenue en début
d’écoulement (£,=0,6 %) dans cette direction a 20 °C. Il ne nous a pas été possible d’analyser la
nature des dislocations a ce niveau de déformation, mais des observations ont été effectuées apres
0,2 et 1 % de déformation plastique. A 0,2 %, le glissement prismatique est le seul actif et a 1 %,
plus de 10 % des grains présentent du glissement <c+a> qui pourrait étre a I’origine de ce pic de
contrainte visqueuse. Au-dela de 0,6 %, la contrainte visqueuse diminue et tend a saturer vers une
valeur proche de celle obtenue dans la direction axiale. La mobilité des dislocations vis de type
<a> glissant dans le plan prismatique semble donc gouverner pour P’essentiel la vitesse de
déformation plastique quelle que soit Ia direction de chargement.

Pour conclure sur ce point, notons que les différences sur les volumes d’activation entre les
deux directions restent assez faible et pourrait étre induit par un effet de texture lors du
changement d’échelle (passage de la sensibilité a la vitesses au niveau des systémes de glissement
au volume d’activation a I’échelle macroscopique).

Quelles que soient la température et la direction de chargement, la contrainte effective
athermique (Z,) chute dans les premiers stades de la déformation (g,<0,5 %). Cette chute peut
étre attribuée au désancrage des dislocations des joints de grains et/ou des atmosphéres de Cottrell

associées a l'oxygene (destruction d’un ordre i courte distance). D’autres éléments, telle
I’hétérogénéité des tailles de grains, pourraient également jouer un role dans ce phénomene.

Un crochet de traction a été observé en écrouissage quelle que soit la température dans la
direction axiale et a 20 °C dans la direction circonférentielle. Pour cette derniére direction, nous
associons le crochet de traction a la chute de contrainte visqueuse évoquée précédemment au-dela
de 0,6 % de déformation et & la rotation du réseau cristallin qui permettrait I’activation du
glissement prismatique dans les grains défavorablement orientés. A 350 °C, ’activation beaucoup
plus rapide du glissement <a>m,; et/ou les faibles sensibilités a la vitesse de déformation des
différents systémes actifs pourraient expliquer la disparition du phénomeéne. Pour la direction
axiale, nous expliquons simplement le phénoméne par une compétition entre la chute de la
contrainte effective athermique et I’augmentation des contraintes visqueuse et interne.

Pour les déformations plus élevées, la contrainte 1, évolue peu, ce qui semble montrer que
I’interaction entre dislocations (écrouissage latent) n’est pas un phénoméne prépondérant (au
moins dans les directions axiale et circonférentielle). L’écrouissage latent est trés sensible a
I’Energie De faute d’Empilement y (EDE) associée & chacun des systémes de glissement
intervenant dans une interaction donnée (Franciosi 1985, Clavel and Feaugas 1994, Feaugas 1994).
Dans les métaux c.f.c., I’écrouissage latent devient négligeable pour y > 100 mJ/m’ (Franciosi
1985). Les valeurs données dans la littérature pour les alliages de Ti-a et de Zr-o. montrent que y
est supérieure 4 100 mJ/m’ quel que soit le systéme de glissement considéré. Il semble donc que
I’écrouissage latent ne soit pas un mécanisme prépondérant dans le Zircaloy-4.

Cependant Feaugas (1994) a noté un durcissement supplémentaire lors d’essais non
proportionnels sur un alliage de titane biphasé quand le glissement <c+a>m; était activé. Un
constat similaire est fait lors de nos essais. En effet, a 20 °C, la valeur de Z, en fin d’essai est plus
importante dans la direction circonférentielle que dans la direction axiale ou le glissement <c+a>
est moins actif. Le glissement <c+a> semble donc avoir un effet durcissant dont la nature reste a
préciser.
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Cette différence n’est plus observée a 350 °C, ou le glissement devi¢ devient trés actif, relaxant
les interactions de type arbre de la forét.

V.3 MECANISMES PHYSIQUES THERMIQUEMENT ACTIVES

Quelles que soient la température et la direction de chargement, le volume d’activation diminue
dans les premiers stades de la déformation puis se stabilise au-dela de 1 & 2 % de déformation
plastique. Cette évolution peut &tre associée, d’une part, & la forte augmentation de densité de
dislocations mobiles en début d’écoulement et, d’autre part, au caractére polycristallin du
matériau : le rapport entre les volumes d’activation a 1’échelle macroscopique et a I’échelle des
systémes de glissement évolue en début d’écoulement (cf. annexe A-I). Dans toute la suite de ce
paragraphe, on considére les valeurs stabilisées de volumes d’activation.

Nous avons vu au paragraphe précédent que le glissement prismatique gouverne, pour
’essentiel, la vitesse de déformation plastique et donc le volume d’activation. A partir des valeurs
de volume d’activation déterminées dans notre étude et des valeurs relevées dans la littérature, on
cherche a4 déterminer I’influence de la température sur les mécanismes thermiquement
activés qui contrdlent la mobilité des dislocations vis de type <a> dans le plan prismatique.

Les évolutions du volume d’activation V et de la contrainte de cisaillement T en fonction de la
température sont schématisées sur la figure V.6 pour le zirconium et ses alliages. On distingue
quatre régimes de températures.

Le domaine D; o la mobilité des dislocations vis est essentiellement pilotée par une forte
friction de réseau résultant de la structure non-planaire du ceeur des dislocations. Dans ce domaine
pour de fortes teneurs en oxygéne (ce qui est le cas du Zircaloy-4) un pic est observé sur le volume
d’activation pour une température T, de 1’ordre de 20 °C. Un pic sur I’évolution de la contrainte
critique est également observé (Naka 1983 sur du Ti-ct), mais plus rarement.

Le domaine D, correspond 2 un régime athermique ol un palier est observé sur 1’évolution du
rapport /). Le volume d’activation devient trés grand, c’est-a-dire que la sensibilité a la vitesse
devient quasi nulle.

Le domaine D; compris entre T, et T; présente un durcissement sur la courbe t/p=f(T) et une
décroissance du volume d’activation. Ces deux points mettent en évidence un nouveau régime
thermiquement activé associé généralement a |’interaction dynamique dislocation-oxygene. Notons
toutefois que nous avons mis en évidence des signes de diffusion lacunaire (quelques hélices a
350 °C) ainsi que des mécanismes de restauration (présence de sous-joints). Ces deux mécanismes,
thermiquement activés, peuvent également contrdler la vitesse de déformation. Les températures
T, et T; semblent peu sensibles & la teneur en oxygéne mais par contre dépendent de la vitesse
comme le démontrent les résultats de Derep ef al. (1980) dans le Zircaloy-4 (cf. figure I11.62).

Le domaine D4 est associé a4 un nouveau palier sur la courbe ©/p=f(T) ainsi qu’a une
augmentation du volume d’activation propre & un régime athermique. Dans ce domaine, Bourgeois
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(1996) a mis en évidence sur un alliage de titane biphasé (& 500 °C) que le mécanisme qui contrdle
la vitesse de déformation est I’émission des boucles de dislocations au niveau des sous joints.

.
T

Figure V.6 : Evolution du volume d’activation et de la contrainte de cisaillement
en fonction de la température

V.3.1 Domaine des basses températures D; (T< 300 °C)

L’observation de long dipGles vis a température ambiante dans le Zircaloy-4 démontre que la
mobilité des dislocations vis est bien plus faible que celle des dislocations coins. De fagon
similaire aux alliages de titane et de zirconium, la vitesse de déformation est donc contr6lée par la
mobilité des dislocations vis dans le Zircaloy-4 a basse température.

Dans les alliages de titane-oxygene (Conrad 1981, Naka 1983, Farenc 1995a,b) comme de
zirconium-oxygéne (Soo 1968), pour des concentrations en oxygéne supérieures a 0,1 % at. et
0,37 % at. respectivement, une discontinuité dans la dépendance de la cission critique 1 en
fonction de la température est parfois observée au voisinage de 300K (25 °C) et plus généralement
un pic dans la dépendance du volume d’activation en fonction de la température T (figures V.7 et
V.8a). Ce pic n’est pas présent dans les alliages de haute pureté (cf. figure V.8b et Biget 1989). Le
Zircaloy-4 présente le méme type de pic sur I’évolution du volume d’activation (figure V.8a).
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d’activation en fonction de la température dans un alliage de titane (0.,=3270 ppm)
(Farenc et al. 1995 d’aprés les résultats de Naka et al. 1983,1988).
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Figure V.8 : Evolution du volume d’activation en fonction de la température pour
du Zircaloy-4 (Conrad et al. 1984) et des alliages de zirconium-oxygeéne (Soo et al. 1968).

Farenc et al. ont montré récemment dans le cas d’alliages de titane que cette anomalie pouvait
étre expliquée dans le cadre d’une extension du modéle de Peierls, appelée modéle de blocage-
déblocage. Ce modele, développé initialement par Caillard et Couret (1985a,b) dans le cas du
glissement prismatique dans le magnésium, a pour point de départ le fait que les dislocations vis ne
tombent pas dans toutes les vallées adjacentes (distantes de d) mais se déplacent sur une distance h
>d (d=c dans le cas de Ti-a et Zr-a). Le potentiel associé a ce modéle est similaire a celui de
Peierls mais avec une distance de saut h plus grande, déterminant une configuration métastable
(figure V.9). Le mécanisme de déblocage (de (a) a (b)) correspond a la constriction des plans
d’étalement secondaires (n1 et/ou basal) de la configuration sessile de la dislocation vis. Celui-ci
peut étre décrit comme un glissement dévié du plan d’étalement secondaire vers le plan
d’étalement principal (le plan de glissement prismatique) a I’aide du formalisme développé par
Friedel et Escaig (Friedel 1959, Escaig 1968). A la suite de ce mécanisme, la dislocation vis s’étale
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dans le plan de glissement prismatique (c) (configuration dite métastable ou glissile). Durant un
temps faible, la dislocation se déplace rapidement et librement dans le plan prismatique (de (¢) &
(e)). Enfin la dislocation dévie en partie dans le ou les plans d’étalement secondaires dans une
configuration sessile (f). Notons que le mécanisme de blocage n’est pas le symétrique du
mécanisme de déblocage (I’énergie de faute d’empilement dans les plans d’étalement secondaires
est différente de celle du plan d’étalement principal).

®

A

AG Déblocage Blocage

(d) (e)
® ,
Métastable a

d
|
|
|

(2
Stable Stable

[
=~ Loz
X

1 e
N

N
| [fa e
P s

distance de saut : h

|
|

I

Figure V.9 : Mécanisme de blocage/déblocage :
diagramme d 'énergie en fonction de la distance parcourue par une dislocation
et schématisation des différentes configurations (d’aprés Couret et al. 1991).

D’apres les observations en MET in situ de Farenc ef al. (1993) dans le titane-a., la distance de
saut h est une fonction décroissante de la température alors que le modele de Friedel définit une
courbure critique de la dislocation a = R /1.b (R énergie de constriction) augmentant avec la
température. Sur la figure V.10 sont représentées 1’évolution de I’aire d’activation A (A=V/b) en
fonction de la température ainsi que celle de A en fonction des contraintes leur correspondant.
Dans le domaine des faibles températures et/ou fortes contraintes la distance de saut h est plus
grande que [’arc critique ar définie par le modéle de glissement dévié de Friedel-Escaig. Le
mécanisme de Friedel-Escaig est donc celui qui contrble la mobilité des vis pour les faibles
températures. Dans un domaine intermédiaire h devient plus faible que ar ce qui veut dire que la
dislocation retombe dans une configuration sessile avant d’avoir atteint I’arc critique défini par le
modéle de Friedel-Escaig. Dans ce cas, c’est donc un mécanisme de double décrochement qui
pilote la mobilité des dislocations vis. Enfin, dans le domaine des hautes températures et faibles
contraintes, h continue 4 diminuer et atteint la distance entre deux vallée de Peierls, c’est-a-dire c.
Cette description des mécanismes qui régissent la mobilité des dislocations vis rend bien compte
du pic observé sur la courbe V=f(1) dans le titane-a. comme le montrent les résultats de Farenc ez
al. (1995) (figure V.11).



167

SYNTHESE ET DISCUSSION
Low Temp.! iHigh Temp.
A 5 High Stressilntermediate i Low Stmess A
Range Range Range ﬂ
h>ag d<hc< 2y h=4d
Low Temp.
High Stress
Range
a) I LA
i Tp Cg %
!
L“. T
ﬂF r—-1 h Ld]
0’ L »*
s i ¢ =

d)

)

Figure V.10 : Schéma donnant I'évolution de I'aire d’activation 4 en fonction
de la température T (a) et de la contrainte de cisaillement & (b) ; configuration critique des
dislocations associée & chacun des domaines de température (c et d) (d’aprés Farenc et al. 1995).
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Figure V.11 : dire d’activation A en fonction de la contrainte visqueuse :
comparaison entre calculs et expériences [1,3 = Naka et al. 1983,1988] et [4= Akhtar 1975]

pour des alliages de titane (Farenc et al. 1995).
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Nous allons montrer dans la suite de ce paragraphe que les résultats obtenus dans les alliages de
zirconium-o. et dans le Zircaloy-4 peuvent étre discutés dans le cadre du formalisme précédent
pour des alliages présentant différentes teneurs en oxygéne. L’objectif n’est pas ici de présenter en
détail les différents modéles, mais d’utiliser les résultats de la littérature pour déterminer les
mécanismes actifs en fonction de la température. Les expressions des volumes d’activation déduits
des différents modeles (calculs d’interaction en élasticité) ne seront donc pas démontrées. Le
lecteur intéressé pourra se reporter aux références mentionnées.

L’évolution du volume d’activation en fonction de la température est présentée sur la figure
V.8 pour cinq teneurs en oxygene. Les résultats sur les alliages zirconium-oxygéne sont issus des
travaux de Soo et al. (1968) et ceux sur le Zircaloy-4 des travaux de Derep ef al. (1989) et de nos
propres travaux. Pour de faibles teneurs en oxygene (800 ppm en atome), aucun pic n’est observé
(figure V.8b). Sur la figure V.12, le volume d’activation est reporté en fonction de la contrainte
visqueuse Ty déduite de la contrainte appliquée par ty=t-ty, T est la contrainte athermique
obtenue sur le palier athermique (domaine D,) : on suppose qu’il s’agit du méme mécanisme
thermiquement activé entre 0 et 600K (cf. tableau V.3).

D’aprés les résultats de Biget ef al. (1989) et Farenc ef al. (1995) dans le domaine des fortes
contraintes, la mobilité des dislocations vis est pilotée par un mécanisme de Friedel-Escaig
pour lequel le volume d’activation est donné par 1’expression (V.1) :

= 25/2R3/2T1/2

V.1
3136 V.

ou R est I’énergie de recombinaison dans le ou les plans d’étalement secondaires et 7'=0,/ ,ubz
la tension de ligne.

L’expression (V.1) peut étre reformulée de la fagon suivante :

7, = AlJa (V.2)

avec A une constante fonction de R et V=ab3.

Quelle que soit la teneur en oxygéne, la relation (V.2) est vérifiée pour les fortes contraintes
(contraintes supérieures au pic) (figure V.12). Comme pour les alliages de titane, on montre ainsi
que le modéle de Friedel-Escaig est adapté pour décrire la mobilité des dislocations vis dans les
alliages de zirconium et en particulier dans le Zircaloy-4.

L’¢énergie de constriction peut étre déduite de la valeur de A pour les différentes concentrations
en oxygene (tableau V.3). Les valeurs de R ainsi obtenues sont comparées a celles rapportées par
Farenc er al. (1995) dans les alliages de titane (figure V.13). Pour le titane-o. comme pour le
zirconium-o« I’énergie de constriction du ou des plans d’étalement secondaires augmente en
fonction de la concentration en oxygéne. De plus, R est toujours supérieure dans Zr-o
comparativement & Ti-o.. En accord avec les travaux de Escaig (1968), R est proportionnelle 4
I’énergie de faute d’empilement dans le plan d’étalement secondaire. Par le calcul (modéle de
liaisons atomiques fortes), le plan d’étalement pour un alliage de zirconium pur est le plan de base
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(Legrand 1985). Le rapport des énergies de constriction des alliages de titane et de zirconium,
Rz/Rtj=1,6 extrapolé pour des alliages purs (O.=0) est de 1'ordre de grandeur du rapport des

énergies de faute d’empilement du plan de base yz/yti =1,2 (valeurs obtenues par calcul pour des
alliages purs). De plus, lorsque la teneur en oxygéne augmente, le rapport Rz/Rti diminue pour
atteindre une valeur de 1,1 pour des concentrations en oxygéne proche de celle du Zircaloy-4. Il

semble donc que le plan d’étalement secondaire soit le plan de base comme 1’ont suggéré des
travaux antérieurs (cf. chapitre I).

250 /
200 -

150 |

T, (MPa)

100 |

& Zircaloy-4 (0.8% at.}
©0.68%

A0.57%at

% 0.37% at
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50 L

0 0,1 0,2 0,3 04 0,5
1/Va

Figure V.12 : Identification du paramétre A de I’équation V.2 (V=ab’).
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Figure V.13 : Energie de constriction R en fonction de la teneur en O,
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Pour des contraintes inférieures au pic de volume d’activation, la mobilité des dislocations
vis est pilotée par un mécanisme de double décrochement (extension du modele de Peierls).
D’apres Hirth et Lothe (1982) le volume d’activation s’exprime comme :

‘ubshs 1/2
v =( =5 } (V.3)

N’ayant pas pu mesurer la distance de saut h entre deux configurations sessiles par des essais in
situ comme 1’ont fait Farenc ef al. (1995) dans un alliage de titane, nous avons choisi de décrire

n
I’évolution de h par I’expression suivante : h=hs+[;—vj ou n, K et hg sont des constantes

identifiées afin de décrire au mieux 1’évolution expérimentale de V/’l::3 en fonction de 1y, Les

valeurs des coefficients n, K et hg sont reportées dans le tableau V.3, et I’évolution de Vfb3 en
fonction de 1y sur la figure V.14. Notons que hg est une fonction décroissante de la teneur en
oxygene ; sa valeur est de I’ordre de 2c pour les fortes teneurs en oxygéne (O.>0,57 % at.). Ce
résultat démontre que le mécanisme de déblocage est étroitement 1ié & la présence d’interstitiels du
type oxygeéne.

La figure V.11 met clairement en évidence la séparation entre les deux mécanismes. Les

températures T, correspondantes sont données dans le tableau V.3 ; elles dépendent peu de la
teneur en Ogq.

%0 | T | AMPa) | R(10°ub%) | hy(m) [ K | n | T (K)
0,81 | 35 659 7,4 1 20 | 1,7 | 300
0,68 | 38 609 6,6 1 20 | 2 280
0,57 | 18 580 6,2 1,03 | 20 | 26| 290
0,37 | 10 523 54 1,54 | 20 | 3 290
0,08 0 422 4,1 7 20 | 5

Tableau V.3 : Valeurs des différentes grandeurs et parametres utilisés pour évaluer les
volumes d’activation avec les modéles de Friedel-Escaig et de Peierls,
en fonction de la teneur en O,

Le mécanisme de Peierls a été mis en évidence par Farenc er al. (1995) jusqu'a 473K (200 °C)
pour un alliage de titane. Au-dela de cette température, 1’évolution des volumes d’activation et des
contraintes de cisaillement mettent en évidence un palier athermique (domaine D,). On peut
supposer que dans ce régime le mécanisme de Peierls est toujours actif (présence de longs dipdles
vis), I’activation thermique étant suffisante pour vaincre les obstacles & courte distance.
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172 CHAPITRE V. MECANISMES PHYSIQUES ASSOCIES A LA PLASTICITE DU ZIRCALOY :

V.3.2 Domaine des hautes températures D; (T><T<Tj).

Le domaine D; met en évidence un nouveau régime thermiquement activé associé généralement
a Pinteraction dynamique dislocation-oxygeéne. Notre seconde température d’étude (350 °C) est
comprise dans ce domaine. Dans cette gamme de température, les essais de fluage et de relaxation
ont montré la structuration de réseaux de dislocations. La question qui se pose est de savoir si le
mécanisme de Peierls controle toujours la vitesse de déformation plastique ou s’il est supplanté par
le mécanisme d’émission de boucles de dislocations au niveau des sous joints.

Le volume d’activation associé au mécanisme d’émission de dislocations a partir des sous-
joints (figure V.15) s’écrit sous la forme (Morris et Martin 1984) :

Va~2hb? (V.4)

h étant la taille du réseau de dislocations.

=

Figure V.15 : Sous-joint de torsion & deux familles de dislocations

Notons que la valeur de 2 a été vérifiée expérimentalement par Morris et Martin (1984) dans un
alliage d’Al-Zn (V=ah b? avec o =1,3+0,4). A partir des mesures de h (tableau IV.3), obtenues
lors des différentes observations en MET des essais dans la direction axiale a 350 °C (1< g,<6 %),

le volume d’activation associé & ce mécanisme peut étre directement évalué pour différentes

déformations plastiques. Les résultats sont comparés aux valeurs expérimentales sur la figure
V.186.

Quelle que soit la déformation plastique, le volume d’activation déterminé avec 1’expression
(V.4) conduit a des valeurs supérieures aux valeurs expérimentales. Ceci signifie que le
mécanisme de friction de réseau associ¢ au mouvement des dislocations vis continue a gouverner
la vitesse déformation plastique. Notons néanmoins que les valeurs de volume d’activation
associées & 1’émission de boucles au niveau des structures hétérogénes décroissent rapidement
avec la déformation plastique pour atteindre des valeurs proches des valeurs expérimentales dés
6 % de déformation plastique. On peut donc supposer que les deux mécanismes gouvernent la
déformation plastique a ce niveau de déformation. Cette conclusion est appuyée par 1’observation

de longs dipdles vis en présence de sous-joints aprés 8 % de déformation en traction dans la
direction axiale.
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Figure V.16 : Comparaison des volumes d’activations déterminés expérimentalement et a
partir du mécanisme d’émission de dislocations aux sous-joints (XI Rx a 350 °C).

V.4 ECART A LA LOI DE SCHMID

Un écart 4 la loi de Schmid a été relaté dans la littérature pour les alliages de Ti-o. et de Zr-a.
Cet écart a notamment été mis en évidence par Naka (1983) pour le glissement prismatique sur des
monocristaux de Ti-a sollicités en traction a température ambiante. Ce dernier explique cet écart
par la non planéité du cceur des dislocations vis. Il met en évidence une corrélation directe entre la
cission critique résolue du glissement prismatique et le facteur de Schmid des deux plans
pyramidaux <a> m; associés: si le facteur de Schmid est trés faible pour un des deux plans
pyramidaux, la recombinaison du cceur est difficile et la cission critique est plus élevée.

Nous avons essayé de faire une analyse similaire pour 1’échantillon sollicité en traction dans la
direction axiale jusqua 1% de déformation & température ambiante : lors des observations en
MET, seul le glissement prismatique a été observé. Le matériau étant polycristallin, le calcul
(analytique) des facteurs de Schmid nécessite de faire une hypothése forte d’uniformité du champ
de contrainte dans les grains. Le calcul a été effectué pour les trois glissements prismatiques
possibles des quarante grains observés en MET.

Une premiére analyse des résultats est donnée sous forme d’histogramme sur la figure V.17
(pourcentage de systémes actifs en fonction du facteur de Schmid). Les systémes actifs ont
majoritairement des forts facteurs de Schmid, mais plus de 60 % des systémes dont le facteur de
Schmid est compris entre 0,36 et 0,5 sont non actifs. Une étude systématique des facteurs de
Schmid des glissements <a>B et <a>m; n’a pas permis de mettre en évidence une corrélation entre
ces valeurs et 1’activité du glissement prismatique. Un tentative plus grossiére en considérant la
contrainte normale s’est avérée aussi peu concluante.
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Figure V.17 : Calcul des facteurs de Schmid pour les trois glissements prismatiques des 40
grains observés aprés un essai de traction interrompu a §=1 % (U483 a 20 °C).

Etant donné le caractére polycristallin de notre matériau (incompatibilité de déformation entre
les grains), I’analyse précédente en supposant un champ de contrainte uniforme peut expliquer en
partie les résultats obtenus, mais ne nous semble pas suffisante. Outre le caractére non planaire du
cceur des dislocations, deux autres phénoménes pourraient influencer les résultats de notre analyse :

- la présence de contraintes résiduelles dues au procédé de fabrication ;

- la nature des dislocations initialement présentes aux joints de grains, ces dernieres servant de
source au début de la déformation plastique.

V.5 LES ELEMENTS ESSENTIELS A RETENIR POUR LA MODELISATION

D’aprés I’analyse de I’ensemble de nos résultats, la texture apparait comme la principale
source d’anisotropie. Elle peut étre prise en compte dans la modélisation par I’intermédiaire de la
FDOC qui donne, pour un nombre fini d’orientations cristallines, la fraction volumique de grains
associée a chacune de ces orientations.

La déformation plastique du matériau résulte du mouvement des dislocations ; d’aprés nos
observations en MET, le maclage joue un réle secondaire et peut étre négligé dans la gamme de
déformation étudiée. Quatre familles de systémes de glissement ont été observées (<a>P, <a>m,,
<a>B, et <cta>m,), leur activation respective dépendant de la température et de la direction de
sollicitation. Le glissement principal est le glissement prismatique <a>P, le glissement <c+a>mw,
permet d’accommoder la déformation selon 1’axe <c¢> ; le faible pourcentage de glissement basal
<a>B observé lui confere un rdle secondaire. D’aprés la littérature, en accord avec nos
observations en MET, les contraintes de cisaillement critique des différents systémes de glissement
peuvent étre ordonnées de la maniére suivante :

C C & C
TP < ‘Cﬂ!1<a’> < TB < Tﬂl<c+a>
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D’aprés la littérature, les glissements secondaires sont plus sensibles & la vitesse que le
glissement prismatique, ce qui est confirmé par nos résultats expérimentaux.

Des écarts a la loi de Schmid ont ét€ mis en évidence dans la littérature pour les alliages de
Ti-o et de Zr-a. Ces écarts, rencontrés en particulier pour le glissement prismatique, sont associés
a la structure non planaire du cceur des dislocations. Il n’existe pas, & notre connaissance, d’étude
experimentale ayant conduit & un nouveau critére d’activation des systémes de glissement. Certains
auteurs proposent d’introduire un effet de la contrainte normale dans le critére d’écoulement, mais
ceci ne nous semble pas acceptable. La loi de Schmid a donc été retenue dans notre modélisation,
malgré une certaine incertitude introduite, de fait, a ce niveau.

L’écrouissage du matériau semble dii essentiellement a ’évolution des contraintes internes,
I’écrouissage latent restant a priori modéré dans le Zircaloy-4. De maniére générale, neuf
interactions durcissantes sont possibles pour les matériaux hexagonaux (Feaugas, 1994). Il parait
raisonnable dans notre cas, pour simplifier la modélisation, de se limiter & trois types
d’interaction : <a>/<a>, <a>/<cta> et <ct+a>/<ct+a>. La chute de la contrainte effective
athermique en début d’€écoulement plastique ne sera pas pris en compte dans la modélisation,
également pour simplifier notre approche. On peut donc s’attendre & quelques écarts entre
expérience et modélisation en début d’écoulement plastique ; en particulier le crochet de traction
rencontré dans la direction axiale ne sera pas décrit.

A température ambiante, I’évolution des contraintes internes est d’origine purement
intergranulaire, la déformation restant homogene a I’intérieur des grains. De par le caractére
polycristallin de la modélisation retenue, ces contraintes seront prises en compte de maniére
intrinséque. A 350 °C, la déformation dans les grains devient hétérogéne, des sous-structures se
mettant en place lors des phases de fluage ou de relaxation. Il devient donc nécessaire dans la
modélisation de prendre en compte 1’évolution de contraintes internes d’origine intragranulaire et
les phénomeénes de restauration par le temps.

La déformation est contrdlée principalement par une forte friction de réseau. Le mécanisme de
Peierls semble toujours actif 4 350 °C. Ce type de mécanisme s’intégre bien dans le cadre de la
théorie des processus thermiquement activés qui sera retenue pour décrire I’évolution des
vitesses de déformation & I’échelle des systémes de glissement.
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En résumé

Les résultats des essais mécaniques et des observations en MET ont été mis en regard dans ce
chapitre. Quelques analyses complémentaires ont été nécessaires pour dégager les éléments
essentiels a retenir pour la modélisation. Le résultat de ces analyses et les principaux éléments a
I'origine des déformations plastiques sont résumés ci-apres.

* La déformation plastique est accommodée par ['intermédiaire de quatre systémes de
glissement. Notre approche nous a permis d’apprécier le réle respectif de chacun.
L’activation plus ou moins facile du glissement prismatique <a>P en fonction de la
direction de chargement (effet de texture), semble étre a l’origine de l'anisotropie de la
surface de charge. Le glissement <a>m; est le glissement secondaire le plus actif, son
activation étant favorisée par la température. Le glissement basal <a>B est le glissement le
moins actif quelle que soit la direction de chargement. Le glissement <c+a>m, est actif des
lors qu’il faut accommoder la déformation suivant l'axe <c>. Sa cission critique est
nettement supérieure & celle des autres systémes. Le maclage, peu observé a 20 °C pour les
faibles déformations (&, <4 %), est encore moins actif a 350 °C.

* Le glissement <c+a> et le maclage étant susceptibles d’induire une rotation des axes <c>
du réseau cristallin, des analyses de texture ont été effectuées aprés 4 % de déformation
plastique, & 20 et 350 °C, pour des chargements dans les directions circonférentielle et
biaxée. Une légére modification de la texture a été quantifiée. L’axe <c> des cristallites a
tendance a se rapprocher de la direction radiale, favorisant ainsi l'activation du glissement
prismatique pour ces directions de chargement. La question reste posée quant a l’effet de
cette modification de texture sur le comportement macroscopique. La modélisation pourra
étre utilisée dans ce sens.

* Des écarts a la loi de Schmid étant relatés dans la littérature, nous avons fait une tentative
pour en apprécier la validité (calculs des facteurs de Schmid pour un essai de traction, avec
I’hypothése de contrainte uniforme). Les résultats de notre analyse vont dans le sens d'un
écart au critére de Schmid, mais ne nous ont pas permis de dégager un autre élément

pertinent que la contrainte de cisaillement critique pour ['activation du glissement
prismatique.

* L’écrouissage du matériau est dii essentiellement a I’évolution des contraintes internes X;.
Le taux d’écrouissage est directement relié au pourcentage de grains déformés et a la
multiplicité du glissement. Les contraintes internes sont d’origine essentiellement
intergranulaire a 20 °C (déformation homogéne). A 350 °C, la présence de structures de
dislocations met en évidence qu'une part des contraintes internes est d’origine
intragranulaire. Des phénoménes de restauration par le temps seront également a prendre
en compte dans la modélisation a cette température.

* Les crochets de traction dans la direction axiale résultent, & notre avis, d'une combinaison
de la chute de la composante athermique de la contrainte effective 2, et de I’augmentation
de la contrainte visqueuse X, en début d’écoulement. Dans un but de simplification, nous
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n’avons pas cherché a modéliser les mécanismes a I'origine de la chute de X, en début
d’écoulement (cf. chapitre VI).

* L ’écrouissage latent étant a priori modéré, les interactions entre dislocations seront
regroupées en trois types : <a>/<a>, <a>/<c+a> et <c+a>/<cta>.

* L’analyse des résultats expérimentawx permet de déceler des signes qui montrent que la
sensibilité & la vitesse de déformation est plus élevée en présence de glissement secondaire.
Ce résultat est en accord avec la littérature. Cependant, la mobilité des dislocations vis de
type <a> glissant dans le plan prismatique semble gouverner pour I'essentiel la vitesse de
déformation plastique quelle que soit la direction de chargement.

* Pour [’étude des mécanismes physiques thermiquement activés, nous avons repris une
démarche initiée par Farenc et al. (1995) sur les alliages de titane, en partant des données
de volume d’activation issues de notre étude et de la littérature pour les alliages de
zirconium. Dans le domaine des faibles températures (T < 20 °C), le modéle de Friedel-
Escaig rend bien compte de 1'évolution du volume d’activation V en fonction de la
température. Entre 20 °C et 300 °C, 1'évolution de V est correctement décrite par une
extension du modéle de Peierls, appelée modéle de blocage-déblocage.

A 350 °C, nous sommes en présence d’un nouveau régime thermiquement activé, associé
généralement & l'interaction dynamique dislocation oxygéne. Malgré [’apparition de
réseauwx de dislocations (en fluage et relaxation), nous avons montré que le mécanisme de
Peierls, associé & une forte friction de réseau, gouverne toujours la vitesse de déformation
plastique dans les faibles déformations (&, <4 %). Ce type de mécanisme s’intégre bien dans
le cadre de la théorie des processus thermiguement activés qui sera retenue pour décrire
I’évolution des vitesses de déformation a I’échelle des systémes de glissement.
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Chapitre VI

Modélisation du comportement

par une approche polycristalline

Le point de départ de la modélisation est une approche de type micromécanique,
utilisée avec succés pour des matériaux cubiques (Pilvin 1990, 1994, 1995), en prenant
en compte la spécificité de la structure hexagonale du zirconium. Les choix effectués
pour le comportement intragranulaire qui régit les mécanismes de glissement
découlent de notre approche expérimentale : la synthése des résultats présentée dans le
chapitre précédent nous a permis de dégager les élémenis essentiels d retenir.

La description de l'approche micromécanique est donnée dans le premier
paragraphe de ce chapitre. Les liens avec les mécanismes de déformation sont indiqués

au fur et & mesure de la présentation en précisant les hypothéses simplificatrices
relenues.

Le deuxiéme paragraphe aborde successivement la procédure d’identification des
paramétres du modéle et la comparaison entre simulations et expériences pour le
produit X1 Rx. Les valeurs des paramétres matériau obtenues sont discutées en regard
des mécanismes physiques associés. La comparaison entre simulations et expériences
concerne les échelles macroscopique (essais mécaniques) et microscopique
(quantification en MET). L'analyse des résultats permet de conclure sur les points forts
du modéle ainst que sur ses lacunes dans sa formulation actuelle.
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V1.1 APPROCHE MICROMECANIQUE DU COMPORTEMENT

Avant d’aborder les approches micromécaniques, revenons un instant sur les approches
macroscopiques. La caractéristique principale de ces approches est de schématiser le matériau, vu
de fagon macro-homogéne comme une boite noire, en travaillant avec des variables définies a
’échelle de 1’élément de volume de la mécanique des milieux continus. Le développement de ce
type de modéle s’appuie principalement sur une analyse phénoménologique des résultats
expérimentaux (voir Robinet 1995 et Schaffler 1997 pour des applications de cette approche au
Zircaloy-4). Pour décrire les non linéarités du comportement mécanique, on introduit la notion de
variables internes (ou cachées) qui permet de schématiser /’état interne du matériau dii a son
histoire thermomécanique. Dans ces approches, 1’anisotropie est introduite via une contrainte
équivalente qui généralise la forme quadratique du critére de von Mises. Dans la mesure ou ces
modeles utilisent la régle de normalité pour construire la loi d’écoulement de la déformation
viscoplastique, on comprend I’importance du choix de cette contrainte équivalente qui reste
quadratique dans la majorité des applications.

L’identification de ce type de modéles de comportement nécessite une base expérimentale tres
conséquente englobant I’ensemble des sollicitations susceptibles d’étre vues par la structure en
service. Cet aspect est d’autant plus pénalisant lorsque les sollicitations vues par la structure sont
difficilement reproductibles en laboratoire. C’est en particulier le cas pour les composantes de
cisaillement vues par la gaine en Zircaloy-4 lors d’interaction avec les fragments d’une pastille
fissurée ou lors de la propagation d’une fissure dans son épaisseur. Les essais pratiqués en
laboratoire sur la géométrie tubulaire ne permettent pas d’étudier I’anisotropie de comportement
en cisaillement ; ce fait conduit 4 des modéles qui ne sont pas complétement identifiés. On pergoit
donc tout I’intérét & développer des approches micromécaniques qui conduisent & des modéles de
comportement réellement tridimensionnels. Avant d’aborder la présentation du modele
polycristallin développé dans ce travail, il faut noter que ces deux approches du comportement des
matériaux ne sont pas antinomiques. Il est ainsi possible d’utiliser une modélisation
micromécanique bien maitrisée pour améliorer I’identification d’un modéle macroscopique en

complétant la base expérimentale par des essais numériques difficilement réalisables sur les
produits tubulaires de faible épaisseur.

L’idée forte des approches micromécaniques est la prise en compte, & des échelles pertinentes,
d’informations microstructurales pour modéliser les mécanismes élémentaires de la déformation
inélastique avec des variables dont la signification physique est plus clairement établie. Le
matériau est donc considéré comme hétérogéne a I’intérieur d’un Volume Elémentaire
Représentatif (VER) dont les propriétés mécaniques moyennes sont supposées constantes d’un

échantillon de ce matériau a un autre. L’introduction de variables associées aux phénomenes

physiques a une échelle microscopique doit naturellement améliorer le pouvoir prévisionnel de la
modélisation.
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Les nombreux travaux impulsés par le développement des matériaux composites ont permis le

développement d’une méthodologie pour le traitement des matériaux hétérogénes qui comprend
deux étapes essentielles :

- une étape de représentation ou I’on définit les échelles caractéristiques d’hétérogénéite, les
différentes phases associées a ces hétérogénéités, les parameétres mécaniques et physiques qui
gouvernent le comportement de ces phases ;

- une étape de changement d’échelle ou ’on cherche & relier les valeurs des grandeurs
mécaniques a I’échelle des phases & celles des grandeurs macroscopiques qui définissent le
comportement effectif du milieu homogéne équivalent au matériau hétérogéne étudie.

Dans ce travail, 1’objectif n’est pas de reprendre de fagon exhaustive toutes les étapes de cette
démarche micromécanique mais au contraire d’utiliser I’expérience acquise depuis de nombreuses
années par cette démarche sur les polycristaux pour I’appliquer aux alliages de zirconium. Le
modele polycristallin retenu dans notre étude est présenté dans les paragraphes suivants, en
détaillant ces deux étapes. Les variables attachées aux différentes échelles et mécanismes retenus
seront précisées au fur et & mesure de la présentation

VI.1.1 L’étape de représentation

Les principales difficultés de cette démarche micromécanique sont les choix d’une échelle
élémentaire représentative, des mécanismes €lémentaires & introduire a cette echelle et de leur
modélisation. Pour les matériaux métalliques, malgré les progres réalisés sur la connaissance des
mécanismes & I’échelle des dislocations, il est actuellement nécessaire d’adopter une description
simplifiée de la microstructure. La majorité des modeles se limitent actuellement, pour effectuer le
changement d’échelle, a ’introduction d’un seul niveau d’hétérogénéité qui est le grain. La
présence d’éventuelles hétérogénéités & une échelle inférieure est prise en compte de maniére
indirecte dans la description du comportement intragranulaire. Pour un polycristal monophasé
constitué de grains ayant la méme morphologie, la définition des phases du matériau hétérogene
retient comme caractéristique principale 1’orientation cristalline. Le concept mécanique de phase
cristalline, associée & une orientation particuliére de la maille du cristal regroupe I’ensemble des
grains du Volume Elémentaire Représentatif (VER) ayant cette orientation. De ce fait, une phase

n’a pas de position géométrique précise par rapport aux autres grains de I’élément de volume
représentatif.

D’un point de vue géométrique, cette description simplifiée du matériau hétérogéne est donc
réduite A la prise en compte de la texture cristallographique du matériau. Pour cela, on utilise la
Fonction de Distribution des Orientations Cristallines (FDOC) qui définit les grains par leur
orientation cristalline par rapport au repére de I’échantillon (Béchade 1993) (4 I’aide des trois
angles d’Euler (@1, ¢, @2), ¢ étant ’angle entre la direction radiale du tube et I’axe ¢ de la
cristallite). La FDOC que !’on utilise sous forme discréte permet de décrire les phases et leur
fraction volumique f;. Dans la suite de ce paragraphe, on se place dans une phase donnée.
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D’un point de vue mécanique, chaque phase est considérée comme un milieu continu dont le
comportement tient compte de la structure hexagonale et des différents systémes de glissement tels
que nous les avons identifiés (cf. chapitre IV). Les variables associées au comportement de chaque
phase sont les contraintes et déformations moyennées sur ’ensemble des grains ayant la méme
orientation (o, €, s")l. Chaque systéme de glissement cristallographique “s” retenu peut étre
défini par son tenseur d’orientation m = (1/2) [ n®1 +1®n ], n_étant la normale unitaire 4 son

plan de glissement et 1 sa direction de glissement. Les vitesses de déformations plastiques
moyennes de chaque phase sont déterminées a partir des vitesses de glissement y ; de chacun des
systémes de glissement :

£=3(,m,) VL
seS

Pour définir complétement le comportement mécanique au niveau de chaque phase, il reste a
préciser la loi d’écoulement qui relie la vitesse de glissement d’un systéme y; a la cission résolue

T, sur ce systéme et les lois d’évolution des variables d’écrouissage intragranulaires. Il existe a ce

niveau de nombreuses possibilités. On utilise classiquement la loi de Schmid® qui suppose qu’un
systéme de glissement s, est actif lorsque sa cission résolue atteint une valeur critique T, Nos

alliages ayant une composante visqueuse non négligeable, une formulation viscoplastique est
utilisée pour traduire cette viscosité observée expérimentalement avec une expression de la forme
suivante ol apparait I’écart entre la cission résolue et la cission critique :

7= 0(Fs) sgn(t) avec Fs=|t|-1 (V1.2)

Dans cette expression, sgn(t) désigne le signe de la cission résolue sur le systéme s, ¢ étant une

fonction positive qui mesure I’intensité de 1’écoulement viscoplastique. Le choix d’une valeur
nulle pour ¢ lorsque F; est négatif permet d’introduire un seuil dans cette loi d’écoulement et son
inversion, dans le cas ol le systéme est actif, conduit a :

[t =1 +¢7(7.D (VL3)
ce qui permet de retrouver, a I’échelle du systéme de glissement, la décomposition de la cission

en une partie athermique t et une partie thermiquement activée 1, = o7'(|7, ). La fonction ¢ est

alors associée a un processus physique bien déterminé.

VI1.1.1 La loi d’écoulement intragranulaire

Nous avons rappelé dans les chapitres précédents que la sensibilité & la vitesse de déformation
est directement reliée & la nature des interactions entre dislocations et obstacles & courte distance.

! Contrairement aux chapitres précédents, on réserve ici la notation € pour les déformations & 1’échelle du
grain. Les déformations & I’échelle macroscopique sont notées E.

% Des réserves ont été émises dans les chapitres précédents sur la validité de la loi de Schmid pour les alliages

de zirconium. Cependant, nous n’avons pas pu dégager d’autres éléments pertinents dans le temps imparti
pour effectuer cette thése.



183

Le franchissement de ces obstacles par les dislocations a été traité dans le cadre de la théorie des
processus thermiquement activés. La loi d’écoulement s’€crit sous la forme :

¥ .* Ty Vv " r
¥, =2%, sh( = ) sgn(t) st T < |':s| =T, 50 (V1.4)
avec  J,=PpmbVeA exp[— iH]?) (VL5)

T, étant la contrainte visqueuse, V le volume d’activation, py, la densité de dislocations mobiles,

b la norme du vecteur de Biirgers, v la fréquence de Debye (fréquence de vibration atomique), A
la distance de saut (qui dépend de la nature de I’obstacle), AHy la hauteur d’énergie intrinséque de
I’obstacle (2 0 K), k la constante de Boltzman et T la température en Kelvin. Un des intéréts de
cette formulation est de faire apparaitre explicitement le volume d’activation, pour lequel nous
disposons d’informations quantitatives.

Remarques :

1) L’expression précédente (formulation en sinus hyperbolique), plus générale que I’expression
développée en annexe A-1, prend en compte la possibilité de sauts en retour des dislocations
(Poirier 1976). Elle s*écarte de la formulation en exponentielle lorsque t,.V<<kT, situation
rencontrée en fluage.

2) Elle est obtenue & partir d’un raisonnement sur une dislocation individuelle. Du fait du

passage 4 la moyenne, les grandeurs t,, V et AH, ont maintenant un caractére pseudo-
phénoménologique.

3) N’ayant pas de renseignements suffisamment précis sur 1’évolution de la densit¢ de
dislocations mobiles py, et dans un souci de simplification, w}; sera considéré comme un

paramétre constant dans notre approche.

4) L’aire balayée par une dislocation vis étant bien supérieure & celle balayée par une
dislocation coin (cf. chapitre I), ¥, dans la suite de notre étude, est associée uniquement a la

mobilité des dislocations vis.

VI11.1.2 Description de l'écrouissage intragranulaire

La loi d’écoulement décrite précédemment fait apparaitre une premiére contribution a
I’écrouissage intragranulaire avec la cission critique i dont il faut préciser 1’évolution avec la
déformation. Dans les formulations les plus simples, les glissements cumulés sur les systemes sont
choisis comme variables d*écrouissage (Cailletaud 1987, 1992), tandis que, dans les formulations
les plus complexes, des variables associées aux densités de dislocations sont introduites. Dans un
premier temps, nous avons utilisé une description simple de cet écrouissage avec comme variables
les glissements cumulés (Yom) et une expression de la cission critique analogue & la loi de Voce
(Tp =1, + Q [1 - exp(-BYeun)]) qui introduit trois coefficients (t,, Q et B) par famille de systcmes
de glissement. L’annexe A-IV présente les résultats obtenus avec cette formulation de
I’écrouissage pour le produit U483 a la température ambiante. Ce type de formulation présente
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deux inconvénients majeurs : seule la comparaison avec les résultats macroscopiques permet de
juger de sa pertinence et il est difficile de la faire évoluer (pas de lien direct avec les mécanismes
physiques de déformation). Dans un second temps, il nous a donc paru plus judicieux d’introduire
explicitement les variables densités de dislocations pour chaque systéme (p,) pour décrire
I’écrouissage du matériau. En effet, les informations quantitatives obtenues en MET (cf. chapitre
IV) nous permettront de juger des résultats obtenus a I’échelle intragranulaire. Les simplifications
relatées dans notre approche sont directement reliées aux mécanismes physiques, ce qui permettra
d’expliquer plus aisément une éventuelle carence de la modélisation. On retient ainsi pour
exprimer 1’évolution de la cission critique avec I’écrouissage 1’expression classique :

v, =%+ omb [T(A,p) (VL6)

ou T, est la cission critique initiale, p est le module de Coulomb, b la norme du vecteur de

Biirgers, (o, A;) des coefficients qui quantifient ’auto-écrouissage et 1’écrouissage latent
(interactions dislocations-dislocations) et p; la densité totale de dislocations du systeme r (notons
qu’ici on ne distingue pas la nature des dislocations, vis ou coins). Dans cette expression, la
présence du coefficient o devant le radical permet de fixer & 1 (par convention) les termes
diagonaux de la matrice d’écrouissage A;. Celle-ci peut prendre des formes variées. Une forme
classique, qui introduit un seul coefficient supplémentaire q, est: A= q + (1-q) &,. Avec g=1, on
retrouve ’hypothése de Taylor et une évolution de la cission critique, trés usitée, qui ne fait
intervenir que la densité de dislocations totales pyy :

=% T apb /Py, (VL7)

Avec q=0 (absence d’écrouissage latent), I’écrouissage sur un systéme de glissement n’est
gouverné que par l’augmentation de sa densité¢ de dislocations. La dépendance linéaire entre la
contrainte d’écoulement et la racine carrée de la densité de dislocations totale a été établie
expérimentalement sur le cuivre et 1’argent avec une valeur de o de 0,5 (Basinski 1979). Elle a
également €té €tablie pour d’autres métaux c.f.c. a différentes températures et pour des métaux a
structure cubique centrée, avec toutefois des valeurs du paramétre o (0<o<l) moins bien établies
(en général plus faibles). o peut étre interprétée physiquement par le calcul d’interactions entre des
dislocations paralléles ou sécantes (Friedel 1964).

Si I’on dispose d’informations quantitatives sur la matrice A, pour les polycristaux de structure
cubique (Franciosi 1984), la littérature est moins abondante pour ceux de structure hexagonale. On
notera cependant la synthése de Lavrentev (1980) qui relate des données relatives au magnésium et
au Zinc (métaux h.c. dont le glissement principal est le glissement basal). N’ayant pas
d’information pour les alliages de zirconium, on se limitera donc pour le modéle a I’introduction
de trois coefficients dans cette matrice : A,, (resp. A) pour les interactions entre les systémes
<a>/<a> (resp. <cta>/<c+a>) et A, pour les interactions entre les systémes <a>/<c+a>. Nous
avons rappelé au chapitre précédent, le lien entre ’écrouissage latent et le parametre physique
énergie de faute d’empilement - stacking fault energy - Y. (Vs €st inversement proportionnelle a la
taille du ruban de faute). Les valeurs de v, relatées dans la littérature pour les alliages de titane et
de zirconium sont toujours supérieures 4 100 mJ/m’. En supposant que ’on puisse étendre les
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travaux de Franciosi (1984) sur les c.f.c. aux hexagonaux, cela signifie que 1’écrouissage latent est
modéré pour le Zircaloy-4.

Les variables densités de dislocations pour chaque systéme ayant été retenues pour décrire
1’écrouissage intragranulaire, il faut préciser leur loi d’évolution avec la déformation plastique. On
a choisi une expression qui semble avoir fait ses preuves pour les polycristaux de structure cubique
(voir par exemple Tabourot 1992) et qui posséde des justifications physiques (Essman et Mughrabi
1979) :

o s
ps= b I— ZYS Ps -‘R(ps) (VIE)

5

Dans cette loi d’évolution, apparaissent trois termes qui traduisent la compétition entre un taux
de production de dislocations (1/As), un taux d’annihilation dynamique (2 ys ps) et un taux de
restauration statique (R(ps)). Les deux premiers termes n’agissent que si le systeme de glissement
est actif (|§'s|>0). Le terme de production est gouverné par une distance (A) caractérisant le libre

parcours moyen. Dans les métaux c.f.c., le libre parcours moyen est généralement associé¢ a une
fonction décroissante de la déformation plastique : ’augmentation de la densité de dislocations
arbres de la forét (ps) diminue le libre parcours moyen des dislocations (As = 1/ p; pour une

distribution homogéne de dislocations). Dans notre cas, la mobilité des dislocations vis gere la
vitesse de déformation plastique. La forte friction de réseau associée a ces dislocations fait qu’elles
sont seulement ralenties par les dislocations arbres de la forét. Le libre parcours moyen des
dislocations vis est donc généralement de I’ordre de grandeur de la taille des grains. Cette
explication est confirmée par I’observation de longs dipdles vis en présence de sous-structuration a
350 °C (cf. chapitre IV).

Pour simplifier la modélisation, nous avons négligé le glissement dfi aux dislocations coins.
Cependant, dans les premiers stades de la déformation, celui-ci est du méme ordre de grandeur,
voir supérieur a celui des dislocations vis. Notre matériau présentant une recristallisation compléte,
les sources de dislocations en début d’écoulement plastique sont donc situées aux joints de grains.
1l en résulte un libre parcours moyen trés faible pour les dislocations coins, de I’ordre de grandeur
de la distance inter-dislocations dans les joints de grains. Pour prendre en compte cet aspect, sans
toutefois introduire de maniére explicite le glissement des dislocations coins, nous avons retenu,
pour I’évolution de A la formulation suivante :

s = Lo+ (Lo - L) exp(-k & ) (VL.9)

ot L, est de 1’ordre de la taille de grain et Lo de la distance inter-dislocations dans les joints de
grains.

Le terme d’annihilation dynamique est aussi gouverné par une distance caractéristique (ys)
associée au rayon de capture des dislocations de signe opposé.

Le terme de restauration statique est associé aux processus de montée qui ne se manifestent de
facon conséquente qu’a température élevée. Il sera donc négligé par la suite compte tenu du
domaine de température étudié.
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Pour de nombreux modéles polycristallins, I’écrouissage intragranulaire est uniquement décrit
par I’évolution de la cission critique avec la déformation. Cependant, comme nous 1’avons
mentionné précédemment, la présence ou le développement d’hétérogénéités dans le grain peuvent
étre également la source d’un écrouissage. Si, pour un monocristal sollicité de fagon homogéne par
un champ de contrainte ©, la cission résolue sur un systéme se calcule directement en fonction du
tenseur d’orientation mg (= © : my), on peut concevoir, qu’en présence d’une structure de

dislocations (amas, cellules, ...), la contrainte qui gouverne le mouvement des dislocations via la
loi d’écoulement soit différente de la contrainte moyenne dans le grain.

Ayant retenu le concept de phase comme unique niveau d’hétérogénéité pour le changement
d’échelle, on travaille implicitement avec les valeurs moyennes des champs de contraintes dans les
grains de méme orientation. Il semble donc nécessaire d’introduire des variables supplémentaires
pour décrire, de fagon moyenne a I’échelle du grain, 1’évolution de ces structure de dislocations.
La encore, de nombreuses possibilités sont offertes pour prendre en compte cet écrouissage,
(Mughrabi 1983, Muller et al. 1993) qui va se traduire dans notre formalisme par une variable
tensorielle d’écrouissage intragranulaire X, associée a la présence d’hétérogénéités de déformation
a ’intérieur des grains. Dans ce cas, on modifie la relation classique du calcul de la cission résolue
en projetant sur le systéme la contrainte qui agit effectivement sur les dislocations mobiles et qui
vaut : ¢ — X,. Cette nouvelle source de contrainte interne (2 longue distance) est athermique, on
lui associe une variable interne tensorielle o, et un coefficient ¢, selon :

X, =21 Cg (VL10)

La forme de la loi d’évolution de cette variable interne supplémentaire doit étre développée sur
la base de I’observation des hétérogénéités de déformation & ’intérieur des grains. A défaut, on
peut retenir I’expression phénoménologique utilisée classiquement dans de nombreux modéles
macroscopiques, proposée initialement par Armstrong et Frederik :

o, =&P —dga,| P (VL11)
il g Vg

avec || &7 =[@3) &P : ép]”z.

Cette loi d’évolution, qui introduit un seul coefficient supplémentaire (dy), permet de limiter le
niveau maximum de cette contrainte interne (Jo(Xg) < 3p cg / dg). Elle est bien adaptée aux
sollicitations cycliques — c’est son domaine d’application privilégié en calcul de structures - car
elle polarise cette contrainte interne. Ainsi, cette expression peut permettre une description de
I’évolution des structures de dislocations sous sollicitations complexes. Dans notre cas, ce
formalisme ne sera pas utile pour des déformations inférieures ou égales a 4 % (cf. chapitre IV). Il
devient indispensable pour décrire le comportement du Zircaloy-4 détendu (Renouard 1999).

Dans ce paragraphe, nous venons de définir les phases retenues pour décrire les micro-
hétérogénéités du matériau et les lois d’évolution des grandeurs mécaniques associées.
L’interaction entre ces phases, source de contraintes et de déformations hétérogénes, est
décrite au paragraphe suivant dans I’étape de changement d’échelle.
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VI.1.2 L’étape de changement d’échelle

La connaissance des grandeurs mécaniques dans chacune des phases (o, €) permet de
déterminer le comportement macroscopique associé au Volume Elémentaire Représentatif (VER).
Pour déterminer les grandeurs macroscopiques, il suffit d’effectuer des moyennes spatiales sur le
VER, que I’on peut ici assimiler & des moyennes d’ensemble sur les différentes phases données par
la FDOC (on note g une phase, f, sa fraction volumique et G ’ensemble de ces phases) :

Z= % (fg0) et E= % (f;8) (VL12)
geG geG

La difficulté dans cette étape est de relier les grandeurs mécaniques locales (o, €, €°) aux
grandeurs mécaniques globales (Z, E, Ep). D’un point de vue formel, la recherche des grandeurs
mécaniques locales est équivalente a la résolution d’un probléme de structure sur le VER avec des
conditions aux limites sur le contour données par les grandeurs macroscopiques (Z, E, Ep).
Compte tenu de la description incompléte de la microstructure du VER, cette résolution est
impossible et on utilise un schéma simplifié qui intégre la présence d’un grand nombre de phases
dans ce VER et leur distribution spatiale désordonnée. Ce schéma, qualifié d’autocohérent, est
bien adapté aux polycristaux ; il permet une bonne description des interactions entre les grains
(Zaoui 1985). Les approches & un site consistent a rechercher 1’état de contrainte dans une phase,
dont le comportement mécanique est connu, en la considérant comme une inclusion ellipsoidale
plongée dans un Milieu Homogéne Equivalent (MHE) qui est précisément le milieu dont on
cherche le comportement mécanique (cf. figure VI.1). Sous sa forme la plus générale en
€lastoplasticité, la loi de localisation traduisant cette schématisation s’écrit, dans le cas ou
I’élasticité est homogene, (Hill 1965) :

6=3+F" (E? -&¥) (VL13)

Dans cette expression d’apparence simple, 1’estimation du tenseur d’ordre 4 & *nécessite la
résolution d’une équation implicite qui rend complexe son utilisation.

Le traitement du probléme précédent, en particulier dans le cas d’un milieu élasto-
viscoplastique, est trés délicat et fait 1’objet de recherches actuelles (Rougier 1995, Masson 1998).
Le traitement numérique reste cependant trop lourd & I’heure actuelle pour en envisager une
utilisation industrielle. On a donc choisi d’utiliser une approche plus pragmatique proposée par
Pilvin (1990, 1994) dont on va en rappeler les fondements. En se limitant au cas d’un
comportement globalement isotrope (texture isotrope et grains équiaxes) a élasticité homogéne (1
: module de Coulomb, v : coefficient de Poisson), il est possible d’exprimer un certain nombre de
régles de localisation a 1’aide de 1’expression suivante :

G=Z+au{E" —sp} (VL14)

On retrouve suivant la valeur du coefficient a, le modele  contrainte uniforme (a=0), le modéle
de Lin-Taylor (a=2) obtenu en supposant I’uniformité de la déformation totale ou bien 1’approche
autocohérente & accommodation élastique proposée par Krdner (a~1). Cependant, une
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accommodation purement élastique, conduit & surestimer ’amplitude de I’hétérogénéité des
contraintes intergranulaires. L’introduction d’une possibilité d’accommodation élastoplastique a
été proposée par Hill, mais elle conduit & une relation intégrale implicite dont I’emploi est délicat.
Il est cependant possible de simplifier cette relation (Berveiller & Zaoui 1979), en substituant,

dans D’expression en vitesse proposée par Hill (VI.13), le tenseur .& * par un module

¢lastoplastique sécant (I’équation ainsi obtenue est valable uniquement pour les sollicitations
monotones et radiales). Cela conduit & une dépendance du coefficient a avec 1’état de déformation
plastique macroscopique. La contrainte dans une phase peut étre estimée par :

G=E+2p(1—B)OL{E'” —ef’} (VL15)
_ 2 4=5v bl JE
avec g = T et E—1+Eu(1 B) Tk

On retrouve, au début de I’écoulement plastique, a = 2(1 - B) ~ 1 comme pour le modéle de
Kroner, mais la valeur de a diminue trés rapidement avec la déformation, limitant ainsi [’amplitude
de I’hétérogénéité des contraintes intergranulaires. On notera que I’évolution du coefficient a
dépend du comportement global du polyecristal.

Volume élémentaire représentatif, O :

Figure VL1 : Description du schéma autocohérent.
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Pour étendre le champ d’application de ces modeéles aux sollicitations cycliques, Pilvin (1990)
introduit une variable d’accommodation intergranulaire B, pour chaque phase qui permet de
décrire une interaction non linéaire entre les phases et le MHE au cours de la déformation
plastique. La régle de localisation est formulée a priori, sous une forme explicite, en prenant en
compte une morphologie identique, assimilable & un ellipsoide, pour I’ensemble des grains :

c=2+C(1-S){B-B,} (VL16)

B, =& -A{B,-3¢"} ¢ (VL17)
avec B=g§6 (7 By s

C: tenseur des modules d’élasticité (isotrope et homogéne) ;

S’ tenseur d’Eshelby pour une forme ellipsoidale.

La loi d’évolution de cette nouvelle variable est contrlée par la déformation inélastique de la
phase et le second terme permet de limiter son amplitude quand la déformation augmente. On
espére ainsi, comme dans 1’approche de Berveiller et Zaoui, améliorer la régle de localisation de
Kroner’ qui conduit, de par son accommodation purement élastique, 4 une surestimation de
I’hétérogénéité des contraintes dans le VER.

Cette approche pragmatique conduit bien siir & une description approchée de I’accommodation
intergranulaire. Mais la présence des coefficients (A, 8) dans la loi d’évolution des variables g
autorise un possible recalage de leurs valeurs pour satisfaire aux mieux les conditions
d’autocohérence du schéma d’homogénéisation. Cet aspect sera détaillé au paragraphe suivant
dans la procédure d’identification des paramétres.

Dans le cas de grains équiaxes (matériau recristallisé), on peut raisonnablement assimiler la
morphologie des phases & des sphéres. Ceci conduit a une forme simplifiée de (V1.16) car les
variables B¢ sont déviatoriques et le tenseur d’Eshelby £ isotrope. On obtient alors :

6=+ 2u(1-B) {B-B,} (VL18)

Pour clore ce paragraphe, on peut souligner que le schéma proposé peut s’étendre au cas ol
1*élasticité des grains est anisotrope. Cette extension a été réalisée dans le cadre de ce travail, mais,
compte tenu du faible écart a I’isotropie de I’élasticité du zirconium, elle a conduit a des résultats

de simulation trés peu différents de ceux obtenus avec 1’hypothése simplificatrice d’une élasticité
isotrope.

* On retrouve exactement 1’approche de Kroner en prenant une valeur nulle pour le coefficient A.
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VI.1.3 Synthése des équations du modéle polycristallin

Les équations du modéle sont résumés ci-aprés sans tenir compte de I’écrouissage
intergranulaire X associ€ a la présence d’hétérogénéités de déformation a 1’intérieur des grains.

¢ Pour le VER (échelle macroscopique) :

z=C@E-ED avec E"=ng€”
geG

1-2v

C= 2].1{1— X 1®1}

¢ Pour chaque phase (g) (échelle des grains) :
a=E4 AP 1B =B avee . B= TR
&

Bg=ép'A{ Be-32%} "ép“

¢ Pour chaque systéme s (échelle des grains) :

T,=0:img

LTt opb ’E'S(A’s P
(‘TS| B Tu)+ ¥

v =27 sh
Ys YO kT

sgn(T,) avec (x)” = max(x,0)

P, =|Y—b’|{%—2ys ps} avec As= Lo+ (Lo - Lo) exp(-k “:'(s )

t
Yo =] ()i

En plus des coefficients 8 et A, les paramétres matériau sont les suivants :

o E et v associés a |’élasticité du matériau supposée isotrope et homogéne
8 T, 0V, ?; , ¥s; Po, Lo, L. et k pour chaque famille de systéme de glissement

o A.. A, et A associés a la matrice d’interaction A,
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V1.2 MODELISATION A TEMPERATURE AMBIANTE

Bien que plus physiques que ceux utilisés dans une approche macroscopique, les parametres
matériau introduits dans la modélisation polycristalline ne peuvent généralement pas étre déduits
avec suffisamment de précision directement a partir de la mesure de grandeurs physiques. Pour
identifier ces paramétres, un processus d’identification numérique est donc introduit, cherchant a
minimiser I’écart entre simulations et mesures des grandeurs macroscopiques obtenues lors des
essais mécaniques. La démarche employée et les résultats obtenus a 20 °C sont présentés dans ce
paragraphe. Les résultats reportés dans ce chapitre ne concernent que le produit X1 Rx.

Afin de tenir compte de la texture du matériau, nous avons travaillé sur une Fonction de
Distribution d’Orientations Cristallines (FDOC) obtenue par la méthode vectorielle (Bacroix
1997). La texture est initialement exprimée sous forme discréte & partir de 1113 orientations de
fraction volumique non nulle (2160 orientations au total) qui sont en fait le barycentre des cases
explorées par le goniométre. Afin de réduire les temps de calcul, cette texture est réduite a 240
orientations (cela revient & découper le triangle standard en 10 cases d’aire égale au lieu de 30).
L’écart induit par cette réduction de la texture est trés faible et négligeable pour les simulations.
Les figures de poles (00.2) et (10.0) du produit X1 Rx pour les 1113 et 240 orientations sont

données sur la figure VI. Les densités de pdles ne sont pas données sous forme de courbe de
niveaux mais sont directement reliées a la surface des points.

VI1.2.1 Identification des parametres

Nous abordons successivement dans ce paragraphe, 1’identification des coefficients liés & la
régle de localisation (A = (A, 8)) et des paramétres matériau.

VIL2.1.1 Régle de localisation

La complexité du probléme lié & ’étape de localisation dans le traitement des matériaux
hétérogénes, a été évoquée au paragraphe VI.1.2. Une des particularités du modele retenu est
Pintroduction d’une nouvelle variable qui permet une accommodation non linéaire entre les phases
et le MHE (Milieu Homogéne Equivalent) ; la régle de localisation est posée a priori sous forme
explicite (équations VI.14 et VI.15). Ce choix conduit & une description approchée de
’accommodation intergranulaire, mais la présence des coefficients A, = (A, 8) autorise un
possible recalage de leurs valeurs pour améliorer sa prédiction.
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b) fdp (10.1) - 1113 orientations

a) fdp (00.2) - 1113 orientations

240 orientations

d) fdp (10.1) -

- 240 orientations

¢) fdp (00.2)

ées a la FDOC utilisée pour la

-

Figure V1.2 : Figures de péles (00.2) et (10.0), associ;
modélisation : textures compléte (1113 orientations) et réduite (240 orientations) ; produit XI Rx.
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En pratique, les paramétres matériau du modele et les coefficients A de la régle de localisation
sont déterminés simultanément lors de I’identification par optimisation numérique. Pour cela, 4 la
comparaison classique entre les grandeurs macroscopiques obtenues par les simulations et par les
expériences, on rajoute un critére supplémentaire dans le processus d’identification. Les
coefficients A, doivent étre déterminés pour respecter les conditions d’autocohérence du
processus d’homogénéisation. La maniére la plus robuste consiste a revenir a la définition méme
du schéma autocohérent : chaque phase est considérée comme une inclusion ellipsoidale dans un
milieu homogéne équivalent. Ce schéma de pensée peut étre mis en place par analyse aux éléments
finis. Le caractére autocohérent du modele est alors estimé par la comparaison des résultats
d’analyses par EF des motifs représentatifs (chaque phase en position d’inclusion dans un milieu
infini dont le comportement est celui du MHE) avec les prévisions du modele proposé soumis aux
mémes sollicitations. Ce schéma a été mis en place par Pilvin et appliqué & un alliage de Titane
(Ti-oB) et a un alliage base-Nickel (Pilvin et al. 1995, Pilvin 1997). Dans une phase de
développement de modeéle, il est préférable d’adopter un processus numérique moins lourd. Pour
un milieu isotrope, soumis a des sollicitations monotones radiales, on dispose d’une expression
analytique explicite de la régle de localisation en élastoplasticité (Berveiller & Zaoui 1979).
Considérons une texture isotrope dont chacune des phases a le comportement présenté dans le
paragraphe précédent. Il est aisé, pour des sollicitations de traction, de comparer les contraintes et
déformations obtenues dans chacune des phases par les deux régles de localisation (régle de
Berveiller-Zaoui et régle en f proposée). La réduction de I’écart obtenu constitue le critére
supplémentaire retenu pour respecter les conditions d’auto-cohérence. Cette méthodologie s’est
avérée robuste dans plusieurs applications (Pilvin 1995, Vogel 1996). La validation par calculs EF
du jeu de paramétres obtenu reste toujours possible a posteriori. Un exemple est donné en annexe
A-V de I'utilisation d’une telle démarche dans le cas de la modélisation du comportement d’un
acier inoxydable sous chargement cyclique.

Le processus d’identification a conduit aux valeurs suivantes des coefficients liés a la régle de
localisation : A =326 et  =0,033. La comparaison des résultats obtenus avec les deux regles (régle
de Berveiller-Zaoui et régle en [ proposée) et avec la régle de Kroner-Weng® est donnée sur la
figure V1.3. Les comparaisons ne sont reportées ici que sur trois grains mettant en exergue les
hétérogénéités intergranulaires. Sur la figure VI3a sont représentées les évolutions des
composantes des contraintes locales selon I’axe de traction, en fonction de la déformation
macroscopique imposée en traction simple. Ces résultats montrent le bon accord entre la régle en B
et la régle de Berveiller-Zaoui. L’accommodation purement €lastique de la régle de Kroner-Weng
conduit & des niveaux de contrainte systématiquement plus élevés. Les déformations plastiques
sont reportées sur la figure VI.3b. L’accord entre la régle en B et la régle de Berveiller-Zaoui est

toujours trés bon ; les hétérogénéités de déformation sont nettement insuffisantes pour la régle de
Kréner-Weng.

* On associe ici Weng & Kroner, car c’est ’'un des premiers & avoir utilisé I’approche autocohérente a
accommodation élastique en €lastoviscoplasticité (Weng 1981).
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Contraintes dans les grains :
o (MPa)

0 f ; 1
0 0,01 0,02 0,03 0,04
Déformation imposée : E,, (-)

a) Contraintes locales en _fonction de la déformation macroscopique imposée.

déformation plastique dans les grains
£
e
o
[0S

0 0,01 0,02 0,03 0,04
Déformation imposée : E,, (-)

b) Déformations plastiques locales en fonction
de la déformation macroscopique imposée.

Figure VL3 : Comparaison des régles de localisation de Berveiller-Zaoui (BZ), de Kréner-
Weng (KW) avec la régle en (3 : contrainte et déformation plastique dans trois grains aprés un
essai de traction simple (calcul avec une texture isotrope a 240 grains).
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VI2.1.2 Identification des parameétres matériau

Les observations en MET ont révélées I’activation de quatre familles de systémes de glissement
et d’un systéme de maclage. Pour les niveaux de déformation qui nous intéressent (E* < 4 %), le
maclage peut étre négligé. Par contre, des travaux antérieurs (Geyer et al. 1999) effectués sur le
produit U483 nous ont montré qu’aucun systéme de glissement secondaire ne pouvaient étre
négligé sans limiter les capacités de la modélisation. Etant donné le nombre de paramétres
matériau associés aux systémes de glissement, la présence de quatre familles nous conduit a4 un
probléme d’identification trés complexe, dont la solution n’est pas unique (12 paramétres par
famille avec la formulation présentée au §VI.1.3).

Pour simplifier la démarche, faute d’information précise sur les mécanismes associ€s, nous
avons considéré certains parameétres identiques quelle que soit la famille de glissement, ou
dépendant seulement de la nature du glissement (<a> ou <c+a>) :

- les paramétres Loy, L, et k, associés au libre parcours moyen et la densité initiale de
dislocations py sont supposés identiques pour les quatre familles de glissement ;

- les parametres 3?; et y; sont supposés identiques pour les glissements <a>P, <a>m; et <a>B ;

- les paramétres 1, &, et V dépendent de la famille de glissement.

Avec les trois paramétres intervenant dans la matrice d’interaction (Aaa, Aac €t Acc), cela nous
conduit & 23 paramétres matériau & identifier, auxquels il faut ajouter les paramétres liés a
I’élasticité (E et v).

La littérature ne permet pas d’accéder a des valeurs précises de ces paramétres, mais donne des
ordres de grandeur, ou des tendances en fonction des systémes de glissement (cf. chapitre I pour
les cissions critiques et les volumes d’activation). Ces informations ont été intégrées dans le
processus d’identification sur les valeurs initiales des paramétres et éventuellement sous forme
d’intervalles de variation et/ou de valeurs relatives entre paramétres (sensibilité a la vitesse de
déformation plus importante pour les glissements secondaires par exemple).

Malgré toute cette démarche de simplification, plusieurs jeux de paramétres peuvent conduire a
une modélisation macroscopique analogue, pour des comportements intragranulaires assez
différents. Il apparait nécessaire de disposer d’informations complémentaires, directement reliées
aux mécanismes de déformation. Notre démarche a donc consisté, aprés optimisation sur les
résultats macroscopiques, 2 comparer 1’activation des systémes de glissement obtenue avec la
modélisation avec les résultats de quantification en MET. Au vu des résultats, une nouvelle
identification était lancée, en modifiant essentiellement les valeurs des cissions critiques. Les
résultats présentés dans ce chapitre résultent d’une dizaine d’itérations effectuées dans ce sens.
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Les simulations présentées dans ce chapitre concernent uniquement le produit X1 Rx. La base
de données utilisée pour I’identification est composée :

- d’essais d’écrouissage a vitesse de déformation de 2.10™* s en traction dans la direction axiale
et pour les sept rapports de biaxialité o compris entre 0 et 1 (0=Z./Zg) étudiés
expérimentalement (cf. chapitre III) ;

- d’un essai d’écrouissage i vitesse de déformation de 2.107 s en traction dans la direction
axiale ;

- de deux essais de fluage en limite d’élasticité macroscopique (0. = et 0. = 0,62) ;

- d’essais de relaxation dans les directions axiale et circonférentielle.

Les valeurs du module d"Young et du coefficient de Poisson obtenues (E = 105 GPa et v =
0,43) sont cohérentes avec celles déduites des dépouillements des essais. Les valeurs des différents
paramétres li€s aux systémes de glissement sont présentées dans le tableau VI.1.

<a>P <a>m; | <a>B | <cta>m
T,(MPa) | 65,6 84,6 i 1325 191
e I i L G Wy 2,91
o 0,23 0,24 i 0,12 0,39
Vb’ 19,2 165 : 133 6,2
Yo 51 7,8.107° 2010
Vs (nm) 0,40 0,51
po (m?) 1,14.10"
Lo (um) 0,13
L., (um) 5,75
k 3,22
= ]
Az 0,97
Aac 0,12
Ace 1,73

Tableau V1.1 : Paraméires matériau identifiés a 20 °C pour le produit X1 Rx
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Les valeurs de cission critique et de volume d’activation pour le glissement prismatique sont en
accord avec les données disponibles dans la littérature (cf. Annexe A-I). Pour les systémes
secondaires, les valeurs plus faibles de volume d’activation traduisent une plus grande sensibilité &
la vitesse de déformation que celle du glissement principal. Ceci est en accord avec les résultats de
la littérature. Notons que ces valeurs ont été obtenues dans le processus d’identification de maniére
naturelle (sans limiter la variation de ces paramétres & un intervalle donn€). Les valeurs de cission

critique pour les systtmes secondaires sont en accord avec les tendances relevées dans la
littérature, notamment pour les alliages de titane (T<a>p< T<wn, < T<a>p < Teora>Tl, )-

La valeur de po est représentative de la densité initiale de dislocations d’un matériau
recristallisé. Lo et L, représentent respectivement le libre parcours moyen en tout début
d’écoulement plastique et en écoulement stabilisé. La valeur de Lo (129 nm) est représentative
de la distance inter-dislocation aux joints de grains et la valeur de L, (5,75 pm) de la taille
moyenne de grains. Par contre la valeur obtenue pour y, (distance d’annihilation) apparait
beaucoup trop faible (y; est de I’ordre de 25nm pour I’acier inoxydable 316L (Feaugas 1999) et
de 50nm pour le cuivre (Essman et Mughrabi 1979)).

En ce qui concerne I’écrouissage intragranulaire, les valeurs obtenues pour le paramétre o et
pour les composantes de la matrice d’écrouissage sont de ’ordre de grandeur des valeurs que I’on
trouve habituellement dans la littérature. Le point marquant est la faiblesse de I’interaction
<a>/<ct+a> (Aq = 0,12) et ’importance du durcissement <ct+a>/<c+a> (o = 0,393 et A, =
1,73) & comparer au paramétre A,, = 0,97.

VI1.2.2 Simulation des essais mécaniques
VIL2.2.1 Comportement en écrouissage

Les résultats de simulation des essais d’écrouissage sont donnés sur la figure VI.4a en
contrainte et déformation équivalente. Les résultats expérimentaux sont rappelés sur la figure
VI1.4b. Dans la direction axiale, le comportement du matériau est correctement décrit, hormis le
crochet de traction qui n’est pas modélisé. Dans les autres directions de chargement (0 < o < 1),
deux phénoménes sont mal décrits par le modéle : le fort écrouissage en début d’écoulement
plastique (EP < 0,2 %) et le palier d’écoulement (0,2 % < EP < 1,5 %) observé pour les rapports de
biaxialité o inférieurs a4 0,5. Ces deux aspects se traduisent par un écart important entre
simulations et expériences pour & compris entre 0 et 0,5.

Les directions d’écoulement plastique obtenues en écrouissage sont données sur la figure VL5.
L’accord modélisation - expérience est satisfaisant ; des écarts sont visibles pour o compris entre
0,47 et 0,75. La prise en compte des quatre familles de systéme de glissement permet de décrire les
rotations d’écoulement plastique observées entre 0 et 1 % de déformation.
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a) Simulation des essais
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Déformation plastique équivalente : E.; (-)

Contrainte équivalente : I, (MPa)

b) Résultats expérimentaux

Figure VL4 : Essais d’écrouissage pour différents rapports de biaxialité :
comparaisons simulations/expériences en contrainte et déformation équivalentes.
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Figure VLS5 : Essais d’écrouissage pour différents rapports de biaxialité :
comparaisons simulations/expériences vis-a-vis des directions d’écoulement plastigue.
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VI12.2.2 Fluage et relaxation

La loi d’écoulement retenu permet une bonne description de la sensibilité¢ a la vitesse de
déformation. Les figures V1.6 et VI.7 comparent modélisation et expérience pour les essais de
relaxation dans les directions axiale et circonférentielle. La description des essais de fluage est
reportée sur les figures VI.8 (direction axiale) et V1.9 (o = 0,62).

La modélisation de la sensibilité a la vitesse étant directement reliée au volume d’activation,
nous nous sommes intéressés a son évolution en fonction de la déformation plastique dans les
directions axiale et circonférentielle. Pour cela nous avons simulé des essais de relaxation pour
différents niveaux de déformation, puis calculé le volume d’activation apparent V ., en reprenant
la démarche utilisée pour les essais. Les résultats obtenus sont reportés sur la figure VI.10. Dans la
direction axiale, I’évolution de V,,, est similaire & celle obtenue expérimentalement. Dans la
direction circonférentielle, le minimum de V,;, obtenu en début d’écoulement plastique et attribué
a I’activation des glissements secondaires n’est pas modélisé. Hormis cet aspect, 1’évolution est
également bien représentée. Dans les deux directions, les valeurs obtenues au-dela de 1% de
déformation sont trés proches de celles obtenues expérimentalement: pour EP = 2%, les
simulations donnent les valeurs de 9,3 et 7,8 b’ respectivement dans les directions axiale et
circonférentielle, pour 10 et 9,5 b’ expérimentalement.

Pour expliquer la chute du volume d’activation en début d’écoulement plastique, deux
hypothéses ont initialement été émises : 1’évolution de la densité de dislocations mobiles et/ou
celle du pourcentage de grains déformés (évolution du facteur d’échelle M entre contraintes locale
et macroscopique). Les résultats précédents montrent que 1’évolution de la densité de dislocations
mobiles (non prise en compte dans le modéle) n’est pas nécessaire pour décrire ce phénomeéne.

De méme, la différence de volume d’activation dans les directions axiale et circonférentielle
secondaires et/ou a un effet de texture. Pour approfondir notre réflexion sur ce sujet, nous avons
simulé un essai de relaxation dans les deux directions précédentes (Emaxx = 2 %), en considérant
seulement le glissement prismatique. Les résultats obtenus (Va,, = 9,7 b® et 7,7 b respectivement
dans les directions axiale et circonférentielle) montrent, d’une part, que ’effet de texture permet

d’expliquer ces résultats et, d’autre part, que le glissement prismatique seul semble gouverner la
sensibilité a la vitesse de déformation.
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VI1.2.3 Surface de charge

La surface de charge obtenue expérimentalement (offset EP = 2.10™) est comparée aux surfaces
de charge obtenues par simulation pour des offset de 2.10* et 8.10" sur la figure VL11. La
mauvaise description du fort écrouissage en début d’écoulement plastique (E < 0,2 %) évoquée au
paragraphe précédent est a I’origine de I’écart entre simulation et expérience pour ’offset de
2.10™. Pour se rapprocher des résultats expérimentaux, il est nécessaire de considérer un offset de
8.10™. Cependant, I’écrouissage du matériau se traduit, pour 1’offset de 8.10™, par des normales &
la surface de charge qui s’éloignent des directions d’écoulement plastique expérimentales.

Pour évaluer ’effet des systémes de glissement secondaires sur la description de la surface de
charge (offset de 2.10™), nous avons effectué des simulations en considérant le glissement
prismatique seul, puis ce dernier associé a chacun des trois systémes de glissement secondaires.
Les surfaces de charge obtenues (figure VI.12) montrent que pour des rapports de biaxialité proche
de 0,6 le glissement prismatique seul ne permet pas de modéliser la surface de charge. D’apres les
résultats de simulation, au-dela de o = 0,6 c’est le glissement <a>m; qui semble s’activer dés les
faibles déformations et le glissement <c+a>m; en deca.

Les observations en MET présentées au chapitre IV ont montré que pour une déformation
plastique de 0,2 %, le glissement prismatique est le seul actif dans les directions axiale et
circonférentielle. Pour étayer I’analyse précédente, une quantification supplémentaire en MET a
été réalisée pour un rapport de biaxialité¢ o de 0,62 au méme niveau de déformation. Les résultats
de la quantification sont présentés dans le tableau VI.2. Contrairement aux deux autres directions
étudiées le glissement <a>m, a été observé dans 20 % des grains. Rappelons de plus que pour 1 %
de déformation plastique, seul le glissement prismatique est actif dans la direction axiale tandis
que le glissement <c+a>m; est actif dans la direction circonférentielle (figure IV.5); dans la
direction équibiaxée, le glissement <a>m; est actif dans 15 % des grains, mais les glissements
<a>B et <c+a>m; sont également actifs (dans 5 % des grains). Ces résultats nous confortent dans
I’idée que les glissements secondaires sont actifs des les faibles déformations plastiques pour les
directions de chargement les plus dures.

systémes fraction volumique
actifs de grains concernée (%)
0S 42,5
1B 32,5
2P 20
3p 2,5
<a>m; 20

Tableau V1.2 : Quantification des systémes activés en MET : produit XI Rx & 20 °C sous
sollicitation biaxée (o = Zg'Z,, = 0,625) interrompue a EF =0,2 %.
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V1.2.4 Quantification

Les comparaisons entre simulations et résultats expérimentaux présentées dans les paragraphes
précédents nous ont permis d’apprécier les capacités de la modélisation et les points défectueux,

d’un point de vue macroscopique. Les comparaisons sont effectuées dans ce paragraphe au niveau
des grains.

Les observations en MET ont permis de quantifier les différents systémes de glissement activés
en fonction de la déformation plastique et de 1’orientation de la sollicitation. Le critére retenu pour
déclarer un systéme actif (observation de 20 dislocations) est équivalent a un seuil de densité de
dislocations de I’ordre de 2.10'> m™ (cf. annexe A-IMl). Les quantifications ont été réalisées
essentiellement sur le produit U556, avec les modes de chargements utilisés au LMA-RC (cf.
chapitre IIT). Pour étre le plus proche possible des conditions expérimentales, les simulations
évoquées dans ce paragraphe ont été effectués avec la texture du produit U556 et les trajets de

chargement associés. Les résultats de quantification sont comparés aux résultats de simulation sur
Ia figure VI.13.

Quelle que soit la direction de chargement, I’activation des systémes de glissement apparait
beaucoup trop rapide avec la modélisation. Dans la direction axiale, le glissement prismatique
reste le glissement principal, ce qui est conforme aux quantifications MET. Par contre, les
glissements <a>m; et <c+a>m, sont trop actifs. Ce dernier aspect est accentué dans les deux autres

directions de chargement ol les glissements secondaires deviennent plus actifs que le glissement
prismatique.

Pour affiner notre analyse, nous avons également étudié I’évolution des densités de dislocations
en effectuant des moyennes par famille de glissement sur ’ensemble des grains du polycristal. Les
résultats sont reporté€s sur la figure VI.14. Ces résultats apparaissent un peu moins tranchés que les
précédents : le glissement prismatique reste fortement majoritaire dans la direction axiale, par
exemple. Néanmoins, les densités de dislocations des systémes secondaires deviennent
majoritaires dans la direction équibiaxée, ce qui est contraire a nos observations. Pour conclure sur
ce point, notons que les densités de dislocations obtenues (~10"* m™®) sont en accord avec les
observations (déformation homogéne) : les densités de dislocations supérieures 4 10”° m® sont
généralement associées a la présence de structures de dislocations hétérogénes.
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V1.3 DISCUSSION DES RESULTATS

V1.3.1 Identification a 20 °C

Le nombre important de paramétres du modeéle, dii essentiellement & la présence de quatre
familles de systémes de glissement, conduit & une procédure d’identification complexe. Si I'on se
borne & comparer les résultats de simulation aux grandeurs macroscopiques mesurées lors des
essais mécaniques, plusieurs jeux de paramétres peuvent conduire a des résultats analogues et
satisfaisants. La comparaison des résultats & I’échelle des grains s’avére étre un critére plus décisif
pour juger de la pertinence des résultats.

Deux points positifs se dégagent des résultats obtenus :

— la formulation de la loi d’écoulement, prenant en compte de maniére explicite les volumes
d’activation, permet une modélisation aisée des essais de fluage et de relaxation ;

— l’anisotropie de comportement est prise en compte de maniére intrinséque dans la
modélisation par la texture cristallographique du produit et les systémes de glissement
propres aux métaux hexagonaux. La prise en compte des quatre familles de systemes de

glissement permet de décrire les rotations d’écoulement plastique pour les faibles
déformations.

Toujours vis-a-vis de la description macroscopique du comportement, les difficultés
rencontrées concernent essentiellement le fort écrouissage observé en début d’écoulement pour les
essais biaxés et le palier d’écoulement qui suit. Dans les précédents chapitres, le palier
d’écoulement a été corrélé en particulier aux modifications de texture quantifiées dans les
directions circonférentielle et équibiaxée. Une version du modéle, prenant en compte les rotations
4 ’échelle des grains (tout en restant dans I’hypothése des petites perturbations) a été utilisée pour
évaluer ’effet des modifications de texture cristallographique. Les résultats obtenus au niveau
macroscopique (moins de 5 MPa d’écart sur les contraintes d’écoulement avec la version sans
rotation) nous ont conduit & écarter cette hypothése. La prise en compte de fagon explicite de
I’évolution de la densité de dislocations mobiles p, dans 7, devrait offrir de nouvelles

perspectives.

La difficulté & modéliser ce palier et le fort écrouissage en début d’écoulement plastique ont
tendance & biaiser I’identification des paramétres matériau. Pour évaluer les parts respectives des
écrouissages inter et intragranulaire, nous avons effectué des simulations en négligeant, dans un
premier temps, |’écrouissage intragranulaire (¢=0) et, dans un second temps, 1’écrouissage latent
(A=0 si rs). Ces simulations ont été effectuées dans les directions axiale et circonférentielle. Les
résultats, reportés sur la figure VI.15, donnent, & 4 % de déformation, un auto-écrouissage de
1’ordre de 100 MPa, pour un écrouissage latent d’environ 30 MPa. La simulation a donc tendance a
donner un écrouissage trop élevé par rapport aux valeurs de X, déterminées lors des essais de

charge/décharge (la chute de I, en début d’écoulement est suivie d’une augmentation inférieure a
50 MPa).

Les difficultés de modélisation 4 I’échelle macroscopique se traduisent par des écarts plus
importants entre simulations et quantifications en MET & I’échelle des grains. On note
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principalement une activation frop rapide de 1’ensemble des systémes de glissement et une trop
forte activation des systémes de glissement secondaires.

Ces difficultés traduisent, sans doute, une mauvaise prise en compte d’un phénomeéne physique

important vis-a-vis du comportement mécanique du matériau. Nos réflexions, & ce jour, nous
orientent vers :

— I’évolution de la densité de dislocations mobiles et I’influence des dislocations coins en
début d’écoulement plastique ;

— les écarts a la loi de Schmid ;

— la démarche de changement d’échelle qui reste & valider par des analyses par éléments finis
pour un matériau €lastoviscoplastique anisotrope.

700
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600 +

500 +
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300 +
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200 + écrouissage écrouissage

- latent
100 +

Contrainte : T (MPa)

0 : s : : , :
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Figure VL.17 : Quantification de I'écrouissage intragranulaire obtenue en simulation :
traction simple dans les directions axiale et circonférentielle.

V1.3.2 Identification a 350 °C

Les difficultés évoquées au paragraphe précédent pour la modélisation & 20 °C ont fortement
alourdi le travail d’identification ; les délais impartis pour les travaux de thése n’ont pas permis de

finaliser I’étude & 350 °C. Aussi, nous aborderons seulement dans ce paragraphe les difficultés
propres a cette température.

En terme d’écrouissage, les résultats expérimentaux ont montré que le palier d’écoulement
observé pour les chargements biaxés a 20 °C n’est plus présent a cette température. Ceci doit a
priori faciliter le travail de modélisation a 350 °C. Cependant, I’interaction dynamique dislocation-
oxygéne constitue une difficulté supplémentaire a cette température. Il devient nécessaire dans la

modélisation d’introduire des éléments complémentaires pour modéliser les effets de vitesses en
écrouissage et en fluage ou relaxation.
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En résumé

L’approche micromécanique comporte deux étapes essentielles : une étape de représentation
(définition des phases du milieu hétérogéne et de leur comportement) et une étape de changement
d’échelle. Pour la seconde étape, nous avons repris une démarche pragmatique qui a fait ses
preuves lors de son application a des matériaux cubiques.

Les lois de comportement & I’échelle des grains découlent de notre approche expérimentale. La
simulation numérique a cette échelle comporte nécessairement une part de schématisation de la
réalité physique. Le choix de variables directement reliées aux mécanismes physiques permet,
d’une part, une meilleure maitrise de cette schématisation et, d’autre part, de comparer les
résultats obtenus a cette échelle aux observations en MET.

La présence de quatre familles de systémes de glissement conduit a un grand nombre de
paramétres pour le modéle, et, par conséquent, & un processus d’identification délicat. De ce fail,
seule une identification pour décrire le comportement & 20 °C a pu étre achevée a ce jour.

Dans sa formulation actuelle, le modéle permet une bonne description de la sensibilité a la
vitesse de déformation, notamment lors des essais de fluage et de relaxation, grdce a la prise en
compte du volume d’activation associé a chaque systéme de glissement. Les éléments nécessaires
a la description de I’anisotropie sont pris en compte. Des écarts entre simulations et expériences
subsistent ; nous nous sommes efforcés d’en déterminer les causes.

Les quantifications en MET apparaissent comme un élément essentiel tant pour évaluer la
pertinence de la modélisation que pour proposer des pistes d’amélioration.
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Conclusions et perspectives

Les tubes de gaine du crayon combustible des centrales REP sont constitués d’alliages de
zirconium. La modélisation du comportement mécanique de ces tubes par une approche
micromécanique a constitué I’objectif de notre travail. En se placant a 1’échelle des grains du

polycristal, la modélisation est plus prédictive que les approches macroscopiques développées ces
derniéres années.

L’approche micromécanique comporte deux €tapes essentielles : une étape de représentation
(définition des phases du milieu hétérogene et de leur comportement) et une étape de changement
d’échelle. Pour la seconde étape, nous avons repris une démarche pragmatique qui a fait ses
preuves lors de son application & des matériaux cubiques. Notre travail de recherche s’est donc
orienté principalement vers la description du comportement a I’échelle des grains.

La démarche élaborée repose sur trois axes principaux : I’étude expérimentale en laboratoire
d’essais mécaniques, I’observation en Microscopie Electronique en Transmission (MET) et la
modélisation numérique. La connaissance du comportement mécanique obtenue a partir des essais
permet de définir les observations a effectuer en MET (directions, vitesses de chargement, ...) ; les
résultats constituent la base de données indispensable a I’identification des paramétres matériau du
modele. Les observations en MET sont nécessaires a la compréhension et 4 la modélisation des
mécanismes de déformation a I’échelle des grains; elles apparaissent €galement comme un
¢lément prépondérant pour la validation de la modélisation. La modélisation elle méme peut
s’avérer nécessaire pour orienter 1’approche expérimentale (influence des rotations cristallines,
propositions de nouveaux essais discriminants, ...).

Pour les essais mécaniques, en plus d’une approche classique de caractérisation, nous nous
sommes efforcés de réaliser des essais originaux dont [’analyse des résultats puisse étre
"directement" reliée aux mécanismes de déformation & 1’échelle des grains. La détermination des
contraintes internes a longue distance, de la contrainte effective et des volumes d’activation s’est
révélée d’une grande richesse dans notre démarche.
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L’observation en MET des mécanismes de déformation s’est avérée délicate de part la structure
cristalline du Zircaloy-4. Une démarche de quantification des systémes de déformation activés en
fonction de la direction de chargement a été menée. Bien que présentant des limites (population de
grains étudiés, observations post mortem, ...), la cohérence de I’ensemble des résultats obtenus
(effets du niveau de déformation et de la température, influence du temps a 350°C) nous permet de
valider notre démarche. Cet investissement s’est avéré étre un €lément incontournable tant pour
élaborer la modélisation que pour sa validation.

Les lois de comportement & I’échelle des grains découlent de notre approche expérimentale. La
simulation numérique a cette échelle comporte nécessairement une part de schématisation de la
réalité physique. Le choix de variables directement reliées aux mécanismes physiques (o, V, ...)
permet, d’une part, une meilleure maitrise de cette schématisation et, d’autre part, de comparer les
résultats obtenus a cette échelle aux observations en MET.

Les points retenus dans le présent travail cherchaient a allier une bonne description des
observations & l'aide d'un minimum de variables. Les aspects qui nous semblaient incontournables,
dans une premiére approche, ont ét€ la prise en compte : de la texture cristallographique, d'une
forte friction de réseau et des quatre familles de systémes de glissement (présentant des cissions
critiques et des sensibilités a la vitesse de déformation différentes). Les observations a 20°C ont
montré l'absence de fortes incompatibilités de déformation plastique intragranulaire pour des
déformations inférieures 2 4%. Par contre, les hétérogénéités de déformation intragranulaires
observées a 350°C devront étre prise en compte dans une modélisation a cette température.

Dans sa formulation actuelle, le modéle permet une bonne description de la sensibilité a la
vitesse de déformation, notamment lors des essais de fluage et de relaxation. Les éléments
nécessaires a la description de I’anisotropie sont pris en compte. Des écarts entre simulations et
expériences subsistent ; nous nous sommes efforcés d’en déterminer les causes.

Pour améliorer la modélisation, nos réflexions, a ce jour, nous orientent vers :

— D’évolution de la densité de dislocations mobiles et I’influence des dislocations coins en
début d’écoulement plastique ;

— les €carts a la loi de Schmid associés a la structure non planaire des dislocations vis;

— la démarche de changement d’échelle qui reste a valider par des analyses par éléments finis
pour un matériau trés anisotrope.

Outre les résultats acquis dans cette étude sur les produits recristallisés, une démarche a été
mise en place qui offre des perspectives directement liées au probléme industriel. Un premier
travail a été effectué dans le cadre d’un stage de DEA (Renouard 1999) pour étendre ces résultats
au matériau détendu. Pour ces matériaux, la forte densité et la structure complexe des dislocations
initialement présents rend la démarche d'identification des mécanismes de déformation inopérante
(du moins difficilement applicable de fagon systématique). La réalisation d'essais mécaniques
spécifiques (charge/décharge, charge/relaxation /décharge) et les connaissances acquises sur les

produits recristallisés ont permis de vérifier la pertinence de la modélisation polycristalline pour
ces matériaux.
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L'extension au matériau irradié dans son environnement ne pourra se faire que lorsque que I'on
aura maitrisé les derniéres difficultés pour les matériaux recristallisés et détendus a l'état de
réception. Néanmoins, la démarche mise en place peut tout-a-fait s'appliquer. Cela nécessite
d'adapter les méthodes expérimentales pour évaluer I'impact du dommage d'irradiation sur les
grandeurs déterminées dans notre étude (V, Xi et Z,) et sur les mécanismes de déformation.
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Annexe A-1

Volume et

énergie d’activation

Dans la premiére partie de cette annexe, le raisonnement permettant détablir les
expressions analytiques du volume et de lénergie d'activation sont rappelés
succinctement. Ces expressions sont établies dans un premier temps & partir d'une
étude physique du mouvement des dislocations a l'échelle d'un systéme de glissement.
Dans un second temps, l'influence du changement d’échelle est précisée.

Dans la seconde partie, un tableau synthétique présentent les valeurs des cissions
critiques, volume et énergie d’activation du glissement prismatique relevées dans la
littérature pour les alliages de titane et de zirconium & température ambiante.

A-I.1 Détermination du volume et de I’énergie d’activation

Sous certaines conditions de déformation et de température, le mouvement des dislocations est
contrdlé par le franchissement d’obstacles correspondant & des barriéres énergétiques. Ce
franchissement se fait sous 1’action d’une contrainte, assistée par ’agitation thermique. La vitesse
moyenne des dislocations v étant proportionnelle 4 la probabilité de franchissement de la barriére
d’énergie, il est possible de 1’exprimer sous la forme d’une loi de type Arrhenius :

- AG
v =v,Aexp T

ol AG est la variation de I’enthalpie libre durant I’événement thermiquement activé
(franchissement de la barriére énergétique = franchissement de I’obstacle), vq la fréquence de
Debye et A une distance de saut dépendant de la nature de 1’obstacle.
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En considérant que la vitesse de glissement plastiquey ,au sein d’un systéme de glissement

résulte du mouvement des dislocations de densité p,, de vitesse moyenne v et de vecteur de
Biirgers b, son expression est donnée par la relation d’Orowan :

Y, =PabV.

L’expression générale de la vitesse de glissement plastique peut alors étre déduite des deux

expression précédentes :
. ~AG

avec “?"o =p,bvy A.

Si nous supposons que la plus grande partie de la variation entropique de 1’énergie vient de la
variation des constantes d’élasticité en fonction de la température et que celle-ci est négligeable,
AG peut étre évaluée en utilisant la relation suivante :

AG=AH = AH, -V.1,

ou AH, représente la hauteur d’énergie intrinséque de 1’obstacle (obtenue a 0 K), V le volume
d’activation (V/b correspond a I’aire balayée par la dislocation pour passer d’une position stable a
la position critique) et T, la contrainte thermiquement activée (ou visqueuse). Cette contrainte est
en fait la contrainte appliquée moins les contraintes internes associées aux différents niveaux
d’incompatibilité de déformation plastique présent dans un matériau donné.

L’énergie d’activation et le volume d’activation peuvent s’exprimer en fonction de la vitesse
de déformation plastique :

8in(y,) v e aln(y )
or o

Y
TUS T,pus

AH =kT?

Ces expressions ne sont valables qu’a microstructure (ps) figée, y , étant notamment fonction de
la densité de dislocations mobiles (py).

L’objectif de notre démarche est de relier les expressions précédentes au volume d’activation
déterminé a 1’échelle macroscopique. On suppose pour cela que les grandeurs macroscopiques
peuvent étre reliées aux grandeurs microscopiques a I’aide d’un facteur de changement d’échelle :

Z=Mn1
Ep = M ¥ »
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A P’échelle macroscopique, on détermine un volume d’activalion apparent :

- Aln(y
Bk oln(ep) e (¥s)
i ) M (7o
T,us T,ps
v
= Ve BEY

Si de plus la densité de dislocations mobiles pr, n’est pas constante, ’expression précédente

s’écrit :
v Y. o,
L oz, i

En début d’écoulement plastique, la densité de dislocations mobiles et le facteur de
changement d’échelle (M) ne sont pas constants. Ces deux aspects peuvent étre & I’origine de
’évolution du volume d’activation déterminé a I’échelle macroscopique en début d’écoulement
plastique.

A-1.2 Influence de ’oxygéne sur les cissions critiques, énergie et volume d’activation
du glissement prismatique dans les alliages de titane et de zirconium a4 300 K

Afin de pouvoir comparer les valeurs de cissions critiques et de volumes d’activation obtenues
sur monocristaux et polycristaux, nous avons ramené toutes les valeurs 4 ’aide d’un facteur de
changement d’échelle M (M=4 d’aprés Derep ef al.).

Matériaux | Oeq (%at) . (MPa) Vib® AH, (eV) Type Reférences
Ti-O 0,0052 15 500 Monocristal Biget 1989
0,0052 20 292 Monocristal | Farenc 1993
0,05 20 Polycristal | Conrad 1981
0,1 30 350 Polycristal Conrad 1981
0,15 25 340 12 Monocristal Naka 1983
0,2 40 180 Polyecristal Conrad 1981
0,33 60 63 Monocristal Farenc 1993
0,4 70 40 Polycristal Conrad 1981
0,33 40 120 1,2 Monocristal Naka 1983
0,70 80 60 1.2 Monocristal Naka 1983
1 120 20 Polycristal Conrad 1981
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Matériaux | Ogq (%at) 1. (MPa) Vib® AH, (eV) Type Reférences
Zircaloy-4 0,82 102 50 1,175 Polycristal Derep 1980
0,76 87,5 Polycristal | Robinet 1995
Zircaloy-2 0,51 100 Polycristal |Kaufinann 1974
1,03 1275 Polycristal |Kaufimann 1974
1,90 172:5 Polycristal |Kaufmann 1974
3,50 2125 Polycristal | Kaufmann 1974
Zr-N 0,24 36,5 42 0,8 Polycristal Tyson 1968
0,94 100,75 26 0,8 Polycristal Tyson 1968
1,64 144,25 20 0,8 Polycristal Tyson 1968
2,20 166,75 18 0,8 Polycristal Tyson 1968
Zr-0 0,074 16 175 Monocristal Mills 1968
0,28 28 120 Monocristal Mills 1968
0,43 64 60 Monocristal Mills 1968
0,68 88 36 Monocristal Mills 1968
1,1 120 Monocristal Mills 1968
0,1 40 Polycristal Treco 1953
0,5 76 Polycristal Treco 1953
0,75 104 Polycristal Treco 1953
0,9 112 Polycristal Treco 1953
1,1 144 Polycristal Treco 1953
1,4 132 Polyecristal Treco 1953
1,9 176 Polycristal Treco 1953
21 156 Polycristal Treco 1953
2,4 184 Polycristal Treco 1953
Zr-O 0,012 15 Monocristal Aktar 1971
0,077 30 370 0,8 Monocristal Soo 1968
0,37 60 100 09 Monocristal Soo 1968
0,51 80 80 1.2 Monocristal Soo 1968
0,56 85 70 0,9 Monocristal Soo 1968
0,68 100 50 0.9 Monocristal Soo 1968
0,68 110 30 0,8 Monocristal Soo 1968
1,13 130 25 0,9 Monocristal Soo 1968
0,55 65 50 1,3 Polycristal Lukac 1988
0,0047 0,78 Polycristal Sastry 1971
0,22 0,97 Polycristal Sastry 1971










Annexe A -11

Essais mécaniques :

description des moyens d’essais et des
méthodes de dépouillement

Un des principaux objectifs des essais mécaniques réalisés dans notre travail est
l’étude de l'anisotropie de comportement mécanique. Les éprouvettes utilisées sont des
trongons de tubes de gaine. Afin de solliciter ces échantillons selon différentes

directions, les chargements imposés ont été de deux natures: effort de traction et
pression interne d’huile.

Dans la premiére partie de celte annexe, les moyens d'essais et les procédures
expérimentales mis en ceuvre & EDF sur le produit X1 Rx sont présentés
succinctement. Les essais réalisés dans le cadre de notre étude sur le produit U556
(Robinet et al. 1997) ont été effectués au LMA-RC (Besangon). La description des
moyens expérimentaux employés est décrite dans Robinet (1995).

Les efforts de pression interne conduisent a des contraintes et déformations non
homogeénes dans l'épaisseur des tubes. Ce caractére non homogéne peut étre accentué
par l'anisotropie de comportement. Une attention particuliére a été portée G la méthode
de dépouillement des essais: il sagit de déterminer des grandeurs permettant
d’accéder au comportement du matériau en se dédouanant de l'effet de structure. La
méthode de dépouillement utilisée est présentée dans le deuxiéme paragraphe.

Un tableau synthétique des essais mécaniques effectués est présenté dans le dernier
paragraphe.
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A-IL.1 Moyens d’essais mis en ceuvre

Les essais ont été effectués dans deux laboratoires du département Etude des Matériaux de la
Division R&D d’EDF : le laboratoire de fluage pour les essais de fluage dans le sens long des
tubes, et le laboratoire Mécanique des Tubes de Gainage pour tous les autres essais.

Les éprouvettes utilisées sont des trongons de tubes de gaine de longueur 120 mm. Chaque
éprouvette est soumise avant et aprés essai 4 un controle dimensionnel selon les procédures en
vigueur dans les laboratoires : mesure du diamétre an milieu du tube et & +25mm selon 6
génératrices ; mesure de I’épaisseur au milieu du tube et 4 £25mm selon 4 génératrices ; mesure

de la longueur entre repéres gravés tous les 10mm sur 2 génératrices et sur une longueur de 50mm
en milieu de tube.

A-II 1.1 Essais uniaxés

Les essais de fluage ont été réalisés sur une machine de type MF11 d’une capacité¢ maximale
de 20 kN, équipée d’un four i trois zomes de régulation (Sainton 1996). Lors de I’essai,
’application de la charge se fait par I’intermédiaire d’un bras de levier. La charge est constituée
par des poids calibrés, dont la libération progressive de la charge conduit a une vitesse de mise en
charge de 10 MPa/s. L’éprouvette est amarrée a 1’aide d’un montage auto-serrant (cone sur cone)
avec une olive calibrée striée a I’intérieur du tube. La mesure de I’allongement de I’éprouvette est
effectuée & I’aide d’un extensométre & tiges de rappel couplé & deux capteurs capacitifs.
L’étalonnage est effectué sur une gamme de 25 mm avec une précision de 0,01 %. L’extensometre
est fixé sur deux entailles réalisées dans le montage pour ne pas risquer d’endommager
I’éprouvette. 11 mesure donc I’allongement de la partie calibrée de 1’éprouvette, mais aussi
I’allongement dii & I’encastrement des extrémités dans 1’amarrage. Le dépouillement de I’essai
nécessite donc ’utilisation d’une base de mesure équivalente dont la longueur a été déterminée
lors d’une campagne d’essais de mise au point' (Sainton 1996). Toutes les machines du laboratoire
de fluage sont reliées a un logiciel d’acquisition et de dépouillement.

Afin de contrdler la température en cours d’essai, trois thermocouples sont répartis sur la partie
accessible de 1’éprouvette, soit 36 mm. Le four permet de garantir un écart de température de
+1,5 °C sur la base de mesure de I’éprouvette.

Les essais d’écrouissage dans le sens long des tubes ont été effectués sur une machine
servomécanique Mayes de capacité 100 kN. Cette machine a été équipée début 1999 du systéme de
pilotage et d’acquisition numérique RUBICON développé par la société DMG. Lors des essais,
I’éprouvette est raccordée aux lignes d’amarrage par des raccords de type Swagelock (figure A-
II.1). L’éprouvette est équipée d’un extensometre a bras de levier pincé sur le tube avec une base
de mesure de 25 mm ; les mesures d’allongement sont transmises par des capteurs inductifs de type
LVDT. L’erreur absolue sur la mesure est de I’ordre du pm, mais la sensibilité de la mesure est au
dixiéme de pm. Etant données les phases de mise au point de la nouvelle configuration de la
machine, I’extensométre diamétral utilisé antérieurement sur cette machine (figure A-I.2) n’a pas
pu étre utilisé.

! La validité de la méthode a été (re)vérifiée lors de nos essais en comparant les phases de mise en charge des
essais de fluage avec les résultats des essais d’écrouissage.
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Le four Pyrox employé permet de garantir un écart de température de +3°C sur la base de
mesure. L’éprouvette est équipée de trois thermocouples: un thermocouple au centre de
I’éprouvette, les deux autres étant situés a I’extérieur de la base de mesure de 1’extensométre.
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Figure A-IL1 : Schématisation du dispositif d’amarrage de I'éprouvette sur la machine Mayes.

4
!

Figure A-IL2 : Double extensométrie sur la machine Mayes
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A-IT.1.2 Essais biaxés

Les essais biaxés ont été réalisés sur une machine permettant de combiner effort axial et
pression interne sur les tubes. Il s’agit en fait d’une machine servomécanique Mayes sur laquelle a
été installé un circuit de pression d’huile et des lignes d’amarrage creuses spécialement
dimensionnées. Le circuit hydraulique est composé d’un groupe hydraulique commun aux
différents laboratoires et d’un surpresseur dédié & la machine (I’huile utilisée dans le circuit de
I’éprouvette est une huile silicone permettant d’aller jusqu'a 400 °C).

L’éprouvette est amarrée & la machine au moyen d’un raccord double bagues garantissant une
pression maximale de 1500 bars. Elle est équipée d’une double extensométrie axiale et diamétrale
(4 capteurs inductifs mesurant les déformations dans des plans & 90°). La base de mesure de
’extensométre axial est de 30 mm. L’erreur absolue sur la mesure est de 1’ordre du pum, mais la
sensibilité de la mesure est au dixiéme de pm.

Le four est équipé de trois zones de chauffe contr6lées par trois thermocouples positionnés sur

I’éprouvette (au milieu et a ’extérieur de la base de mesure axiale). L’écart de température est
inférieur a £3 °C.

La machine est équipée d’un systéme de pilotage analogique et d’une acquisition numérique
séparée. Elle permet d’imposer un rapport constant entre effort axial et pression a vitesse de
déformation circonférentielle imposée ou a vitesse de pression interne imposée (en charge ou en
décharge). Si I’on se place en grandeurs conventionnels, le rapport des efforts conduit & contréler
un rapport de biaxialité o constant entre les contraintes circonférentielle et axiale (o= Z,, / Zgg). Le
montage d’un tel essai est présenté sur la figure A-IL3.

L BB ARET

Figure A-IL3 : Dispositif d’amarrage de [’éprouvette et double extensométrie sur la machine
combinant effort axial et pression interne.
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A-I1.2 Dépouillement des essais

Le développement et l'identification de relations de comportement contrainte-déformation fait
appel de plus en plus souvent & des expériences multiaxiales. La géométrie tubulaire de révolution
est fréquemment utilisée pour ce type d'essais car elle permet de générer sous des sollicitations de
traction, de torsion et de pression (interne ou externe) des champs de contrainte et de déformation
pratiquement uniformes si le rapport épaisseur du tube (e) sur diamétre moyen (¢.) est
suffisamment faible. C'est le plus souvent avec les hypothéses de tube mince que sont analysées
ces expériences, ce qui permet de les simuler sans faire appel & un calcul de structure. Cependant,
dans certaines conditions de sollicitations (Hettinger 1996, Geyer 1997), ces hypothéses
simplifiées peuvent conduire 4 des erreurs importantes.

Des calculs par €léments finis ont été effectués précédemment (Geyer 1997) en utilisant le
modele de comportement anisotrope développé au LMA-RC. Ces calculs avaient permis de
quantifier I’hétérogénéité des champs de contrainte et de déformation dans 1’épaisseur des tubes.
L’inhomogénéité de la déformation circonférentielle avait été quantifiée en déterminant le rapport
entre la déformation moyenne et la déformation en paroi externe : I’inhomogénéité, fonction du
rapport de biaxialité, restait inférieure a 15 % pour les tubes de gaine, mais pouvait aller jusqu'a
40 % pour les tubes épais testés au LMA-RC. Des comparaisons SiDoLo (point matériel) - Aster
(code aux €éléments finis) avaient permis de montrer que les relations entre grandeurs moyennes
donnaient directement le comportement du matériau.

L'obectif de ce paragraphe est de présenter une méthode de dépouillement qui intégre ces
hétérogénéités.

Dans notre étude, les matériaux sont fournis directement sous forme de produits tubulaires dont
les dimensions sont rappelés dans le tableau A-IL.1.

Référence Diametre externe : | épaisseur : e/bm
du produit $ext (mm) e (mm)
X1 Rx 9,5 0,57 1/15,7
U483 14,3 1,21 1/10,8
U556 14,5 1,31 1/10,1

Tableau A-IL.1 : Dimension des tubes de 'étude.

A-IL.2.1 Formulation du probléme

La structure étudiée est un tube cylindrique de révolution qui permet d'imposer des hypothéses
simplificatrices au niveau de la solution. En effet le caractére axisymétrique du probléme nous
permet d'écrire les champs de déplacement et de contrainte sous la forme :

UM,t) =u(r,t) e + Ex (1) z g, et Z(M,t) = Z (r,t)
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En outre, le repére principal de  est fixe et coincide avec la base locale du repére géométrique
associé aux cordonnées cylindriques (e, €5, €,). Les fonctions inconnues du probléme sont donc :
{U(I’,t), Ezz (t) > Z!r (I‘,t), 299 (l',t), zZ:Z (I',t)}.

Le tube, de rayons interne a et externe b, étant soumis & une pression interne P et 4 un effort
axial F (en plus de l'effet de fond dii 4 la pression interne), les équations d'équilibre sont :

2

b
VYMeQ div(Z)=0 ;pourr=a: Z,=-P(t); 2n[r T dr=F(t)+P(t) bza 5
a =l

Avec la forme du champ de déplacement et dans I'hypothese des petites perturbations, le repere
principal de la déformation linéarisée ¢ est fixe et coincide également avec la base locale du repere

géométrique associé aux coordonnées cylindriques (e, gs, &,). Ses composantes sont :
_ & “id =
gn-_g’geﬁ_:’gzz Ez .

Pour compléter la mise en équation du probléme, il est nécessaire de se donmer le
comportement du matériau considéré, dont l'anisotropie éventuelle doit étre compatible avec
l'axisymétrie du probléme.

A-II.2.2 Dépouillement de l'essai dans la phase élastique

Pour simplifier le probléme, on suppose l'élasticité isotrope. La détermination du module
d'Young et du coefficient de Poisson dans les différentes directions de sollicitations étudi€es
devrait nous permettre de juger de cette hypothése.

Il s’agit ici d’un probléme classique en élasticité dont on trouve la solution exacte dans les
ouvrages pédagogiques traitant de la théorie de 1’€lasticité. Exprimée & partir des grandeurs

accessibles expérimentalement (allongement axial AL et circonférentiel A¢, effort axial F et
pression interne P), la solution s’écrit :

AE 11 F Pa’
a5 4 ~2v
L E\ =n(b*-a?) b’—a’

Ap_1|2P2  F
o B\ v n(o-a)

Le systéme précédent permet donc d’accéder au module d”Young et au coefficient de Poisson a
partir de la solution exacte en élasticité.
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A-II.2.3 Dépouillement en élasto-viscoplasticité (Boubidi et Pilvin 1996)

L’idée est de rechercher un dépouillement en travaillant sur les moyennes des champs de
contrainte et de déformation.

La construction d’un champ de contrainte statiquement admissible (SA) avec les données en
effort ne pose pas de difficultés particuliéres. Avec les notations définies précédemment, on peut
choisir un champ affine par rapportar:

3, =t () 4 By = =B 3 B =
e e ﬂ(bz—a)

On en déduit les contraintes moyennes dans le tube en fonction du parameétre m ==

m

==k,
2

<Z, >=

(-3 <Zu>=g-(-n+ 207 5 <T, >

nn ¢

Le dépouillement classique correspond & une approximation & I’ordre . 1l semble plus
raisonnable de retenir une approximation a PPordre n’. Il faut également estimer & partir des
mesures de déformations (en r = b) les valeurs moyennes de la déformation. Si I’on suppose

1’écoulement plastique incompressible, on obtient en écrivant la compatibilité de la déformation et
en supposant 1’élasticité isotrope :

1-2v

2 RO ]
n«(g)=.1___2l’_ r(Z) soit r Soo ea— rZ)-¢,
E dr

Si I’on utilise I’approximation SA précédente pour Z et la mesure de la déformation axiale pour
estimer le second membre de cette équation différentielle, on peut I’intégrer analytiquement
( €09 (r) = A7 + B+ Cr2) et obtenir une approximation de <ggq > :

L2 ZC; Ln(H-—.rI
2 ¢

<Egy>=4
l-n

(1+§n2)+3+

ou A, B et C sont des constantes qui s’expriment en fonction de la géométrie, des mesures et
des coefficients d’¢élasticité :

1-2v P 1—2v(1 P) 1 2
A= — ; B= —<Z, S =€z =b); C=b =b)-b4d-B
AL E \2° e/ 2 e (ol =2) )
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ANNEXE A - II. ESSAIS MECANIQUES : DESCRIPTION DES MOYENS D’ESSAIS

A-IL3 Synthése des essais effectués a EDF sur le produit X1 Rx

Biaxialité : Repére | Machine Type d’essai Chargement | Deformation en
o =2./Zqs éprouvette | d’essai fin d’essai
2077-12 | Mayes écrouissage g = 2.10%/s £Ex=8%
+ Charge/Décharge
+ relaxation multiple
2077-15 | Mayes écrouissage &, = 2.10% /s €2 =025 %
+ relaxation multiple
a=cw 2077-14 | Mayes écrouissage g =210 €2=3 %
(traction uniaxiale) + Charge/Décharge
+ relaxation multiple
X1AB1-01 | Adamel écrouissage & = 2.10% /s €, >20 %
jusqu’a rupture
2459-AB2 | Mayes écrouissage &, = 2.10% /s €z =0,2%
2471-BC5 | Labo Fluage Z. =340 tf =2000h
fluage MPa €, =2%
2077-16 Labo Fluage Zz =2002a tf=2500h
fluage incrémental 370 MPa £, =2,7%
2471-CD6 | Erdimat Ecrouissage See= 2.10% /5 €0 =3,8%
a=0 2471-DE2 | Erdimat Ecrouissage S 2.10% /s € = 4,05 %
(Reprise de I’effet + Charge/Décharge
de fond) 2077-13 | Erdimat Ecrouissage s = 2.10% /s €gp =6,4%
+ relaxation multiple
2077-01 | Erdimat | Ecrouissage +relax S0 = 2.10°% /s g =4 %
2077-06 | Erdimat | Ecrouissage +relax | ¢ = 2.10%/s €0 =2,8%
2459-11 Ecrouissage g = 2.10% /s ggp = 0,2 %
a=025 2471-DE4 | Erdimat Ecrouissage Eip = 2.10% /s ggg =4,15%
a=0,5 2471-CD7 | Erdimat | Ecrouissagetrelax | ¢ = 2.10%/s gg0 = 4,4 %
2471-CD2 | Erdimat Ecrouissage oy = 2.10% /s € =4 %
o =0,625 2077-08 | Erdimat | Ecrouissage+relax Ehe= 21074 gep = 4,2 %
2471-CD8 | Erdimat Ecrouissage Eoo = 2.10%/s| €0 =0,15%
2471-DE6 | Erdimat Fluage 32bars /s = | Zgg =500a 520
(tf=2500h) o0 = 1,8.10%/s | MPa ; g9 =2,25%
a=0,75 2471-CD4 | Erdimat Ecrouissage oo = 2.10%/s €0 = 4,1 %
o= 0,875 2471-DE3 | Erdimat | Ecrouissagetrelax €op = 2.10%/s ggp =4,2 %
2471-CD5 | Erdimat Ecrouissage Eoa = 2.10%/s g =4,1%
oa=1 2471-DE1 | Erdimat Ecrouissage oo = 4.10%/5 g0 =2,8%
2471-DES5 | Erdimat Fluage 2,9bars /s Z, =7002a950
Z, =700a | MPa;egyp >20%
950 MPa

Tableau A-IL.2 : Synthése des essais effectués a 20 °C.
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Biaxialité : Repére | Machine Type d’essai Chargement | Deformation en
a=3.Tee éprouvette | d’essai fin d’essai
2077-17 Mayes écrouissage g = 2.10% /s €.=17,6%
+ Charge/Décharge
+ relaxation multiple
o= 2077-18 Mayes écrouissage b= 2.107 /s £, =43 %
(traction uniaxiale) + Charge/Décharge
+ relaxation multiple
X1AB1-02 | Adamel écrouissage &, = 2.10% /s €2 >20 %
jusqu’a rupture
2471-BC1 | Labo Fluage Iz =123 et tf =2*900h
fluage incrémental 173 MPa g, =8%
2471-BC2 | Labo Fluage . =147 tf = 900h
fluage MPa £n =2,8%
2471-BC3 | Labo Fluage & Zz =200 tf>500h
fluage rupture MPa
2471-AB4 | Erdimat Ecrouissage oo = 2.10% /s €oo =1,2 %
a=0 2471-BC4 | Erdimat Ecrouissage f= 210 €9 = 3,3 %
(Reprise de I’effet + Charge/Décharge
de fond) + relaxation multiple
2459-14 | Erdimat Ecrouissage gaq= 2.10% /s €oe = 6,3 %
2459-13 | Erdimat Ecrouissage Eop= 2.10% /s gee = 6,4 %
+ relaxation multiple
2077-05 | Erdimat | Ecrouissage +relax | & = 2.10%/s ggo =4.33 %
2471-AB1 | Erdimat Ecrouissage s = 2.10% /s gop = 1,2 %
a=0,5 2471-AB7 | Erdimat Ecrouissage Eoo = 2.10% /s Sgp =5 %
+ Charge/Décharge
+ relaxation
2471-BC7 | Erdimat Fluage 3,2bars/s S =
a=10,625 2077-07 | Erdimat | Ecrouissagetrelax B 2.10% /s ge0 =4,5 %
a=0,75 2471-AB2 | Erdimat Ecrouissage Eoo= 2.107% /s oo =1 %
2471-AB3 | Erdimat Ecrouissage Bag= 2107 15 gep =0.8 %
oa=1 2471-CD1 | Erdimat Ecrouissage Eo= 2.10% /s ggs =1,85 %
+ Charge/Décharge

Tableau A-I1.3 : Synthése des essais effectués a 350 °C.




r-— b -o-——u—p—'r-d_l -mllivu-—rlu--vh——-u-rw
I vt mRksatniell T dnnmeeesD .5

I ptah z

i_‘

p--—.—‘o,q-o_,-ﬁ- S o ‘—v'
| M g r-.%ﬁé-aﬁ?{
G et

I

bl =t o e

e )

et i

13| sl

—
T

A el

:IJ'

| o' alvanboynfrs

et gb

et o | s e

ey WA |
mf...—r;:‘-:a:?‘-_.ﬁ'.'.m. JL____—-:—_-_ = 2 —— RO

o ———

“’"‘sz’*:*#":—'— e A e e R
£ i "i.\hci

BT .

g

",
e Jv'\-u- Al atE-

W?ﬁ"%:’a
. 5.

= _"‘LF _-..-u;. e :J\—w

s = et

eyt e | A =

3
i
f
IH :
|

e [T A

l _ . i ilan 3 1
| 1 o ﬂ l N H
. - , sl mmd - | L d J
i«-—- -] i —-lj—ubnq-, S bﬂj‘l‘b—'\q’“ﬁr‘th-—v“\—_"“—_ S || ) B 0 1 Ty = R 223 (o g St} ]

e "R EREE ey s b weiined® § S wagle T

——-. .A'l.

j inimsiir aadss |









Annexe A - III

Méthodes d’observation en microscopie

électronique a transmission

Quatre points distincts sont successivement abordés dans cette annexe. Le premier
paragraphe traite des techniques associées & la microscopie électronique en
transmission (détermination de lorientation d’un grain et de la nature d'une
dislocation). Lors de la quantification, un systéme de glissement dans un grain a été
considéré comme activé lorsque plus de 20 dislocations de ce systéme étaient observées
en MET. La densité de dislocations correspondante est estimée dans le deuxiéme
paragraphe. Les figures de péles déterminées & partir des populations observées en
MET sont détaillées essai par essai dans le troisieme paragraphe. Une analyse de

linfluence de l'orientation des grains sur les modes de déformation est présentée dans
le dernier paragraphe.
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A-IIL.1 Techniques d’observations en MET (Feaugas 1994)

La microscopie électronique & transmission donne une information trés localisée sur la
déformation plastique, puisqu’en général I’analyse se porte sur les caractéristiques d’une seule
dislocation ou d’un amas de dislocations. Il est possible d’accéder au sens du glissement (vecteur
de Biirgers), au vecteur tangent 2 la ligne de dislocation u et 4 la normale au plan de glissement n.

A-II1.1.1 Le microscope

Le microscope utilisé est un Jéol 100CX2. La tension de travail est de 100 kV. Le porte-
échantillon permet un mouvement goniométrique d’inclinaison (tilt) oscillant entre +60 et -60°.
Les lames minces, pour ce type d’observation, ont été obtenues de la maniére suivante: des
rondelles de 3 mm de diamétre sont prélevées (par électroérosion ou par voie mécanique, la
direction axiale étant repérée par deux entailles) dans la zone utile des éprouvettes sollicitées.
Elles sont ensuite amincies, tout d’abord par polissage mécanique jusqu'a une épaisseur d’environ
150 pum, puis par voie électrolitique par la méthode du double jet. L’opération se fait & -35 °C sous
une tension de 15 V, dans un bain dont la composition est la suivante : 10 % d’acide perchlorique,
20 % d’éther monobuthylique de I’éthyline glicol et 70 % de méthanol.

A-III.1.2 Projection stéréographique

L’orientation du cristal par rapport 4 la lame mince est obtenue grice a la projection
stéréographique. En effet, celle-ci est une représentation plane de I’espace cristallin
tridimensionnel. Cette représentation est basée sur le principe de I’inversion qui transforme une
sphére en un plan qui est, par convention, le plan moyen de la lame mince. Le cristal, supposé
infiniment petit, est situé au centre d’une sphére, appelée sphére de projection. La projection ne
concernera que la partie supérieure de la sphére. Chaque plan {hkl} du cristal est représenté par
son pble Py résultat de I’intersection de la normale nyq au plan (hkl) et de la sphére projection.

La projection de ce pdle sur le plan équatorial IT (figure A-IIL.1) est le point P’y (P*€ll):
intersection de la droite (PugP) avec le plan IT.

Par ailleurs, le plan (hkl) coupe la sphére selon un demi-cercle, appelé trace de (hkl) qui se
projette également sur le plan IL.

Un plan (hkl) peut donc étre défini dans la projection stéréographique (IT) par la projection P’y
et la projection de sa trace. L’angle séparant les traces des plans dans la projection II est égal a
I’angle séparant ces plans au sein du cristal (de méme pour les directions).

A-II1.1.3 Identification du vecteur de Biirgers d une dislocation

D’aprés la théorie de la diffraction, une dislocation parfaite devient invisible en condition deux
ondes (faisceau transmis + un seul faisceau diffracté), si les deux relations suivantes sont
satisfaites :

(1) (g, b, u) = 0 (le produit mixte)

(2) gb=0

b : Vecteur de Biirgers de la dislocation
u : Vecteur tangent a la ligne de dislocation
g : Vecteur normal au plan qui diffracte
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Lorsque les dislocations ont un caractére vis la relation (2) devient nécessaire et suffisante.

¢.b = 0 est appelé critére d’extinction.

Dans la littérature, des tableaux d’extinction sont disponibles, répertoriant les valeurs de g.b
pour plusieurs réflections dans la structure hexagonale compacte pour les vecteurs de Biirgers
a/3<1120>, a/6<1123> et <0001>. Le mouvement de rotation de la platine nous permet d’exciter
successivement différents vecteurs de diffraction g et donc d’obtenir plusieurs valeurs de g.b. A
I’aide du tableau d’extinction, il est alors possible d’identifier le vecteur de Biirgers.

Figure A-II1.1 : Principe de la projection stéréographique.

A-1I1.1.4 Identification de la ligne de dislocation

Méme lorsque la dislocation a une forme linéaire complexe, il est possible d’identifier la ligne
de dislocation en ne s’intéressant qu’a une partie rectiligne de celle-ci. Le probléme se raméne
donc a I’identification d’une direction u. La méthode consiste 4 observer la zone & analyser sous
différents angles de basculement. Pour chacun d’eux, la direction recherchée est située dans un
plan contenant la projection de cette direction u, et la direction du faisceau incident B, (figure A-
I11.2). Si la direction recherchée n’est pas parallele 4 ’axe de basculement, on détermine alors
autant de plans que d’angles de basculement et la direction recherchée se trouve a 1’intersection
commune de ces plans.

Dans la pratique, on mesure 1’angle 6 entre le vecteur de diffraction g et la projection de la
direction u, déduction faite des rotations induites par les lentilles électromagnétiques. Ceci permet

de situer u, dans la projection stéréographique. On construit alors les différents plans (u,, B,) dont
I’intersection nous donne u.
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electron incident = ~ g

écran A
d’observation

Figure A-IIL2 : Méthode d’identification de la direction étudiée u.

A-III.1.5 Identification du plan de glissement

Plusieurs méthodes sont possibles :

-Si la dislocation a un caractére mixte, et si elle est glissile, le plan de glissement contient le
vecteur de Biirgers b et la partie rectiligne u de la dislocation. On peut alors écrire : n=b * u.

-Si I’analyse porte sur une dislocation non rectiligne, il est possible de déterminer directement n
en faisant diffracter un g tel que : n soit normale au faisceau d’électrons et la dilocation reste
visible pour g. Dans ces conditions, une dislocation courbe apparait rectiligne. Notons que cette
méthode peut étre utilisée afin de mettre en évidence la présence du glissement dévié; la
dislocation n’apparait plus comme étant rectiligne, mais un des crans de décrochement est
observable. Ces crans correspondent a la partie de la dislocation qui se trouve dans le plan de
déviation.

-Dans le cas particulier d’une déformation par écoulement trés localisé de la matiére, il est
possible d’observer des bandes de cisaillement et/ou des empilements de dislocations. Une bande
définit une ligne portée par un vecteur u, qui correspond a I’intersection du plan de glissement
avec le plan de la lame mince. L’identification de cette direction et du vecteur de Biirgers des
dislocations suffit 2 déterminer la normale au plan de glissement. En effet, la normale au plan de
glissement est déterminée par :n=u”"b
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A-II1.2 Calcul de la densité de dislocations dans un grain

Pour pouvoir comparer les quantifications en MET aux résultats de simulations numériques, on
cherche a définir un seuil en densité de dislocations au dessus duquel un systéme de glissement
sera considéré comme active.

La densité volumique totale de dislocations dans un grain s’exprime de la maniére suivante :

o

=n
P T

avec ng le nombre de dislocations observées ;
14 1a longueur moyenne d’une dislocation projetée sur ’écran ;
e I’épaisseur de la lame (e = 600 £300 nm);

A la surface d’un grain ( A:%q)z avec ¢ = 10um, taille moyenne d’un grain).

Dans le cadre de notre étude, nous avons considéré qu’un systeme de glissement est activé
lorsqu’une vingtaine de dislocations est observée dans un grain (ng = 20). Pour calculer le critére
d’activation d’un systéme, la longueur moyenne de dislocation est prise égale 4 ¢/2 ~ Spum.

Au niveau de la modélisation, nous avons donc considéré qu’un systéme de glissement est
activé lorsque la densité de dislocations dépasse 2.10" m™,

A-II1.3 Figures de péles déterminées en MET lors des quantifications

Lors de la quantification de Il'activation des différents systtmes de déformation aprés
écrouissage, pour chaque grain étudi€, une projection stéréographique (orientation du cristal dans
le repére de I’échantillon e, e, €;) a €té déterminée 2 partir de la position (angles polaires) de deux
plans prismatiques et/ou d’un plan prismatique et du plan de base. Les figures de pdles (0002)
obtenues sont présentées ci-apres.

Pour corréler ces résultats aux analyses de texture par diffraction des rayons X, nous avons
regardé, pour les mémes échantillons, la position des pdles (0002) par rapport a la direction radiale
e;. Sur les figures A-II.3 et 4 sont représentées la fraction volumique de grains f, en fonction de
’angle ¢ entre la normale au plan de base (0002) et la direction radiale e, pour tous les essais
observés et la texture obtenue par diffraction des rayons X. Dans tous les cas étudiés, il existe une
bonne corrélation entre les textures « microscopique » et « macroscopique ». En particulier, on
observe bien un renforcement des péles (0002) & £30° de la direction e,.



236

ANNEXE 4 - [II. METHODES D’OBSERVATION EN MET

50 - - 3% - -Texture
& 1%
40 + o 4%
L X
CHE g L
S -4 *e,
10 +
0 } } } {
0O 225 45 67,5 90
Angle ¢ (°)

a) direction axiale

§ = = % - -Texture
® 1%
- & 4%
- ‘ J' >
o :
X X, .
- o - R
* o

0 225 45 67,5 90
Angle ¢ (°)

b) direction circonférentielle

T - = 3k - -Texture
¢ 1%

- & 4%

li‘
- o
B \2_.

£ "

b

0 225 45 67,5 90
Angle ¢ (°)

¢) direction équibiaxée

Figure A-IIL3 : Densité de péles (0002) suivant I’angle ¢ entre <c> et e, pour les textures
obtenues par diffraction des rayons X et en MET lors des quantifications a 20 °C.
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Figure A-II1.4 : Densité de péles (0002) suivant I’angle ¢ entre <c> et e, pour les textures
obtenues par diffraction des rayons X et en MET lors des quantifications @ 350 °C.
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a) direction axiale, &~1 % b) direction axiale, £,=4 %

¢) direction circonférentielle, &=1 % d) direction circonférentielle, £,=4 %

ez

e) direction équibiaxée, £,=1 % ) direction équibiaxée, £,=4 %

Figure A-IILS : Figures de poles(0002) de la population de grains observée en MET :
éprouvettes testées en écrouissage a 20 °C.
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Figure A-IIL6 : Figures de poles(0002) de la population de grains observée en MET :
éprouvette testée en écrouissage a 20 °C dans la direction biaxée (a=0,62), £=0,2 %.
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Figure A-IIL7 : Figures de p6les(0002) de la population de grains observée en MET :
éprouvettes testées en écrouissage a 350 °C.
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A-II1.4 Influence de I’orientation des grains sur les modes de déformation activés

L’activation des différents modes de déformation a été étudiée en fonction de I’orientation
de I’axe <c> dans la fibre de la texture. Cette orientation est repérée par ’angle ¢ entre I’axe
<c> des grains et la direction radiale des tubes e,. Quelles que soient la direction de
chargement et le niveau de déformation plastique, ’activation des modes de déformation est
fonction de I’angle ¢ (figures A-II1.8 a 13). En particulier dans la direction circonférentielle, le
maclage comme le glissement <c+a>m; sont activés dans des grains dont 1’axe <c> est proche
de la direction eg (¢>45°).
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Figure A-IILS8 : Influence de ['orientation des grains (angle ¢ entre <c> et e,) sur les modes
de déformation activés ; écrouissage dans la direction axiale a 20 °C.
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Annexe A -1V

MODELLING OF THE ANISOTROPIC VISCOPLASTIC BEHAVIOR
OF FULLY ANNEALED ZIRCALOY-4 TUBES BY A
POLYCRISTALLINE APPROACH

Geyer P. 1, Feaugas X. 2, Pilvin P. 3

1 Flectricité de France, R&D Division, Materials Study Branch, Les Renardiéres, 77818
Moret s/ Loing cedex, France
2 LG2mS, UPRES A CNRS 6066, Université de Technologie de Compiégne,
B. P. 649, 60206 Compiégne cedex, France
3 LMSS-Mat, UMR CNRS 8579, Ecole Centrale Paris, 92295 Chatenay Malabry, F

ABSTRACT : Zircaloy 4 tubes have a strong anisotropy of mechanical behavior due to
their texture and hexagonal crystal structure. At the macroscopic scale, anisotropy have
been studied from imposed strain rate tests under loading of tension, internal pressure and
torsion. Observations in Transmission Electronic Microscopy (TEM) have been performed
to determine the nature of slip systems activated according to the loading direction. The

interest of micromechanical approach to describe the anisotropic mechanical behavior is
exhibited.

INTRODUCTION : Zircaloy 4 tubes are used in nuclear plants as the fuel cladding
material. Modelling of the behavior is necessary to guarantee its integrity in all mechanical
loadings expected in service. Texture and hexagonal crystal structure of material lead to a
strong anisotropy of the elastoviscoplastic behavior. A macroscopic model has been
developed and allows a good description of the behavior of this alloy. The main
disadvantage of this phenomenological approach is its inductive character, the use of the
model being limited to the domain covered by the experimental database. The purpose of
this paper is to show the interest of a micromechanical approach which takes into account

some micromechanical information concerning the material, especially quantitative TEM
observations.

MATERIAL DESCRIPTION : The material studied is fully annealed Zircaloy 4 tubes
(14.3 mm outside diameter and 1.21 mm wall thickness). The chemical composition of
which is report in Table 1. The crystallographic texture pole figure {0002} is shown on
Fig. 1 which depicts the basal pole peak intensity at + 30°.

In order to quantify the material viscosity at room temperature, some uniaxial tests in the
axial direction have been performed : monotonic tension tests for two very different axial
strain rates (6.6 10™ s™ and 6.6 107 s™) and multiple relaxation test. Strain controlled
uniaxial cyclic tests for a rate of 6.6 10™ s have been also performed. To study the
macroscopic anisotropy of the tubes, multiaxial tests in tension-internal pressure and in
tension-torsion have been performed (Delobelle et al. [1996]). At room temperature, these
tests have been made at an imposed total equivalent strain rate (8" =(2/3 &, &)")- For the

tension-internal pressure tests, the equivalent strain rate is 6.6 10™* s and the strain ratio
between the diametral and axial velocities are varied with C = £,/ z_ =-2, 1, . A similar
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procedure is used in tension-torsion case with strain ratio between the shear and axial rates
which vary with A =43¢, /¢, =1/4,1/2,1, and . To have a first idea on the anisotropic
behavior, the yield loci with a plastic offset of 2. 10* are plotted below in
the (G, G.,) plane for the tension- internal pressure (Fig. 2) .

500 T T

Gz (MPa) C=dsgg/de= 1
400 1 | B AV

L - I i A
300 £ Tensile test
ik | C=o0 /

;e T /f

gl Von Mises ;

Polycristalline model | .

0:\.,. G I_,"_./‘/IO'GG(MPa)
- 2 3007 400 500 5cLo
100 £ TO Tﬁ ?9/\ C=-2 I

Fig. 1. Crystallographic texture pole Fig. 2. Loci of the yield stress at 2. 10
figure {0002} in the plane (g4, 0z )

Some specific tests (tensile and tension-internal pressure with C = -2 and 1) have been
performed with the same procedure as described before but stopped after 1 and 4% of
equivalent plastic strain (g * = (2/3¢;’ &;)"*)- Then TEM observations have been realized

to determine the nature of slip systems activated according to the loading direction and the
cumulated plastic strain. For each loading condition, a population of 40 grains have been
observed. Results are given in Table 2. Four different slip systems have been observed :
Prismatic slip as the principal slip system (this system is activated in more than 40% of the
grain since 1% of plastic strain) ; Basal, Pyramidal with <a> or <c+a> type dislocations as
secondary slip systems. Observations after 1% of plastic strain give information on initial
anisotropy and observations after 4%, information of anisotropy induced by plastic strain.
Some twin systems have also been observed in the test with C= -2, but in percentage of
grain less than 10%.

Plastic | Percentage of grain with actived
strain slip system (%)

Element (wt%) €° | Prism | Basal | nl1<a> | nl<ct+a>
Sn 13 tensile test 1% 85 0 0 0
FE 0.21 4% | 775 | 20 22 18
Cr 0.1 C=1 tension+| 1% 40 3 15 5
0O 0.135 internal pressure | 4% 100 12 40 38
Zr Balance C=-2 tension+| 1% | 55.8 0 0 12
internal pressure | 4% 80 8 35 30

Table 1. Composition Table 2. Percentage of Grain with Actived Slip Systems

Plasticity’98, Cancun - January 5-13, 1999.
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MODELLING : The heterogeneity of the representative volume element of the material is
introduced in the model, together with the representation of the elementary deformation
mechanisms. A sound knowledge of the microstructure is then needed, and the main
difficulty arising with this type of approach is the choice of the pertinent scale and of the
critical mechanisms. In the specific case of polycrystalline metallic materials, a crude
description is currently used. It follows that the dislocations cannot be directly represented
and, for most of the classical models, only the first heterogeneity level is considered : the
grain. If the size and the shape of grains are virtually identical, all grains with the same
crystallographic orientation are equivalent. Then it is possible to define a "phase” with its
orientation (Euler's angles) and its volume fraction (fg). For a phase, the modelling of the
inelastic deformation is generally restricted to the effect of crystallographic slip. The
behavior is related to the generalised Schmid law, which assumes that a slip system is
active when its shear stress T, reaches a critical value. TEM observations lead us to neglect

in first approximation hardening inside the phase. Also the shear strain rate for the system s
can be express as follow :

. l7s| -0 :
}’s=]:hf’13.}|i{0,—s“iL

In the case of small strain and small rotation formalism, the plastic strain €° of a phase is
obtained from the knowledge of the shear strain y° on each slip system :

sign(7) 1)

: 1
gP=2m_ y  with mg =5 [ ng®l + 1;®n] 2)

sel

In the previous expression, mg characterises the orientation of the slip system defined by the
unit vector ng, normal to the slip plane, and the unit vector Ig, giving the slip direction. The
calculation of the resolved shear stress for the slip system can also be expressed as a
function of the local stress in the phase o, by means of the same tensor: T,=0!mg
3 :
The final aspect of the polycrystallixfe )model is the definition of the relations between the
variables in each phase of the aggregate (o, €, ") and the macroscopic variables (Z, E, Ep).
For simplicity, we assume that elasticity of each phase is isotropic (i : Coulomb's modulus,
v : Poisson's ratio). In this case, the macroscopic plastic strain is the average of the local
plastic strains and the macroscopic stress can be deduced from Hooke's law :
A%

EP =Y fie® ; Z=ngc=2p{l+1 7 181} (E-EP) (4
g<G £<G i

The self-consistent approach is an appropriate tool to estimate the stress in each phase
(Zaoui [1991]). We used an approximate localisation rule and the self-consistent conditions
(SCC) of the model are checked numerically. The localisation rule used in the model is

given a priori under an explicit form (5). It involves a new variable for each phase Bg and

two tuning parameters (A, 8) to satisfy as best as possible the SCC. The evolution law of

this variable produces a non linear accommodation of the intergranular incompatibilities
(Pilvin [1994]).
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o-2+EIXu {Tape 5} 5 BE--alptee} T O

The set of parameters described previously has been identified by a quantitative
comparison of the experimental observations and the modelling simulations. The four slip
systems observed have been considered. In order to study the predictive capabilities of the
model, the methodology adopted was to identify the parameters on tension and tension-
internal-pressure tests (see Fig. 3) and to simulate tension-torsion tests (see Fig. 4). Results
show that the model identified on tension-internal pressure tests can predict anisotropy in
other directions. The critical shear stresses obtained seem to have good agreement with

values given in literature (Geyer [1998]) : 13=72MPa;t}../18=22;
"Cg / Tg =3.3; T?:1<c+a> / Tg =49.
500 T T | 700 T !
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Fig. 3 Tests used in indentification process
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Fig. 4 Comparison between experiments and simulations for tension-torsion tests
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Modelling of uniaxial and multiaxial ratchetting of stainless steel
316 SPH by a micromechanical approach

Pilvin P.(, Geyer P.?)
(1) Centre des Matériaux, ENSMP. France
(2) EDF, France

ABSTRACT : With experimental results on SS 316 SPH obtained at room temperature, the
advantage of a polycristalline approach to study the cyclic behavior is shown. First, the
constitutive equations of the model developed at the Centre des Matériaux (CdM) are described.
Then the model predictive capability is studied through uniaxial and multiaxial tests with
emphasis on ratchetting.

1. INTRODUCTION

Ratchetting is one of the most complex phenomena for cyclic loadings. It has been studied
since more than fifteen years. Several constitutive equations based on a phenomenological
approach have been proposed recently to improve the modelling of ratchetting. The weakness
of this approach is its inductive feature : if a test exhibits a new material phenomenon, it is
necessary to modify the model.

With experimental results on §S 316 SPH obtained at room temperature [1, 2], the advantage
of a micromechanical approach to study the cyclic behavior is shown. First, the constitutive
equations of the model developed at the Centre des Matériaux [3] are described. Then the
model predictive capability is studied. Emphasis is put on material parameters identification
with respect of the self-consistent scheme of the homogenization process.

2. THE POLYCRYSTALLINE MODEL USED

The polycrystalline model developed at CdM is described in this section. A number of
proposals have been advanced in recent years for the modelling of the mechanical behaviour of
metallic polycrystals with a micromechanical approach [4, 5]. This approach (one-site self-
consistent scheme) provides a frame of reference for the proposed model with special attention
to cyclic behaviour.

The heterogeneity of the representative volume element (RVE) of the material is introduced in
the model, together with the representation of the elementary deformation mechanisms. A
sound knowledge of the microstructure is then needed, and the main difficulty arising with this
type of approach is the choice of the pertinent scale and of the critical mechanisms. In the
specific case of polycrystalline metallic materials, a crude description is currently used. It
follows that the dislocations cannot be directly represented and, for most of the classical
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models, only the first heterogeneity level is considered : the grain. If the size and the shape of
grains are virtually identical, all grains with the same crystallographic orientation are
equivalent. Then it is possible to defined a "phase” with its orientation (Euler's angles) and its
volume fraction (fg). The size or the relative position of one grain with respect to the other are
not taken into account (no size effect, no neighbourhood effect).

For a phase, the modelling of the inelastic deformation is generally restricted to the effect of
crystallographic slip. The behaviour is related to the generalised Schmid law, which assumes
that a slip system is active when its shear stress reaches a critical value. The description of the
hardening is then introduced at this level, provided the value of this critical shear stress on each
slip system depends on hardening variables. In the case of small strain and small rotation
formalism, the plastic strain €P of a phase is obtained from the knowledge of the average shear
strain I'; on each slip system :

ep=Y mT, with mg=2[ng®l+1@®ng 1)
seS

In the previous expression, mg characterises the orientation of the slip system defined by the
unit vector ng, normal to the slip plane, and the unit vector I, giving the slip direction. The
calculation of the resolved shear stress for the slip system can also be expressed as a function
of the average stress in the phase O, by means of the same tensor : Ts = G : mg. The definition
of the mechanical behaviour on the elementary level is completed by the evolution rules for
internal variables. The formulation on this level is made in the framework of viscoplasticity.
This choice allows one to directly compute the shear strain rate from the actual value of the
stress and of the internal variables. Nevertheless, with suitable values of the viscosity
coefficients (K and N), the global behaviour becomes time-insensitive. One of the specificity
of the model is the introduction of hardening internal variables able to model the cyclic
behaviour [6]. Two hardening variables are introduced for each mechanism. The latent
hardening, which is correlated with overstrengthening associated with nonproportional
loading, is modelled by an isotropic variable Rg and an interaction matrix Hrs. The kinematic
hardening variable X accounts for the local heterogeneities inside the phase.

: Fo1 N o D

I = [Max{0; 2] Sign(TeX9) 5 Fo=ITe-Xsl - to- R+ 5 5 X3 (2a)

Xs=Cos ; Rs=Q zHrs qr (2b)
e S

os=T,-Dosll{ ; gs=ITJ(1-Bgy (2¢)

We select only one parameter to define the interaction matrix (Hrs=1 if r=s, Hg=H if r#s).
Hence, eight material constants, Ag = (K, N, 19, D, C, Q, B, H), are introduced to describe
the transgranular viscoplastic behavior.

The final aspect of the polycrystalline model is the definition of the relations between the
variables in each phase of the aggregate (O, €, €P) and- the macroscopic variables (Z, E, EP).
For simplicity, we assume that elasticity of each phase is isotropic (1 : Coulomb's modulus,
v : Poisson's ratio). In this case, the macroscopic plastic strain is the average of the local
plastic strains and the macroscopic stress can be deduced from Hooke's law :
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EP= D fg€f ; L= 3 f30=2u {1+ 1e1} (E-EP) 3)
geG geG 3

The self-consistent approach is an appropriate tool for estimating the stress in each phase. To
represent the interaction between the phase and the homogeneous equivalent medium (HEM),
this approach computes the stress and the strain in a phase, the individual behaviour of which
is known, as the result of a boundary value problem : an inclusion (the phase) in an infinite
homogeneous matrix (the HEM) submitted to uniform boundary conditions. A rigourous
treatment of this problem has been made by Hill for time independent plasticity [4], but the
numerical treatment of the resulting implicit integral equation is not simple.

For vlastoviscoplasticity, we used an approximate localisation rule and the self-consistent
conditions (SCC) of the model are checked numerically. The localisation rule used in the model
is given a priori under an explicit form (4). It involves a specific variable for each phase & to
produce a non linear accommodation of the intergranular incompatibilities :

c=2+Z22, {B-p8} with B= D f,pe 4)
4 geG

The general form of the evolution law of this variable is given by :

B=gr-G(p8 er,B,EP) Il €Pll with llepll= %ép:ép (5)

If the value of the function G is zero at origin, this form is compatible with the so-called
Kroner's model [7] on the onset of plastic flow and we have to find the expression of the
function G to satisfy as best as possible the SCC. It is suitable to introduce tuning parameters
in this function. These parameters are not material constants but they are related to local
behaviour. They have to be determined as explained in section 4. Within the frame of small
strain, we used a linear expansion of the function G into a series about origin. Then, four
parameters, Ag (A, 8, @, w) are introduced and the evolution law of the variable is :

B=er-A{BE-5eP+DB+wEP}Ilep (6)

In previous works [3], the parameters @, @ of this equation equal zero. This additional
feature is due to the introduction of the SCC in the identification method as explained in the
next section.

4. IDENTIFICATION OF MATERIAL CONSTANTS

The set of parameters, A = (Ag, Ap), of the constitutive equations given previously are
identified by a quantitative comparison of the experimental observations Z&*P and the modelled
simulations of these experiments Zsim. This identification task is classically formulated with an
optimization problem based on the cost function £(A) defined in (7) where the symbol Il
represents a norm on the space of the observable variables (strain, displacement, load,
temperature, ...) and Jj the observation interval in the j test of the experimental data base 3

[8].

£Ar =Y, [1zesw() - Zsim(A, 1) dt )
jetd te]j
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For the proposed model, the parameters Ag have to be determined with the SCC of the
homogenization process. The identification method has therefore been modified to allow for
these conditions. A penalty term is introduced in the cost function in order to constrain the
optimization process. The self-consistency of the model is estimated by the comparison of the
results of boundary value problems (each cell embedded in a "infinite" HEM) and the results of
the model predictions with the same loading paths (homogeneous strain prescribed at the
boundary). A finite element (FE) code is used to solve each boundary value problem, after
which it is easy to calculate the average stress (resp. strain) in each phase denoted ORef (resp.
gRef), With these results, the SCC are expressed by, for all loading paths :

VgeG ; Vit ; ORf.GB=0 and €Ref-gf=0 8)

where the stress (resp. strain) in each phase predicted by the model are denoted GP (resp. €P).
Then, the optimization problem used a penalty cost function defined by

£,A)=£A)+ Y, | (IoRef- GBI + IgRef - €BI} dt ©)
geG

This approach have been used previously for two-phase single crystals [9] and two-phase
polycrystals [10]. One drawback of this approach is due to the large amount of CPU time but
it is necessary when the viscous effects are significant [11]. If the macroscopic behaviour is
roughly isotropic and have weak rate dependant effects, it is possible to reduce this dificulty. In
this case we used the so-called Berveiller-Zaoui's model [12] as a reference solution for radial
monotonic loading paths to estimate the SCC without FE analysis. Then, at each iteration of the
minimisation algorithm, we compute ORef and gRef with the localisation rule given by

i 29=0%
C=X+ 15 1-v

o=, EP Poep) i ade el Bl
(=, EP) u {EP- P} e (10)

FE analysis can also be used to check a posteriori the validity of the scale ransition rule when
the local behaviour is known. We illustrate this with a dummy FCC polycrystal (see Table 1
for material parameters with u=68.7 GPa, v=0.31 and N=25). For FCC polycrystals, the
predominant deformation mechanism is the crystallographic slip on the twelve octahedral
systems {111} <110>. The computations with the polycrystalline model are performed by
using the orientation distribution function, taken under a discrete form. If the crystallographic
texture is not very sharp, an isotropic distribution is chosen. It is made of 40 orientations (V
ge G; f,=1/40). To estimate the parameters Ap (see Table 1), we compute the cost function
with two numerical tests : a pure ;cnsile test (Ea3(t) =€t with EJip* =2 % and € = 2 104 51y
and a pure shear test (2E23(t) = €t with Eg* =1 %). To check a posteriori the validility of
these scale transition rules, we performed FE analysis under axisymmetric conditions with two
specific orientations for the inclusion (soft phase : <001>// e; and hard phase : <111>// ;). In
each case, the matrix behaviour is defined by the the polycrystalline model and homogeneous
strain is prescribed on the boundary : E(t) = E;,(1) {e,®e; - 1/2 (e;®@e; + eg®ep) }. Fig. 1
illustrates, for axial components of average strain and stress in the inclusion, the comparison
between FE analysis and direct application of both scale transition rules on the RVE with the
same loading path (B ;(t) = £t with EM2* =1 % and €= 1. 104 s'1). We may get a rough idea
of the approximation of the self-consistent scheme for monotonic loading paths. Computations
for cyclic and non proportional loading paths are in progress. As illustrated by isovalues of
axial plastic strain (when E,; = 1 %) in Fig. 2, we can see that mechanical fields are
heterogenous near inclusion. These results differ from the Berveiller-Zaoui's approach in that
they assume an uniform isotropic behaviour for the matrix [12]. His findings further suggest
that an approximative matrix behaviour is adequate to solve the scale transition problem.
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" [a] : Comparison with FE analysis [b] : Comparison with FE analysis
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Figure 1: Validation of scale transition rules with FE analysis

.U 1.2

Figure 2: Isovalues of €2, (%) with B.&Z. localisation rule. Inclusion = soft phase (left),
inclusion = hard phase (right)

4. APPLICATION TO THE 316 STAINLESS STEEL

Identification of material constants for a 316 stainless steel at 20 °C. The steel specimens are
obtained from slabs taken from 30 mm thick sheets and hyperquenched from 1200°C. The
microstructure is completely austenitic and the average size of the grains is 45 pm. The
identification has been performed with an automatic procedure using the software SiDoLo [8].
For the identification uniaxial tension-compression tests under strain or stress control [11,
biaxial constant pressure cyclic tension tests, biaxial constant tension cyclic torsion tests and
triaxial constant pressure cyclic tension-torsion tests [2] have been used. In both cases different
Strain or stress amplitudes of loading have been used. Numerical values for the material
parameters are presented in Table 1 with p=68.7 GPa, v=0.31 for elasticity constants. Because
no specific tests for rate dependent effects are available, the viscous exponent is fixed to a
classical value (N=25). Numerical results used to estimate the parameters Ap with the SCC are
given in Fig. 3 for the tensile test (4 phases with different orientations are plotted). Comparison
between experiments and model for monotonic tensile test (€= 1. 10-3 s-1) and for low cycle
fatigue tests with two amplitudes is given in Fig. 4a. Fig. 4b illustrates the same comparison
for the cyclic hardening during a fatigue test (Ae = +0.6 %).
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[a] : Local strain in 4 phases [b] : Local stress in 4 phases
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Figure 3: Comparison at phase level of both localisation rules for tensile test

& [a] : tensile & low cycle fatigue tests [b] : low cycle fatigue test
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Figure 4: Classic tests : comparison between experiments and simulations

The uniaxial ratchetting behavior under stress control tests (Cmin = §-AG/2, OMax = G+AGC/2)
of the model is given in Fig. 5 {r1_1 (Ac/2=50 MPa) : g=200 and 250 MPa; r1_3 (AG/2=245
MPa) : =0 and 100 MPa; r1_4 (Ac/2=180 MPa) : =100 and 200 MPa; Testr1_5 (Ac/2=120
MPa) : =100 and 200 MPa}. Fig. 6a shows a comparison between model and biaxial
ratchetting experiments {12_1 (6,;=50 MPa) : Agg,=+0.4 and +0.52 %; 12_2 (Oge=50 MPa) :
Agz;=+0.4 and £0.6 %} and the ratchetting behavior under triaxial constant pressure cyclic
tension-torsion tests is given Fig. 6b (see Delobelle, 1995 for the loading paths). More details
are given in the Fig. 7 for the first cycles of the biaxial ratchetting experiment labelled r2_1.

Material A ) o O] T0 Q B G D K H

dummy 505 0,189 D112 €125 70 0 / 2000 50 40 /

A 316L 480 0.183 0.122 0.112 744 373 3.76 2010 478 37.9 2.09
Table 1 : Coefficients of the polycrystalline model used for the simulations (units : MPa, s)
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[a] : high stress amplitude [b] : low stress amplitude
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Figure 5: 1D ratchetting tests : Comparison between experiments and simulations

[a] : 2D rachetting tests (Delobelle, 1995) [b] : 3D rachetting tests (Delobelle, 1995)
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Figure 6: 2D & 3D ratchetting tests : Comparison between experiments and simulations

[a] : 2D ratchetting test (Delobelle, 1995) [b] : 2D ratchetting test (Delobelle 1995)
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Figure 7: Comparison between experiment and simulation at the first cycles
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5. CONCLUSIONS

The comparisons between the simulations and the experiments reported in this paper clearly
show that, even using a simplified descripticn of the microstructure, the polycrystalline
approach have good modelling capabilities. In spite of the fact that the number of variables in
these models is large, it is not a strong limitation for the use in structural computations
problems [13].
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