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Introduction générale

Une trés forte augmentation de la consommation énergétique mondiale est prévue d’ici quelques
dizaines d’années, sous I’effet conjugué de la hausse de la population et de la croissance des pays
émergents. Pour relever ce défi énergétique, I'industrie nucléaire dispose de sérieux atouts
puisqu’elle permet la production d’importantes quantités d’électricité tout en émettant de faibles
quantités de gaz a effet de serre. En 2014, le parc nucléaire mondial a fourni pres de 10,8 % de
I’¢lectricité produite dans le monde.

Cependant, de nombreux efforts sont encore a fournir pour une meilleure maitrise technico-
¢économique des problématiques de sireté, de durabilité des ressources et de gestion responsable
des déchets, et imposent de poursuivre sur la voie de I’innovation technologique.

Le dioxyde d’uranium est le combustible nucléaire le plus largement répandu dans le monde pour
alimenter les centrales nucléaires, et plus particulierement les réacteurs a eau pressurisée (REP).
Il se présente sous forme de pastilles, empilées et maintenues dans une gaine en alliage de
zirconium. L’ensemble est appelé « crayon » (Cf Annexe 1).

L'amélioration des performances du combustible actuel des REP vise des objectifs
d'accroissement de manceuvrabilité et de flexibilité, tout en augmentant la sureté et la
compétitivité économique. La durée maximale d’irradiation (moyenne par assemblage) est
aujourd’hui de 52 GWj/t pour les gestions les plus récentes, alors qu’elle était de 33 GWj/t dans
les années 80. Cet accroissement important a été obtenu principalement grace a :

e Une meilleure connaissance du comportement du combustible en condition d’irradiation.

e Des innovations sur les crayons combustibles eux-mémes (matériau de gainage, pastille,
importance de la microstructure de la céramique combustible...).

Lors de son irradiation en réacteur, le dioxyde d’uranium subit d’importantes modifications
physico-chimiques. Des phénomeénes complexes et simultanés entrent en jeu, comme de fortes
variations de température (typiquement de I’ordre de 500 °C entre la périphérie et le centre des
pastilles), qui induisent une déformation viscoplastique (fluage) au niveau du centre de la pastille
et un comportement fragile au niveau de la périphérie, ou apparaissent des fissures. D une part, la
pastille va se déformer au cours de I’irradiation, venir au contact de la gaine et la solliciter
mécaniquement. D’autre part, une quantité importante de défauts est créée, due a la fission des
noyaux lourds d’uranium. On observe alors I’apparition de précipités métalliques, de bulles
contenant les gaz de fission et de dislocations. Le comportement des gaz de fission est important
a deux titres : tout d’abord la précipitation des gaz de fission aboutit a un gonflement du
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combustible, et leur relachement a 1’extérieur de la pastille entraine une augmentation de la
pression a l’intérieur du crayon, ce qui constitue un critére important de sureté des centrales
nucléaires, et limite le temps de vie du combustible en réacteur.

Le comportement des gaz de fission (diffusion, précipitation) est donc un parametre clé¢ pour
progresser dans 1’optimisation de [I’utilisation du combustible actuel. Une croissance
préférentielle des amas de lacunes, au voisinage des défauts étendus (boucles et lignes de
dislocation) a été mise en évidence expérimentalement. Ces derniéres peuvent alors servir
activement de pieges pour les gaz de fission. L’évolution des défauts étendus au cours de
I’irradiation apparait donc comme étroitement liée a la problématique de relachement des gaz de
fission. Ainsi, pour améliorer la compréhension des phénomenes d’irradiation, une connaissance
précise des défauts étendus est nécessaire.

Afin de mieux comprendre le comportement du combustible en réacteur, et dans notre cas, celui
des défauts étendus, des expériences a effets séparés, dont I’objectif est de dé-corréler les
différents phénomenes se produisant sous irradiation, sont réalisées au sein du Service d’Etude et
de Simulation du Combustible (SESC), et en particulier au Laboratoire des Lois de
Comportement des Combustibles (LLCC) du CEA Cadarache. Des activités de recherche,
couplant des caractérisations expérimentales fines (spectroscopie d’absorption X, spectroscopie
d’annihilation de positon, spectroscopie Raman, microscopie électronique en transmission,
diffraction des rayons X...) et une modé¢lisation avancée dans une approche multi-échelle (de
I’échelle atomique & macroscopique), sont mises en place depuis plusieurs années. Les données
expérimentales ont pour but d’alimenter et de valider les modéles développés en parallele. Dans
le cas de I’étude des défauts étendus induits par irradiation en réacteur, il faudrait :

e Déterminer la structure des défauts étendus induits par les phénoménes d’irradiation, les
mécanismes et leur cinétique de développement en fonction de 1’irradiation, pour in fine,
introduire ces caractéristiques dans les codes de calcul.

e Mieux identifier le comportement de 1’UO, soumis a une contrainte mécanique.
Notamment, il s’agit de préciser la nature des défauts induits sous contrainte mécanique
(par exemple lors d’expériences de fluage), et leur évolution en fonction de la
sollicitation. De plus, il serait pertinent de décrire le lien entre ces défauts étendus et le
comportement macroscopique (déformations).

e Déterminer I’évolution des défauts étendus, lorsque ces deux contributions (mécanique et
irradiation) sont combinées, et cela en température.
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C’est dans ce cadre général que s’inscrivent les travaux de cette thése. Compte tenu de I’ampleur
des études listées ci-dessus, il est proposé de focaliser 1’étude sur I’analyse des défauts étendus
induits par irradiation. Pour cela, les objectifs sont de :

e Déterminer les mécanismes d’évolution (nucléation, grossissement) des défauts étendus
sous irradiation.

e Connaitre I'impact des parametres d’irradiation (fluence, température, présence
d’atomes exogeénes...) sur la cinétique d’évolution et sur les caractéristiques des défauts
¢tendus (vecteur de Burgers, plan d’habitat/de glissement...)

e Mesurer les déformations induites lors de I’irradiation, afin de mieux comprendre les
mécanismes de déformation a 1’échelle macroscopique liés aux modifications
microstructurales induites par ’irradiation.

Pour ce faire, des irradiations et des implantations aux ions, ainsi que des caractérisations au
microscope électronique en transmission (MET), sont réalisées sur différents types
d’échantillons d’UO,. A cette fin, une collaboration avec le Centre d’Elaboration de Matériaux et
d’Etudes Structurales (CEMES), qui posséde une expertise reconnue dans le domaine de la
microscopie électronique en transmission, a été engagée. Des caractérisations en diffraction des
rayons X (DRX) et en spectroscopie Raman ont également été effectuées. Les
implantations/irradiations aux ions offrent 1’opportunité de simuler la création de dommages par
les produits de fission et leur implantation dans le combustible UO,, tout en manipulant des
¢chantillons de faible activité. Elles permettent également de faire varier séparément différents
parametres bien controlés, comme le type d’ion, leur énergie, la concentration en atomes ou la
température, afin de connaitre rapidement la réponse du matériau a ces variations.

Ce manuscrit s’articule autour de cing chapitres :

Le chapitre 1 synthétise les données de la bibliographie essentielles a la bonne compréhension
des travaux réalisés durant la thése. Plus précisément, 1’objectif de ce chapitre est de faire un état
de I’art des connaissances actuelles sur les caractéristiques des dislocations induites par
irradiations/implantations aux ions, neutrons ou électrons, sur leurs mécanismes d’évolution
présumés, ainsi que sur ’effet de la température sur leur cinétique d’évolution.

Le chapitre 2 présente les techniques expérimentales utilisées au cours de cette thése, permettant
de caractériser le combustible a 1’échelle nanoscopique (MET) et a 1’échelle microscopique
(DRX et Raman). Le protocole de préparation des échantillons étudiés (disques massifs ou lames
minces), ainsi que leurs caractéristiques (microstructure, taille de grain...) y sont également
rassemblés.
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Le chapitre 3 regroupe les caractéristiques (vecteur de Burgers, plan d’habitat/de glissement,
nature interstitielle ou lacunaire) des boucles et des lignes de dislocation induites par différentes
conditions d’irradiation/d’implantation, déterminées sur un grand nombre d’¢léments, par des
caractérisations au MET du CEMES.

Le chapitre 4 est dédié a I’évolution des défauts étendus sous irradiation. Les mécanismes de
nucléation, de grossissement et d’évolution des boucles de dislocation avec la fluence sont
présentés grace a des irradiations/implantions réalisées in sSitu sur les plateformes JANNuS a
Orsay et a Saclay. Les effets de la température d’irradiation, de I’implantation d’atomes (xénon,
krypton) dans la matrice UO,, de 1’énergie initiale des atomes implantés, et des pertes d’énergie
par interaction ¢électronique, sur la densité, la taille et la cinétique d’évolution des défauts étendus
sont également mis en évidence.

Le chapitre 5 décrit I’évolution des défauts étendus induits par irradiation sous 1’effet de la
température, grace a la réalisation de recuits thermiques in situ au MET du CEMES, en DRX au
LEFCA et en spectroscopie Raman a JANNuS Saclay. Les mécanismes et les températures de
recuit des différents défauts sont présentés. L’impact des conditions initiales
d’implantation/d’irradiation est discuté.

Finalement, les conclusions de ce travail ainsi que les perspectives relatives a la poursuite de ces
travaux sont présentées.
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Chapitre I - Bibliographie

I.1. Introduction

Ce chapitre présente une syntheése bibliographique sur le sujet de these intitulé : étude des défauts
étendus induits par irradiation dans le combustible UO,. Une premiére partie est consacrée a la
création des défauts (bulles/cavités et boucles/lignes de dislocation) au cours de I’irradiation dans
UO,. Une deuxiéme partie est ensuite dédiée a leur évolution au cours de I’irradiation.
L’influence de certains parameétres d’irradiation est notamment abordée (température et fluence).
Enfin, une troisiéme partie concerne les caractéristiques de ces boucles et lignes de dislocation.
Sur la base de cet état de I’art des connaissances actuelles, la démarche de la thése est présentée
ainsi que son apport potentiel par rapport a I’existant.

1.2. Création des défauts d’irradiation dans UO,

1.2.1. Le combustible nucléaire UO, : structure et propriétés

Le combustible d’une centrale nucléaire contient des atomes fissiles, ¢’est-a-dire des atomes dont
le noyau a la capacité de se casser sous 1’action d’un neutron, et ce faisant, de libérer une quantité
considérable d’énergie. Le combustible nucléaire des réacteurs a eau pressurisée (REP) est le
dioxyde d'uranium faiblement enrichi : la proportion d'isotope *** U fissile varie de 3 & 5 % selon
les pays (Cf Annexe 1).

L’UO, est un matériau adapté aux conditions de vie en réacteur du fait de ses propriétés
intrinséques. En effet, il présente entre autres :

- un haut point de fusion : 2847 °C [1]

- une inertie chimique assez importante, vis-a-vis des alliages métalliques utilisés
couramment comme matériaux de gainage et des fluides caloporteurs (eau sous pression)

- une structure cristalline de type fluorine Fm3m, stable sous I’effet des rayonnements
émis dans un réacteur.

Ce réseau peut étre décrit de deux manicres (Cf Figure 1.1) :

- Les atomes d’uranium forment un réseau cubique faces centrées, dont les 8 sites
tétraédriques sont occupés par les atomes d’oxygenes. Les sites octaédriques, le milieu
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des arrétes et le centre du cube, sont vacants et peuvent étre occupés par les produits de
fission.

- Les atomes d’oxygene forment un réseau cubique simple ; les atomes d uranium occupent
dans ce réseau le centre d’un cube sur deux ne possédant pas de face commune.

Figure 1.1 : Structure cristallographique de I'UO,.

Le paramétre de maille de I’'UO; stoechiométrique non irradié est de 5,471 A [2] et sa masse
volumique théorique est de 10,952 g.cm™ [1].

Toutefois, ’UO, présente une faible conductivité thermique, minimale a 1500 °C. Elle est de
’ordre de 4,5 W.m" . K 4 450 °C, et de 3 W.m K" a 1000 °C [3]. Cette faible conductivité
thermique donne lieu a un fort gradient thermique en réacteur. Les températures typiques en
surface de la pastille de combustible sont de I'ordre de 500 °C, tandis qu’au centre du
combustible, les températures sont d’environ 1000 °C.

1.2.2. Généralités sur la réaction de fission

235 241 239
U,

La fission d’un noyau lourd ( Pu ou “"Pu) produit en moyenne deux fragments de fission
(ou produits de fissions, notés PF) ainsi que 2 ou 3 neutrons. Quelques centaines de types de
nucléides peuvent étre formés, en majorité radioactifs et a vies courtes. La fission est
généralement dissymétrique : elle donne naissance a un fragment dit Iéger et un fragment dit
lourd (Cf Figure 1.2). La distribution de la masse de ses fragments dépend du noyau qui a subi la
fission et de 1’énergie du neutron incident [4]. Les neutrons produits peuvent, dans un milieu
convenablement congu, provoquer de nouvelles fissions. Ci-dessous, sont présentés deux

exemples de réaction de fission :

235 139
233U + on > 32Kr + '8Ba +3¢gn U+ gn > 3gSr+ _ Xe +3(n

17



Chapitre | - Bibliographie

Rendement de fission (%)

Masse atomique des produits de fission de
"'uranium-235 (A)

Figure 1.2 : Probabilité d’apparition d’un produit de fission en fonction de son nombre de masse

[5].

Dans les gammes de températures atteintes en fonctionnement nominal, variant entre 500 °C pour
la périphérie et 1000 °C pour le centre des pastilles, 30 % des produits de fission sont sous forme
gazeuse ou volatile ; et les 70 % restants sont sous forme solide [6]. Les produits de fission sont
donc classés en trois groupes :

- Les produits de fission gazeux : ce sont les gaz rares (xénon, krypton et hélium) ;
I’ensemble des gaz stables créés par fission en REP est de ’ordre de 0,31 at./fission
(~ 0,28 Xe + ~ 0,03 Kr).

- Les produits de fission volatiles : césium, iode, tellure, rubidium.

- Les produits de fission solides : ¢léments métalliques (palladium, technétium, ruthénium,
rhodium et molybdéne), les €éléments formant des oxydes insolubles dans la matrice
d’UO; (baryum, strontium, zirconium), et ceux formant des oxydes dissous dans le réseau
d’UQO; (yttrium) et les lanthanides (lanthane, cérium, praséodyme, néodyme, prométhium,
samarium).

Chaque fission dégage une énergie voisine de 200 MeV. Environ 80 % de cette énergie est
transférée aux produits de fission sous forme d’énergie cinétique (en moyenne 65 MeV pour le
produit de fission lourd et 95 MeV pour le PF léger) ; le reste est en grande partie contenu dans
les rayonnements B (émission d’un électron ou d’un positron) et y (rayonnements issus de
I'annihilation d'une paire €lectron-positron). Les produits de fission vont ensuite dissiper leur
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énergie cinétique sous forme de chaleur lors de leur parcours en créant des collisions avec les
atomes constituants le combustible.

Actuellement le combustible reste en réacteur pendant 3 ou 4 cycles d’environ 300 jours chacun.
L’avancement du cycle d’irradiation est évalué par le taux de combustion, qui correspond a
I’énergie générée par une tonne de combustible métal en une journée, et traduit 1’état d’usure du
combustible. Pour un cycle de fonctionnement en régime nominal, le taux de combustion est
d’environ 10,5 GW.j.ty" (GigaWatt jour par tonne d’uranium).

1.2.3. Pertes d’énergie des produits de fission

Les fragments de fission fortement ionisés et tres €nergétiques (entre 65 et 100 MeV), parcourent
une distance de 5 a 8 um dans la matrice UO; avant d’étre stoppés. Lors de leur passage dans la
matiere, deux types principaux d'interaction sont activés selon la masse et 1’énergie des
projectiles :

- Des collisions inélastiques entre 1’ion incident et les électrons de la cible (perte d’énergie
¢lectronique ou domaine d’interaction électronique), pouvant conduire a une forte densité
d’ionisation et d’excitations €lectroniques tout le long du parcours de I’ion.

- Des collisions élastiques entre 1’ion incident et les noyaux de la cible (perte d’énergie
nucléaire ou domaine d’interaction nucléaire) responsables majoritairement des
déplacements d’atomes hors de leur site cristallin. Le nombre de dommage est ainsi
mesuré¢ en déplacements par atome (dpa); il s’agit du nombre de paires de Frenkel
(lacune et atome interstitiel dans un sous-réseau) induit dans les deux sous-réseaux par les
ions incidents, rapporté au nombre d’atomes initialement présents dans le matériau.

Au début de leur parcours, les produits de fission fortement énergétiques perdront leur énergie
cinétique essentiellement par des collisions inélastiques. Ensuite, le pouvoir d’arrét électronique
(perte moyenne d'énergie électronique de la particule par distance parcourue) diminue avec
I’énergie de 1’ion, et a basse énergie le pouvoir d’arrét nucléaire domine (collisions élastiques).

La Figure 1.3 ci-dessous, présente I’exemple du Xe a 1’énergie de 65 MeV dans UO,. Le logiciel
SRIM (the Stopping and Range of Ions in Matter) [7] a été utilis€ pour simuler la pénétration
d’un projectile dans un matériau cible dans lequel les atomes sont disposés de maniére aléatoire.
Le code SRIM décrit le parcours des ions dans les matériaux et fournit une estimation de
I’endommagement par collisions nucléaires spatialisée le long de leur trajectoire (en dpa). SRIM
résout I’équation de transport de Boltzmann qui décrit le ralentissement des ions par une méthode
Monte-Carlo dans laquelle les variables aléatoires sont la profondeur de la premiére collision et le
parameétre d’impact (la distance perpendiculaire entre la trajectoire d'un projectile et le centre du
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champ créé par un objet dont le projectile s'approche). A I’aide d’une table de pouvoirs d’arrét
semi-empiriques, le programme permet notamment de calculer les distributions en fonction de la
profondeur : des ions incidents implantés et des déplacements atomiques induits dans la cible
(Figure 1.3 (b)) ; de I’énergie électronique et nucléaire déposée dans la cible (Figure 1.3 (a)). 11
permet de comparer la création du désordre induit dans différentes matrices en fonction de
I’énergie et de la masse des ions incidents. Cependant, il ne prend pas en compte tous les effets
de recombinaison qui dépendent essentiellement des propriétés de la cible.

- 2
_ 2 (a) Xe 65 MeV 451 (b) 1x10% Xe/cm - 1,6E-02
E 4 L 1,4E-02
> 20 A .
g g 3,5 A F 1,2E-02
= 15 - e E/dx nucléaire % 3 |  e===dpa L 1,002
§) — 4 i 2,5 A
= dE/dx électronique E" % at L 8,0£-03
g 10 1 E 2
L E 15 - 6,0E-03
g 5 - 8 | - 4,0E-03
E 05 - L 2,0E-03
] E— ,
0 ' ' ' 0 e t : f 0,0E+00
0 2 4 6 0 2 4 6 8
Profondeur (um) Profondeur (um)

% at. / at.UO,

Figure 1.3 : (a) Profils de pertes d’énergie électronique et nucléaire, (b) profils d’implantation et
de défauts, obtenus par calcul avec le logiciel SRIM pour des ions xénon 65 MeV dans UO..

Comme illustré dans I’exemple du Xe 65 MeV ci-dessus, ¢’est en fin de parcours des ions que se
crée la majorité des dommages. Nous nous intéresserons donc particulierement aux ions de faible
énergie pour la suite de notre étude. Cependant, une présentation des mécanismes mis en jeu lors
des collisions inélastiques est également exposée.

1.2.3.a. Pertes d’énergie par interaction électronique

Au début de leur parcours, 1'énergie des ions est élevée et leur vitesse est commensurable avec la
vitesse des électrons du cortége de chaque atome (~ 3 x 10° m.s™). Il y aura donc une interaction
essentiellement avec les électrons. On parlera de freinage électromagnétique qui donne lieu a une
trés forte densité d’ionisation et d’excitation électronique (chocs inélastiques) sur le parcours
suivi par ces ions ; appelé pointe de fission. Les fragments de fission laissent 95 a 97 % de leur
énergie cinétique tout le long de la pointe de fission. Les atomes du combustible, le long de la
pointe de fission, sont fortement excités ; localement la température peut dépasser la température
de fusion. Ce freinage ¢lectromagnétique conduit fréquemment dans les oxydes a des dommages.
Les dégats générés par le passage des ions tres énergétiques peuvent induire une zone constituée
de défauts ponctuels, d’amas de défauts et/ou de zones amorphes. Au microscope électronique en
transmission (Cf Figure 1.4), les traces du passage des ions sont des taches blanches dont la taille
varie entre 2 et 5 nm selon 1’énergie électronique déposée [8] [9] [10]. Il est important de noter
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qu’aucune trace de fission n’a ¢été observée tant que la perte d’énergie électronique reste
inférieure & une valeur seuil, située dans la gamme 22 - 29 keV.nm™" [8] [9].

Figure 1.4 : Image MET de traces de fission induites dans UO, par des ions Xe'** 210 MeV &
température ambiante et & la fluence de 5 x 10** Xe/cm?[10].

Le mode de formation des traces de fission est toujours en cours de discussions et fait intervenir
des mécanismes de répulsion coulombienne (modele de I’explosion coulombienne) ou le
développement d'une pointe thermique sur le parcours des ions.

Dans le modele d’explosion coulombienne de Fleischer et al. [11], I’ion induit une ionisation
intense le long de son parcours dans le matériau en formant une zone cylindrique étroite
contenant une forte concentration d’ions positifs. Si le temps de recombinaison électron — trou est
suffisamment long devant le temps d’une vibration atomique du réseau (10 s), comme c’est le
cas pour les isolants, les forces de répulsion coulombienne peuvent alors agir et déplacer les
différents ions de leur site.

Le mode¢le de la pointe thermique, proposé par Seitz et Koehler [12], puis révisé par Toulemonde
et al. [13] est basé sur le fait que les ions fortement énergétiques induisent sur leur parcours une
région de trés haute température qui peut surpasser la température de fusion du matériau. Les ions
transférent leur énergie tout d’abord aux électrons et ensuite au réseau via ’interaction phonon-
électron. Les rayons des traces de fission calculés avec ce modele, sont en bon accord avec les
rayons mesurés par Wiss et al. [8] dans UQO, irradié aux ions Xe 173 MeV, U 1300 et
U 2713 MeV.

1.2.3.b. Pertes d’énergie par interaction nucléaire

Lorsque les fragments de fission ont dissipé la plus grande partie de leur énergie, I’énergie
résiduelle (environ 7 MeV) provoque des chocs dits nucléaires (ou ¢élastiques). Chaque atome
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garde son cortége ¢Electronique, mais leur recouvrement partiel conduit a une répulsion
¢lectrostatique pouvant déplacer les atomes de leur site initial. Lors d'une interaction élastique
entre I’ion incident d'énergie Eq et de masse mp, et un noyau cible au repos de masse mg, il y a
transfert direct d'énergie cinétique. La valeur moyenne de 1’'énergie transmise <T> s’écrit sous la
forme :

fOTmax To(T)dT mg mc

<T>= et =4—— _F,
fOTmax O'(T)dT max (mO + mC)Z

avec o(T), la section efficace différentielle en énergie (probabilité de transférer une énergie T au
noyau cible)

L’approximation des collisions binaires (BCA), développée par Kinchin et Pease [14], permet
d’obtenir un bon ordre de grandeur de I’endommagement sous irradiation dans les solides. Les
auteurs postulent que dans les matériaux covalents et les métaux, les défauts d’irradiation
résultent principalement de déplacements atomiques induits par des collisions binaires entre un
noyau projectile et un noyau cible, qui vont notamment conduire a la formation de paires de
Frenkel :

- SiI'énergie transmise T est trés grande devant I'énergie seuil de déplacement Eq (T > 2E),
l'atome ciblé va étre éjecté de son site cristallin. Il prend alors le nom d'atome primaire ou
pka (de 1'anglais primary knocked-on atom). Comme cet atome a une énergie importante,
et qu'il est de masse équivalente aux atomes qui l'entourent, il va transférer en moyenne, a
chaque choc, la moiti¢ de son énergie aux atomes adjacents. Les atomes ainsi mis en
mouvement s’arrétent en position interstitielle, ou peuvent a leur tour engendrer par
collisions des déplacements et créer une cascade de deplacements atomiques. Un grand
nombre de paires de Frenkel sont ainsi induites. Les énergies de déplacement sont de
I’ordre de 20 eV pour I’oxygéne et de 40 eV pour ’'uranium. L’énergie de déplacement de
I’uranium a été déterminée expérimentalement par Soullard lors d’irradiations aux
¢lectrons [15], et celle de ’oxygéne a ensuite été déduite. Ces énergies ont également été
calculées par dynamique moléculaire classique [16].

- Lorsque I’énergie transmise T est supérieure a 1’énergie seuil de déplacement Ey4 mais
inférieure a 2E4, 'atome qui a été éjecté de son site va choquer petit a petit sur son
parcours divers atomes (sans les ¢éjecter de leur site) et finalement ne plus avoir assez
d'énergie pour poursuivre son déplacement. Il s'inseére au sein du réseau sous forme d'un
atome interstitiel. Il y a alors création d’une seule paire de Frenkel.

- Lorsque I'énergie transmise T a I'atome cible est inférieure a Eq, 'atome ciblé reste dans
son site cristallin; seule I'amplitude de sa vibration augmente. Par interactions
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successives sur les atomes environnants, il transmet son énergie cinétique en agitant les
atomes adjacents. Cette augmentation locale de la vitesse des atomes correspond a une
agitation thermique. Il s'agit donc d'un échauffement local.

Cette approximation des collisions binaires permet donc d’établir le nombre ny d’atomes déplacés

NPT \ . . E
lors d’une irradiation avec des noyaux d’énergie Eo, soit : n; = ﬁ
d

En réalité, le nombre d'atomes déplacés est inférieur dans la mesure ou, si un ion particulier a une
énergie légerement supérieure a 2E4, le partage des énergies lors du choc suivant a peu de chance
de donner deux fois une énergie supérieure a Eq. Il n'y aura alors plus qu'un atome déplacé. C’est
pourquoi Norgett, Robinson et Torrens [17] proposent une nouvelle estimation du nombre
d’atomes déplacés dans les solides irradiés nygr. Elle revient a pondérer la loi de Kinchin et Pease
par un coefficient censé prendre en compte une diffusion élastique plus réaliste des atomes. Un
facteur correctif, de I'ordre de 0,8, est donc ajouté.

Actuellement, la loi NRT est tres largement utilisée afin d’estimer les dommages induits dans les
solides par irradiation. Elle a jeté les bases d’un certain nombre de modele d’endommagement
des matériaux sous irradiation, dont le logiciel SRIM, utilis¢ pour notre étude.

Cependant, le nombre de recombinaisons qui dépend essentiellement des propriétés de la cible,
n’est pas pris en compte dans ces modeles. On s'apergoit en particulier que si le nombre initial de
défauts ponctuels, lacunes et interstitiels, est approximativement égal a ce qu'indiquait une telle
approche, il apparait trés rapidement de nombreuses recombinaisons entre lacunes et interstitiels
au sein méme des cascades de déplacements. Le nombre de défauts survivants, apreés quelques
picosecondes, est tres largement inférieur au nombre initial d'atomes déplacés.

Le taux de recombinaison a par exemple été étudié par Soullard et al. [18] lors d’irradiations du
dioxyde d’uranium. Les auteurs ont calculé qu’un fragment lourd émis avec une énergie de
70 MeV provoque le déplacement de 16500 atomes d’uranium et de 45000 atomes d’oxygene.
Dans cette étude, des expériences d’irradiation en pile a 10'® fissions.cm™ ont permis de montrer
que parmi les atomes uranium déplacés, 5000 se sont condensés sous forme de boucles tandis que
11500 ont subi une recombinaison lacune-interstitiel. L’efficacité de recombinaison est donc de
70 %.

Les méthodes de modélisation par dynamique moléculaire classique (DMC), ont permis
récemment de revisiter les modeles de Kinchin et Pease et de Norgett, Robinson et Torrens sur le
nombre de déplacement atomique induit par des collisions binaires nucléaires, ainsi que d’en
préciser les limites. La DMC décrit les interactions entre les atomes par des potentiels empiriques
ou semi-empiriques. Elle permet de simuler a 1’échelle atomique des événements d’irradiation sur
des temps inférieurs a la nanoseconde. Dans le domaine de la physique des solides, les potentiels
empiriques sont ajustés de maniere a ce que le matériau modele reproduise certaines propriétés
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du matériau réel (comme le coefficient d’expansion thermique, ou encore les propriétés
mécaniques).

Une cascade de déplacements induite par un pka uranium de 10 keV a 700 K a été étudiée par
Martin et al. [19]. Cette cascade de déplacements est constituée d’une premiére phase de
collisions balistiques de quelques dixiémes de picosecondes (Cf Figure 1.5 (b)). Elle est
caractérisée par de nombreux déplacements atomiques et des phénomeénes de migration a grande
échelle. Elle est ensuite suivie d’une phase dite fondue de quelques picosecondes, durant laquelle
I’énergie résiduelle est dissipée sous forme de chaleur (Figure 1.5 (c)). Enfin, a lieu une phase de
recristallisation durant laquelle la grande majorité des atomes retrouvent un site cristallin
(Figure 1.5 (d)). A TI’issue de cette phase un certain nombre de paires de Frenkel, constituées de
lacunes et d’interstitiels en part égale, sont créées. Le taux de recombinaison pour les deux sous-

réseaux est supérieur a 90 % [20], en bon accord avec celui déterminé par Soullard et al. de 70 %
[18].
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Figure 1.5 : Simulation par dynamique moléculaire classique d’une cascade de déplacements
provoquée par un pka uranium de 10 keV a 700 K ; projection selon une direction <110> ; (a)
des atomes, et (b - d) des atomes déplacés [19].
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I1 est possible de superposer des cascades de déplacements dans le méme ensemble de simulation
pour étudier 1’accumulation des dommages d’irradiation dans le matériau. A I’issue de 36
superpositions de cascades de 10 keV, les atomes en position interstitielles sont agrégés a la
périphérie des cascades sous forme de boucles de dislocation interstitielle, tandis qu’un amas de
lacunes en occupe le centre ; des défauts ponctuels sont bien entendu également présents (Cf
Figure 1.6). Aprés une seule cascade de 10 keV a 700 K environ 30 % des défauts sont agrégés
[21], puis aprés 22 recouvrements de cascades il y a environ 85 % des défauts sous forme d’amas
[22]. Les défauts ponctuels créés par les cascades sont libres de diffuser et de s’agglomérer pour
former d’autres amas ou pour enrichir les amas déja existants.

La formation de la zone fondue désordonnée présentant un fort gradient thermique et qui
recristallise trés rapidement est a 1’origine de la nature et de la distribution spatiale particuliere
des défauts produits dans le combustible. La formation de I’amas lacunaire peut s’expliquer par le
mécanisme de vacancy sweeping [23] et celui des boucles par le mécanisme de loop punching
[24] [25] et/ou le piégeage des interstitiels en périphérie de la zone fondue lors de sa
recristallisation rapide. En effet, un déficit de densité apparait au cceur des pointes thermiques du
fait de la pression qui s’équilibre tandis que le gradient de température demeure important. Ce
déficit peut subsister en partie lors de la recristallisation trés rapide des pointes thermiques sous
forme d’agrégats de lacunes au centre et d’interstitiels en périphérie.

[
@ Interstitiel d'U
@ |Interstitiel d'O
Lacune d'U

Figure 1.6 : Amas de defauts lacunaires et interstitiels résultant de la superposition de 36
cascades de déplacements de 10 keV a 700 K dans UO,. [25].

Cependant, actuellement les simulations de dynamique moléculaires classiques échouent a
représenter correctement les résultats expérimentaux, comme par exemple la saturation de la

25



Chapitre | - Bibliographie

taille et du nombre de cavités. Le probléme vient principalement du fait que lors de
I’accumulation des sous-cascades la méme zone du matériau est systématiquement impactée par
les sous-cascades ; alors qu’en réalité une nouvelle sous-cascade peut se produire en partie sur
une zone précédemment impactée, et induire un recuit des dommages précédemment créés. C’est
pourquoi un modele d’accumulation des dégats d’irradiation a été développé par Maillard et al.
[26] afin de reproduire la saturation de la taille et du nombre de cavités formées par irradiation
aux ions dans UQO,. Dans ce modg¢le, les parametres d’entrée sont les résultats de DMC obtenus a
I’issue d’une cascade de 25 keV; soit des défauts ponctuels, une cavit¢ et une boucle
interstitielle. L’impact d’une nouvelle cascade dans une zone préalablement endommagée induit,
premierement le recuit des défauts présents dans cette zone, puis I’accumulation des défauts
survivants au recuit a ceux créés par cette nouvelle cascade. Les résultats obtenus avec ce modéele
sont alors en bon accord avec les résultats expérimentaux pour la taille et la saturation du nombre
de cavités.

1.3. Evolution de la microstructure du combustible UO, sous irradiation

Ainsi, nous avons montré que malgré un important taux de recombinaison, les atomes déplacés
principalement suite aux pertes d’énergie par interaction nucléaire des PF, sont a I’origine des
défauts dans le réseau cristallographique de 1’'UO;. En conditions normales de fonctionnement, le
combustible des REP subit un endommagement de I’ordre de 1 déplacement par atome (dpa) par
jour. Des amas lacunaires et d’interstitiels vont étre formés directement suite aux cascades de
déplacements et par accumulation des dommages. Dés que leur taille atteint le nanometre, leur
observation au microscope électronique en transmission devient possible.

1.3.1. Evolution des bulles/cavités sous irradiation : interaction avec les défauts étendus

1.3.1.a. Evolution des bulles/cavités induites par des irradiations aux ions

Les gaz de fission, d’une part en formant des bulles (ce qui contribue au gonflement des pastilles
et a la fermeture du jeu pastille/gaine), et d’autre part par leur relachement, conduisent a
I’accroissement de la pression dans les volumes libres (entre la pastille et la gaine). Ils constituent
donc un des paramétres physiques limitant le temps de vie du combustible en réacteur
(Cf Annexe 2).

Afin de mieux comprendre I’évolution et le relachement des produits de fission gazeux, de
nombreuses études sont menées depuis plusieurs dizaines d’années sur la diffusion des atomes de
Xe et de Kr dans 1’'UQ,, ainsi que sur la nucléation et la croissance des bulles/cavités.

Ces différentes études ont notamment montré que les gaz de fission (Xe et Kr) étaient insolubles
dans I’UO, [27]. Ces derniers vont avoir tendance a former des bulles (amas de lacunes et
d’atomes de gaz) et/ou a s’incorporer dans des défauts de Schottky (composés d’une lacune
d’uranium et de deux lacunes d’oxygéne) [28] [29], selon la température considérée. Les
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bulles/cavités induites par des irradiations aux ions Au 4 MeV a 25 °C et Xe 390 keV a 600 °C,
ont été observées in Situ au microscope électronique en transmission par Sabathier et al. [30] et
Michel et al. [31], et présentent des évolutions similaires. Elles apparaissent trés tot sous
irradiation (dés 6 x 10'? jons/cm?), et saturent en nombre rapidement (aux alentours de
1x10" ions/cmz) a une valeur de 102-10** m™. Elles sont de taille nanométrique (0,9 nm) et
grossissement trés peu durant I’irradiation. Dans le cas des bulles de Xe, ces derniéres
apparaissent vraisemblablement par nucléation hétérogéne sur les cavités induites par les
cascades de déplacements.

1.3.1.b. Interaction entre les bulles/cavités et les défauts étendus

Il a été observé expérimentalement, pour diverses conditions d’irradiation (aux neutrons [35], en
pile [36], ou aux ions apres recuit [32]), qu’il y avait apparition d’une deuxiéme famille de
bulles/cavités, d’une taille de I'ordre de la dizaine de nanométres, située au voisinage des
dislocations (Cf Figure 1.7). En effet, les bulles de gaz se situant sur ces derniéres grossissent via
un mécanisme de pipe diffusion, accélérant la diffusion des lacunes [32] [33] et des atomes de gaz
[34] au voisinage des dislocations. Cette deuxiéme famille de bulles peut alors servir activement
de piege pour les gaz de fission.

Bulle

A

Ligne

Figure 1.7 : Images MET d’UO; irradié, (a) aux neutrons puis recuit & 1500 °C [35], (b) en pile &
55 MWj/kgU a 450 °C [36], (c) aux ions Xe 400 keV puis recuit a 1500 °C pendant 2 h [32],
montrant la présence de bulles d’une taille de I’ordre de la dizaine de nanométres sur des
dislocations.

Les défauts étendus jouent donc un role essentiel dans le grossissement des bulles et le piégeage
des atomes de gaz de fission. La littérature présente peu d’informations sur leurs caractéristiques,
leurs mécanismes d’évolution ainsi que sur les paramétres impactant leur cinétique d’évolution.

1.3.2. Evolution des défauts étendus sous irradiation

1.3.2.a. Evolution de la microstructure
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Le couplage entre des irradiations aux neutrons [15] [37] et aux ions [38] [39] [40] dans UO, ou
CeO; (composé non radioactif qui cristallise dans la méme structure que 1’'UO; et qui présente un
parametre de maille trés proche) [41] [42], avec des observations au MET a permis de mettre en
évidence expérimentalement 1’évolution des défauts étendus au cours de I’irradiation. Les
différentes études s’accordent sur le scénario suivant: avec l’augmentation de la dose
d’irradiation (c'est-a-dire avec 1’augmentation du taux d’endommagement) de petits amas de
défauts, de I’ordre de quelques nanométres de diamétre, apparaissent (Cf Figure 1.8 (a)) et
grossissent jusqu’a devenir des boucles de dislocation de 1’ordre de quelques dizaines de
nanometres de diameétre. Les boucles de dislocation se transforment alors en lignes de dislocation
(Cf Figure 1.8 (b)). Les lignes de dislocation évoluent ensuite vers un réseau de dislocations
enchevétrées (Cf Figure 1.8 (c)). Une nucléation continue de petites boucles (d’une taille de
I’ordre de 5 nm) est également mise en évidence par He et al. [40] et Ye et al. [41] qui observent
toujours des petits amas de défauts entre les lignes de dislocation.

17 3 18 3 19 3
1,4 x10 fissions/cm 1,1x10 fissions/cm 2,2x10 fissions/cm

Figure 1.8 : Images MET d’UQ; irradié aux neutrons entre 50-100 °C, illustrant I’évolution des
défauts étendus au cours de I’irradiation, (a) amas de defauts et petites boucles de dislocation,
(b) boucles et lignes de dislocation, (c) réseau de dislocations enchevétrées [37].

1.3.2.b. Evolution de la densité et de la taille des boucles avec la dose d’irradiation

Les unités utilisées pour exprimer la dose d’irradiation étant différentes entre les irradiations aux
neutrons (fissions/cm’) et aux ions (ions/cm?), une comparaison directe n’est donc pas évidente.
En revanche, pour comparer les différentes implantations aux ions, réalisées avec divers ions et
énergies, les fluences sont ramenées aux dommages moyens, calculés avec le logiciel SRIM,
induits sur 100 nm de profondeur (épaisseur maximale des lames minces). Les énergies de
déplacements utilisées sont de 40 et 20 eV pour I’uranium et 1’oxygéne dans UO,; [15] [16], et de
51 et 33 eV pour le cérium et ’oxygeéne dans CeO, [43]. Les densités et les tailles des boucles
sont présentées sur la Figure 1.9 en fonction des dommages moyens induits sur 100 nm.
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D’aprés les travaux de He et al. dans UO, implanté aux ions Kr 150 keV a 600 °C et Kr 1 MeV a
800 °C [39] [40], et de Ye et al. dans CeO; implanté aux ions Kr 1 MeV a 600 et 800 °C [41],
I’évolution de la densité de boucles de dislocation est divisée en trois étapes : tout d’abord elle
augmente rapidement dans les tous premiers temps de I’irradiation et atteint un maximum
(Cf Figure 1.9 (a), étape 1), puis elle diminue (Cf Figure 1.9 (a), étape 2), et enfin elle se
stabilise (Cf Figure 1.9 (a), étape 3). Ces évolutions ont lieu pour des taux d’endommagement
différents, selon les températures d’irradiation et les énergies des ions implantés.

D’apres la Figure 1.9 (b), la taille des boucles induites par ces implantations aux ions augmente,
plus ou moins vite selon la température d’irradiation, au cours des étapes 1 et 2, puis se stabilise a
partir de I’étape 3 (c’est-a-dire pour le méme taux d’endommagement que lorsque la densité de
boucles correspondante sature).

D’apres les travaux de Whapham et Sheldon [37] et de Soullard [15] dans UO; irradié aux
neutrons, la densité de boucles se stabilise, entre 4,3 X 10" et 1,1 x 10'® fissions/cm’ , avant de

chuter. Durant cette phase de densité constante, la taille moyenne des boucles passe de 2,5 a
22 nm.

L’¢évolution de la densité et de la taille des boucles n’apparait donc pas trés clairement en
comparant les différentes études issues de la littérature. Dans le cas des irradiations aux ions, la
densité et la taille des boucles augmentent simultanément des les premiers temps de ’irradiation,
alors que dans le cas des irradiations aux neutrons, la densité de boucles atteint une saturation au
cours de laquelle la taille des boucles augmente. En revanche dans les deux cas, la densité de
boucles diminue a partir d’une certaine dose d’irradiation.

Cependant sur la Figure 1.9 (a), compte tenu des barres d’erreur, il est possible de remarquer que
les deux dernicres valeurs de densité de boucles de la zone 1 sont équivalentes. Cela pourrait
correspondre a la phase de densité constante observée par Whapham et Sheldon [37] ainsi que par
Soullard [15].
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Figure 1.9 : Evolutions (a) de la densité, (b) de la taille des boucles de dislocation, en fonction
des dommages moyens induits sur 100 nm, pour différentes conditions d’irradiation. Les
rectangles de couleur matérialisent les trois étapes d’évolution, et sont positionnes par rapport a
I’implantation réalisée a 600 °C avec des ions Kr 150 keV (points verts).

1.3.2.c. Mécanismes d’évolution proposés

He et al. [39] et Ye et al. [41] suggérent que dans les tous premiers temps de I’irradiation, la
majorité des événements d’irradiation entrainent la nucléation de boucles de dislocation
(vraisemblablement par loop punching lors des cascades de déplacements [25]). Cela explique la
premiere phase d’augmentation du nombre de boucles. Le grossissement des boucles a ce stade
serait di a ’accumulation des dommages. Les interstitiels créés par les cascades de déplacement
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peuvent éventuellement diffuser pour faire croitre les amas existants par capture, ou contribuer a
la nucléation des nouvelles boucles.

Ensuite, lorsque la densité de boucle atteint son maximum, ces dernieres grossissent plus vite.
Plusieurs mécanismes peuvent intervenir pour expliquer le grossissement des boucles :

- La capture d’interstitiels ; ceux-ci peuvent provenir de la matrice (phénoméne de
croissance) et/ou de boucles plus petites (mirissement d’Ostwald).

- La migration-coalescence. Par divers mécanismes (glissement, montée, ...), les boucles
peuvent se déplacer et se rencontrer afin d’en former une seule de plus grande taille.

Les mécanismes de grossissement ne sont pas encore clairement établis, mais He et al. [39], Ye et
al. [41] et Jonnet et al. [44] proposent des mécanismes de grossissement par coalescence.

Whapham et al. [37] et Soullard [15] proposent quant a eux, deux hypothéses pour expliquer le
fait que la densité de boucles soit constante et que leur taille augmente :

- ‘L’évaporation’ des anciennes boucles au passage d’un nouveau fragment de fission ; les
défauts ponctuels ainsi créés peuvent venir contribuer a la croissance des boucles
existantes. L’effet de recuit di a la pointe thermique, qui sera d’autant plus important que
la densité de boucle sera élevée, va donc diminuer la vitesse de création des boucles, et
augmenter leur taux de croissance.

- L’accumulation des lacunes dans le matériau, moins mobiles, empéche la formation de
nouvelles boucles interstiticlles a haute dose.

Enfin, la phase de décroissance du nombre de boucles pour un taux d’endommagement élevé
provient vraisemblablement de I’interaction des boucles qui forment des lignes de dislocation ;
celles-ci ne sont donc plus comptabilisées dans le calcul de la densité de boucles. Cependant, la
taille des boucles ne diminue pas d’apres 1’é¢tude de He et al. [39] (Cf Figure 1.9 (b), étape 3), ce
qui est assez surprenant.

Plusieurs points restent donc a éclaircir concernant les mécanismes d’évolution des défauts
étendus sous irradiation :

- La présence ou non d’une phase de densité constante, apres la phase de nucléation des
boucles.

- Les mécanismes de grossissement des boucles (croissance, mirissement d’Ostwald,
coalescence).
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- Les mécanismes de transformation des boucles en lignes

1.3.2.d. Effets des différents parametres d’irradiation

Pour déterminer I’impact respectif des différents parametres d’irradiation (température, fluence,
énergie des ions incidents, présence d’atomes exogenes...) sur 1’évolution des défauts étendus, il
est nécessaire de ne faire varier qu’un seul parametre a la fois. Les irradiations disponibles dans
la littérature sur UO, présentent trop de parametres différents pour étre comparées dans cette
optique.

Effets combinés de la fluence et de la température

Néanmoins dans le dioxyde de cérium, Ye et al. [41] ont étudi¢ ’effet de la température et de la
fluence sur les défauts étendus en réalisant des irradiations in situ au MET avec des ions Kr
1 MeV a 600 et a 800 °C. Les boucles observées a 800 °C sont plus larges et moins nombreuses
qu’a 600 °C.

Or dans 1’UQO,; steechiométrique, I’autodiffusion du cation uranium est beaucoup plus lente que
celle de I’oxygene, et constitue par conséquent le phénomene limitant contrélant la cinétique de
grossissement des boucles de dislocation. Elle n’est pas significative pour des températures
inférieures a 1500 °C (aux échelles de temps des irradiations, c'est-a-dire quelques heures). En
effet, méme si une grande dispersion des coefficients d’autodiffusion du cation métallique est
observée dans la littérature [45] [46] [47] [48], celui-ci reste inférieur & 10™° cm®.s™ & 1500 °C.
Par exemple, Matzke [47] détermine pour 1’UO; steechiométrique :

2,6 (eV)
kgT

Do(UO») = 0,26 exp (— ) (cm>s™) et D(UO,) = 0,65 exp (— > (e")) (cm>s™)

kpT
Soit & 1500 °C, D, ~10™ cm”.s™ et D,~10"° cm’s™".
Sabioni et al. [48] proposent dans ’UO, monocristallin steechiométrique :

Dy(UOs) = 8,54 x 1077 exp (- -22) (em’ss)
B

Soit & 1500 °C, D(UO,) ~107" cm*s™.

D’aprés Lambert [49], la présence d’impuretés ou de joints de grains dans les matériaux de
certaines études, ou une mauvaise maitrise de la pression partielle d’oxygéne d’équilibre
pourraient expliquer la variation des coefficients de diffusion sur plusieurs ordres de grandeur. Il
est généralement constaté que les erreurs introduites conduisent a surestimer les valeurs des
coefficients d’autodiffusion.
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Cependant, en raison de I’irradiation, la vitesse de diffusion peut garder une valeur significative
méme a trés basse température. Ainsi selon Matzke [50] sous irradiation, pour une température
inférieure a 1000 °C, il apparait un mécanisme de diffusion athermique qui ne dépend que du
taux de fission F (fission.cm™.s™). Il opére grice aux défauts ponctuels créés dans les pointes de
fission. Comme rappelé par Andersson et al. [51], I’énergie d’activation (E,) pour la diffusion
d’une espéce via un mécanisme défini, est la somme de 1’énergie de formation (Ef) et de
migration (E,,) de cette espece : E, = Ef + E,,. Ainsi, dans le cas de I’irradiation, 1’énergie de
formation des défauts est négligeable puisqu’ils sont formés spontanément par effet balistique. Ce
coefficient d’autodiffusion des cations est de la forme :

D*=AF,avec A=1,2 x 10% cm’

Cette diffusion qualifiée de « favorisée par I’irradiation » permet d’expliquer la mobilité des
défauts ponctuels pour les irradiations a basses températures, et donc le grossissement des
boucles. Cependant, un coefficient de diffusion athermique en dessous de 1000 °C ne permet pas
d’expliquer les différences entre les deux irradiations a 600 et 800 °C étudiées par Ye et al. [41].

Dans le cas d’expériences de relachement des PF gazeux sous irradiation (entre 225 et 1400 °C),
Turnbull et Friskney [52], parviennent a reproduire I’évolution de leurs coefficients de diffusion
avec la température, en utilisant trois termes : un premier terme représentant la contribution
thermique, et deux autres termes représentant 1’effet de 1’irradiation :

D (T, F) = Dthermique (T) + Dathermique (F) + Dmixte (T, F)

Ainsi dans le cas des cations, le premier terme, Dihermique correspondrait a ceux définis par
exemple par Matzke [47] ou Sabioni et al. [48]. Le deuxieme terme, Datermique, cOrrespondrait a
celui défini par Matzke [50]. Le troisiéme terme, Dpmixe, st défini par Turnbull et Friskney
comme [52] :

Dmixte(TvF) = Szjv(T)Cv(Tr F)

avec S la distance atomique de saut, j,(T) la fréquence de saut et C\(T, F) la concentration en
lacunes induites par I’irradiation.

Ainsi entre 700 et 1300 °C, la diffusion est a la fois activée thermiquement et accélérée par
I’irradiation (les lacunes nécessaires a la diffusion sont créées thermiquement et par les cascades
de déplacement), et a haute température (T > 1400 °C) les mécanismes de diffusion ne sont pas
beaucoup affectés par 1’irradiation.

Donc dans le cas de I’irradiation réalisée a 800 °C [41], il est possible que la mobilité des défauts
soit supérieure a celle des défauts induits par la méme irradiation a 600 °C. Les nouveaux
interstitiels disponibles contribuent donc plus facilement au grossissement des boucles.
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Cependant étant plus mobiles, ils peuvent également plus facilement disparaitre par
recombinaison avec les lacunes de la surface comme le suggérent He et al. [39]; d’ou
I’observation de boucles plus larges et moins nombreuses a 800 °C. Ces observations sont en bon
accord avec les résultats de DMC. Par exemple d’aprés Martin et al. [53] le nombre total de
défauts (uranium et oxygene) que peut contenir le cristal est plus faible a haute température qu’a
basse température, et le nombre d’interstitiels en amas augmente avec la température [21].

Effet de la température

Comme nous 1’avons montré précédemment, les défauts étendus évoluent non seulement sous
I’effet de I’irradiation, mais aussi sous l’effet de la température. Pour dé-corréler ces deux
parameétres, nous nous sommes intéressés aux recuits thermiques réalisés sur des échantillons
d’UO, préalablement irradiés.

Whapham et al. [37] ont réalisé des observations MET sur des échantillons d’UO, irradiés a
haute fluence (1,6 x 10% fissions/cm’®) puis recuits. Aprés 1 heure a 1100 °C, une nouvelle
population de boucles de dislocation de diametre de 50 nm environ apparait en plus du réseau de
dislocations initialement présent. D’aprés les auteurs, il est plus probable que ces boucles soient
de nature lacunaire plutét qu’interstitielle, ce qui peut paraitre surprenant. Aprés un recuit a
1500 °C pendant 1 heure, cette population a disparu laissant un réseau trés dense de dislocations
qui ne disparait pas complétement, méme apres 1 heure a 1800 °C.

Nogita et al. [54] ont réalisé des recuits de 5 heures entre 450 et 1800 °C sous une atmospheére
He —2 % H; sur des échantillons d’UO, irradiés en pile a deux taux de combustion différents :
(A) 25 GWd/t, T =780 °C et (B) 44 GWd/t, T = 640 °C. Pour I’échantillon (A) aprés un recuit a
850 °C la densité de lignes de dislocation n’évolue pas (1,7 x 10'* m™ avant recuit, et aprés recuit
2,4 x 10" m™). En revanche aprés un recuit a 1800 °C, la densité de dislocation diminue de
presque un ordre de grandeur (4,9 x 10" m™ pour I’échantillon (A)).

D’aprés ces observations MET, les amas de défauts (lignes et boucles de dislocation)
commencent a se recuire pour des températures comprises entre 1100 et 1400 °C, mais ne
disparaissent pas completement méme apres 5 heures a 1800 °C.

1.3.3. Comportement macroscopique de I’UO; sous irradiation aux ions
Comme nous I’avons montré dans les parties précédentes, des défauts ponctuels, des

bulles/cavités et des défauts étendus sont créés en importante quantité sous irradiation, et peuvent
contribuer a la déformation du matériau.
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1.3.3.a. Evolution de la structure UO; sous implantation ionique a température ambiante

A notre connaissance, les études caractérisant 1’évolution de la structure UO, a 1’échelle

macroscopique sous implantation ionique a température ambiante se sont appuyées sur des

travaux antérieurs, initiés dans le domaine de 1’auto-irrradiation d’oxide d’actinides [55]. La
technique utilisée de mani¢re générale sur ce sujet est la diffraction des rayons X et deux
caractéristiques sont suivies : les déformations ¢€lastiques (et potentiellement le paramétre de
maille) et 1’¢largissement des raies de diffraction (associées dans ce cas a des micro-distorsions).
L’obtention de ces paramétres a partir des diffractogrammes sera expliquée en détail dans le

chapitre suivant.

A fluence croissante, deux étapes sont en général rapportées :

1.

Un comportement dit « élastique », ou la déformation peut étre considérée comme
constante dans I’épaisseur de la couche implantée [56]. De plus dans ce régime, le
chargement créé par I’implantation peut étre décrit comme un gonflement libre isotrope
du paramétre de maille [57]. La valeur du gonflement est croissante avec la fluence et
dépend des conditions d’implantation (notamment de I’ion utilisé). De nombreux auteurs
proposent que ce gonflement soit dii a la création des défauts ponctuels (notamment les
paires de Frenkel) qui ne sont pas observables par MET ; et que les cinétiques de
gonflement en fonction de la dose s’expliquent par une compétition entre la création et le
recuit de ces défauts ponctuels [55] [58]. Cette hypothése est cohérente avec a la fois
I’absence d’¢largissement des raies de Bragg, qui semble exclure la présence de défauts
étendus [59] [60] [61], et la non-contribution de I’espéce implantée au gonflement
structural. En effet, une expérience est tres claire a ce sujet : il s’agit de I’implantation de
Ce de 500 keV dans des monocristaux UO, [62]. Cette implantation de Ce aurait di
conduire a une diminution du paramétre de maille (déformations négatives) [63], dans le
cas ou le Ce serait présent en substitution de I'uranium dans la structure UO,, alors
qu’une augmentation a été¢ mise en évidence. Par ailleurs, la contribution au gonflement
des cavités/bulles semble étre tres faible. En effet, un méme échantillon d’UQO; implanté
aux ions He 500 keV, a été recuit a 1000 °C et caractérisé par MET [64] et DRX [65].
Une importante quantité¢ de bulles/cavités sont visibles, alors que la déformation est
presque entierement relaxée.

La courbe en gris, présentée par la Figure 1.10 (a), illustre une raic de Bragg
correspondant a cette premiere phase « ¢lastique », dans le cas d’une implantation d’He
60 keV. On peut voir un pic a droite correspondant a la partie non implantée de
I’échantillon, et un second pic a gauche, correspondant a la partie implantée. Le second
pic ne présente pas d’élargissement. Sur la Figure 1.10 (b), on peut voir que la
déformation engendrée est quasiment constante dans toute la zone implantée (courbe
grise).
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2. Une relaxation plastique, ou un effondrement de I’intensité diffractée par la zone
implantée s’accompagne d’un fort élargissement de la raie de Bragg associée a cette zone
(Cf courbes jaune et violette de la Figure 1.10 (a)). Cette observation peut donc étre
attribuée a ’apparition de défauts étendus, sans que des indications sur la nature de ces
défauts (lignes et/ou boucles) soient disponibles. Des mesures de DRX haute résolution
synchrotron montrent que cette transformation est initiée au niveau du pic de défauts (ou
des ions implantés), se traduisant par une forte augmentation de la déformation [56] et du
désordre atomique [66]: il n’est probablement plus possible a ce stade de définir un
gonflement libre unique dans la couche implantée, comme on peut le voir sur la Figure
1.10 (b) (courbes jaune et violette), ou la déformation augmente fortement, puis diminue
avec la profondeur d’implantation.

Dans la littérature, la diffraction synchrotron n’a pas pu étre utilisée de maniere
systématique et donc cet état est décrit sur la base de mesures par DRX macroscopique
(de laboratoire). Ces derniéres concluent a une saturation des déformations (paramétre de
maille) avec un dommage croissant et une augmentation de la micro-distorsion. En effet,
le pic correspondant a la couche déformée est centré sur le maximum d’intensité et un
¢largissement est utilis€é pour ajuster la raie. Cette technique de modélisation pourrait
expliquer que la déformation soit constante et que la micro-distorsion augmente avec les
dommages. Cependant, cette méthode d’obtention des parameétres déformation et micro-
distorsion nécessite I’homogénéité de la couche implantée. Or, comme 1’ont montré les
mesures de DRX haute résolution, la déformation n’est plus constante dans la couche
implantée. I1 est donc possible que cette méthode d’ajustement des raies ne soit pas idéale,
et que la couche déformée doive étre modélisée différemment, par plusieurs pics par
exemple.

Il est important de noter que si I’interprétation de ces deux types de mesure diverge
concernant le gonflement, les mesures sont identiques, comme illustré sur la Figure
1.10 (a) et sur la Figure 1.11, qui présentent les caractérisations DRX macroscopique (de
laboratoire), et haute résolution (synchrotron), effectuées sur les trois mémes échantillons.
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Figure 1.10: Mesures de DRX haute résolution (synchrotron), réalisées sur des grains orientés
selon la direction 220 pour trois échantillons d’UO; implantés aux ions He 60 keV a 1, 4, et
6 x 10 He/cm?. (a) diffractogrammes mesurés (points noirs) et calculés (lignes continues), avec

4msin(0 . . . . ) .
Q= msing ), le vecteur de diffraction. (b) Profils de déformation associés [56].
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Figure 1.11: Mesures de DRX de laboratoire, au voisinage de la raie 220 pour les trois
échantillons d’UO, implantés aux ions He 60 keV & 1, 4, et 6 x 10*® He/cm? [67].
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Ainsi, la transition entre ces deux régimes (€lastique/plastique) est basée sur une valeur de
gonflement et de dommage. Cette description est observée sur UO; sous différentes conditions
d’implantations, mais les valeurs seuil de dommage (et possiblement de gonflement) évoluent
pour chacune d’entre elles. La Figure 1.12 regroupe les résultats obtenus pour I’He 20 et 60 keV
(transition domaine élastique-domaine plastique a 1 dpa, pour un gonflement de 0,5 %) [68] [69],
et pour le Ce 500 keV (6 dpa, 0,4 %) [62]. Ces valeurs seuil seraient donc directement liées a la
compétition entre production et recuit des paires de Frenkel : il est normal que les ions Ce de
500 keV conduisent a un plus fort recuit que les ions He de basse énergie (20 ou 60 keV), et donc
retarde le gonflement.

s~ He 60 keV poly-cristaux uo,

—a— He 20 keV monocristaux UO2

0,7 ~

—a Ce 500 keV monocristaux uo,

Domaine ’? "y
élastique ﬁ, —* Domaine

plastique

Gonflement linéaire s/3 (%)
o
~

{

0,1 ™

0,001 0,01 0,1 1 10 100
Dommage (dpa)

Figure 1.12 : Evolution du gonflement structural d’échantillons (mono et poly-cristaux) d’UO; en
fonction des conditions d’irradiation [69][62][68].

Il apparait que des caractérisations systématiques des mémes échantillons par DRX et par MET,
pour différentes températures, permettraient de préciser le lien entre déformations
macroscopiques et défauts étendus.

De plus, il n’y a pas actuellement d’études réalisées avec des gaz de fission, comme le Xe ou le
Kr, qui permettraient de comprendre davantage la transition entre le domaine élastique et le
domaine plastique.
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1.3.3.b. Evolution sous recuit thermique de la structure UO, implantée

La réalisation de mesures de diffraction des rayons X au cours de recuits isochrones permet de
suivre 1’évolution du paramétre de maille en fonction de la température. Les études disponibles
sur UQO; irradié en pile [54] [70], avec des particules alpha ou des neutrons [71] [72] et des ions
He [73] [65] présentent 1 ou 3 étapes de recuit du paramétre de maille (selon les conditions
d’irradiation et de recuit). La premiére étape autour de 200 - 300 °C est généralement attribuée au
recuit des interstitiels d’oxygéne (bien que Nakae et al. [70] I’attribuent aux lacunes d’oxygéne),
tandis que la seconde autour de 300 - 500 °C, est imputée a la mobilité des lacunes d’uranium. La
troisieme, observée pour les échantillons implantés avec des particules alpha, autour de 900 °C
est attribuée a la dissociation de 1’hélium piégé dans les lacunes. D’apres ces différentes études,
le paramétre de maille est quasiment restauré apres un recuit a 1000 °C (plus de 90 %).

Cependant, I’attribution d’une étape de recuit a un type de défaut ponctuel n’est pas évidente,
sachant que le matériau ne contient vraisemblablement pas que des mono-lacunes ou des mono-
interstitiels. Par exemple 1’énergie de formation d’un défaut de Schottky dans UO, déterminée par
des calculs ab initio [74] (2,54 eV), est plus faible que celle des lacunes d’oxygene et d’uranium
seules (respectivement 5,36 et 10,43 eV). Par ailleurs, la méthode de détermination des énergies
d’activation associées a chaque étape de recuit mise en ceuvre par les auteurs, n’est pas tres
précise comme le signale Weber [72]. Les énergies de migration s’obtiennent a partir de la
formule suivante [75] :
E,, = kgTIn(Bt)

avec kg la constante de Boltzmann, T la température correspondant a 1’étape de recuit, t le temps
de recuit et B le facteur fréquence (définie par Primak a ~ 10'° s [75]). Weber détermine de cette
maniere une énergie de 1,5 £ 0,1 eV pour I’étape de recuit a 300 °C, et de 2,2 + 0,2 eV pour celle
as575°C|[72].

De nombreuses €nergies de migration sont disponibles dans la littérature. Concernant la premiére
étape de recuit, d’apres les données expérimentales (Cf Tableau 1.1) et les calculs ab initio (Cf
Tableau 1.2), les ¢énergies de migration de 1’oxygeéne par un mécanisme interstitiel ou un
mécanisme lacunaire semblent comparables. Ainsi 1’étape de recuit attribu¢ aux interstitiels
d’oxygene pourrait également correspondre aux lacunes.

Concernant la mobilité des lacunes et des interstitiels d’uranium, Matzke [76] a montré lors du
recuit d’'un monocristal d’UO, implanté aux ions Xe a -270 °C, suivi in situ par RBSC
(Rutherford Backscattering Spectrometry in Channeling), qu’il y avait deux principaux stades de
recuit des défauts uranium. Une étape de recuit aux alentours de 530 °C ; qui correspondrait a la
mobilité des lacunes d’uranium ; et une autre étape entre -195 °C et -160 °C. Cette derniére
correspondrait a la mobilité des interstitiels d’uranium (plutét des recombinaisons lacunes-
interstitiels proches qu’une migration a grande échelle). Cela tendrait donc a indiquer une
mobilité¢ des interstitiels d’uranium en dessous de la température ambiante. Les données
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expérimentales obtenues par Soullard [15] et Matzke [47] tendent également vers une mobilité
des interstitiels d’uranium plus grande que celle des lacunes (Cf Tableau 1.1). Les calculs ab
initio sont encore peu nombreux, mais semblent plutot indiquer une mobilité équivalente (Cf
Tableau 1.3).

Lacune O Interstitie]l O Lacune U Interstitie]l U
Matzke 1987 0,5-0,6 0,8—-1,0 2,4 -
[47]
Soullard 1977 - - 2 0,1-04
[15]

Tableau 1.1 : Energies de migration, obtenues expérimentalement, des especes U et O dans UOx.

Lacune O selon = Lacune O selon Interstitiel O Interstitiel O
<110> <100> (direct) (indirect)
Dorado et al. 2,7 1,2 3,6 1,1
2010 [77]
Dorado et al. 2,47 0,67 3,22 0,93
2011 [78]
Vathonne et al. 2,13 0,4 - 0,48
2014 [79]

Tableau 1.2 : Energies de migration, obtenues par calculs ab initio, de I’oxygene dans UO, pour
différents mécanismes de diffusion.

Lacune U Lacune U Lacune U Interstitiel U = Interstitiel U
selon <110> selon <100> selon <110> (direct) (indirect)
avec
déplacement
d’oxygene
Dorado et al. 5,5 7,2 3,6 7.9 4,1
2012 [80]

Vathonne et - - 4,39 - -
al. 2016 [79]

Tableau 1.3 : Energies de migration, obtenues par calculs ab initio, de I’uranium dans UO; pour
différents mécanismes de diffusion.

Ainsi, d’apres les différentes études issues de la littérature, quelle que soit la source de dommage,
le parametre de maille est quasiment restauré apres un recuit a 1000 °C (plus de 90 %). Ce recuit
du paramétre de maille est attribué au recuit des défauts ponctuels. Plusieurs mécanismes de
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recuit des défauts ponctuels sont envisageables : leur recombinaison, leur absorption par des
amas de défauts (dislocations, bulles...) et enfin leur annihilation avec les surfaces ou les joints
de grains.

Puisque d’apres les observations MET, les dislocations n’évoluent pas en dessous de 1100 °C
[37] [70], il est possible que les défauts ponctuels se recombinent préférentiellement. Cependant,
I’observation par Whapham et Sheldon [37] aprés un recuit a 1100 °C d’une seconde famille de
boucles, pourrait correspondre a une condensation des défauts ponctuels en boucles.

I.4. Caractéristiques des défauts étendus induits par irradiation dans le combustible
UoO,

Deux types de défauts étendus sont présents dans le combustible UO, irradié en réacteur :

- Des dislocations dues a une contrainte mécanique interne et externe. En effet, le fort
gradient thermique entre le centre (~ 1000 °C) et la périphérie (~ 500 °C) des pastilles
induit des dilatations différentielles, et conduit a une déformation viscoplastique (fluage)
au niveau du centre de la pastille qui est en compression, et un comportement fragile au
niveau de la périphérie qui est en traction. Il s’agit de boucles de cisaillement et de lignes
pouvant présenter des caracteres vis, coin et mixte.

- Des dislocations formées par la production et la diffusion des interstitiels et/ou des
lacunes d’uranium et d’oxygéne sous irradiation. Ces derniéres sont a priori des boucles
prismatiques qui se transforment en lignes au cours de I’irradiation [37].

1.4.1. Généralités sur les dislocations
1.4.1.a. Définition des caractéristiques des dislocations

Dans les deux cas, une dislocation est un défaut linéaire correspondant a une discontinuité¢ dans
I'organisation de la structure cristalline. Elle est caractérisée par la direction de sa ligne, &, et un
vecteur appelé vecteur de Burgers, b, dont la norme représente l'amplitude de la déformation
qu'elle engendre. Selon I’angle que fait le vecteur de Burgers avec la ligne de la dislocation,
celles-ci auront un caractére Vis, coin ou plus généralement mixte. Il est trés important de
connaitre le type de dislocations présentes dans un matériau, car les mouvements possibles des
dislocations en dépendent ; ce qui impacte directement leur cinétique d’évolution.

Les dislocations de type coin peuvent étre décrites par I’insertion ou la suppression d’un demi-
plan cristallin dans le cristal parfait (Cf Figure 1.13 (a)). Ce demi-plan d’atomes se terminent sur
la ligne de dislocation. Lorsque l'on courbe une dislocation coin de g, on obtient une
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configuration de dislocation vis (Figure 1.13 (b)) et, pour les configurations intermédiaires les
dislocations ont un caractére mixte (Figure 1.13 (c)).

Le vecteur de Burgers b, peut étre décrit comme le défaut de fermeture d'un circuit discret qui
entoure une ligne de dislocation. Dans le cas d'une dislocation coin, on constate, grace a cette
construction, que le vecteur de Burgers est perpendiculaire a la ligne de dislocation (Cf Figure
1.13 (a)). Dans le cas d'une dislocation vis, ce vecteur est paralléle a la ligne de dislocation
(Figure 1.13 (b)). Dans le cas le plus général d'une dislocation mixte, le vecteur de Burgers fait
un angle quelconque avec la ligne de dislocation (Figure 1.13 (c)).

L’énergie des dislocations est définie comme la somme d’une énergie de cceur et d’une énergie
¢lastique. L’énergie de ceeur étant généralement considérée comme négligeable devant I’énergie
¢lastique, on peut déterminer 1'énergie d'une ligne de dislocation en calculant le champ de
contraintes qui 1’entoure. L’énergie élastique est proportionnelle a pb?L, oi W est le module de
cisaillement du cristal, b le vecteur de Burgers et L la longueur de la ligne de dislocation.

(a) (b) ()

‘\b -
b
E vis i ——‘;‘:;ﬂlfj“c
§ T\\_,Lyoin
-

Figure 1.13 : Représentation d'une dislocation de type coin (a) [81], vis (b) [81] et mixte (c) [82].

Une dislocation ne peut pas se terminer n’importe ou a I’intérieur du cristal. Elle peut se terminer
a la surface du cristal ou sur une interface (par exemple un joint de grain, un précipité, un autre
défaut...), elle forme alors une ligne de dislocation. Elle peut également se refermer sur elle-
méme et former une boucle de dislocation.

Dans le cas d’une boucle de cisaillement, induite par contrainte mécanique, le vecteur de
Burgers est contenu dans le plan de glissement de la boucle, cette dernie¢re présente alors des
parties coin, des parties vis et des parties mixte (Cf Figure 1.14 (a)).

I1 existe un second type de boucle appellée boucle prismatique, qui se forment généralement
dans des solides bombardés avec des particules de haute énergie (neutrons, ions...). Le vecteur de
Burgers de ces boucles est hors de leur plan d’habitat, ¢’est-a-dire du plan qui contient la boucle.
Lorsqu’il est perpendiculaire a ce plan, la boucle est prismatique pure [83] et présente un
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caractere coin en tout point (Cf Figure 1.14 (b)). Les boucles prismatiques peuvent étre de nature
interstitielle ou lacunaire. La boucle interstitielle est une condensation, sous forme de disque,
d’interstitiels venants du solide (Cf Figure 1.14 (c)). L’agglomération en couche atomique est
thermodynamiquement plus stable que le méme nombre d’auto-interstitiels dispersés dans le
réseau. La boucle lacunaire est une condensation sous forme de boucle des amas tridimensionnels
et disques de lacunes, formés lors de I’irradiation, et qui ne restent pas sous forme d’agrégats (Cf
Figure 1.14 (d)). Par définition les dislocations de type interstitiel grossissent/se rétractent par
absorption d’interstitiels/de lacunes, et les dislocations de type lacunaire grossissent/se rétractent
par absorption de lacunes/d’interstitiels.

(a) (b)

coin

coin

Figure 1.14 : Représentations schématiques, (a) d’une boucle de cisaillement, (b) d’une boucle
prismatique, (c) d’une boucle prismatique interstitielle [84], et (d) d’une boucle prismatique
lacunaire [84].

1.4.1.b. Présentation des principaux mouvements des dislocations

A basse température, le mouvement des dislocations se fait par glissement. Pour qu'une
dislocation glisse, les rangées atomiques au voisinage du cceur de la dislocation doivent effectuer
un petit déplacement (Cf Figure 1.15). La dislocation doit donc vaincre une friction intrinséque a
I’empilement atomique pour glisser. La force de Peierls-Nabarro correspond a la force de
frottement du réseau cristallin qui s'oppose au glissement des dislocations. Ce glissement a lieu
uniquement dans le plan qui contient la ligne de dislocation et le vecteur de Burgers.
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Les dislocations coin ne possedent donc qu’un seul plan de glissement, et les dislocations vis en
possedent une infinité. Les dislocations vis peuvent également passer d’un plan de glissement a
un autre. On appelle ce processus le glissement dévié, comme illustré sur la Figure 1.16.

segment VIS\

,CZ ;FLL
glissement dévié
simple ~b
-
=

glissement dévié
double

Figure 1.16 : Glissement dévié d'une dislocation vis [82].

Les boucles prismatiques peuvent glisser par le processus de pencil glide [85] [86]. Il s’agit d’un
glissement de toute la boucle dans la direction du vecteur de Burgers. Toutes les parties coin de la
dislocation glissent dans les plans les contenant ainsi que le vecteur de Burgers, ce qui
correspond a une sorte de cylindre (Cf Figure 1.17).

Direction de b et
de glissement

L 3 b A b
— T ——
— T — —

|
|

Figure 1.17 : Glissement par pencil glide d’une boucle prismatique [84].
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En général, les dislocations glissent dans les plans cristallographiques ou elles sont étalées, donc
dans les plans denses ; car si la déformation est répartie sur de nombreux atomes, lorsque la
dislocation avance d'une rangée atomique, chaque atome de la rangée ne subit qu'un faible
déplacement, donc I'énergie nécessaire est plus faible. Ceci explique que, pour une structure
cristallographique donnée, le glissement a souvent lieu dans les mémes types de plans. Les
systémes de glissement <hkl>{pqr}, correspondent en général aux plans {pqr} les plus denses, et
aux directions <hkI> contenant la plus grande densit¢ d’atomes pour un systéme cristallin
considére.

Les dislocations coin peuvent également se déplacer perpendiculairement a leur plan de
glissement. On parle alors de montée de la dislocation. Contrairement au glissement, qui est un
déplacement conservatif se produisant sans transport de maticre, la montée des dislocations est
assistée par des phénomeénes de diffusion atomique (Figure 1.18). Les phénomeénes de transport
des défauts ponctuels se produisent plus facilement a haute qu'a basse température. La montée
des dislocations, peu probable a basse température, peut donc étre activée thermiquement. Notons
que la montée d'une dislocation ne se fait pas simultanément sur toute la ligne de dislocation,
mais opere par formation de crans.

Figure 1.18 : Montée d'une dislocation coin par diffusion de lacunes, formation de crans. [82]

1.4.2. Structure des défauts étendus dans UO;
1.4.2.a. Structure des lignes de dislocation dans UO,

La premiere description de la structure du cceur des dislocations coin dans le systéme
<110>{100} de la structure fluorine a été proposée par Amelinckx [87]. Le cceur est le résultat de
I’ajout de deux demi-plans {110}, I'un de ces demi-plans finissant par une rangée d’anions, et
I’autre par une rangée de cations (Figure 1.19 (a)). Par construction, il en résulte un coeur qui a
une charge ¢€lectrostatique positive le long de la ligne de dislocation dépendant de la nature de la
derniere rangée des plans supplémentaires. Plusieurs configurations de cceur ont ensuite été
proposées. Les différences résident dans un triplet O1-U1-O2 qui se trouve au centre du cceur
comme indiqué sur la Figure 1.19 (b). Si a la place de ce triplet on trouve uniquement O1 et Ul,
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on obtiendra le cceur positif d’Amelinckx, si seul Ol est présent le coeur sera négatif comme
proposé par Evans et al. [88], et enfin si I’ensemble du triplet est présent comme proposé par
Ashbee et al. [89], ou absent comme suggéré par Brantley et al. [90], le cceur sera neutre.
Récemment, les simulations de dynamique moléculaire réalisées par Fossati et al. [91], en
utilisant un potentiel de Morelon [92], ont montré que le cceur des dislocations coin dans le
systéme principal <110>{100} de I’'UO; est neutre, et correspond exactement au cceur publié par
Brantley, c’est a dire la configuration ou le triplet est absent (Figure 1.19 (c)).

(a) (b) (c)

01
u1 \

02

Figure 1.19 : Représentation schématique des cceurs de dislocations coin <110>{100} dans la
structure fluorine [93] (a) cceur positif, (b) et (c) cceurs neutres . La projection est faite dans un
plan {110}.

La structure du cceur des dislocations coin dans le systeme <110>{110} a été proposée pour la
structure fluorine par Roy [94] et pour I’UO, par Sawbridge et al. [95] (Figure 1.20). Elle
correspond également a 1’ajout de deux demi-plans. Cette structure électriquement neutre a
¢galement été confirmée par les simulations de dynamique moléculaire [91].

Figure 1.20 : Représentation schématique du cceur d’une dislocation coin <110>{110} dans la
structure fluorine [93]. La projection est faite dans un plan {100}. Ce cceur est électriquement
neutre.
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Enfin la structure du cceur des dislocations coin dans le systéme <110>{111}a été proposée pour
la premiére fois par Fossati et al. [91] (Figure 1.21).

Q
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Figure 1.21 : Structure du cceur d’une dislocation coin <110>{111} dans I’UO, apres relaxation
avec le potentiel de Morelon a 300 K. La couleur indique le champ de densité d’énergie, la zone
bleue ayant une énergie locale plus basse que le cristal parfait, et la zone rouge plus élevée [91].

1.4.2.b. Structure des boucles prismatiques dans UO,

La structure des boucles prismatiques dans UO, a été étudiée par Le Prioux et al. [96] par
dynamique moléculaire en utilisant le potentiel empirique de Morelon [92].

Les plans {110} présentent un empilement simple du type ...ABABA... avec A et B des plans
identiques portant les mémes sites U et O, mais décalés les uns par rapport aux autres (Cf Figure
1.22).

B
ﬁo* Plans
[001] A@J; Ser {110}

o= -l!

[010]
[100]

Figure 1.22 : Empilement des plans {110} dans UO,, les sphéres bleues représentent les atomes
d’uranium et les spheres rouges les atomes d’oxygene. [96]

La configuration la plus stable calculée d’aprés Le Prioux et al. [96] pour une boucle de
dislocation prismatique de vecteur de Burgers selon <110>, correspond a I’ajout de deux plans
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{110}, I’un se terminant par un atome d’uranium, I’autre par un atome d’oxygene. L’ajout de ces
deux plans n’induit pas de faute d’empilement (Cf Figure 1.23). Les boucles ne présentant pas de
faute d’empilement sont appelées boucles parfaites.

ot O g,

A 9+9" 00000 . J"0
<110> B O . O (;'_0_._._0_.0 3

AQ Q@ °* E@|e ® ¢« @

Bo@—ae_ Ao':@oOo ]
<001> <110> A O'—" O. .@—'—@—-O—Q—’—G—’—Q
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Figure 1.23 : Représentation d’une boucle prismatique parfaite, dans les plans {110} de vecteur
de Burgers selon <110>. Projection dans le plan {100}. Les sphéres grises représentent les
atomes d’uranium et les spheres rouges les atomes d’oxygene.

Les plans {111} ne sont pas neutres. L’empilement est formé d’une alternance de plans composés
d’atomes d’uranium et de deux plans composés d’atomes oxygene. Les plans uranium suivent un
empilement du type ...ABCABCA... avec les différents plans A, B, C identiques en ce qui
concerne les sites, mais décalés les uns par rapport aux autres. Les plans oxygene suivent
¢galement un empilement du type ...abcabca... mais en ordre inverse par rapport aux plans
uranium. L’empilement est ainsi de la forme ...bAcaCbcBabAc...(Figure 1.24).

Plans {111}

Figure 1.24 : Empilement des plans {111} dans UO,, les sphéres bleues représentent les atomes
d’uranium et les spheres rouges les atomes d’oxygene. [96]
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L’introduction de plans supplémentaires sans changer la stoechiométrie, implique ’ajout d’un
plan {111} uranium entouré de ses deux plans {111} oxygéne. La configuration la moins
énergétique pour une boucle prismatique de vecteur de Burgers selon <111>, consiste en I’ajout
d’un triplet de plans avec une faute d’empilement [96] (Cf Figure 1.25). Par ailleurs, 1’énergie de
faute d’empilement calculée dans la fluorine est la plus faible pour les plans {111}[97]. Les
boucles fautées sont qualifiées de boucles imparfaites.
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Figure 1.25: Représentation d’une boucle prismatique imparfaite, dans les plans {111} de
vecteur de Burgers selon <111>. Projection dans le plan {112}. Les spheres grises représentent
les atomes d’uranium et les sphéres rouges les atomes d’oxygéne.

1.4.3. Défauts étendus induits par contrainte mecanique dans UO,
Le dioxyde d’uranium est plus sujet a basse température a des ruptures fragiles qu’a des
déformations plastiques. C’est probablement pour cette raison que la littérature est relativement

pauvre sur le sujet. Les systemes de glissement possibles dans les matériaux de la structure
fluorine sont <110>{111}, <110>{100} et <110>{110} (Cf Figure 1.26).
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Figure 1.26 : Principaux systemes de glissement de I'UO,, respectivement, <110>{111},
<110>{100} et <110>{110}.

En 1960, Rapperport et Huntress [98] ont effectué des tests de compression de monocristaux
d’UO; et ont montré par 1’analyse des traces de glissement que le systéme principal de glissement
(celui qui est le plus actif) est le systeme <110>{100} pour des températures variant entre 700 et
1900 °C. Toutefois, les systémes secondaires <110>{110} et <110>{111} peuvent étre activés
lorsque la température augmente. Ces résultats ont ensuite été confirmés par des observations au

microscope électronique en transmission [99] [100] [101] et le vecteur de Burgers % <110> a été

déterminé par Ashbee [99]. De plus, lorsque deux plans de glissement {100} sont actifs,
I’interaction des dislocations donnent par glissement dévié une troisieme famille de dislocation
dans le systétme <110>{111}. Un réseau hexagonal de dislocations est alors observé [15].
Sabathier et al. [102] ont étudié des pastilles d’UO, déformées par fluage a 1500 °C, sous une
contrainte constante de 50 MPa jusqu’a des taux de déformation de 8 et 20 %. Les grains
présentent des dislocations mobiles, et parfois un réseau hexagonal de dislocations. Trois familles
de dislocations vis sont alors observées constituant ce réseau, comme illustré sur la Figure 1.27.
On peut voir matérialisées en jaune des dislocations vis dans le systéme < 101 >{001}, en rouge
dans le systéme < 110 >{010}, et en violet dans le systéme < 011 >{111}. Enfin I’analyse des
dislocations mobiles indique qu’un mécanisme de montée est €¢galement actif.
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Figure 1.27 : Image MET d’une pastille UO, déformee par fluage a 1500 °C, sous une contrainte
constante de 50 MPa jusqu’a un taux de déformation de 8 %. Le grain présente des dislocations
mobiles, ainsi qu’un réseau hexagonal de dislocations pres d’un joint de grain [102].

De récentes simulations de dynamique moléculaire ont également confirmé que le systeme de
glissement le plus facile pour I’'UO; steechiométrique est <110>{100} en dessous de 1500 °C,
suivi de <110>{111} puis de <110>{110} lorsque la température augmente [103] [91]. Le
systéme de glissement principal de 1’'UO; est donc différent de celui classiquement observé dans
les métaux cubiques a faces centrées, c’est-a-dire le systeme <110>{111}. Les différences sont
dues a la structure iono-covalente. En effet, le systeéme principal de glissement est celui qui
minimise les répulsions électrostatiques des cations.

1.4.4. Défauts étendus induits par irradiation dans UO;
1.4.4.a. Irradiations aux ions ou aux neutrons

Nous avons mis en évidence dans la partie 1.2.3.b, que suite aux recouvrements des cascades de
déplacements en dynamique moléculaire classique, les gros agrégats d’interstitiels sont en réalité
des petites boucles de dislocation. D’apres les résultats de Martin et al. [25] en DMC, les boucles
formées sont des boucles prismatiques imparfaites qui s’étendent dans les plans {111} et de
vecteur de Burgers <111>.

Dés lors que la taille des boucles atteint le nanomeétre, leur observation en microscopie
¢lectronique en transmission devient possible. Cependant, le nombre de recouvrements de
cascades en DMC n’est actuellement pas suffisant pour induire des boucles d’une taille
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supérieure au nanometre. La comparaison avec les observations MET n’est donc pas directement
possible.

Les défauts étendus induits par des irradiations aux ions, neutrons ou ¢électrons dans UO; ont été
peu étudiés dans la littérature, et les résultats obtenus présentent une dispersion.

Tout d’abord, d’aprés les travaux de Whapham et al. [37], les boucles de dislocations obtenues
par irradiation aux neutrons dans des pastilles d’UQO,, sont prismatiques et parfaites, de nature
interstitielle. Elles sont localisées dans les plans {110} et de vecteurs de Burgers 2 <110>. Par la
suite, Soullard [104] détermine pour des pastilles d’UQ, irradiées aux neutrons : des boucles
imparfaites de vecteur de Burgers 2 <111> et parfaites de vecteur de Burgers 2 <110>. Enfin He
et al. [39] caractérisent une boucle de dislocation dans un échantillon d’UO; monocristallin
implanté avec des ions Kr 1 MeV a 800 °C. Cette dernicre présente le vecteur de Burgers
suivant : %2 [101], et est de nature interstitielle. Dans le dioxyde de cérium_Chen et al. [105] ont
¢tudié des échantillons monocristallins implantés avec du Kr 1 MeV et du Xe 150 keV a 800 °C.
Ils ont observé des boucles de dislocations prismatiques imparfaites, de nature interstitielle,
situées dans les plans {111}, et de vecteur de Burgers de type 1/, <I11>.

1.4.4.b. Irradiations aux électrons

Des irradiations aux ¢électrons ont également été réalisées dans UO, et CeO,. Les électrons
n’induisent pas de cascades de déplacements comme les ions ou les neutrons. En effet, I’énergie
transmise par les électrons aux noyaux cibles est généralement trop faible pour que ces derniers
puissent induire d’autres déplacements. Lorsque le nombre de défauts ponctuels est suffisant, des
amas sont observables au MET. Selon I’énergie des ¢électrons, différents types de boucles sont
formées, en relation avec la création de paires de Frenkel dans un seul ou les deux sous-réseaux
(cationique et anionique).

D’aprés les résultats de Soullard [15] pour de 1’UO, monocristallin irradiés avec des électrons
d’énergie de 'ordre de 1 MeV, seuls les atomes d’oxygéne sont mis en mouvement. C’est
seulement a partir d’une énergie de 2 MeV que des défauts sont créés dans les deux sous-réseaux
U et O. Pour une irradiation aux électrons d’énergie de 2 MeV, et a 490 °C, Soullard observe tout
d’abord une zone présentant des boucles de dislocation interstitielles, ainsi qu’une zone dénudée
de boucles prés de la surface. Lorsque la fluence augmente, il y a apparition de boucles
imparfaites dans la zone précédemment dénudée. Ces boucles sont de nature lacunaire et de
vecteur de Burgers selon %4 <111> [104]. Pour des irradiations aux électrons avec une énergie en
dessous de 1,6 MeV, Soullard n’observe pas d’amas de défauts oxygene. L’apparition des
boucles de dislocation semble donc étre liée a la présence de défauts dans le sous-réseau
cationique. Cela est corroboré par les travaux d’Aidhy et al. [106] en DMC. En effet, les auteurs
montrent que les paires de Frenkel créées uniquement dans le sous-réseau oxygene se
recombinent complétement au bout de 1400 ps a 1000 K, alors que lorsque des défauts ponctuels
sont induits dans les deux sous-réseaux, ils peuvent former des amas.

En revanche, Yasunaga et al. [107] [43] observent dans CeO, irradié¢ aux électrons dans une
gamme d’énergie de [200 - 1250] keV, des boucles non steechiométriques prismatiques et fautées
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de vecteur de Burgers selon 1/5 <111> et situées dans les plans {111}. Ces boucles correspondent
a I’ajout d’un plan {111} oxygene. Pour une gamme d’énergie de [1,5 - 3] MeV, dans laquelle il
est possible de créer des défauts dans les deux sous-réseaux, les auteurs observent des boucles
parfaites, interstitielles, de vecteur de Burgers selon %2 <110>, localisées dans les plans {110}.

1.4.4.c. Bilan

Les résultats issus de la littérature sont regroupés dans le Tableau 1.4 ci-dessous :

Type de projectile Conditions Nature des vecteur de Plan
yp ProJ boucles Burgers d’habitat
Neutrons UQO; polycristallin ..
Interstitiell ¥ <110> 110
Whaphametal. [37] T =[50-100 °C] rrerstitieties & (110
Neutrons UO, monocristallin / Y, <110> /
Soullard [104] T=50°C h<111>
lons UO; monocristallin Interstitielle
Kr 1 Mev T 800 °C (1 boucle) /2 1101] /
He et al. [39]
Tons
Kr1MeV/Xe 150 CeO istalli
! lieV © © ;rrzlog g ((): I;)I(Sja n Interstitielles 1/<111> {111}
Chen et al. [105]
Simulation DM UQO,, superposition
Pka uranium 10 keV de 25 cascades Interstitielles <111> {111}
Martin et al. [25] T=427°C
Electrons . .
2 MeV UOszzoz(;griséalhn Lacunaires a/, <I11> /
Soullard [104]
Electrons . . .
iy | CObsTn e
Yasunaga et al. [43] d
Electrons
CeO; polycristalli :
[1500-3000 keV] eY2 POVEISIE  Interstitielles v, <110> 110
T=25°C

Yasunaga et al. [43]

Tableau 1.4 : Caractéristiques des boucles de dislocation induites par des irradiations aux
neutrons, ions ou électrons.
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Ainsi d’apres la majorité des études, pour 1’UQO; irradié aux ions, aux neutrons, ou aux €lectrons
(avec une énergie supérieure a 1500 keV), les boucles de dislocation sont de nature interstitielle.
En revanche, la disparité des vecteurs de Burgers (selon <111> ou selon <110>) et des plans
d’habitat des boucles ne permet pas de conclure sur leurs caractéristiques. Récemment, Le Prioux
et al. [96] ont calculé par statique moléculaire, I’énergie des boucles parfaites et imparfaites dans
UO; en fonction de leur taille. Il s’avére que pour les trés petites boucles (<2 nm de diamétre),
les boucles les plus stables sont les boucles fautées <111>{111}. Pour des tailles de boucles plus
¢élevées, les boucles <110>{110} deviennent les plus stables. Il est ainsi possible que les boucles
qui nucléent sous irradiation soient imparfaites, comme le suggerent les résultats de DMC, puis
qu’il y ait une transition des boucles imparfaites <111> vers les boucles parfaites <110> lorsque
ces derniéres grossissent sous irradiation. Ce type d’évolution a déja été observé dans d’autres
matériaux, comme le Si implanté aux ions et recuit, dans lequel initialement deux types de
boucles coexistent (des boucles {111} fautées et parfaites), puis lorsque le temps de recuit
augmente un seul type de boucles est encore présent [108]. Une augmentation de la taille des
boucles accompagne cet état de fait. Par ailleurs, les énergies de formation de ces deux types de
boucles indiquent que les boucles fautées sont les plus stables jusqu’a un diamétre de 80 nm puis
que la tendance s’inverse [109].

Cette transition des boucles imparfaites vers des boucles parfaites pourrait faire intervenir un
mécanisme de défautement, comme 1’a montré Gelles [110] dans un alliage Ni3(Al,Ti) irradié aux
neutrons. Lors de ce mécanisme de défautement, une dislocation partielle de Shockley ¢/, <112>
¢limine la boucle fautée de type <111> selon la réaction suivante :

Tct1>+2<11z>=2<110>
3 6 2

Enfin, a ce jour, les lignes de dislocation formées suite a I’interaction des boucles n’ont jamais
¢été étudiées a notre connaissance.

1.5. Conclusion

Au cours de D’irradiation, des défauts étendus (boucles et lignes de dislocation) ainsi que des
bulles sont induits dans le combustible UO,, notamment lors des pertes d’énergie par interaction
nucléaire des produits de fission. Les défauts étendus ont un impact important sur le
grossissement des bulles contenant les gaz de fission, ainsi que sur leur relachement. De ce fait, la
connaissance de leurs caractéristiques, de leur cinétique et de leurs mécanismes d’évolution
constitue une étape importante vers une meilleure compréhension de I’évolution du combustible
sous irradiation.

Les différentes études disponibles dans la littérature ne permettent pas de définir clairement les
mécanismes d’évolution des défauts étendus, ni de déterminer 1’impact respectif des parametres
d’irradiation (énergie, température, présence d’atomes exogenes...) sur leur cinétique
d’évolution. Les auteurs proposent néanmoins le scénario d’évolution des défauts étendus
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suivant : avec I’augmentation de la fluence, de petites boucles de dislocation apparaissent
directement suite aux cascades de déplacement, grossissent et évoluent vers un réseau de lignes
de dislocation enchevétrées. La nucléation continue de petites boucles est également mise en
évidence. Des précisions restent toutefois a apporter, notamment sur les mécanismes de
grossissement et de transformation des boucles en lignes. De plus, les études antérieures ne
peuvent pas étre comparées dans ’optique de déterminer I’impact respectif des paramétres
d’irradiation sur la cinétique d’évolution des défauts étendus. En effet, trop de parametres
différent d’une étude a 1’autre (température, fluence, type et énergie des projectiles...).

Enfin, les informations concernant les caractéristiques de ces boucles de dislocation (vecteur de
Burgers, plan d’habitat, nature interstitielle ou lacunaire) induites par irradiation aux ions,
neutrons ou électrons dans UO, présentent une dispersion, au niveau des vecteurs de Burgers et
des plans d’habitats.

Dans un premier temps, 1’objectif de ce travail de thése sera de caractériser précisément, au
moyen d’observations MET, un grand nombre de boucles et de lignes de dislocation induites dans
UO; par différentes conditions d’irradiation (Cf Chapitre I11). Il sera ainsi possible de déterminer
un éventuel effet des conditions d’irradiation sur la nature, les vecteurs de Burgers ou les plans
d’habitat des boucles. De plus, I’étude des caractéristiques des lignes de dislocation induites par
irradiation n’a jamais été réalisée a notre connaissance. Ces informations pourront notamment
alimenter les codes de calcul, modélisant le comportement du combustible sous irradiation.

Dans un deuxiéme temps, les mécanismes d’évolution des défauts étendus sous irradiation seront
étudiés grace a un couplage entre des irradiations/implantations aux ions et des caractérisations in
situ au microscope électronique en transmission. Des analyses par diffraction des rayons X et par
spectroscopie Raman seront également réalisées, afin de corréler 1’évolution nanoscopiques des
défauts étendus a des caractérisations microscopiques (déformation élastique, micro-
distorsion...). Nous ménerons une €étude a effets séparés pour déterminer I’impact respectif des
parametres d’irradiation sur la cinétique d’évolution de ces défauts. Les parametres d’irradiation
étudiés seront : la fluence, la température, la présence d’atomes exogenes dans la matrice UO, et
les pertes d’énergie par interaction électronique (Cf Chapitre 1V).

Dans un troisiéme temps, les mécanismes et la cinétique de recuit des défauts étendus induits par
des irradiations aux ions seront étudiés, grace a la réalisation de recuits thermiques couplés a des
caractérisations in situ au MET, en DRX et en Raman (Cf Chapitre V). Il sera ainsi possible de
séparer les effets de la température et de I’irradiation, ainsi que de corréler les informations
obtenues par le biais des trois techniques d’analyse.

Enfin, des comparaisons entre les défauts étendus (nature, vecteur de Burgers, densité...) induits
par des irradiations en réacteur et ceux induits par des irradiations/implantations aux ions seront
proposées, afin de valider I’utilisation des faisceaux d’ions pour simuler 1’impact des produits de
fission dans le combustible UO,.

55



56



Chapitre II

Techniques expérimentales

FL L, TNEFOAUCTION ..okt bbbt bbb bbbt b bt b et 58
11.2. Préparation des échantillons d’UO .. ... nne 59
I1.2.1. Préparation des diSQUES MASSITS........cuertiriiirieitieieiiesie ettt ettt et et et e st e steeabesbeebesbeensesseensesnnesaeenes 59
I1.2.2. Fabrication de lames minces par Tripode : VUE Plane.........ccceecuirieriirienieeiienieieseee et 61
11.2.3. Obtention des lames minces par FIB : VUE traNSVETSE ........cccverieveriieriieeesiesienieeiesteesresseessessesssesseessesenes 63
I1.2.4. Préparation de lames minces par broyage : cas des échantillons irradiés en pile...........cccoccevenereniencnee. 65
11.3. Réalisation des irradiations/implantations aux ions dans UO; .........cccccevvreiniiinninscccneenns 65
11.3.1. Présentation des paramétres d’irradiation/d’ implantation ............cccceeeveeeerieevieneenieieese e e eeeeee e enns 65
T1.3.2. DISPOSILIS UHIISES. .. eeuviiiieiieieeiertieiestiete ettt et e sttt ste et e estesteesbesstesbeesaesseesseessesseensesssessesssansenssenseensensnas 66
I1.3.3. Eléments constituant Un iMPIanteUL ...........cecuerieririereeieeteeete sttt sttt sttt st saeentesaeesbeenee 67

11.4. Caractérisations a I’échelle nanoscopique — La Microscopie Electronique en Transmission 67

IL.4.1. Principe de fonctionnement et introduction de I’écart a I’angle de Bragg..........cccceveeviiiienennienceciencenne. 68
I1.4.2. Contraste des images €t des AETAULS........ceccvirieriiiieiieceee et ettt esae e sreebesenas 73
T1.4.3. MESUIE A’ EPAISSEUL ....eeuieeieeieuieeiteieeeteteeitesteestesetesteestesseestesseensessaenseensasaensesssensesssensesssenseensenseensesssessennes 76
11.4.4. Mesure de la densité des défauts étendus et de la taille des boucles.........cceveieieiriiininereeeee, 80
11.5. Caractérisations a I’échelle MICrOSCOPIQUE ....ocvveeeieiirie e see et e e e e et sre e nee e 81
I1.5.1. La Diffraction des TaAYONS Xi.....cciiierieeierieeieiteeiesteesteseestesseessesseestesssesseessessesssesseessesssessesssessesssessesssesses 81
I1.5.2. La SpectroSCOPIC RAMAIN ......eeiiiiieiieieitieieeitete ettt ettt sttt et s et st b et e bt enbesaeetesaeenaeenee 90

LRSI Ofo T T [T 1Y o] F TR 93



Chapitre 1l — Techniques expérimentales

Chapitre Il - Techniques expérimentales

I1.1. Introduction

Ce chapitre est dédié¢ a la description de la démarche expérimentale mise en place dans cette
these, afin de répondre aux objectifs suivants :

e Mettre en évidence les mécanismes de nucléation, de grossissement et de transformation
en lignes, des boucles de dislocation induites par irradiation dans le combustible UO,.

e Déterminer I’impact des divers parametres d’irradiation (température, présence d’atomes
exogenes, pertes d’énergie par interaction électronique...), sur leur cinétique d’évolution
et sur leur caractéristiques (nature interstitielle ou lacunaire, vecteurs de Burgers, plans
d’habitat dans la mesure du possible...).

e Corré¢ler les déformations induites par 1’irradiation avec la présence et le type de défauts
(défauts ponctuels, boucles, lignes, bulles...)

Cette dernicre repose sur des ¢études a effets séparés impliquant la réalisation
d’irradiations/implantations aux ions dans des échantillons massifs ou dans des lames minces
d’UQO; appauvri, couplées avec des caractérisations au Microscope Electronique en Transmission
(MET), en Diffraction des Rayons X (DRX) et en spectroscopiec Raman. Ces techniques
d’analyse, déja mises en ceuvre sur UO, depuis plusieurs années, permettent d’étudier les défauts
a I’échelle nanoscopique (taille, densité, nature...), ainsi que les déformations induites lors de
I’irradiation a I’échelle microscopique.

Les irradiations/implantations aux ions ont été réalisées sur les plateformes JANNuS (Joint
Accelerator for Nanoscience and Nuclear Simulation) du CSNSM (Centre de Spectroscopie
Nucléaire et Spectroscopie de Masse) d’Orsay et du SRMP (Service de Recherches de
Métallurgie Physique) de Saclay. Les caractérisations MET in situ (lors des irradiations ou des
recuits thermiques) et ex situ ont été réalisés au CEMES (Centre d’Elaboration des Matériaux et
d’Etudes Structurales) a Toulouse, ainsi que sur la plateforme JANNuS a Orsay. Les
caractérisations Raman ont été faites in situ sur la plateforme JANNuS de Saclay. Enfin, les
mesures de DRX ont été effectuées post mortem au LCU (Laboratoire du Combustible Uranium)
a Cadarache et in situ (lors de recuits thermiques) au LEFCA (Laboratoire d’Etude et de
Fabrication du Combustible Avancé) a Cadarache. Enfin, un échantillon irradi¢ en réacteur a été
¢galement ¢été¢ caractéris¢ par MET au JRC-ITU (Joint Research Center - Institute for
Transuranium Elements) a Karlsruhe (Allemagne).
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Dans un premier temps, les différentes techniques de préparation des échantillons d’UO; (disques
massifs et lames minces) sont décrites, puis dans un deuxiéme temps, les dispositifs
d’irradiations/implantations aux ions sont présentés, et enfin les différentes techniques de
caractérisation (MET, DRX et spectroscopie Raman) sont exposées.

11.2. Préparation des échantillons d’UO,

Les échantillons étudiés dans cette theése sont obtenus a partir de pastilles d’UO,. La premicére
étape de notre travail a donc été de fabriquer et de caractériser ces pastilles. Nous avons fabriqué
les pastilles au Laboratoire UO, a Cadarache, par frittage de la poudre d’UO, appauvri (0,3 %
U*?) a4 1700 °C pendant 4 h sous Ar - 5 % H,. Nous avons ensuite déterminé leur densité, par
pesée hydrostatique, a 98 % de la densité théorique.

Les pastilles sont ensuite préparées suivant différentes géométries : pour les caractérisations par
DRX et spectroscopie Raman, des disques massifs, de 1’ordre de 500 um d’épaisseur, sont
découpés, alors que pour les caractérisations par MET, des lames minces, dont I’épaisseur de la
zone observée est comprise entre 10 et 200 nm, sont fabriquées. Les lames minces peuvent étre
obtenues par plusieurs techniques, en fonction des besoins et des possibilités : par amincissement
mécanique (le tripode), par Focused lon Beam (FIB), ou par broyage (dans le cas du combustible
irradié en réacteur).

11.2.1. Préparation des disques massifs
11.2.1.a. Protocole de polissage

Des disques d’environ 1,2 mm d’épaisseur sont obtenus en découpant les pastilles d’UO, de
diametre 8,4 mm a la scie a fil. Les disques obtenus sont ensuite collés avec de la cire sur des
plots afin de subir les différentes étapes de polissage. Ce protocole, communément utilis¢ au
laboratoire, consiste tout d’abord a polir les échantillons avec des disques en carbure de
silicium : 40 s avec une taille de grains de 22 pum, puis 1,5 min avec une taille de grain de 15 pm,
et enfin 10 min avec une solution diamant (taille de grain 1 pm) répartie sur un drap de polissage.
Apres chaque étape de polissage, les échantillons sont nettoyés a 1’éthanol dans un bac a ultra-
sons pendant 3 min. A la fin du polissage, les disques présentent une face lisse et brillante dite
polie miroir. Leur épaisseur finale est d’environ 500 pum, contrélée a 1’aide d’un comparateur de
mesure. Pour finir, les disques sont recuits a 1400 °C pendant 4 h sous atmosphére réductrice
d’Ar — 5 % H; afin d’éliminer les défauts de polissage [111].
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11.2.1.b. Caractérisation de la microstructure et de la taille de grain

Une caractérisation métallographique de la surface des échantillons d’UO,, polis a la finition
miroir et recuits, est réalisée par microscopie optique, afin d’une part de vérifier ’homogénéité
de la microstructure, et d’autre part de déterminer la taille de grain.

Pour cela, les joints de grain d’un disque d’UQO; sont révélés a I’aide d’un traitement thermique
sous atmosphere oxydante de CO, a 1350 °C pendant 30 min, Au cours de 1’attaque thermique,
I’équilibre thermodynamique des tensions de surface aux joints de grains conduit a la formation
d’un sillon dont I’angle reste constant, mais dont la profondeur augmente avec la durée du
traitement et sa température.

La Figure 11.1 présente les microstructures avant et aprés 1’attaque thermique. La microstructure
des pastilles est homogéne. La taille de grain a ét¢ mesurée par analyse d’images, a I’aide du
logiciel analySIS. Les tailles des grains sont données en DCE (Diamétre du Cercle Equivalent),
qui est le diamétre du cercle dont 1’aire correspond a la surface du grain. Lorsque 1’on dispose
d’un nombre suffisant de grains (au moins 500), le DCE moyen, c’est-a-dire le DCE
correspondant a la surface moyenne des grains, se calcule selon la relation suivante :

4S5,
(1) DCEmoyen = ’ n.:;t

avec S, la surface totale des grains (um?) et N le nombre total de grains.

La taille de grain obtenue est de 7,6 = 1,5 um (1136 grains pris en compte).

(b)

Figure I1.1 : Images optique d’un disque d’UO, poli miroir et recuit & 1400 °C pendant 4 h, (a)
sans attaque thermique, (b) ayant subi un traitement thermique sous CO; a 1350 °C pendant
30 min afin de révéler les joints de grain.

Les disques massifs ainsi obtenus sont ensuite directement implantés, par les dispositifs décrits
dans la partie 11.3.2.
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11.2.2. Fabrication de lames minces par Tripode : vue plane
11.2.2.a. Dispositif

L’utilisation du MET nécessite une préparation des échantillons longue et délicate, pour faire en
sorte que 1’échantillon soit observable, c’est-a-dire transparent aux électrons. La technique de
fabrication de lames minces par tripode permet d’obtenir une zone trés fine (de I’ordre de 10 nm)
en bord d’échantillon en formant un biseau en son extrémité par frottement abrasif doux sur un
¢chantillon 1égérement incliné (0,3 a 0,7 °).

Nous avons préparé les lames minces au Laboratoire UO,. Le dispositif est constitué¢ de deux
¢léments distincts : une polisseuse rotative a vitesse lente, équipée d’un plateau en verre
permettant de fixer les disques d’abrasion et un tripode maintenu par 1’opérateur. L ’abrasion est
réalisée en présence d’eau distillée. Le support de 1’échantillon en pyrex est inclinable grace a
deux vis micrométriques d’ou son nom de Tripode (Cf Figure 11.2).

&L L

Figure 11.2 : Représentation schématique de I’outil tripode vu de dessous et de profil (A : pieds
réglables par des vis micrométriques, B : support en pyrex, C : échantillon) [112].

11.2.2.b. Protocole de fabrication

Des carrés de 2 x 2 mm” sont découpés a la micro-trongonneuse a partir des disques massifs polis
a la finition miroir de 500 pm d’épaisseur, présentés précédemment (Cf partie 11.2.1).
L’échantillon est coll¢ a I’aide de la colle Crystalbond de la marque Brot (température de fusion
120 °C et solvant acétone) sur le support en pyrex, sur son coté poli miroir. L’étape de polissage
est effectuée a I’aide de disques abrasifs constitués de grains de diamant de granulométries
décroissantes (15, 6, 3 et 1 pum). Le disque abrasif de granulométrie 15 um est utilisé pour passer
d’une épaisseur de 500 um a une épaisseur de 200 um. Durant cette étape, le tripode doit étre
plan. Ensuite, les vis micrométriques du tripode sont sorties de 200 um afin de créer un biseau.
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L’amincissement continue avec le disque de granulométrie 15 pm jusqu’a 100 pm. Le disque de
granulométrie 6 pm est utilisé afin de passer d’une épaisseur de 100 a 50 um. Puis, le disque de
granulométrie 3 pum sert a obtenir une épaisseur d’environ 30 pm. Enfin, le disque de
granulométrie 1 pm est utilisé pour 1’étape de finition. Le dioxyde d’uranium, trés fragile, ne peut
pas étre aminci par cette technique jusqu’a la transparence ; on arréte donc le polissage dés que
les grains commencent a se déchausser.

L’amincissement final est réalisé par une attaque chimique dans une solution composée d’acide
nitrique, d’acide acétique et d’acide orthophosphorique portée a 120 °C [113]. L’obtention de
zones minces est contrdlée au microscope optique en lumiere transmise par la présence de grains
de couleur blanche signifiant que 1’épaisseur est suffisamment mince pour étre exploitable en
MET (Cf Figure 11.3).

Auparavant, I’échantillon est coll¢ a 1’aide d’un mélange résine-durcisseur du type G1 de la
marque GATAN sur une grille en molybdéne a trou unique, ce type de colle permet de résister
jusqu’a des températures de recuit de 1000 °C. Pour réaliser des recuits a plus haute température
un ciment du type RESBOND 903HP alumina-based adhesive (résiste jusqu’a 1650 °C) est
utilisé pour coller I’échantillon sur la grille.

Figure 1.3 : Surface en biseau d’une lame mince tripode d’UO, aprés attaque chimique,
observée au microscope optique en lumiére transmise.

11.2.2.c. Principe de la vue plane

Les lames fabriquées par cette technique sont ensuite directement irradiées/implantées (Cf partie
11.3.2). 11 est ainsi possible d’observer tous les défauts induits par I’irradiation/l’implantation dans
la lame mince en « projection ». En effet, le faisceau d’ions qui implante la lame est dans la
méme direction que le faisceau d’électrons du MET (Cf Figure 11.4).
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lons

ramy

Zone d’intérét
Epaisseur : 10 - 100 nm

Figure 11.4 : Schéma représentant une lame mince tripode ; principe de la vue plane.

11.2.3. Obtention des lames minces par FIB : vue transverse
11.2.3.a. Principe de fabrication

Le but de cette technique est d’usiner une lame mince d’épaisseur constante (comprise entre 60 et
200 nm) a I’échelle nanométrique dans une zone précise d'un échantillon massif. Les lames
minces étudiées ont été préparées au Centre pluridisciplinaire de Microscopies et Microanalyses
(CP2M) de Marseille, a SERMA Technologies a Grenoble ou au CEMES a Toulouse.

L’instrument FIB est constitué d’une colonne ionique montée dans un microscope électronique a
balayage. Le faisceau d’ions permet d’une part, d’usiner 1’échantillon et d’autre part, de faire une
image soit ¢électronique, soit ionique (selon les détecteurs a disposition) pour controler 1’usinage.
Le FIB peut étre équipé d'un micromanipulateur interne pour 1’extraction de la lame.

La préparation par FIB consiste a creuser, a l'aide d'un faisceau d'ions (généralement des ions
gallium d’énergie comprise entre 1,5 et 30 kV), deux tranchées paralléles de part et d’autre de la
zone de ’échantillon que 1’on souhaite prélever. Le mur résultant constitue la lame mince a faces
paralléles (Cf Figure 11.5). 11 est impératif de protéger avant I’amincissement la surface de la
zone d’intérét avec un dépot métallique (platine, tungsteéne...) ou un film de carbone d’environ
I um d’épaisseur. L’usinage ionique est réalis€ d’abord avec un faisceau d’ions de 30 kV en
incidence normale par rapport a la surface de I’échantillon. Les tranchées vont étre creusées petit
a petit en diminuant le courant (de la dizaine de nA a quelques nA) afin de diminuer la vitesse
d’abrasion et 1’échauffement de la lame, ralentissant ainsi la production de défauts lors de la
fabrication. Lorsque la lame atteint moins d’un pm d’épaisseur, elle est découpée pour une
extraction interne a 1’aide du micromanipulateur. Enfin, la lame orientée c6té tranche est inclinée
de plus ou moins 1,2 ° avant de subir un amincissement final avec un trés faible courant (de
I’ordre de 50 pA) jusqu’a la transparence aux électrons. Le dioxyde d’uranium ne présente pas
I’avantage, comme de nombreux matériaux, de changer de contraste lorsqu’il devient transparent
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aux électrons. Il faut donc amincir au maximum et s’arréter lorsque la couche protectrice
commence a se détériorer.

Figure I1.5 : Image MEB de la préparation par FIB d’une lame mince [32].

11.2.3.b. Principe de la vue transverse

Les lames FIB sont réalisées sur des échantillons massifs déja implantés. Grace a cette technique
de préparation, il est possible de voir la répartition en profondeur des défauts créés au cours de
I’irradiation, comme illustrée sur la Figure 11.6.

lons :
implantation et FIB

Vo

Zone implantée
i

Observation

Figure 11.6 : Image MEB d’une lame mince FIB d’UO; vue de profil.
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11.2.4. Préparation de lames minces par broyage : cas des échantillons irradiés en pile

La préparation de lames minces a partir d’échantillons fortement actifs (irradiés en réacteur)
présente de nombreuses contraintes supplémentaires. En effet le temps d’exposition doit étre
réduit au maximum et la manipulation des échantillons s’effectue impérativement en boite a
gants. Il n’est donc pas possible de préparer les lames minces par tripode. Pour notre étude, les
échantillons transparents aux électrons vont donc étre obtenus par broyage d’un fragment de
pastille, prélevé dans la zone souhaitée a 1’aide de télémanipulateurs dans les cellules blindées.
Le fragment broyé est mis en suspension dans du méthanol. Une goutte est ensuite prélevée et
mise a sécher sur une grille de cuivre recouverte d'un film trés mince de carbone amorphe sur
lequel, grace aux forces de Van der Waals, de nombreux grains restent attachés de fagon stable.

11.3. Réalisation des irradiations/implantations aux ions dans UO,

11.3.1. Présentation des parameétres d’irradiation/d’implantation

La réalisation d’implantions/d’irradiations aux ions permet de simuler la création des produits
fission dans le combustible, ainsi que 1’endommagement qu’ils générent sur leur passage. Le
contrdle précis des parametres d’irradiation (masse de 1’ion, flux d’ions, temps et température
d’irradiation, énergie des ions...) permet de réaliser une étude a effets séparés en faisant varier un
seul paramétre a la fois.

Selon le type d’ion implanté et I’énergie choisie, il est possible de faire varier la profondeur du
pic d’implantation des atomes, la quantité¢ de défauts générés (Cf Figure 11.7) et de modifier le
ratio entre perte d’énergie é€lectronique et perte d’énergie nucléaire. Le choix de la fluence,
permet de sélectionner les concentrations en atomes implantées et en défauts. Ces données sont
obtenues avec le logiciel SRIM (version 2011.08, Cf Chapitre I) en utilisant le mode « Full
Damage Cascades », et les déplacements par atomes (dpa) sont calculés a partir du nombre de
lacunes d’uranium et de lacunes d’oxygene. Enfin, au cours de I’irradiation la température des
¢chantillons est contrdlée grace a des thermocouples placés sur le porte objet et/ou au contact des
¢chantillons, et maintenue a la température de consigne par un systéme de circulation d’eau
froide. Il est possible de réaliser des irradiations refroidies a la température de 1’azote liquide ou
jusqu’a 1100 °C selon le type de porte objet.
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Figure 1.7 : Evolution des dommages en fonction de la profondeur d’implantation selon
I’énergie initiale des ions, calculés par SRIM dans UO..

11.3.2. Dispositifs utilisés

Nous avons utilisé trois dispositifs pour la réalisation des implantations /irradiations aux ions :

- L’implanteur IRMA de la plateforme JANNuS a Orsay [114] [115]. L’énergie atteinte
varie entre 5 et 150 keV pour les ions monochargés et peut atteindre 540 keV pour les
jons triplement chargés. Dans notre étude, nous implantons du Xe’ d’énergie 390 keV.

- L’accélérateur ARAMIS de la plateforme JANNuS a Orsay [116]. C’est le mode Tandem
qui a été utilisé durant cette these pour permettre de réaliser des irradiations haute énergie,
allant jusqu’a 2 MeV pour des ions monochargés. Dans notre étude nous utilisons des ions
Au™" a4 MeV.

- L’accélérateur EPIMETHEE de la plateforme JANNuS de Saclay [117]. I permet
d’atteindre des énergies de 3 MeV pour les ions monochargés. Dans notre étude, nous
implantons du Kr** d’énergie 4 MeV et du Kr’* d’énergie 27 MeV.

L’implanteur IRMA et 1’accélérateur ARAMIS offrent 1’opportunité d’un couplage avec un
MET. Ce qui permet d’observer in situ 1’évolution des défauts étendus au cours de I’irradiation.
L’accélérateur EPIMETHEE est couplé avec un spectrométre Raman. 11 est ainsi possible de
réaliser des mesures Raman in situ pendant I’irradiation, ¢’est-a-dire en restant sur la méme zone,

du méme échantillon.
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Des caractérisations ont également été faites sur des disques implantés avec 1’accélérateur 4 MV
de I'InESS de Strasbourg au cours de la thése de A. Michel [32].

11.3.3. Eléments constituant un implanteur
Un implanteur ionique se compose généralement :

- D'une source de production d'ions. Pour IRMA, les ions sont extraits a I’aide d’une source
de type Bernas-Nier : les éléments a ioniser sont introduits dans la source sous forme de
gaz ou de vapeurs et I’ionisation est obtenue par impact électronique dans un plasma
entretenu par des électrons émis par une cathode chaude. Pour ARAMIS, utilisé en mode
tandem, une source de type Middleton fournit des ions négatifs par pulvérisation sous
bombardement d’ions césium d’une cathode contenant 1’¢lément a accélérer. Pour
EPIMETHEE, les ions sont obtenus par une source ECR (Electron Cyclotron Resonance)
qui fait usage de la résonance cyclotronique des électrons. Les ions obtenus sont alors
accélérés par une électrode d’extraction a quelques dizaines de kilovolts.

- D’un analyseur de masse. Une fois extraits de la source les ions doivent étre sélectionnés
en masse a I’aide d’un aimant afin d’implanter uniquement 1’ion et la charge souhaités.

- D'un accélérateur de particules. Une fois sélectionnées, les ions doivent étre amenés a
I’énergie d’implantation souhaitée.

- De lentilles quadripolaires et d’un balayage électrostatique. Les lentilles permettent de
focaliser le faisceau d’ions alors que le balayage permet d’uniformiser I’implantation sur
toute la surface des échantillons.

- D'une chambre pour la cible a implanter.

11.4. Caractérisations a I’échelle nanoscopique — La Microscopie Electronique en
Transmission

Le Microscope Electronique a Transmission donne d’un objet mince, traversé par des électrons
rapides, une image en projection. Il a été ’outil central de cette étude puisqu’il nous a permis de
mesurer, de quantifier et de caractériser les boucles et les lignes de dislocation induites par les
irradiations aux ions a I’échelle nanoscopique. Les études réalisées pendant I’irradiation ont été
effectuées in situ sur le MET dont dispose la plate-forme JANNuS d’Orsay. Il est de marque FEI
de type TECNAI G2 20 Twin. Différents porte-échantillons sont disponibles pour réaliser des
irradiations refroidies a 1’azote liquide ou jusqu’a 1100 °C. Sa résolution spatiale point par point
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est de 0,27 nm. Les recuits in situ et les caractérisations ex situ ont été faits au CEMES sur un
Jeol 2010 (résolution de 0,2 nm). Selon le porte-échantillon utilisé, il est possible d’atteindre des
températures de recuit de 1’ordre de 1450 °C. Pour ces deux microscopes, il n’y a pas de rotation
entre I’image de 1’objet a I’écran et le cliché de diffraction. Enfin, I’observation de I’échantillon
irradié en réacteur a été faite sur un MET FEI de type TECNAI G2 F20 XT a JRC-ITU adapté
aux échantillons fortement actifs.

11.4.1. Principe de fonctionnement et introduction de I’écart a I’angle de Bragg
11.4.1.a. Principe de fonctionnement

La colonne du MET est constituée : d’un canon a électrons, d’un accélérateur, de lentilles
magnétiques (2 ou 3) qui forment I’ensemble condenseur, d’une lentille objectif, d’une ou deux
lentilles intermédiaires, d’une lentille de projection (projecteur) et d’une chambre d’observation
et d’enregistrement de I’image ou du cliché de diffraction (Cf Figure 11.8).

L’intérieur de la colonne est sous un vide d’environ 10~ a 10 Pa. Un vide plus propre et plus
poussé est nécessaire autour du canon et aux alentours de I’échantillon, qui s’insére au milieu de
la colonne.

canon < r j-., L——Lﬂ 200 kV

=

| et >
=4 =13 |
10 -
systeme :I
projecteur —
;J|‘-J_‘--—U- e

chambre
X EE'D d’observation
=)

Figure 11.8 : Présentation des différents composants du MET [118].
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Le faisceau d’¢lectrons est extrait d’une cathode (pointe en W ou cristal de LaBg¢) par chauffage
ou par effet de champ, puis les électrons sont accélérés par une forte tension (de 1’ordre de
quelques centaines de kilovolts) au niveau du canon avant d’étre focalis€és par les champs
magnétiques (de 1’ordre du tesla) des lentilles condenseurs sur 1’objet. Les électrons traversent
alors I’échantillon et frappent un écran fluorescent ou une caméra numérique.

La lentille objectif donne a partir du faisceau d’¢lectrons qui a traversé 1’objet cristallin un
diagramme de diffraction dans son plan focal image et une image dans son plan image (Cf Figure
11.9). Les lentilles étant électromagnétiques, il est possible de faire varier continument leur
distance focale. En excitant convenablement les lentilles de projection, nous obtenons a 1’écran
soit une image de 1’objet (réseau direct), soit un digramme de diffraction (réseau réciproque).

Faisceau
)
d’électrons

222

l . Espace
Plan objet : > Echantillon Jirect
! k' I
1/ k|20 Transformée de
! Y Fourier
Lentille objectif «— ! >
?
! Diagramme de Espace
Plan focal mmmsm--—-- S | 3 . o
F diffraction réciproque
Diaphragme de
contraste !

Transformée de
Fourier inverse

Image Espace
direct

)

Plan image <«

Figure 11.9 : Schéma de principe d’obtention d’images ou de clichés de diffraction a partir de la
lentille objectif.

11.4.1.a. Introduction du parameétre s : I’écart a I’angle de Bragg

Les ¢électrons qui traversent 1’échantillon peuvent :
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- le traverser sans étre déviés et sans perdre d’énergie ; ce sont les électrons transmis

- le traverser en étant déviés et sans perdre d’énergie ; ce sont les électrons diffractés (ou
diffusés élastiquement)

- le traverser en étant déviés et en perdant de I’énergie; ces électrons diffusés
inélastiquement sont utilisés pour la spectroscopie de perte d’énergie (EELS)

La condition de diffraction par les plans de la famille de plans (hkl) peut étre décrite dans
I’espace direct par la relation de Bragg :

(2) Zdhlein9 = nle
avec Ony la distance inter-réticulaire et A la longueur d’onde des électrons.

Elle peut également étre décrite dans 1’espace réciproque par la condition de Laue : le vecteur de
diffraction g = K’ - k est un vecteur du réseau réciproque (Cf Figure 11.10). En utilisant la

construction d’Ewald (sphéere de rayon % centrée sur le cristal diffractant), il y a diffraction dans
e

les directions ou la sphére d’Ewald intercepte un nceud du réseau réciproque.

kl

Figure 11.10 : Représentation des conditions de diffraction [119].
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Dans le cas du MET, du fait de la géométrie treés fine de I’échantillon et de la faible longueur
d’onde des ¢€lectrons, des spécificités sont a considérer pour la diffraction :

- Pour des ¢électrons d’une énergie de 200 keV, la longueur d’onde associée est
Ae=0,0251 A. Le rayon de la sphére d'Ewald devenant trés grand; elle devient
assimilable a un plan et peut intercepter simultanément toute une série de points alignés
dans le réseau réciproque.

- L’échantillon étant trés fin, les nceuds du réseau réciproques sont allongés dans la
direction ou le cristal est mince.

Ainsi dans le cas d’une lame mince observée au MET, I’intersection de la sphere d’Ewald avec
les neeuds du réseau réciproque est donc une section quasi plane de réseau réciproque (Cf Figure
11.11). On peut définir s I’écart a I’angle de Bragg. Par convention S est négatif quand le nceud du
réseau réciproque est a I’extérieur de la sphére d’Ewald.

s<0

Figure I1.11 : Représentation de la diffraction dans un MET [119].
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De fagon plus concréte, pour connaitre le signe de S, les lignes de Kikuchi sont utilisées. Elles
correspondent a la trace des plans diffractant (intersection des cones de diffraction avec 1’écran
phosphorescent). L’écart a I’angle de Bragg s est positif lorsque la ligne de Kikuchi se situe en
dehors et a I’extérieur du spot de diffraction. Le point du réseau réciproque est donc situé¢ a
I’intérieur de la sphére d’Ewald. De fagon analogue, le vecteur de Bragg est négatif si la ligne de
Kikuchi est placée en dehors et a I’intérieur du spot de diffraction. Le point du réseau réciproque
est donc situé a I’extérieur de la sphere d’Ewald. Le vecteur de Bragg est nul lorsque la ligne de
Kikuchi est placée exactement sur son spot de diffraction lui correspondant (Cf Figure 11.12).

Cénes de Kikuchi

/E.r:l'-annllcn
a0
-

Echantilion

a2y

v
- ol
/ =
g w ] G_‘/
e . [
w (o] a 15}
v
- / e LY L
o g Réseau
- Lignes de Kikuchi v reciproque
[ L= L L
Il D Il
2] ;
(@) lignes de Kikuchi a l'incidence de Bragg é: ecart par rapport a l'angle de Bragg

Figure 11.12 : Représentation de la position des lignes de Kikuchi par rapport au spot de
diffraction selon I’écart a I’angle de Bragg [120].

Il est également important de remarquer que d’aprés la relation (2), le fait que A, = 0,0251 A et
dw = 1 A, implique que I’angle de diffraction 0 soit de I’ordre de 1 °. Les plans cristallins
participant au diffractogramme sont donc quasiment parall¢les au faisceau d’¢lectrons, on parle
de plans en axe de zone (Cf Figure 11.13).
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Figure 11.13 : Représentation des plans diffractant dans le cas du MET [119].

11.4.2. Contraste des images et des défauts
11.4.2.a. Contraste des images

Le contraste des images MET résultent d’un contraste d’amplitude. Une partie du faisceau
cohérent d’¢électrons incidents étant diffusée par 1’échantillon, le contraste de 1’image est ainsi da
a la variation de I’intensité des faisceaux transmis et diffractés par 1’échantillon. Cependant le
contraste n’est généralement pas suffisant pour obtenir une image exploitable. Il faut recourir a
un diaphragme de sélection des faisceaux transmis ou diffracté. Ce diaphragme situé dans le plan
focal image de la lentille objectif (dit de contraste) permet de sélectionner un seul faisceau : soit
le transmis, 1’image est alors dite en champ clair, soit le diffracté, I’image est ainsi dite en champ
sombre. On peut distinguer deux types de contraste d’amplitude : le contraste dit « Mass-
thickness contrast » et le contraste de diffraction.

Dans le cas du « Mass-thickness contrast », les zones de 1’échantillon ayant un numéro atomique
(Z) et/ou une épaisseur ¢levée diffusent plus fortement les électrons. En effet, la probabilité de
subir un choc élastique augmente avec le numéro atomique des constituants de l'échantillon et
avec 1'épaisseur de I'échantillon. Ainsi les ¢léments lourds et les zones de I'échantillon les plus
épaisses apparaissent plus sombres en champ clair.

Dans le cas du contraste de diffraction, les ¢électrons sont diffractés par les plans
cristallographiques répondant a la loi de Bragg. En inclinant 1’échantillon, il est possible de
I’orienter de sorte qu'une seule famille de plans cristallographique satisfasse la loi de Bragg ; on
parle de condition deux ondes. Seuls le faisceau transmis et un faisceau diffracté traversent alors
I’échantillon.
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11.4.2.h. Contraste des défauts étendus

Les défauts étendus (boucles et lignes de dislocation) sont visibles au MET grace au contraste de
diffraction. Si un cristal est orienté de sorte qu’il soit proche des conditions de diffraction de
Bragg, la perturbation générée par la dislocation va faire que localement, les conditions de
diffraction sont vérifiées (Cf Figure 11.14). Donc dans le cristal les électrons sont peu déviés,
alors qu’a proximité de la dislocation ils sont déviés. Ainsi, en champ clair (sélection du faisceau
transmis) la dislocation apparait sous forme de ligne sombre, et en champ sombre (sélection du
faisceau diffracté) sous forme de ligne blanche.

électrons incidents

plans

. . . cristallins
électrons diffractés

la dislocati
par la dislocation /29 /

électrons transmis
par le cristal sans défaut

), "IN

image de la dislocation

Figure 11.14 : Représentation du contraste de diffraction d’une ligne de dislocation au MET
[121].

Pour les petites boucles de dislocation (lorsque leur diametre ne dépasse pas les 10 nm), le
contraste est de type noir/blanc. Il varie suivant leur position dans la lame et selon leur nature
interstitielle ou lacunaire [122]. Ce contraste peut aller d’un contraste symétrique dit « en aile de
papillon » ou en « grain de café » a un point noir en champ clair (Cf Figure 11.15).
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Contraste :
£ ‘Aile de papillon’

P Boucle (>10 nm)
" —

Figure 11.15 : Image MET en champ clair (BF) de petites boucles de dislocation dans UO,
irradié avec des ions Au 4 MeV & 600 °C & 1 x 10" Au/cm?. g selon la direction <220> (insert).

Les boucles dont le diametre est supérieur a 10 nm apparaissent sous forme de cercle ou d’ellipse.
Leur contraste varie par simple changement du signe du vecteur de Bragg s ou du vecteur de
diffraction g. L’image de la boucle peut apparaitre a I’intérieur de la position réelle de la boucle,
le contraste est alors interne, ou a I’inverse, I’image de la boucle peut apparaitre a I’extérieur de
la position réelle de la boucle, le contraste est alors externe (Cf Figure 11.16). La position réelle
de la boucle étant la projection des plans réfléchissants de la boucle de dislocation sur 1’écran.
C’est grace a 1’étude de ces changements de contraste qu’il est possible de déterminer la nature
interstitielle ou lacunaire des boucles de dislocation.

RNEANY
\

= e

Figure 11.16 : Inversion de contraste d’une boucle interstitielle d0 au changement de signe du
vecteur de diffraction g [123].
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11.4.2.c. Contraste des bulles/cavités

La mise en évidence de populations de bulles se fait par le biais d’une série focale. En effet, la
défocalisation de I’image permet d’observer une forme particuliére de contraste appelé contraste
de Fresnel [124] [122]. Ce type de contraste est visible hors de la position focale dés lors que
deux phases de densités différentes coexistent dans 1’échantillon. En condition de focalisation, la
bulle est invisible. En conditions de sur-focalisation, la bulle apparait sous forme de point noir
entouré d’une frange blanche tandis qu’en sous-focalisation, elle apparait sous forme de point
blanc entouré¢ d’une frange noire. Lorsque les bulles sont trés petites, les franges sont moins
visibles et on observe uniquement des points noirs en condition de sur-focalisation et des points
blancs en sous-focalisation.

11.4.3. Mesure d’épaisseur

La mesure de 1’épaisseur de I’échantillon est trés importante pour obtenir les densités de boucles
et de lignes. Deux techniques ont été mises en ceuvre selon le type de lame mince (FIB ou
tripode) et les détecteurs disponibles sur le MET : 1’utilisation des franges d’égale épaisseur et la
spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS).

11.4.3.a. Franges d’égale épaisseur

La premiére méthode est basée sur le contraste d’épaisseur. Celui-ci est a 1’origine des franges
dites « d’égales épaisseur » que nous observons parallélement au bord de la lame cristalline
amincie au tripode. Ce sont des franges claires et sombres qui délimitent des épaisseurs
constantes. Dans I’approximation « 2 ondes », I’intensité diffractée I, et ’intensité transmise I,
oscillent de facon complémentaire en fonction de 1’épaisseur t de I’échantillon et de 1’écart a
I’angle de Bragg s.

En effet d’apres la relation suivante :

3) I, = (lt)z (sinz(ntseff)) —1-1

& (7t Sett)’

avec s = [s2 + gg% et & la distance d’extinction.

Pour s = 0, l’intensité est uniquement fonction de 1’épaisseur t, comme illustré par la Figure
1.17.
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Figure 11.17 : Illustration dans les conditions s = 0 de I’évolution des intensités transmise et
diffracté en fonction de I’épaisseur [122].

La mesure de I’équidistance de ces franges pour S = 0 permet de remonter a I’épaisseur de la lame
en utilisant la formule suivante :

n

A t=néef =—7—

1

2

s2+=
%

avec N, le nombre entier de franges claires en champ clair, ou le nombre entier de franges
sombres en champ sombre a partir du bord de lame.

L’exemple ci-dessous (Cf Figure 11.18) présente une lame mince tripode d’UO,. Le vecteur de
diffraction g est selon la direction <111>, soit & = 333 A (valeur obtenue avec le logiciel
Electron Diffraction [125]). En se plagant en s = 0, si on veut déterminer 1’épaisseur de la zone
entourée, il suffit de compter le nombre de franges et de le multiplier par &,. L’image est obtenue
en champ clair et on se situe sur une frange sombre, donc dans cet exemple n = 3,5 ; soit
t=116,6 nm.
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Figure 11.18 : Image MET en champ clair d’une lame mince d’UO; pour la détermination de
I’épaisseur avec la méthode des franges d’égale épaisseur.

11.4.3.b. Spectroscopie de perte d’énergie (EELS)

La seconde méthode utilise la technique de spectroscopie de perte d’énergie (EELS). Cette
méthode est adaptée aux lames minces FIB qui ont une €paisseur relativement constante et qui ne
présentent généralement pas de franges d’égale épaisseur. La spectrométrie de perte d’énergie des
¢lectrons mesure des excitations électroniques dans un domaine de 1 a 1000 eV résultant en
création de plasmons (oscillation collective d’électrons faiblement liés), ou de transitions
¢lectroniques.

Un spectre EELS se compose de trois parties :

- un premier pic trés intense, appelé « zero-loss peak » qui correspond aux électrons
transmis sans perte d’énergie

- une seconde région, appelée « low-loss region », qui s’étend jusqu’a une énergie perdue
d’environ 50 eV et qui correspond aux électrons ayant interagi avec les électrons

faiblement liés aux atomes de 1’échantillon

- une troisieme région, appelée « high-loss region », qui correspond aux électrons ayant
interagi avec les €lectrons de cceur.

La Figure 11.19 illustre le pic « zero-loss » et la partie « low-loss », d’un spectre EELS de 1’UQ,.
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Figure 11.19 : Spectre EELS d’un échantillon d’UO,, acquis avec le logiciel Gatan
DigitalMicrograph, montant le pic « zero loss », et la partie « low-loss ».

Dans la partie « low-loss » du spectre EELS, les pertes d’énergie sont dues a des plasmons. Sous
I’effet du faisceau d’électrons incident, le gaz d’¢lectrons faiblement liés de 1’échantillon va
s’écarter du centre de masse des ions. Sous I’effet de la force de rappel, le gaz va osciller a la

. . . , o ys . h
pulsation ®p (pulsation plasmon). Le faisceau d’électrons incident va perdre I’énergie E, = pymO LS

avec h la constante de Planck.

L’¢épaisseur t de 1’échantillon s’obtient a partir de la formule suivante :
G)t = Aln [126]
0

avec It I’intensité totale du spectre, |, ’intensité du pic « zero-loss » et A le libre parcours moyen
des ¢lectrons.

Le libre parcours moyen des électrons dans I’UO, a été calculé par Degueldre et al. [127].
L’épaisseur de I’échantillon peut ainsi étre obtenue avec le logiciel Gatan DigitalMicrograph.
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11.4.4. Mesure de la densité des défauts étendus et de la taille des boucles

Une fois 1’épaisseur de la zone étudiée connue (EELS ou franges d’égale épaisseur), la méthode
utilisée pour déterminer la densité¢ de boucles dans un échantillon consiste a compter toutes les
boucles présentes sur I’image MET.

Il est important d’utiliser toujours le méme type de vecteur de diffraction pour comparer des
¢chantillons. En effet, selon le vecteur de diffraction utilisé la proportion de boucles éteintes sur
I’image varie. Comme rappelé par Hirsch et Steeds [128], dans un matériau cristallisant dans un
réseau cubique a faces centrées (CfC) et comportant une population homogene de boucles dont le
vecteur de Burgers est selon la direction <110>, la moiti¢ de ces boucles sont invisibles si le

vecteur de diffraction est selon la direction <I111>, % des boucles sont éteintes avec g selon

<200>, eté sont invisibles si g est selon <220>.

Les boucles sont comptées et mesurées manuellement. Lorsqu’elles apparaissent sous forme
d’ellipse, la mesure du diameétre des boucles est effectuée selon le grand axe. L’incertitude sur le
diamétre des boucles est liée a 1’épaisseur/la netteté de leur contraste. Elle est fixée a 15 % de la
valeur mesurée. Le nombre de boucles étudiées est entre 50 et 400 boucles. L’incertitude relative
a la mesure de la densité d est obtenue avec la formule suivante :

Ad AN | AS | At
OZT=yts+e

ou t est I’épaisseur de 1’échantillon, S la surface de la zone étudiée et N le nombre de boucles.

L’incertitude sur le nombre de boucles AN est liée principalement a I’incertitude statistique, et est
égale a VN. L’incertitude sur la surface 4S est négligeable, car elle est égale a la largeur du trait
délimitant la zone d’étude. L’incertitude sur 1’épaisseur At est liée principalement au fait que dans
la zone étudiée 1’épaisseur de 1’échantillon n’est pas parfaitement constante. At est estimé a

10 nm. La relation (6) devient alors :
1

Ad At
DT=Fwmre
La densité de ligne est obtenue en mesurant la longueur de toutes les lignes présentes dans la
zone ¢étudiée a I’aide du logiciel Imagel. 11 est parfois difficile, notamment lorsque les densités
sont ¢€levées, de ne pas confondre les lignes et les boucles de dislocation. Nous ferons par
conséquent 1’hypothése que tout objet fermé est une boucle dislocation. L’incertitude sur la
densité de lignes est définie par :

Ad AL AS At
®F=Tt5+7

avec L la longueur totale des lignes.
L’incertitude sur la longueur des lignes est négligeable car elle est de 1’ordre de quelques
dixiemes de nanometres. AS est également négligeable pour les mémes raisons que
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précédemment. L’incertitude relative a la mesure de densité est donc principalement liée a
I’incertitude sur 1’épaisseur.

I1.5. Caractérisations a I’échelle microscopique

Des mesures de Diffraction des Rayons X et de spectroscopie Raman ont été effectuées sur des
disques d’UQO; implantés aux ions. Ces techniques de caractérisations non destructives a I’échelle
microscopiques permettent de sonder spatialement un nombre important de grains, jusqu’a
environ 3 um de profondeur (avec du matériel conventionnel), alors que le MET ne permet
I’étude fine que d’un ou deux grains. En effet, la taille du faisceau pour la DRX est de 1’ordre de
5 mm, ce qui permet de sonder de I’ordre de 10" grains, et pour le Raman, la taille du faisceau
est de I’ordre de quelques dizaines de micrométres, ce qui comprend une cinquantaine de grains.
Les diffractogrammes ont été acquis au LCU, et au LEFCA pour les mesures in situ en
température. Le diffractomeétre utilisé au LEFCA est situé dans une boite a gants. Il est équipé
d’une platine chauffante qui permet de réaliser des recuits in situ jusqu’a 1100 °C. L’atmosphére
de recuit est également controlée par un systéme de circulation d’un gaz porteur (Ar, Ar + Hp, ...)
[129]. Les deux diffractométres utilisés sont des modéles Brucker D8. L’acquisition des
diffractogrammes a été faite avec un montage de Bragg-Brentano dans la configuration 6-0, avec
des pas de 0,01 °, et des temps de comptage 0,6 s.

Les caractérisations Raman ont été¢ effectuées sur la plateforme JANNuS Saclay, avec un
spectrométre Raman du type Renishaw Invia Reflex™, équipé d’un laser solide Nd/Yag doublé
en fréquence d’une puissance de 100 mW a une longueur d’onde de 532 nm.

11.5.1. La Diffraction des rayons X
11.5.1.a. Indexation des diffractogrammes

L’interaction d’un faisceau de rayons X avec la matiére donne naissance a une émission dans
toutes les directions d’un rayonnement de méme longueur d’onde et de phase cohérente
(diffusion ¢lastique). Les rayons X sont donc diffusés par chacun des atomes de la cible et
interférent entre eux. Ce phénoméne conduit, lorsque les rayons X frappent un ensemble
d’atomes ordonnés (formant un réseau cristallin), a des interférences constructives, pour certains
angles de déviation 20 du faisceau incident donnés par la loi de Bragg (Cf relation (2)). Les pics
du diffractogramme sont donc produits par interférence constructive d'un faisceau
monochromatique de rayons X diffus€¢ a des angles spécifiques de chaque jeu de plans
réticulaires compris dans un échantillon. Par la loi de Bragg, il est possible d’associer chaque pic
du diffractogramme a une famille de plans réticulaire {hkl}, on parle « d’indexation des pics »
(Cf Figure 11.20).
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Figure 11.20 : Indexation du diffractogramme d’un échantillon d’UO, vierge.

11.5.1.b. Présentation du montage de Bragg-Brentano en configuration -6

En diffraction des poudres, le montage le plus utilisé est celui de Bragg-Brentano : le matériau est
irradié par un faisceau de rayons X paralleles, de longueur d’onde connue, produit grice a une
anticathode de cuivre. Le rayonnement émis est défini par un systeme de fentes (fentes Soller) et
de fenétres situées avant et aprés 1’échantillon. Ce dernier effectue une rotation avec un
mouvement uniforme autour d’un axe situ¢ dans son plan (cercle goniométrique), permettant
ainsi d’augmenter le nombre d’orientations possibles des plans réticulaires. Un détecteur
(ponctuel ou 1D) mesure I’intensité du rayonnement X diffracté dans certaines directions. Il
tourne autour du méme axe mais a une vitesse double de celle de I’échantillon.

Dans la configuration dite «0-0», I'échantillon reste en position horizontale alors que le tube et le
détecteur de rayons X bougent symétriquement autour de lui (Cf Figure 11.21).
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Figure 11.21 : Représentation schématique du montage de Bragg-Brentano dans la configuration
0-0.

Dans le cas de cette configuration symétrique, les plans diffractant sont donc paralléles a la
surface de 1’échantillon (les plans qui contribuent au signal sont nécessairement orthogonaux a la
bissectrice entre le faisceau incident et le faisceau diffracté). Sachant qu’un échantillon
polycristallin massif contient des domaines en tous points semblables a des monocristaux appelés
cristallites, pour une incidence donnée, seuls les cristallites dont les plans en condition de Bragg
sont paralléles a la surface de I’échantillon contribueront au signal (Cf Figure 11.22).

Figure 11.22 : Schéma représentant les cristallites diffractant dans le cas d’une mesure en
géométrie symeétrique.
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11.5.1.c. Diffractogramme de I’'UO, implanté

Les générateurs a rayons X des diffractomeétres utilisés dans cette thése sont équipés d’une anode
en cuive, qui permet la production d’un faiseau de rayons X de longueurs d’onde K, (1,541 A) et

Ko (1,544 A) dont le rapport des intensités est de Ikaz _ 0,49 environ. Ainsi sur le

Ka1
diffractogramme, une famille de plan réticulaire {hkl} est associée a un doublet de pics.

Les diffractogrammes sont collectés sur une large gamme angulaire 20 (10 °- 120 °). Ainsi, il est
possible d’utiliser entre 8 et 13 raies de Bragg pour 1’analyse. Les données DRX ont été traitées
avec la méthode Rietveld [130] et le logiciel FullProf/ Winplotr [131]. Chaque raie de Bragg a été
analysée indépendamment des autres.

Lors d’une irradiation ou implantation ionique, des déformations (élastiques) de la maille
cristalline sont engendrées, entrainant une dilatation du réseau, notamment suivant la normale a la
surface de I’échantillon (direction z de la Figure 11.23).

Zone déformée/implantée {

Zone non déformée/substrat :::::1: d

Figure 11.23 : Illustration de la zone déformée a la surface d’un grain extrait d’un polycristal
ayant subi une implantation ionique.

La position des pics de diffaction est donc décalée vers les faibles angles. Dans le cas des
irradiations aux ions, seule la partie proche de la surface de 1’échantillon est implantée, donc
déformée. Pour les ions et énergies utilisés dans cette thése (Au 4 MeV, Kr 4 et 27 MeV et Xe
390 keV) la profondeur de pénétration des rayons X (intensité transmise de 10 %) est donnée sur
la Figure 11.24. A D’exception du Kr 27 MeV, pour la plupart des raies de Bragg, la couche
implantée ainsi qu’une partie du substrat sont sondées.
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Figure 11.24 : Profondeur de pénétration des rayons X en fonction de I’angle 26. Les traits pleins
et les traits en pointillés symbolisent respectivement la profondeur d’implantation calculée par
SRIM et mesurée par MET sur des sections transverses pour les différents ions.

La grande majorité des raies des diffractogrammes sont donc formées d’un doublet de pics
correspondant au substrat non implanté et d’un doublet de pics correspondant a la partie
implantée (Cf Figure 11.25). Le fort recouvrement entre ces 4 pics induira nécessairement une
difficulté lors de la modélisation de ce type de diagramme et constituera a une source d’erreur
supplémentaire.

85



Chapitre 1l — Techniques expérimentales

Substrat
180000 - Raie {220} (—*—\
Cuk
160000 - al
:ﬁ 140000 - Couche
=] . ,
= 120000 - implantée
]
© 100000 - lC B \ Cuk
& u u
£ 30000 - a1 Cuk, a2
‘o
£ 60000 -
c
E 40000 -
20000
0 L L L L : L L L L : L L 1 1 I
46 46,5 47 47,5
26 (°)

Figure 11.25 : Diffractogramme d’un échantillon d’UO, implanté aux ions Xe 390 keV a 25 °C et
5 x 10™ Xe/cm?, au voisinage d’une raie de Bragg 220.

11.5.1.d. Obtention de la déformation élastique et du gonflement libre

En mesurant le décalage angulaire entre le pic di a I'implantation et le pic correspondant a la
partie non implantée de 1’échantillon (substrat), il est possible d’en déduire la déformation
élastique normale a la surface de I’échantillon pour les grains orientés selon la direction <hkl>,
notée &,;(hkl) :

!
Apii—dnki

(9) £, (kl) ~ 1=

Yl

avece dhkl = m

Afin de comparer les irradiations aux ions avec le combustible irradié en réacteur (non contraint
. , : ,. . . . S . A
par un substrat), il est nécessaire d’introduire le gonflement libre, noté 3 Celui-ci peut étre

obtenu grace a un modele mécanique proposé par Richard et al. [69]. Il suppose que
I’implantation ionique induit un gonflement isotrope, limité par la réaction de la partie non-
implantée de 1’échantillon, supposée infinie. Le gonflement libre s’obtient a partir de la
déformation ¢€lastique selon les relations suivantes :

S_ Cu 100
(10) 3 C1+2Cy, 72
11 12
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(1 1) E — C11+C12+2C44 110
3 2(C11+2Cq3) %%

_ C11+2C12+4C44 111

s
(12)5_ 3(C11+2C12) €2z

avec Cyj, Cpp et Cyq respectivement égaux a 389, 119 et 60 GPa [132]. Donc a partir des
déformations €lastiques mesurées e,,(hkl) pour les raies de Bragg 111, 110 et 100, ainsi que pour
leurs harmoniques, nous pouvons calculer le gonflement libre.

Le gonflement libre peut directement étre comparé a la variation du paramétre de maille mesuré

. . , Aa

sur le combustible irradié en réacteur (a—).
0
11.5.1.e. Calcul de la micro-distorsion &

Principe de la méthode de Williamson-Hall

Les raies de diffraction obtenues expérimentalement présentent toujours une certaine largeur.
L’¢largissement des raies provient de deux sources :

- une contribution d’origine instrumentale (alignement du diffractométre non parfait,
divergence axiale des faisceaux incident/diffractés...)

- une contribution due a I’échantillon (taille des cristallites, micro-distorsions...)

La largeur des raies est évaluée a I’aide de la largeur a mi-hauteur (FWHM, noté¢ H) et de la
largeur intégrale (). Celle-ci est définie comme la surface du pic divisée par son intensité
maximale.

Selon le type de fonction utilisée pour modéliser les raies (Gaussienne, Lorentzienne, pseudo-
fonction de Voigt...), I’¢largissement total (i) s’exprime de différentes maniéres, par exemple :

Dans le cas de Gaussiennes : B%,(20) = BZ.:(20) + B2, (26)

Dans le cas de Lorentziennes : B¢ (20) = Brmac(20) + Binst (20)

Pour déterminer 1’¢largissement d’origine instrumentale, un diffragtogramme de référence est
habituellement utilisé : il est collect¢ sur un matériau pour lequel toutes les sources

d’¢largissement peuvent étre négligées a 1’exception des effets dus a I’instrument. La poudre de
LaBg est trés souvent utlisée comme composé de référence.
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Dans la méthode Williamson-Hall [133], la contribution liée au matériau peut étre considérée
comme la somme de I’élargissement li¢ a la taille des cristallites et de 1’élargissement lié¢ aux
micro-distorsions.

(13) Bmat = Beris + Bmicroais

Les micro-distorsions correspondent potentiellement a plusieurs modifications structurales, telles
que les défauts étendus, les fautes d’empilement, ou encore la présence de micro ou nano
domaines désorientés. La Figure 11.26 illustre 1’origine de 1’élargissement des raies dd a la
présence d’un défaut dans un cristallite.

Position du pic

initiale Position décalée Elargissement
Position
initiale
Cristallite non
déformé Cristallite déformé de Cristallite déformé de
facon homogéne fagon non homogene
(compression) (présence d’un défaut)

Figure 11.26 : lllustration de I’élargissement des raies due a la déformation inhomogéne d’un
cristallite (présence d’un défaut).

D’apres la loi de Scherrer, 1’¢largissement 1i€ a la taille des cristallites s’exprime selon la formule
suivante :

A
L cos@

(14) Beris =
avec | la taille moyenne des cristallites.

L’¢largissement di a la présence de micro-distorsions est donné par :

(15) Brmicroais = 4 € tan®
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avec ¢ le taux de micro-distorsion.

Donc I’équation (13) devient :

yl
(16) ﬁmat = m + 4 e tanf

En multipliant 1’équation (16) par cos6, on obtient :
(17) BmatcosO = % + 4 £sinf

Ainsi, en tragant la droite [5,,,,:c0s6 en fonction de sin®, il est possible de déterminer le taux de

. . . . . . . . AT
micro-distorsion & a partir du coefficient directeur A de la droite: € = #. Le but du

paragraphe a venir est de détailler la méthode de calcul pour obtenir S,,,; pour les différentes
raies de diffraction.

Application de la méthode de Williamson-Hall a notre étude

Pour ajuster la forme de chaque pic, nous avons utilisé la fonction de pseudo-Voigt. Il s’agit de
la somme d'une gaussienne et d'une lorentzienne ayant la méme position et la méme aire. Cette
fonction est définie selon la formule suivante :

(18) PV(x) =n-L(x) + (1-)-G(x)
avec 1, le facteur de « mélange », appelé facteur de Lorentz.
Les parameétres H et  (respectivement la largeur a mi-hauteur FWHM et la largeur intégrale)
présentent tous les deux une contribution lorentzienne Hy et Br, et une contribution gaussienne

HG et BG.

Les largeurs a mi-hauteur d’origine instrumentale et totales, gaussiennes (Hg i=inst tot) €t
lorentziennes (HL i=inst, 10t), ONt €t€ obtenues dans notre cas a partir des formules suivantes :

(19) Hg ; = \/U;tan®? + Vitanf + W;, i = inst, tot (loi de Cagliotti)

(20) Hy ; = X;tan +—

cos6’

i = inst, tot

avec les parametres Uj;, Vi, Wi, X; et Y;obtenus grace a I’affinement du profil des raies de
diffraction du composé de référence et de 1’échantillon étudié. La poudre LaBs a été utlisée
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comme composé de référence pour les mesures réalisées au LCU et un échantillon d’UO, vierge
pour les mesures effectuées au LEFCA.

A partir des largeurs a mi-hauteur, il est possible de calculer les largeurs intégrales totales et
instrumentales pour les contributions lorentziennes (Bt inst, Pr_t0r) €t gaussiennes (B inst, PG tot)

1 T
@D i =3Hei 75

(22) B = %HL_i avec i = tot, inst

Les largeurs intégrales liées au matériau, gaussiennes et lorenztiennes (BG mat, Pr_mat) S’Obtiennent
alors a partir des formules suivantes :

(23) Be_mar = \/Bcz;_tot - ﬁ(z;_inst
(24) Brmat = Br_tor — Br_inst
Enfin, la largeur intégrale liée au matériau peut étre approximée par la formule suivante [134] :

BG_mat _Prmat_
25 = = avecy = =
( ) ﬁmat —0.5yVTT+0.5y/y2 +4—0.234ye~2176Y Y JTBG mat

11.5.2. La spectroscopie Raman

11.5.2.a. Obtention des spectres Raman

La technique Raman étudie des transitions vibrationnelles a partir du processus de diffusion
inélastique de la lumiére. Le principe de fonctionnement du spectrométre Raman conventionnel
utilisé au cours de cette theése est le suivant :

Un faisceau de lumiére monochromatique produit par un laser continu de fréquence vy, est

focalisé sur I’échantillon a analyser. L’énergie E, de la radiation incidente est définie par la
relation suivante :

(26) EO = hVO

avec h la constante de Planck et vy la fréquence de la radiation incidente (Hz).

90



Chapitre 1l — Techniques expérimentales

Les photons diffusés inélastiquement, c'est-a-dire avec une variation d’énergie (diffusion
Raman), sont ensuite redirigés vers le spectrometre, constitué d’un monochromateur et d’un
détecteur CCD (Charge Coupled Device). Cette diffusion inélastique correspond a un échange
d'énergie entre le rayonnement et la maticre, correspondant a une transition vibrationnelle. Si la
fréquence vy - v du photon diffusé est inférieure a celle du photon incident (vg), il y a gain
d’énergie vibrationnelle pour le matériau (et perte d’énergie pour le photon) ; on alors parle de
raie Stokes. Si au contraire le photon incident est diffusé a une fréquence vo + v, il y a perte
d’énergie vibrationnelle pour le matériau (et gain d’énergie pour le photon), ce qui correspond a
la raie anti-Stokes.

Un spectre Raman présente I’intensit¢é Raman diffusée en fonction de la différence de fréquence
entre photon incident et photon diffusé : si I’on considére les raies Stokes, cette différence est
positive. Ainsi, dans un spectre Raman les positions de bandes correspondent aux fréquences de
vibration caractéristiques des liaisons atomiques. En pratique, il est d’usage de convertir cette
différence de fréquence entre photon incident et photon diffusé en nombre d’ondes. Le nombre
d’ondes v est défini par la relation suivante :

@Nv =73

avec v le nombre d’ondes (cm™), et A la longueur d’onde de la radiation (cm)

L'ensemble des radiations diffusées, analysées par un spectrometre, forme le spectre Raman de
I'échantillon. Bien que celui-ci paraisse symétrique sur 1'échelle des fréquences de part et d'autre
de la radiation Rayleigh, on constate que les intensités décroissent rapidement du coté anti-
Stokes, si bien que 1'on n'utilise habituellement que la partie Stokes du spectre.

11.5.2.b. Spectre Raman de I’UO; vierge

La symétrie de la matiere détermine 1’activité des modes vibrationnels, ce qui est a I’origine du
nombre de pics observés dans le spectre Raman. Les changements de symétrie peuvent alors
lever des dégénérescences de modes ou activer les vibrations inactives en Raman.

Selon la structure cubique avec le groupe ponctuel Op, la théorie des groupes prédit pour 1’UO,
steechiométrique non irradié un mode Raman unique (T,) [135] [136]. Cette bande associée au
phonon T, est positionnée a 445 cm’™’. Ce pic représente I’énergie de vibration symétrique de la
liaison U-O.

Dans le cas de 1’UO, polycristallin, une bande supplémentaire entre 550 et 630 cm™, de faible
intensité, est également observée. Cette bande est attribuée aux défauts intrinseques a
1’échantillon massif [137] ou a la présence de joints de grain [138] [139]. Selon le type de laser
utilisé (vert ou rouge) cette bande semble entrer en résonance, et est plus ou moins visible (Cf
Figure 11.27).
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Figure 11.27 : Spectres Raman de I’UO; vierge polycristallin recuit a 1400 °C 4 h obtenus avec
des lasers vert (A = 532 nm) et rouge (1 = 633 nm) [140].

11.5.2.c. Spectre Raman de I’'UQO; irradié

Pour les échantillons d’UQ; irradiés, on observe I’augmentation de cette bande de défauts, entre
500 et 700 cm™, comme illustré sur la Figure 11.28 dans le cas de I’implantation d’hélium
25 MeV dans UO, [139]. Ce massif de défauts est une signature des modifications structurales
induites par I’irradiation. Le pic centré en 575 cm™, appelé U,, apparait a la méme position que le
mode Raman LO (Longitudinal Optical) interdit dans le cas de 1’'UO; vierge sans défauts [145].
La corrélation entre les pics constituant le massif (U;, U, et U;) avec un type de défauts
particulier est encore en voie de discussion.
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Figure 11.28 : Spectre Raman de I’UO; irradié aux ions hélium 25 MeV, obtenu avec un laser
rouge [139].

Pour analyser les pics Raman, nous les avons ajustés avec le logiciel Origin9.1. La position d’une
raie oc est due a la fréquence vibrationnelle d’une liaison isolée, mais peut aussi dépendre des
interactions avec l'environnement. Dans le cas de la présence de contraintes externes
(température, pression, ...), la raie correspondante change sa position de Aw. La largeur des pics
a mi-hauteur est reliée a la structure du matériau : plus il y a de défauts, plus les bandes
s’¢largissent. L ’intensité des pics peut étre reliée au nombre de liaisons présentes (concentration).
Cependant, I’intensité des pics est trées dépendante des conditions de mesure (focalisation, zone
¢tudiée, orientation des grains...). Néanmoins, dans le cas des mesures réalisées in situ sur la
plateforme JANNuS de Saclay, le faisceau reste sur la méme zone du méme échantillon ; ce qui
peut nous permettre de comparer quantitativement I’intensité des pics.

11.6. Conclusion

Cette étude, dont la finalité était de déterminer les mécanismes d’évolution des défauts étendus
dans le combustible UO; sous irradiation, de caractériser ces défauts étendus, de comprendre
I’impact respectif de divers paramétres d’irradiation sur leur évolution, et de corréler leur
présence avec les déformations induites lors de 1’irradiation, a été conduite selon une démarche
expérimentale basée sur des expériences a effets séparés. Celle-ci repose sur un couplage entre
implantations/irradiations aux ions avec des caractérisations fines au Microscope Electronique en
Transmission, en Diffraction des rayons X et en spectroscopie Raman. Les faisceaux d’ions sont
utilisés pour simuler la production de produits de fission ainsi que I’endommagement qu’ils
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génerent a I’intérieur du combustible. Leur utilisation offre 1’opportunité d’étudier séparément les
contributions des différents paramétres en jouant sur les conditions d’irradiation, ainsi que
I’avantage de manipuler des échantillons de faible activité.

Dans ce chapitre, nous avons présenté les caractéristiques des échantillons d’UO; étudiés dans
cette thése : des disques massifs de 500 um d’épaisseur et des lames minces de 100 nm
d’épaisseur en moyenne. Ces échantillons ont été irradiés/implantés aux ions sur les plateformes
JANNuS d’Orsay et de Saclay, et certains ont ensuite été recuits. Ces deux dispositifs nous
permettent d’effectuer des implantations/irradiations a diverses températures et avec différents
ions, dans des gammes d’énergie et de fluence variant sur plusieurs ordres de grandeur, tout en
gardant un contrdle précis des parameétres d’irradiation. Une étude paramétrique conséquente a
donc été mise en place dans cette thése afin de dé-corréler 1’effet des différents parametres
d’irradiation. L’ensemble des échantillons et des conditions d’irradiation/d’implantation est
donné en Annexe 3, ainsi que le plan d’expérience.

Les différentes techniques de caractérisations employées apportent des informations
complémentaires, a différentes échelles : la diffraction des rayons X et la spectroscopie Raman,
grace a la taille micrométrique des faisceaux permettent d’obtenir des données dues a la
contribution de plusieurs grains; ce qui garantit une certaine statistique. Elles permettent de
suivre a 1’échelle microscopique 1’évolution de la déformation élastique et de micro-distorsion ;
alors que la microscopie électronique en transmission nous permet d’observer directement les
défauts étendus a 1’échelle nanoscopique. A partir des disques implantés, il est possible d’extraire
des lames de microscopie par FIB dans lesquelles la répartition des défauts est visible en fonction
de la profondeur d’implantation. De cette maniére, nous pouvons directement corréler 1’évolution
des déformations €lastiques et des micro-distorsions avec I’évolution des défauts étendus.

Enfin, la réalisation d’irradiations/d’implantations aux ions (JANNuS Orsay) et de recuits
thermiques (CEMES), directement sur des lames minces, permet de suivre in Situ au MET
I’évolution des défauts étendus sous irradiation et/ou en température. Ces expériences sont
parfaitement adaptées a I’étude des mécanismes de nucléation, de grossissement et de recuit des
défauts étendus induits par irradiation.
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Chapitre Ill1 - Caractéristiques des defauts étendus induits par
irradiation dans UO,

111.1. Introduction

Les différentes ¢tudes issues de la littérature montrent, qu’au cours de 1’irradiation, des boucles
de dislocation sont induites dans le combustible UO; et évoluent en lignes de dislocation [15]
[37] [40]. Les caractéristiques des boucles de dislocation induites dans UO; par irradiations aux
ions, aux neutrons ou aux ¢lectrons, présentent une dispersion. Les boucles semblent plutdt étre
de nature interstitielle ; mais leur vecteur de Burgers, selon les directions <110> ou <111>, de
méme que leur plan d’habitat ne sont pas clairement définis. Ensuite, a notre connaissance, il n’y
a pas d’étude disponible dans la littérature sur les caractéristiques des lignes de dislocation
induites par irradiation dans UO,. Pour la suite de notre étude, il est important de connaitre ces
caractéristiques, afin par exemple, de déterminer leurs mouvements possibles (glissement
planaire simple, glissement dévié, montée, pencil glide...). La cinétique d’évolution de ces
défauts étendus est ainsi reliée a ces caractéristiques.

Dans ce chapitre, nous déterminerons les caractéristiques des boucles et lignes de dislocation
induites dans UO, par des irradiations aux ions. L’étude sera menée sur plusieurs éléments, afin
d’obtenir les résultats les plus représentatifs possible. Les irradiations réalisées sur les
plateformes JANNuS d’Orsay et de Saclay, seront faites directement sur des lames minces ou sur
des disques massifs a différentes températures et fluences et avec divers ions. Il sera ainsi
possible d’¢étudier I’impact des conditions d’irradiation sur les caractéristiques des défauts
¢tendus. Enfin, une comparaison avec un échantillon irradié en réacteur, réalisée a I’Institut des
Transuraniens (ITU) de Karlsruhe, sera également présentée afin de valider I'utilisation des
faisceaux d’ions dans le cadre de 1’étude des défauts du combustible sous irradiation.

Un des buts de I'¢tude est que ces informations sur la structure des boucles et des lignes de
dislocation puissent étre directement utilisées dans les codes de calcul (de dynamique d’amas par
exemple) afin d’améliorer la modélisation du comportement du combustible sous irradiation.

111.2. Méthodologie

Dans cette partie, au travers de trois exemples caractéristiques (deux boucles, notées 1 et 2, et une
ligne, notée 3), nous allons présenter la méthodologie mise en place pour déterminer les
caractéristiques des boucles et des lignes de dislocation dans le combustible irradié aux ions et en
pile. Les caractérisations MET du combustible irradié aux ions ont ¢été réalisées au CEMES, et a
I’Institut des Transuraniens (ITU) pour le combustible irradi¢ en réacteur.
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Nous présenterons la méthodologie pour déterminer :

- Tout d’abord les vecteurs de Burgers b
- Puis, les plans d’habitat ou de glissement des boucles et des lignes
- Enfin, la nature des boucles

111.2.1. Orientation du grain étudié

Dans un premier temps, il est important de connaitre I’orientation du grain ou se situent les
dislocations par rapport au faisceau d’électrons. Pour ce faire, il convient de tracer la projection
stéréographique du grain (position des traces des plans et des directions), et par conséquent son
orientation a tilt nul. Nous avons procédé¢ comme indiqué dans I’Annexe 4, ou en utilisant le
logiciel CaRlIne (V3.1) [141].

111.2.2. Détermination des vecteurs de Burgers

La direction du vecteur de Burgers s’obtient en utilisant le critére d’extinction g.b = 0, avec g le
vecteur diffraction, et b le vecteur de Burgers. En général, on doit trouver deux vecteurs de
diffraction différents g; et g2 qui éteignent la dislocation. Le vecteur perpendiculaire a ces deux
vecteurs de diffraction, sera par conséquent le vecteur de Burgers de cette dernicre.

111.2.2.a. Boucle 1

La Figure I11.1 illustre, dans le cas de la boucle notée 1, ses extinctions successives. Cette
derniére est éteinte pour g, = [020] et pour g, = [111]. Un seul vecteur de Burgers b vérifie la

condition g.b = 0 pour ces deux vecteurs de diffraction ci-dessus ; ce vecteur est donc paralléle a
[101].

(a) 022 . ; " y | . (b) [020]

Figure 111.1 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction. (a)
boucle 1 induite dans UO, par une implantation aux ions Xe 390 keV & 5 x 10* Xe/cm? et &
25 °C et, allumée pour g = [022], (b) éteinte pour g = [020], (c) éteinte pour g = [111].
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111.2.2.b. Boucle 2

La Figure 111.2 regroupe les extinctions de la boucle notée 2. Cette derniére est éteinte pour
g1 = [022] et g5 = [111]. Son vecteur de Burgers est donc paralléle a [011].

(@) [02-2) e ; 22 (©) [14-1]

Figure 111.2 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction. (a) de
la boucle 2 induite dans UO, par une implantation aux ions Xe 390 keV a 5 x 10™ Xe/cm®et &
25 °C, allumée pour g = [022], (b) éteinte pour g = [022], (c) éteinte pour g = [111].

111.2.2.c. Ligne 3

La Figure 111.3 regroupe les extinctions de la ligne notée 3. Cette derniére est éteinte pour
g1 = [202] et g, = [111]. Son vecteur de Burgers est donc paralléle a [101]. Comme indiqué
sur la Figure 111.3 (a), le vecteur de Burgers fait un angle proche de 90 ° avec la ligne de
dislocation. Elle est donc de type mixte, mais proche de la direction coin (Cf Chapitre I, partie
1.4.1).

(a) [ooz; (b) [202]

Figure 111.3 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction. (a) de
la ligne 3 induite dans UO, par une implantation aux ions Xe 390 keV & 5 x 10 Xe/ecm? &
800 °C, allumée pour g = [002], (b) g = [202] ligne 3 éteinte, (c) g = [111] ligne 3 éteinte.
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111.2.3. Détermination des plans d’habitat et de glissement
111.2.3.a. Plan d’habitat des boucles

Les boucles induites par irradiation sont généralement formées par une condensation, sous forme
de disque, d’interstitiels ou de lacunes venant du solide [15] [37] (Cf Chapitre I, partie 1.4.1). Le
plan d’habitat correspond alors au plan additionnel (boucle interstitielle) ou au plan manquant
d’atomes (boucle lacunaire). Les plans d’habitat des boucles peuvent étre déduits de la variation
de leur diametre avec 1’angle de tilt a. En effet, si leur plan d’habitat est perpendiculaire au
faisceau d’électrons, elles présenteront un diametre maximal, au contraire si leur plan d’habitat
est parallele au faisceau d’électron elles apparaitront sous forme rectiligne (diamétre nul). En
inclinant progressivement 1’échantillon, on peut donc voir les boucles s’¢largir ou s’affiner et en
déduire leur plan d’habitat (Cf Figure 111.4). Ainsi lorsque les boucles apparaissent rectilignes,
leur plan d’habitat correspond a la famille de plans qui diffractent. La normale n a ce plan est
alors confondue avec le vecteur de diffraction g.

l électrons
n Plan

Plan ’ .
d’habitat/- (1. d’habitat
g A n=¢
Plan ) blan
diffractant diffractant

0 06

Figure I11.4 : Illustration de I’évolution du diamétre d’une boucle de dislocation (indiqué par la
double fleche blanche) en fonction de I’angle de tilt.

Cependant, le porte échantillon ne pouvant tilter que de + 40 °, il n’est pas toujours possible
d’imager les boucles sous forme rectiligne. Ce qui est le cas lorsque le plan d’habitat de la boucle
est proche du plan de lame.

Pour déduire 1’angle de tilt oy correspondant au diamétre nul des boucles, nous avons modélisé la
variation de leur diamétre en fonction de 1’angle de tilt a, avec une fonction sinusoidale de la
forme Dsin(a+¢), avec D le diamétre maximal des boucles et ¢ la phase. Pour cela, nous avons
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minimisé la fonction y* suivante: x%(D,¢) = Y™ ,[Dsin(a; + ¢) — d;]* avec la méthode
fminsearch du logiciel Scilab, qui repose sur la méthode numérique des simplexes de Nelder et
Mead [142]. Ainsi, le diamétre des boucles est nul (Dsin(ap+¢) = 0), lorsque ag = -¢ [rn]. Une
solution équivalente consiste a repérer I'angle de tilt pour lequel le diamétre est maximal. Dans ce
cas, la boucle est imagée avec son plan d'habitat perpendiculaire au faisceau d'électrons (Cf
Figure 111.4). La normale au plan d’habitat est donc perpendiculaire au vecteur de diffraction.

Cas de la Boucle 1

Dans le cas de la boucle 1 (Cf Figure Ill.1 (a)), la variation de son diamétre en fonction de
I’angle de tilt a est reportée sur la Figure 111.5. La solution correspondant au diamétre nul de la
boucle 1 est ay = -84 ° [x].

80
70 -+
60 +
50
40 -+

30 -+
20 + ® Points expérimentaux

65,268 sin(a + 1,673)

Diametre (nm)

10 + Courbe calculée
0 : f . f : f . i
-40 -20 0 20 40
Angle de tilt a (°)

Figure 111.5 : Evolution du diametre de la boucle 1 en fonction de I’angle de tilt «, pour la
configuration St = 0 °.

La représentation stéréographique, donnée par la Figure 111.6 (a), est associée aux points obtenus
sur la Figure 111.5. Comme nous I’avons expliqué dans le Chapitre Il, de par la géométrie de
I’échantillon et ’énergie des électrons, les plans qui diffractent sont paralléles au faisceau
d’¢lectrons, et le vecteur de diffraction g est confondu avec la normale n a ces plans. Par exemple
si ’on souhaite faire diffracter le plan (101), il faut amener la normale a ce plan (entourée en
rouge sur la Figure 111.6 (a)) sur le cercle de la représentation stéréographique ; ¢’est-a-dire qu’il
faut tilter en o I’échantillon de -83 °.

L’angle ay est placé sur la représentation stéréographique (Cf Figure 111.6 (a)). Cette derniére est
précise a + 4 °. En faisant I’hypothése que les boucles se trouvent dans les plans principaux
({100}, {110} ou {111}), la solution oo est a 1 ° de la direction [101]. La normale n au plan
d’habitat de la boucle 1 est donc parallele a la direction [101]. Ainsi, la boucle 1 devrait
apparaitre rectiligne en tiltant 1’échantillon de -83 °. Elle est donc prismatique pure. Son vecteur
de Burgers, parallele a [101] (Cf 111.2.2.a), est perpendiculaire a son plan d’habitat (101). La
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courbe de la Figure 111.5 montre aussi que le maximum du diamétre est atteint pour a ~ 5 °. Pour
cet angle d'inclinaison, la boucle est vue "le plus a plat possible". La normale au plan d’habitat est
donc a 90 ° de cet angle, soit a sur la projection stéréographique (Figure 111.6 (a)), cela
correspond effectivement a la direction [101], la plus proche de 1'axe des €lectrons.

BI’Otzoo 1

Axe des a

a>0 a<0

Figure 111.6 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan d’habitat de la
boucle 1 (précision * 4 °). Dans I’intervalle [-g ; g], la solution correspondant au diamétre nul

de la boucle est ap = -84 °, soit la normale n au plan (101).

Cas de la Boucle 2

Dans le cas de la boucle 2, la Figure 111.7 présente la variation du diamétre de cette derniére avec
I’angle de tilt. On peut clairement voir sur la Figure 111.7 (d) que la boucle 2 est rectiligne pour
a=-35°.
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alpha = 38°

Figure 111.7 : Images MET (BF) illustrant la variation de diametre de la boucle 2 en fonction de
I’angle detilta, (@) a =38°, (b)a=1°(c)a=-14°,(d) a =-35"°.

Sur la représentation stéréographique correspondant a ces images MET (Cf Figure 111.8 (a)), ce
diamétre nul est obtenu pour un vecteur de diffraction selon la direction [111]. La normale a son
plan d’habitat est donc paralléle a [111]. Son vecteur de Burgers étant paralléle a [011] (Cf
111.2.2.b), 1a boucle 2 n’est donc pas parfaitement prismatique, puisque son vecteur de Burgers
n’est pas perpendiculaire a son plan d’habitat (111). En revanche, comme on peut le voir sur la
représentation stéréographique, le vecteur de Burgers (entouré en orange), n’est pas contenu dans
le plan d’habitat (matérialisé en trait continu rouge). Il ne s’agit donc pas d’une boucle glissile.
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rot

(a) B, ,=0° P

Normala n au Blln_
d:’hapltal'.

| Normaig n wu plen~..
a’nabits
NS

L5 I

Figure I11.8 : Représentations stéréographique illustrant la détermination du plan d’habitat de la
boucle 2 (précision + 4 °). (a) Dans la configuration St = 0 °, la solution correspondant au
diamétre nul de la boucle est ap = -35 °, soit la normale n au plan (111). (b) Dans la
configuration Syt = -60 °, la solution correspondant au diamétre nul de la boucle est ap = -48 °,

soit la normale au plan (111).
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Afin de valider la méthode permettant de déduire le plan d’habitat a I’aide d’une fonction
sinusoidale, décrite précédemment (Cf cas de la boucle 1), nous avons effectué une rotation (Byor)
de I’échantillon dans son plan de 60 ° vers la droite. La Figure 111.9 présente 1’évolution du
diametre de la boucle 2 en fonction de I’angle de tilt.

40 T
35 +
30 +
25 +
20 +
15 +
10 +

31,879 sin(a + 0,839)

Diametre (nm)

® Points expérimentaux

Courbe calculée

-40 -20 0 20 40
Angle de tilt a (°)

Figure 111.9 : Evolution du diametre de la boucle 2 en fonction de I’angle de tilt «, pour la
configuration Sy = -60 °.

La solution est oy = -48 ° [n]. Sur la représentation stéréographique associée a cette configuration
(Cf Figure 111.8 (b)), ap est a 2 ° de la normale au plan (111).

11 s’agit bien du méme plan défini précédemment, dans la configuration B, = 0 °.
111.2.3.b. Plans de glissement des lignes

Cas de la ligne 3

Le plan de glissement est le plan dans lequel les lignes et les boucles de cisaillement auront
tendance a se déplacer sous I’effet d’une force extérieure appliquée au systeme (Cf Chapitre I,
partie 1.4.1). Le plan de glissement est le plan contenant a la fois la ligne de dislocation et son
vecteur de Burgers. Pour le déterminer, nous avons suivi le protocole suivant :

- Nous avons imagé la ligne 3 avec deux vecteurs de diffraction différents (Cf Figure
111.10). Les angles de tilt a; correspondants sont distants d’au moins 30 °. Dans notre cas
les angles sont a; =30 ° et o, =-11 °.

- Nous avons tracé sur ces deux images les tangentes T1 et T2 a I’extrémité de la ligne 3.
On suppose alors qu’il s’agit du méme point de la ligne. Nous pouvons donc suivre
I’inclinaison de la tangente en un méme point de ligne avec 1’angle de tilt. Ces deux
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tangentes appartiennent au plan de glissement de la ligne. Les normales n(T1) et n(T2)
aux tangentes T1 et T2 sont également tracées.

- Nous avons ensuite mesuré, a 1’aide du logiciel GIMP 2, I’angle y entre I’axe de tilt (la
verticale) et les normales aux deux tangentes. Dans notre cas ces angles y; sont y; = 63 ° et
Y2 = 51°.

- Les normales n(T1) (a; = 30 °, y; = 63 °) et n(T2) (0 = -11 °, y2 = 51 °) sont alors
reportées sur la représentation stéréographique, donnée par la Figure 111.11 (Cf
Annexe 4).

- Les traces des tangentes T1 et T2 sont ensuite représentées sur la Figure 111.11 (en noir).
Elles sont obtenues en amenant les normales n(T1) et n(T2) sur 1I’équateur, et en tragant a
90 ° (suivant I’axe des a) de ces points, la ligne suivant les méridiens correspondants (Cf
Annexe 4).

- L’intersection des traces des tangentes T1 et T2, notée |, se trouvera dans le plan de
glissement de la ligne étudiée. D’aprés la Figure I11.11, le point | intercepte le plan
matérialisé en rouge (2 5 ° pres). Pour déterminer la normale a ce plan, il convient de faire
de nouveau pivoter la représentation stéréographique afin d’amener le plan rouge en
coincidence avec un méridien. A 90 ° (axe des a) de I’intersection entre le méridien et
I’équateur, nous pouvons encadrer en rouge la normale au plan de glissement. Il s’agit ici
de la normale au plan (010). Ce plan contient bien le vecteur de Burgers, entouré en
rouge, préalablement déterminé (Cf 111.2.2.c). Le systéme de glissement de la ligne 3 est
donc [101](010).

alphatl =30° alpha2z=-11°

Figure I111.10 : Images MET (BF) illustrant la détermination du plan de glissement de la ligne 3
par la méthode des tangentes.
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Axe desy

Axe des a

a<0

10° o

Figure 111.11 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement
par la méthode des tangentes. n(T1) (az =30 °, y1 =63 °) et n(T2) (o = -11 °, y, = 51 °) étant les
normales aux tangentes T1 et T2 & la ligne 3. Le plan de glissement est matérialisé en rouge, sa
normale [010] est encadrée en rouge et le vecteur de Burgers [101] est entouré en rouge.

111.2.4. Détermination de la nature des boucles

La méthode de détermination de la nature des boucles (lacunaire ou interstitielle) repose
enticrement sur la variation de contraste interne-externe que présentent ces dernicres lorsqu’elles
sont imagées par un vecteur de diffraction quelconque. Le contraste des boucles de dislocation
dépend : de leur nature interstitielle ou lacunaire, de 1’inclinaison de leur plan d’habitat par
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rapport au vecteur de diffraction, du signe de 1’écart a Bragg s, et du signe du vecteur de
diffraction g, comme illustré par la Figure 111.12.

Faisceau  (b)
incident

N
&_,/’ ) (d)

Externe

Interne

Figure 111.12 : Divers contrastes des boucles par rapport a leur position réelle, dus a un
changement du signe de I’écart a I’angle de Bragg s (a, b), du vecteur de diffraction g (b, c), de
I’inclinaison du plan d’habitat par rapport au faisceau d’électron (b, d) et par changement de
nature (d - interstitielle, e - lacunaire).

Pour déterminer la nature des boucles nous suivrons le protocole suivant déterminé par Foll et
Wilkens [143] :

- Apres avoir déterminé la direction du vecteur de Burgers, les boucles sont imagées avec
un écart a Bragg s positif. Pour connaitre le signe de s, les lignes de Kikuchi sont utilisées
(s > 0 lorsque la ligne de Kikuchi se situe en dehors et a I’extérieur du spot de
diffraction).
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- Par simple changement de signe du vecteur de diffraction (+g, -g), le contraste des
boucles varie. Par convention, + g est a gauche du transmis et -g est a droite du transmis.

- En utilisant la régle (g.b).s > 0 — contraste interne et (g.b).s < 0 — contraste externe, il
est possible d’en déduire le signe du vecteur de Burgers.

- La normale n au plan d’habitat des boucles est orientée suivant la convention décrite par
Foll et Wilkens ¢’est-a-dire vers le faisceau d’électron. Si le scalaire (n.b) > 0 alors la
boucle sera lacunaire, a I’inverse si (n.b) < 0 alors la boucle sera interstitielle.

La Figure 111.13 présente la variation de contraste, par changement de signe du vecteur de
diffraction (+g, -g) tout en conservant S > 0, des boucles 1 et 2, dont nous avons précédemment
déterminé les vecteurs de Burgers et les plans d’habitat (Cf 111.2.2 et 111.2.3).

b -g
- [0-22)

P & 50 nm
S R —

Figure I11.13 : Images MET prises dans les conditions s >0. (a) +g, (b) —g, avec g= [022] , pour
la boucle 1, et (c) +g, (d) —g, avec g= [111], pour la boucle 2.
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Le contraste interne/externe des boucles est déterminé expérimentalement en mesurant leur
diameétre. Dans le Tableau I11.1 ci-dessous, sont regroupés pour les boucles 1 et 2, le contraste
obtenu dans les conditions ¢ et S positifs. Ce contraste est interne pour les deux boucles. Le signe
de leur vecteur de Burgers b, ainsi que leur nature sont alors déterminés. Les boucles sont de

nature interstitielle.

Boucle 1 2
. + [101] + [011]
Direction de b (Cf111.2.2.2) (Cf111.2.2.h)
Direction de la normale n =
"o o [101] [111]
au plan d’habitat (orientée
vers le faiseau d’¢électron) (CtiN2.3.2) (CHIN.2.3.2)
Signe de s >0 >0
+g [022] [111]
Interne (Cf Figure 111.13 (a)) Interne (Cf Figure 111.13 (c))
Contraste — (gb).s >0 — (g.b).s >0
Signe de b [101] [011]
Signe de n.b <0 <0
Nature des boucles Interstitielle Interstitielle

Tableau I11.1 : Détermination de la nature interstitielle ou lacunaire des boucles, suivant le
protocole de Foll et Wilkens [143].

111.3. Caractéristiques des boucles induites par irradiation aux ions

111.3.1. Cas des petites boucles (< 10 nm)

Une lame mince d’UO, a été implantée a -180 °C avec des ions Au”" d’énergie 4 MeV par
I’accélérateur ARAMIS a faible fluence (5 X 10" Au/cmz). La Figure 111.14 présente les défauts
¢tudiés. Il s’agit de petits amas de défauts ponctuels ou de boucles de dislocation trop petites pour
étre résolues par le contraste de diffraction (diamétre inférieur a 10 nm). Les éléments notés C et
D peuvent néanmoins étre clairement identifiés comme des petites boucles de dislocation.
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Deux familles de boucles, présentant des vecteurs de Burgers différents, ont été identifiées.
L’¢étude est présentée en Annexe 5. La premiére famille de boucles, notées A, B, C et D, a un
vecteur de Burgers paralléle a [110], la deuxiéme famille de boucles, notées E, F et G, un
vecteur de Burgers paralléle a [011].

L’¢tude des plans d’habitat n’a pas été effectuée sur cet échantillon, car les boucles sont trop
petites pour observer une variation de leur diametre avec 1’angle de tilt. L’observation en
microscopie électronique haute résolution permettrait de déterminer le plan d’habitat et la nature
de boucles sans ambiguité.

Figure 111.14 : Boucles de dislocation dans une lame mince d’UO, irradiée avec des ions Au
4MeV a5 x 10" Au/cm? & -180 °C. Le vecteur de diffraction est selon la direction [111]
(insert).

111.3.2. Cas des boucles de taille moyenne (entre 10 et 80 nm)

111.3.2.a. Implantation de Xe a 25 °C

Une lame mince d’UO, a été implantée a température ambiante avec des ions Xe’~ d’énergie
390 keV par I’accélérateur IRMA jusqu’a la fluence de 5 x 10" Xe/cm?®. L’échantillon présente
des boucles de dislocation dont le diamétre varie entre quelques nanometres et plusieurs dizaines

de nanomeétres, ainsi que quelques lignes. La Figure Il11.15 présente les 23 boucles de
dislocation, d’une taille comprise entre 10 et 80 nm, qui ont été caractérisées.

110



Chapitre 11l — Caractéristiques des défauts étendus induits par irradiation

Figure 111.15 : Boucles de dislocation induites par une implantation de Xe 390 keV a 25 °C et a
5 x 10 Xe/cm?. (a) zone 1 g = [022], (b) zone 2 g = [002], (c) zone 3, g = [022].

L’analyse compléte est présentée en Annexe 5. Elle révele six familles de boucles. Ces derniéres
présentent toutes des vecteurs de Burgers selon les directions <110>. Le Tableau I11.2 regoupe
les caractéristiques de ces six familles de boucles :

Famille 1 2 3 5 6
Nombre de g 4 3 3 5 3
boucles
Vecteur de _ _ — _ __ _
101 101 110 110 011 011
Bugers | 00 (101 [310] (1] IT] | [01]
Plan - (111) ou -
11 101
d’habitat (101) (10D) (110) (101) (110) (111)
Nature des Interstitielle = Interstitielle | Interstitielle | Interstitielle @ Interstitielle | Interstitielle
boucles
Prismatique pure Prismatique
b perpendiculaire au plan d’habitat b hors du plan d’habitat

Tableau I11.2 : Caractéristiques des six familles de boucles induites par implantation aux ions
Xe 390 keV & température ambiante & 5 x 10 Xe/cm® dans UO,.

D’apres cette étude, toutes les boucles sont de nature interstitielle et présentent un vecteur de
Burgers selon une direction <110>. Environ 65 % des boucles sont prismatiques pures c’est-a-
dire localisées dans les plans {110} perpendiculaires a leur vecteur de Burgers. Les 35 %
restantes sont localisées dans des plans {110} ou {111} non perpendicualires aux vecteurs de
Burgers, mais ne les contenant pas. Nous avons également pu remarquer que les plans d’habitats
sont proches du plan de la lame, c’est-a-dire perpendiculaires a la direction du faisceau d’ions qui
a implanté 1’échantillon. Cette tendance devra étre vérifiée sur un autre grain.
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111.3.2.b. Implantation de Xe a 800 °C

Une lame mince d’UO, a ¢été implantée dans les mémes conditions (Xe 390 keV,
5 x 10" Xe/cm®) mais 4 800 °C. L’échantillon présente des lignes de dislocation ainsi que des
boucles, d’une taille variant entre quelques nanometres a plusieurs dizaines de nanomeétres, qui
commencent a interagir. De ce fait, I’identification des boucles est beaucoup moins aisée que
dans le cas précédent. L’étude des boucles n’a pu étre réalisée que sur 5 boucles (taille de I’ordre
de 20 a 40 nm), données sur la Figure 111.16.

Figure 111.16 : Boucles de dislocation induites par une implantation aux ions Xe 390 keV a
800 °C et a5 x 10" Xe/em?; g = [202].

Seulement deux familles de boucles ont pu étre identifiées. Cependant le nombre de boucles
¢tudié est insuffisant pour conclure sur 1’existence ou non d’autres familles ; comme dans le cas
précédent. La détermination des caractéristiques est donnée en Annexe 5. Les boucles sont de
nature interstitielle et présentent des vecteurs de Burgers selon des directions <110>. Elles sont
prismatiques pures ou possédent un vecteur de Burgers hors de leur plan d’habitat.

Le Tableau I11.3 ci-dessous regroupe les résultats obtenus :
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N° famille 1 2
Vecteur de Burgers [101] [110]
Plan d’habitat (011) (110)
Nature des boucles Interstitielle Interstitielle
Prismatioue
b hors du plan d’habitat

plan d’habitat

Tableau I11.3 : Caractéristiques des familles de boucles induites par implantation aux ions
Xe 390 keV & 800 °C & 5 x 10™ Xe/cm? dans UO,.

Les résultats sont semblables a ceux obtenus dans le cas de I'implantation a 25 °C. Il semblerait
que la température d’irradiation n’influe pas sur les caractéristiques des boucles. De plus, nous
avons ¢également pu mettre en évidence des plans d’habitat proches du plan de la lame
(perpendiculaires a la direction d’implantation), comme dans le cas précédent.

111.3.3. Discussion

Dans cette partie, nous avons ainsi étudié les caractéristiques d’un grand nombre de boucles
induites dans des lames minces d’UO, par des irradiations/implantations aux ions Au 4 MeV/Xe
390 keV & différentes températures (-180, 25 et 800 °C) et fluences (0,5 et 5 x 10'* i/cm?). Les
boucles étudiées présentent un diamétre de quelques nanométres a quelques dizaines de
nanomeétres. Quelque soient les conditions d’irradiation/d’implantation, les boucles présentent les
mémes caractéristiques :

e Toutes les boucles étudiées ont des vecteurs de Burgers selon les directions <110>,
méme celles dont le diameétre est de 1’ordre de quelques nanométres. De plus, plusieurs
directions <110> ont été trouvées dans chaque cas. Aucun vecteur de Burgers selon les
directions <111> n’a été mis en évidence, a la différence des observations de Soullard
dans le cas d’irradiations aux neutrons dans UO, [104]. Par ailleurs, les boucles observées
dans notre étude, ne présentent pas de franges dues a une faute d’empilement, comme
c’est le cas pour les boucles imparfaites (boucles prismatiques avec un vecteur de Burgers
selon la direction <111>, Cf Chapitre I, partie 1.4.2.b).

e Le plan d’habitat des boucles les plus petites n’a pas pu étre étudié. En revanche, la
plupart des boucles de taille moyenne (entre 20 et 80 nm) sont prismatiques pures ;
c'est-a-dire qu’elles sont localisées dans les plans {110} perpendiculaires a leur vecteur de
Burgers ; ce sont donc des boucles parfaites (Cf Chapitre I, partie 1.4.2.b). Les autres
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boucles sont localisées dans des plans {110} ou {111} non perpendiculaires a leur vecteur
de Burgers, mais ne le contenant pas. Dans tous les cas, cela signifie que ces boucles ne
sont pas glissiles (vecteur de Burgers contenu dans le plan d'habitat). Par ailleurs, il
semblerait que I’implantation des lames minces, c’est-a-dire selon une seule direction
particuliére, ait un impact sur les plans d’habitat des boucles. En effet, les plans d’habitat
sont les plans {110} ou {111} proches de l’orientation de la lame; c'est-a-dire
perpendiculaires a la direction du faisceau d’ions ayant implanté la lame.

e Enfin, toutes les boucles étudiées sont de nature interstitielle.

Ces résultats sont en bon accord avec les résultats de Whapham et Sheldon, dans le cas
d’irradiations aux neutrons [37], qui observent également des boucles parfaites de type
interstitiel. Cependant, les auteurs n’observent pas le second type de boucles, mises en évidence
dans cette étude (qui présentent un vecteur de Burgers non perpendiculaire a leur plan d’habitat).
Pour expliquer cela, nous pouvons proposer plusieurs hypothéses :

soit un effet dii aux particules incidentes (neutrons et ions)

- soit un effet di a 'implantation/I’irradiation selon une seule direction (celle du faisceau
d’ions)

- soit a la géométrie des échantillons (massifs et lames minces)

- soit une caractérisation d’un nombre de boucles insuffisant, par les auteurs [37].

I11.4. Caractéristiques des lignes induites par irradiation aux ions

Les échantillons d”UQ, irradiés aux ions a haute fluence (= 1 x 10'° i/cm?) présentent des lignes
de dislocation enchevétrées ainsi que quelques lignes isolées. Un tel systéme de dislocations est
difficilement caractérisable. Seules les lignes isolées ont donc été étudiées. La détermination des
systémes de glissement n’a jamais été réalisée a notre connaissance sur du combustible irradié
aux ions. Dans cette partie, des lames FIB provenant de disques massifs implantés, ainsi que des
lames minces implantées in Situ ont été étudiées.

111.4.1. Implantation a température ambiante

La lame mince étudiée dans la partie 111.3.2.a, implantée avec des ions Xe 390 keV a température
ambiante a 5 x 10" Xe/cm®, présente seulement quelques lignes de dislocation. Le réseau de
dislocations enchevétrées n’est pas encore apparu. Les lignes étudiées sont présentées sur la
Figure 111.17.
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Figure 111.17 : Lignes de dislocation induites par une implantation de Xe 390 keV a 25 °C et a
5 x 10* Xe/cm?. (a) g = [022], (b) g = [020].

Comme pour les boucles de dislocation, plusieurs familles de lignes sont présentes dans cet
échantillon. La détermination des systémes de glissement est présentée en Annexe 6, et les
caractéristiques obtenues sont regroupées dans le Tableau I11.4. Les vecteurs de Burgers sont
tous selon les directions <110>.

Bien que les lignes de dislocation ne soient pas parfaitement rectilignes, nous avons reporté les
vecteurs de Burgers sur les images MET, données sur la Figure 111.17, afin de déterminer leur
caractere vis (b paralléle a la ligne), coin (b perpendiculaire a la ligne) ou mixte (b fait un angle
quelconque avec la ligne). Il semble qu’il n’y ait pas de caractére vis, coin ou mixte préférentiel
des lignes. En effet, sur les 8 lignes étudiées, 4 sont de type mixtes, 3 sont de type vis et 1 est de
type coin.

Les différentes études sous sollicitation mécanique (Cf Chapitre | partie 1.4.3), ont montré que le
systéme de glissement le plus facile pour I’'UO; steechiométrique est <110>{100} en dessous de
1500 °C, suivi de <110>{111}, puis de <110>{110}, lorsque la température augmente [98] [102]
[103].

Dans le cas de notre étude, pour de I’UO, implanté aux ions, seuls les systémes de glissement
primaire (plans {100}) et secondaire (plans {111}) de I’'UO, ont été mis en évidence.
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N° Ligne Systéme de glissement <pqr>{hkl} Caractere
1a, 1b [011](100) Mixte
2a [011](111) Mixte
2b [011](111) Vis
3 [101](010) Mixte
5 [110](001) Vis

Tableau I11.4 : Caractéristiques des lignes induites par une implantation aux ions Xe 390 keV a
25°C eta 5 x 10 Xe/cm* dans UOs.

111.4.2. Implantations en température
111.4.2.a. Implantations/irradiations a 500 - 600 °C

Les trois disques d’UO, implantés a 500 - 600 °C avec des ions Kr™ d’énergie 4 MeV, ou Kr’*
d’énergie 27 MeV avec 1’accélérateur EPIMETHEE, jusqu’a 0,05 ou 1,3 X 10" Kr/em?,
présentent des lignes isolées proches de la surface d’implantation, puis un réseau treés dense de
dislocations enchevétrées. Quelques lignes isolées ont été caractérisées dans chaque cas
(Cf Figure 111.18 (a, b, c)). La détermination des systémes de glissement de ces différentes lignes
est donnée en Annexe 6.

Une lame mince d’UO, a également ¢été irradiée avec des ions Au 4 MeV jusqu’a la fluence de
1 x 10" Au/em® a la température de 600 °C avec ’accélérateur ARAMIS. Elle a ensuite été
recuite a 600 °C pendant 15 min dans un porte objet chauffant dans le MET du CEMES. Cet
¢chantillon présente lui aussi des lignes de dislocations enchevétrées (Cf Figure 111.18 (d)). Pour
presque la totalité¢ des lignes de cet échantillon, les conditions de visibilité et d’extinction sont
identiques, comme présenté dans I’Annexe 6. Les lignes ont donc presque toutes le méme vecteur
de Burgers. Cependant, I’étude compléte n’est présentée que pour trois de ces lignes, notée 7a, 7b
et 7c (Cf Annexe 6).
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100 nm

Figure 111.18 : Lignes de dislocation induites dans UO, implanté/irradié (a) aux ions Kr 27 MeV
4600 °C a5 x 10" Kr/cm?, (b) Kr 4 MeV & 600 °C & 5 x 10% Kr/cm?, (c) Kr 4 MeV & 500 °C &
1,3 x 10" Kr/cm?, (d) Au 4 MeV & 600 °C & 1 x 10" Au/cm?, recuit & 600 °C 15 min. Les images
ont été faites avec des vecteurs de diffraction selon les directions (a) [020], (b) [220], (c) [022]
et (d) [202].

Sur la Figure 111.18, sont également reportées les directions des vecteurs de Burgers. Le Tableau
I11.5 ci-dessous, regroupe les systémes de glissement et le caractére (vis, coin ou mixte) des
lignes étudiées dans les quatre échantillons. Ainsi, comme dans le cas de I’échantillon implanté a
25 °C (Cf partie 111.4.1), plusieurs familles de lignes coexistent dans chaque échantillon. Les
vecteurs de Burgers sont tous selon des directions <110>, et les systémes de glissement primaires
et secondaires de 1’UO, ont également été¢ observés. Cependant, les lignes semblent étre
majoritairement de type coin ou mixte.
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.. Dommage moyen Systeme de
Conditions . o 1 . . N
d"imolantation induits sur la zone N° dislocation glissement Caractere
P d’observation (dpa) <pqr>{hkl}
laet 1b [110](111) Mixte
Kr 27 MeV 600 °C 1,6 -
’ 2 Mixt
5 x 10" Kr/em? (sur 500 nm) [011](111) e
3 [011](100) Coin
4 [011](111) Mixte
Kr 4 MeV 600 °C 8,4
5 x 10" Kr/em® (sur 500 nm) _
5 [011](100) Coin
Kr 4 MeV 600 °C 218 —
6 Mixt
1,3 x 10" Kr/em? (sur 500 nm) [110](111) e
7a,7b, Tc
Au 4 MeV 600 °C (ma'is a.lu’ssi la [110](001) Mixt.e et
1 x 10" Au/cm? 5,6 majorité des coin
recuit 600 °C (sur 100 nm) lignes visibles)
15 mi — - .
i 8 [110](11T) Vis

Tableau I11.5 : Caractéristiques des lignes induites par implantations/irradiations aux ions Kr 4
et 27 MeV, et Au 4 MeV a 500 - 600 °C dans UO..

111.4.2.b. Implantation a 800 °C

La lame mince étudiée précédemment dans la partie 111.3.2, implantée a 800 °C aux ions Xe
390 keV a 5 x 10" Xe/em?, présente également des lignes de dislocation distinctes dans la partie
la plus fine de I'échantillon, c'est a dire en bord de lame (Cf Figure I11.19). Des lignes
enchevétrées sont également présentes dans 1’échantillon. Les détails de la détermination des
systémes de glissement sont donnés en Annexe 6. Il semble que seulement deux familles de
lignes coexistent dans cet échantillon. Les vecteurs de Burgers sont reportés sur la Figure 111.19.
Les lignes des deux familles présentent des caracteres essentiellement coin.
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[20-2]

Figure 111.19 : Lignes de dislocation induites dans UO, par une implantation aux ions Xe
390 keV & 800 °C &4 5 x 10™ Xe/cm?, (a) g = [002], (b) g = [202], (c) g = [202].

Le Tableau I11.6 rassemble les résultats obtenus pour cet échantillon. On peut voir que les lignes
de dislocation des deux familles sont dans le méme plan de glissement, et uniquement dans le
systéme de glissement primaire de ’'UO,.

Famille de dislocation | Systéme de glissement <pgr>{hkl} Caractere
Rouge [101](010) Coin
Bleue [101](010) Coin

Tableau 111.6 : Caractéristiques des lignes induites par irradiation aux ions Xe 390 keV a 800 °C
dans UQO,.

111.4.3. Discussion

Cette ¢étude des caractéristiques de lignes de dislocation, induites dans UO,; par des implantations
a diverses températures (25, 600 et 800 °C) et fluences, est effectuée pour la premiere fois a notre
connaissance.

Toutes les lignes présentent des vecteurs de Burgers selon les directions <110>. Plusieurs
directions ont été trouvées a chaque fois.

Dans le cas d’un échantillon ne présentant que les prémices du réseau de lignes enchevétrées :
toutes les lignes caractérisées se trouvent dans les systémes de glissement primaire (<110>{100})
ou secondaire (<110>{111}) de I’'UO,, et ces derniéres ne présentent pas de caractére vis, coin ou
mixte préférentiel.

Pour les autres échantillons, dans lesquels le réseau de dislocations enchevétrées est bien établi,
mais aussi dont la température d’irradiation plus élevée (500 - 600 °C) : les lignes ne présentent
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essentiellement que des caractéres coin ou mixte, et se trouvent également dans les systemes de
glissement primaire (<110>{100}) ou secondaire (<110>{111) de ’'UO,.

Les lignes de dislocation formées dans 1’échantillon implanté a plus haute température (800 °C),
semblent s’ordonner dans des directions particuliéres. Ainsi, seulement deux directions <110>
pour les vecteurs de Burgers sont obtenues, et les lignes se trouvent uniquement dans le systéme
de glissement primaire (<110>{100}) de I’UO,. Elles sont ¢galement essentiellement de type
coin.

Il semblerait alors que les lignes de dislocation, résultant de I’interaction des boucles, soient
initialement de type, vis, coin et mixte et sans orientation particuliere. Puis, les parties vis
pouvant plus facilement glisser, par glissement dévié par exemple, pourraient alors s’annihiler
mutuellement lors de la formation du réseau. C’est pourquoi, lorsque le réseau de dislocation est
¢tabli et/ou que la température est plus €levée, seules des lignes de type coin et mixte sont encore
présentes, et principalement dans le systéeme de glissement primaire de ’UQO,.

111.5. Comparaison entre irradiations aux ions et irradiation en pile
111.5.1. Conditions expérimentales

Une lame mince de combustible UO, irradié en réacteur pendant 1 cycle (Burn-up moyen
d’environ 13,3 GWJ/ty) a été observée a I’Institut des Transuraniens (ITU). L’échantillon a été
prélevé dans une zone située entre la périphérie et le centre de la pastille ; la température au cours
de I’irradiation était donc proche de 800 °C. La lame mince est ensuite préparée par broyage (Cf
Chapitre II).

D’aprés les résultats issus de la littérature [1], le pourcentage d’atomes de gaz de fission
(principalement du Xe et du Kr) par atomes d’UO, pour du combustible irradi¢ a 9,64 GWJ/ty est
de 0,1.

Or, d’apreés les résultats obtenus avec le logiciel SRIM (Cf Figure 111.20), la lame mince
implantée avec des ions Xe 390 keV a la fluence de 5 x 10" Xe/cm?, contient pour une
profondeur d’implantation de 100 nm (épaisseur de la zone étudiée), en moyenne 0,05 %
at.Xe/at.UQ,. Cette valeur moyenne, bien que légérement inférieure a celle correspondant au
combustible irradié 1 cycle (0,1 % at.GF/at.UQO,), est du méme ordre de grandeur. La valeur
maximale est par ailleurs trés proche (égale a 0,09 % at.Xe/at.UO;). Une comparaison entre
I’échantillon irradié en réacteur et la lame mince implantée avec des ions Xe a 800 °C est donc

pertinente.

L’¢échantillon d’UO, irradié en réacteur pendant 1 cycle a une température proche de 800 °C
présente des lignes de dislocation, de nombreuses boucles, d’une taille de I’ordre de 10 nm, ainsi
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que quelques boucles d’une taille de 1’ordre de plusieurs dizaines de nanométres (Cf Figure
111.21 et Figure 111.22).

0,1 - Xe 390 keV 5 x 104 Xe/cm?
0,09 -
0,08 -
0,07 -
0,06 -
0,05 -
0,04 -
0,03 -
0,02 -
0,01 -

0

% at./ at. UO,

0 50 100 150 200
Profondeur (nm)

Figure 111.20 : Profil d’implantation des ions Xe 390 keV dans UO,, obtenu avec le logiciel
SRIM.

111.5.2. Etude des boucles de dislocation

Les cinqg boucles de dislocation étudiées sont présentées sur la Figure 111.21. La détermination de
leurs caractéristiques est donnée en Annexe 7, et le Tableau Il11.7 ci-dessous regroupe les
résultats obtenus :

Plan
Boucles Vecteur de Burgers d*habitat Nature Type
1 [01T] (011)  Interstitielle 1 Smatique
pure
3et4 +[011] ? ?
- - b hors du
2 [110] (101) Interstitelle plan
d’habitat
5 +[101] ? ?

Tableau 111.7 : Caractéristiques des boucles induites par irradiation dans le combustible UO;
aprés 1 cycle en réacteur a 800 °C.
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Les cinq boucles étudiées présentent toutes des vecteurs de Burgers selon les directions <110>.
Trois directions ont été trouvées. Cependant, I’étude compléte des caractéristiques des boucles
n’a pu étre menée que sur deux boucles. Les boucles étudiées sont de nature interstitielle. L’une
est prismatique pure, 1’autre se situe dans un plan {110} non perpendiculaire au vecteur de
Burgers, mais ne le contenant pas.

80 nm

Figure 111.21 : Boucles de dislocation induites dans UO, irradié en réacteur pendant 1 cycle a
800 °C ; g = [220].

111.5.3. Etude des lignes de dislocation

La Figure 111.22 présente les quatre lignes de dislocation qui ont été étudi¢es. La détermination
des systemes de glissement est donnée en Annexe 7. Les vecteurs de Burgers ont été reportés sur
la Figure 111.22. 1l semble ne pas y avoir de caractére vis, coin ou mixte préférentiel. Cependant,
le nombre de lignes caractérisé est insuffisant pour déterminer une réelle tendance.
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Figure 111.22 : Lignes de dislocation induites dans UO, irradié pendant 1 cycle en réacteur a

800 °C ; g = [220].

Le Tableau 111.8 ci-dessous regroupe les résultats obtenus ; toutes les lignes se situent dans les

systemes de glissement primaire ou secondaire de ’UQ,.

N° Ligne Systéme de glissement <pgr>{hkl} Caractere
la [110](111) Vis
1b [110](111) Mixte
2 [011](100) Coin
3 [101](010) Mixte
4 [011](100) Vis

Tableau 111.8 : Caractéristiques des lignes induites par irradiation dans le combustible UO,
apres 1 cycle en réacteur a 800 °C.
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111.5.4. Discussion

L’¢étude des caractéristiques (vecteur de Burgers, plans d’habitat et de glissement, nature) des
boucles et des lignes de dislocations induites dans UO, lors d’une irradiation en réacteur a été
effectuée pour la premiére fois, a notre connaissance.

Les résultats obtenus pour les boucles et les lignes de dislocation sont en trés bon accord avec
ceux obtenus lors des implantations aux ions Xe (Cf parties 111.3 et I11.4). Les boucles induites
dans le combustible UO, apres 1 cycle en réacteur a 800 °C, sont interstitielles, ont des vecteurs
de Burgers selon les directions <110>, et sont prismatiques (le vecteur de Burgers n’est pas
contenu dans le plan d’habitat mais n’est pas perpendiculaire a ce dernier) ou prismatiques pures.
Ainsi, I’existence des boucles prismatiques, dont le vecteur de Burgers n’est pas perpendiculaire
au plan d’habitat, n’est pas liée a nos conditions d’implantation (implantation d’ions dans des
lames minces, Cf 111.3.3). Les lignes de dislocation sont dans les systémes de glissement primaire
(<110>{100}) ou secondaire (<110>{111}) de I’'UO,.

111.6. Conclusion

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressé€s aux caractéristiques des boucles et des lignes de
dislocation induites dans le combustible UO, par des irradiations aux ions et en pile. Les
irradiations aux ions, réalisées sur les plateformes JANNuS d’Orsay et de Saclay, ont été faites
dans différentes conditions de température (-180, 25, 600 et 800 °C) et de fluence, et avec divers
ions (Xe, Au et Kr), sur des lames minces ou des disques massifs. L’influence des conditions
d’irradiation sur les caractéristiques des défauts étendus a pu ainsi étre évaluée.

e Un grand nombre de boucles de dislocation a été étudié, permettant d’obtenir une
statistique relative. Les boucles de dislocation étudiées (diamétres compris entre
quelques nanomeétres et quelques dizaines de nanométres) présentent les mMémes
caracteristiques, quelles que soient les conditions d’irradiation :

- Les vecteurs de Burgers sont selon les directions <110>. Plusieurs directions <110> ont
¢té identifiées formellement dans chaque cas.

- Les plans d’habitat des boucles de diameétre supérieur a 10 nm sont les plans {110} ou
{111}. Plus de la moitié des boucles étudiées sont prismatiques pures ; c'est-a-dire que
leur plan d’habitat est le plan {110} perpendiculaire a leur vecteur de Burgers. L autre
part des boucles est simplement prismatique, c’est-a-dire localisée dans des plans {110}
ou {111} qui ne sont pas perpendiculaires au vecteur de Burgers, mais qui ne le
contiennent pas. Aucune de ces boucles n'est par conséquent glissile, puisque le vecteur
de Burgers n'est jamais contenu dans le plan d'habitat. Dans le combustible irradi¢ en
réacteur, des boucles prismatiques (dont le vecteur de Burgers n’est pas perpendiculaire
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au plan d’habitat), ont aussi été observées ; ce qui indique qu’elles ne sont pas dues aux
conditions d’implantation.

Les plans d’habitat des boucles dont le diametre est inférieur & 10 nm n’ont pas pu étre
déterminés. Des observations au MET haute résolution seraient alors nécessaires pour les
caractériser et valider les structures proposées par la littérature [96] (nombre de plans ...).
Enfin, il semblerait que I’implantation directe des lames minces ait un impact sur les plans
d’habitat des boucles. En effet, les plans d’habitat sont les plans {110} ou {111} proches
de I’orientation de la lame ; c'est-a-dire perpendiculaires a la direction du faisceau d’ions
ayant implanté la lame.

- Les boucles sont toutes de nature interstitielle. Leur grossissement et leur évolution sont
donc lices a la présence et a la mobilité des interstitiels.

Ainsi, notre étude sur les boucles formées sous irradiation aux ions et en pile, permet de
compléter la littérature sur le sujet, qui comporte actuellement peu d’¢léments. En plus des
boucles parfaites et prismatiques, mises en évidence par Whapham et Sheldon [37] lors d’une
irradiation aux neutrons a faible température (50 - 100 °C), nous avons observé un deuxiéme type
de boucles, a la fois dans le combustible irradi¢ en pile et aux ions, présentant un vecteur de
Burgers toujours selon la direction <110>, mais non perpendiculaire au plan d’habitat. De plus,
les résultats obtenus tendent a montrer que la présence de boucles imparfaites, mises en évidence
par Soullard [104] (b selon <111>), est trés occasionnelle.

La littérature comporte également des informations contradictoires, concernant les
caractéristiques des boucles induites par des irradiations aux électrons, qui pourraient étre
différentes de celles induites aux ions ou aux neutrons. Il serait alors intéressant de les étudier
dans une prochaine étude.

e Les caractéristiques des lignes de dislocation induites par irradiation n’ont jamais été
déterminées, a notre connaissance. En effet, de nombreuses lignes de dislocation
enchevétrées sont induites par irradiation, et il est difficile de les caractériser. Dans cette
¢tude, seules quelques lignes isolées ou facilement identifiables ont donc été étudiées. Les
lignes de dislocation induites par des irradiations aux ions Kr 4 et 27 MeV, Au 4 MeV a
600 °C, Xe 390 keV a 25 ou 800 °C, ou encore en pile, ont des caractéristiques similaires.
Les lignes se trouvent dans les systemes de glissement primaire (<110>{100}) ou
secondaire (<110>{111}) de I’'UO,. Les lignes de dislocation, résultant de I’interaction
des boucles, sont initialement de type, vis, coin et mixte et sans orientation particulicre.
Une fois le réseau de lignes enchevétrées établi, ces dernieres présentent exclusivement
des caractéres coin ou mixte, en raison vraisemblablement de I’annihilation des parties
vis, plus mobiles.

Les lignes de dislocation formées par irradiation, vont donc pouvoir glisser relativement
facilement sous contrainte mécanique et en température, puisqu’elles appartiennent aux systémes
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de glissement « faciles» de 1’UO,. Cependant, les boucles formées par irradiation, étant
prismatiques, ne vont pas pouvoir glisser facilement. Elles ne pourront grossir et se déplacer que
par montée, ainsi que par « pencil glide ». Elles agiront donc vraisemblablement comme des
points d’ancrage pour les lignes. Il serait alors pertinent d’observer in situ le comportement du
combustible contenant des boucles d’irradiation, sous sollicitation mécanique.
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Chapitre 1V - Evolution des défauts eétendus sous irradiation

IV.1. Introduction

L’évolution des défauts étendus dans UQ,, induits par irradiation aux ions ou aux neutrons, a €té
¢tudiée dans la littérature au travers d’observations au microscope ¢électronique en transmission
[37] [38] [39] [40] [15]. D’apres les différentes études réalisées a température ambiante ou
jusqu’a 800 °C, I’augmentation de la fluence provoque 1’apparition de petits amas de défauts (de
I’ordre de quelques nm), qui grossissent jusqu’a devenir des boucles de dislocation de I’ordre de
quelques dizaines de nanométres. Les boucles de dislocation vont ensuite interagir entre 1 et
2 x 10" jons/cm?, et former des lignes de dislocation. A haute fluence, un réseau de dislocations
enchevétrées est observé, ainsi qu’une nucléation continue de petites boucles (~ 5 nm).
Actuellement, les mécanismes d’évolution des boucles, notamment de grossissement (migration-
coalescence, croissance et/ou mirissement d’Ostwald), ne sont pas clairement établis. Une étude
de Jonnet et al. [44] suggére néanmoins que la migration-coalescence est plus efficace que la
croissance. De plus, les effets des paramétres d’irradiation, tels la température, la présence
d’atomes exogeénes dans la matrice UO,, ainsi que les pertes d’énergie par interaction
¢lectronique, sur la cinétique d’évolution des défauts étendus, ne sont pas encore définis.

Dans ce chapitre, dédi¢ a 1’évolution des défauts étendus sous irradiation dans UO;, nous
réaliserons une étude a effets séparés, en combinant des irradiations aux ions (pour simuler
I’impact des produits de fission) avec des observations MET, des mesures de DRX et de
spectroscopie Raman. Ces différentes techniques de caractérisation, nous permettront d’une part
de suivre 1I’évolution du combustible sous irradiation a 1’échelle microscopique (DRX et Raman),
et d’autre part de quantifier et de mesurer la taille les défauts étendus a 1’échelle nanoscopique
(MET). Nous commencerons par réaliser des irradiations (sans implanter d’atomes) a basse
température, afin de déterminer les mécanismes de nucléation et d’évolution des défauts étendus
uniquement sous 1’effet de I’irradiation (c’est-a-dire de la fluence). Puis, nous étudierons I’impact
de quatre parametres d’irradiation sur les mécanismes et la cinétique d’évolution des défauts
étendus : la température d’irradiation, la présence d’atomes exogenes, I’énergie des ions incidents
et les pertes d’énergie par interaction électronique. Pour finir, nous comparerons nos données
expérimentales avec des données obtenues pour du combustible irradié¢ en réacteur.

IV.2. Etude des mécanismes d’évolution sous irradiation : en fonction de la
fluence

1VV.2.1. Etude a I’échelle nanoscopique par MET
1V.2.1.a. Conditions expérimentales
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Pour déterminer les mécanismes d’évolution des défauts étendus uniquement sous 1’effet de
I’accumulation des dommages, nous avons réalisé une irradiation sur une lame mince d’UO, avec
des ions Au 4 MeV, a une température d’irradiation voisine de -180 °C. D’aprées les profils
d’implantation et de répartition des dommages, calculés avec le logiciel SRIM (Cf Figure 1V.1),
la grande majorité des ions Au traversent la zone d’intérét (ZI), d’une épaisseur maximale de
100 nm. Dans ces conditions, il ainsi possible d’induire majoritairement des dommages tout en
minimisant I’implantation des atomes d’or dans 1’épaisseur considérée [30] (par exemple a
1 x 10'* Au/cm’, le pourcentage moyen d’atomes d’or implantés sur 100 nm est de 2,2 x 10™* %).

L2 Au 4 MeV 1 x 1014 Au/cm? T 0,0045

s i 0,004

L 0,0035
1 0,003
10,0025

1 0,002

Dommages (dpa)
% at./ at. UO,

1 0,0015
1 0,001

10,0005

0 200 400 600 800 1000
Profondeur (nm)

Figure 1V.1 : Profils d’implantation et de répartition des dommages induits par une irradiation
aux ions Au 4 MeV dans UO,. La surface d’implantation est symbolisée par la ligne rouge et la
zone d’intérét (ZI), correspondant a I’épaisseur de la lame mince, par le rectangle rouge.

La lame mince a été irradiée sur la plateforme JANNuS a Orsay a 1’aide de 1’accélérateur
ARAMIS. Le flux moyen était de 1,6 x 10" Au.cm’z.s'l, afin de limiter 1’échauffement de
I’échantillon au cours de I’irradiation. En effet, A. Michel [32] a estimé qu’il n’y avait pas
d’échauffement di a I’irradiation/l’implantation dans des conditions similaires aux noétres. De
plus, le porte-objet est équipé d’un systeme de refroidissement par circulation d’eau et de
thermocouples afin de contrdler la température de I’échantillon. Des observations MET ont été
réalisées in situ a différentes fluences (de 0,01 a 1 x 10" Au/cm?).

1V.2.1.b. Résultats

La Figure 1V.2 présente 1’évolution de la microstructure au cours de I’irradiation. Avant
I’irradiation, aucun défaut n’est visible dans 1’échantillon (Cf Figure 1V.2 (a)). En revanche, dés
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la premiére fluence d’irradiation (1 x 10" Au/cm?) la microstructure présente des petits points
blancs en champ sombre (Figure 1V.2 (b)), et des petits points noirs en champ clair (Figure 1V.2
(c)), d’une taille de 1’ordre de quelques nanométres, qui correspondent a des amas de défauts
ponctuels. Certains de ces amas présentent un contraste en « grain de café ». Ils pourront évoluer
avec la fluence, soit en zones amorphes, soit en boucles de dislocation. Or, ce type d’amas de
défauts, induits par irradiation aux ions ou aux neutrons dans UQO,, a déja été observé dans la
littérature [38], et évolue vers des boucles de dislocation. En outre, il est connu dans la littérature
que I’UO; ne s’amorphise pas sous irradiation [73]. De cette fagon, ces amas de défauts
correspondent vraisemblablement aux premiers stades de formation des boucles de dislocation.
Pour la suite de notre étude, nous parlerons simplement de boucles de dislocation.

A partir des images MET, la densité et la taille moyenne de ces boucles ont été¢ obtenues pour
deux vecteurs de diffraction différents (g selon les directions <111> et <220>) et sont regroupées
dans le Tableau IV.1, pour des fluences comprises entre 0,1 et 1 x 10" Au/cm®. Les densités de
des défauts étendus n’ont pas pu étre déterminées a partir de 5 x 10" Au/ecm’, en raison de
I’importante contrainte accumulée dans 1’échantillon.

Les dommages associés a chaque fluence sont calculés a partir des dommages obtenus avec le
logiciel SRIM, en moyennant les valeurs sur les 100 premiers nanometres.

Fluence Dommage Densité de boucles | Densité de boucles | Diamétre moyen
(Au/em?) x 107 moyen sur (cm™) x 10" — (cm™) x 10™° — des boucles (nm)
100 nm (dpa) g selon <111> g selon <220> (* 15 %)
1 0,056 2,1+0,9 3.0+ 1,1 69=+1
3 0,17 2,3+0,9 34+14 6,6 + 1
7 0,39 4,5+ 1,7 8,8+33 5,8+£0,9
10 0,56 8,7+3,0 11,8 +4,0 6,6 +1

Tableau IV.1 : Densités et tailles moyennes des boucles induites par une irradiation a -180 °C
avec des ions Au 4 MeV dans UO;.

On peut remarquer, comme rappeler par Hirsch et Steeds [128], pour un matériau cristallisant
dans un réseau cubique a faces centrées (cfc) et présentant des dislocations de vecteurs de
Burgers selon la direction <110>, que la proportion de boucles éteintes varie en fonction du
vecteur de diffraction utilisé. Ainsi la densité¢ de boucles mesurée avec un vecteur de diffraction
selon la direction <111> est moins élevée que celle mesurée avec un vecteur selon la direction

<220>. La théorie prévoit que % des boucles soient éteintes pour g selon <111>, et % pour g selon

<220>. Il est aisé de vérifier que les densités « réelles » de boucles, obtenues a partir des densités
mesurées selon les deux vecteurs de diffraction (en multipliant respectivement par 2 et 1,2), sont
les mémes aux incertitudes pres. Cette observation confirme, comme nous 1’avons montré dans le
Chapitre 111, que les boucles étudiées ont un vecteur de Burgers selon les directions <110>.
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Figure 1V.2 : Evolution de la microstructure de I’UO; irradié aux ions Au 4 MeV a -180 °C : (a)
non-irradié, (b) 1 x 10* Au/cm? (DF), (c) 1 x 10" Au/cm? (BF), (d) 3 x 10" Au/cm?, (e)
7% 10" Au/cm? (f) 1 x 10™ Aufem?, (g, h) 5 x 10 Au/em?, (i) 1 x 10" Au/cm® Les
observations ont été faites avec un vecteur de diffraction g selon <111> pour les images en
champ clair (a, c, d, e, f, g et i- diffraction visible en insert sur c et i), et g selon <220> pour
I’image (h). Le champ sombre (b) a été fait dans les conditions (g, 2g) avec g selon <111>.

La Figure 1V.3 présente 1’évolution de la densité et de la taille moyenne des boucles avec
I’augmentation de la fluence, pour un vecteur de diffraction selon la direction <I111>.

D’aprés les Figure 1V.2 (b - f) et V.3, entre 0,1 et 1 x 10" Au/cm?, la densité des boucles
augmente alors que leur taille moyenne reste constante.

131



Chapitre IV — Evolution des défauts étendus sous irradiation

006 Dommage moyen sur 100 nm (dpa) 0,56
1E+17 — 1 10
@ Densité & Taille

T 8 E
g £
§ ............................ % ..................... } ....... §
] 6 o
3 £
o 1E+16 g
s 1, =
@ y =2 x 1015 ¢2X107"x ’f s g
‘» - (=)
5 --
o - —f’ - 2

1E+15 -+ - 0

1E+13 1E+14
Fluence (Au/cm?)

Figure 1V.3 : Densité et taille moyenne des boucles induites par des ions Au 4 MeV a -180 °C
dans UO, en fonction de la fluence. Valeurs obtenues pour g selon la direction <111>. Les
courbes en pointillés indiquent les tendances d’évolution. La densité de boucles est ajustée avec
une fonction exponentielle dont I’équation est donnée sur la figure.

La répartition en taille des boucles pour les différentes fluences est donnée par la Figure 1V.4.
Dans la gamme de fluences explorée (0,1 et 1 x 10" Au/cm?), la majorité des boucles ont un
diameétre inférieur a 10 nm (entre 80 et 90 % des boucles). Avec ’augmentation de la fluence,
seules les densités des boucles les plus petites augmentent significativement (diametre inférieur a
10 nm). Ce qui explique que le diamétre moyen des boucles n’évolue pas avec la fluence. Nous
pouvons également en déduire que ’augmentation de la densité est liée a la nucléation de ces
petites boucles. Cependant, nous pouvons remarquer que dés la premicere fluence
(1 x 10" Au/ecm®) certaines boucles ont un diamétre compris entre 10 et 15 nm.
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Figure IV.4 : Répartition en taille des boucles induites par une irradiation Au 4 MeV a -180 °C
dans UO,, pour les différentes fluences d’irradiation.

En parallele, nous avons pu observer des cette premicre fluence d’irradiation des cavités d’une
taille de I’ordre du nanométre dans 1’échantillon. La Figure 1V.5 illustre la présence de ces
cavités. Des amas de défauts et des boucles de dislocation sont également visibles a I’extréme
bord de la lame, ou I’épaisseur déterminée par EELS est de 13 nm. Leur présence dans cette trés
fine épaisseur suggere que la mobilité des défauts est trés faible a -180 °C, limitant leur
recombinaison avec les lacunes de la surface. Cette trés faible mobilité pourrait expliquer le fait
que la taille moyenne des boucles reste constante au cours de I’irradiation.

Figure IV.5 : Cavités (entourées en rouge) et amas de défauts (indiqués par des fleches noires)
en bord de lame, induits par une irradiation Au 4 MeV & -180 °C et a 7 x 10" Au/cm?, (a)
condition de sur-focalisation, (b) condition de sous-focalisation.
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A la fluence de 5 x 10" Au/em’, la Figure IV.2 (g, h) présente des lignes de dislocation
enchevétrées, ainsi que des petites boucles de dislocation situées entre les lignes. Il semblerait
alors qu’entre 1 et 5 x 10'* Au/cm? les boucles de dislocation aient interagi et formé des lignes.
La présence des petites boucles met en évidence une nucléation continue au cours de 1’irradiation.
Etant donné que l'irradiation & basse température limite la migration des défauts ponctuels et des
boucles de dislocation, l'interaction des boucles pourrait avoir lieu pour des raisons géométriques.
On peut supposer que la densité de boucles (diameétre moyen de 6,5 nm) augmente jusqu’a ce que
les boucles remplissent entierement le volume considéré. En faisant 1’hypothése trés simpliste
que les boucles sont des petits cubes de diamétre, d, de 6,5 nm, la densité réelle correspondant a

cette configuration est égale a %, soit 3,6 x 10'"® cm™. En ajustant par une exponentielle les points

expérimentaux donnés par la Figure 1V.3, il est possible d’extrapoler la fluence associée a cette

densité critique. L’équation de cette fonction exponentielle est y (x) = 2 X 1015 g2 X107 *x
14
Donc la fluence critique est donnée par x = ln(% x 10%) % ; soit 3,7 x 10" Au/em® (2,1 dpa

moyen sur 100 nm). Cette fluence est en bon accord avec les observations MET, c’est-a-dire
entre 1 x 10'* Au/em® et 5 x 10" Au/cm?.

1V.2.2. Etude a I’échelle microscopique par spectroscopie Raman
1V.2.2.a. Conditions expérimentales

Des disques massifs d’UO, ont été implantés avec des ions Kr 4 MeV a -160 °C sur la plateforme
JANNuS de Saclay avec I’accélérateur EPIMETHEE. Le flux est compris entre 0,1 et
1 x 10" Kr.cm™.s™. Des spectres Raman ont été acquis in Situ tout au long de 1’irradiation avec
un laser vert (A = 532 nm). Ainsi, les mesures ont toutes été¢ faites sur la méme zone et avec la
méme focalisation. Les spectres Raman collectés sont donc directement quantitativement
comparables. En Raman, la profondeur de pénétration du faisceau dans UO, est complexe a
déterminer et varie au cours de I’irradiation. Néanmoins, nous pouvons supposer que toute la
zone d’implantation induite par ce faisceau d’ions (Kr 4 MeV) est investiguée par cette technique
[144]. Comme illustré sur la Figure 1V.6, les atomes de Kr implantés ne sont pas complétement
négligeables, puisqu’a 1 x 10'* Kr/cm? le pourcentage moyen d’atomes de krypton implantés sur
2 um est de 6,9 x 10 %. Cependant comme nous le montrerons dans la partie 1V.3.2.a, a cette
température (- 160 °C) la présence d’atomes implantés n’impacte pas la cinétique d’évolution.
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Figure 1V.6 : Profils d’implantation et de répartition des dommages induits par une irradiation
avec des ions Kr 4 MeV dans UO,. La surface d’implantation est symbolisée par la ligne rouge et
la zone d’intérét (Z1), sondée par la spectroscopie Raman, par le rectangle rouge.

1V.2.2.b. Résultats

La Figure IV.7 (a) rassemble les spectres Raman acquis in situ durant I’irradiation. Avant
I’irradiation, le spectre Raman de ’UO; présente le mode Raman T, (caractéristique de 1’UO;
vierge) 4 445 cm’™, et la bande de défauts de faible intensité entre 550 et 630 cm’', comme
observés couramment dans la littérature [137] [139]. Dés la premicre fluence d’irradiation
(1,1 x 10" Kr/cm?) et jusqu’a 4,9 x 10" Kr/cm?, I'intensité du pic de la T, diminue alors que les
pics associés a la bande de défauts grandissent et s’élargissent, notamment le pic centré a
~580 cm™ (Cf Figure IV.7 (b) phase 1). La croissance de ce massif de défauts a déja été
observée dans la littérature, suite a I’implantation d’hélium 25 MeV dans UO, [145] [146]. Le pic
centré & ~ 580 cm’, appelé U,, apparait a la méme position que le mode Raman LO
(Longitudinal Optical) interdit dans le cas de ’UQO; vierge sans défauts. Les dommages générés
lors de l'irradiation, modifient la structure cristalline, causant éventuellement des changements
dans les modes de vibrations autorisés du cristal. Il est ainsi possible que ce mode soit devenu
actif en Raman suite aux dommages induits par l’irradiation. Sa croissance suggere une
augmentation du nombre des défauts induits par irradiation ; cela est corrélé a la diminution de
I’intensité du pic de la T, qui suggere également une perte de symétrie due a I’irradiation. Dans
cette méme gamme de fluence, on peut aussi noter un léger décalage (< 2 cm™) de la position du
pic de la Ty, vers les faibles nombres d’onde, ainsi qu’une augmentation de sa largeur. Ensuite
entre 0,5 et 2 X 10" Kr/cmz, la bande de défauts se rétracte et son intensité diminue légerement
(Cf Figure IV.7 (b) phase 2), alors que le pic associ¢ a la T», n’évolue plus.
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Enfin, le signal reste constant jusqu’a la derniére fluence de 6,8 x 10" Kr/cm? (Cf Figure IV.7
(b) phase 3).
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Figure IV.7 : (a) Spectres Raman de I’UO, polycristallin vierge et implanté a différentes fluences
par des ions Kr 4 MeV a -160 °C, (b) Cartographie d’iso-intensite des spectres Raman en
fonction de la fluence.

Les rapports de I’aire du massif de défauts sur I’aire du pic de la T, ont été obtenus a partir du
logiciel Origin9.1. Avant ’irradiation, ce rapport est égal a 0,56. Comme le montre la Figure
IV.8, ce rapport augmente avec la fluence, puis décroit significativement entre 0,5 et
2 x 10" Kr/cm? (soit entre 1 et 3 dpa). Ensuite, il se stabilise avec I’augmentation de la fluence.
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Figure 1V.8 : Evolution du rapport de I’aire du massif de défauts sur I’aire du pic de la T4 en
fonction de la fluence et des dommages.

Or, d’aprées les observations MET la densité de boucles de dislocation augmente jusqu’a ce que
ces dernicres se transforment en lignes de dislocation, soit pour un taux d’endommagement
calculé de 2,1 dpa. La plage de taux d’endommagement déterminée en Raman pour la chute du
rapport des aires (entre 1 et 3 dpa) est donc relativement comparable a cette valeur obtenue grace
aux observations MET. Ainsi, il pourrait y avoir une relation entre 1’évolution du rapport des
aires et celle de la densité de boucles de dislocation et/ou des défauts ponctuels. L’augmentation
du rapport des aires, dans un premier temps, pourrait correspondre a la phase d’augmentation du
nombre de boucles et/ou de défauts ponctuels induits par I’irradiation, puis sa diminution dans un
deuxiéme temps, pourrait &tre attribuée a 1’apparition des lignes de dislocation. Cette
interprétation du signal Raman, nous permettrait de corréler I’évolution du massif de défauts
centré sur le pic U; avec la présence de boucles de dislocation et/ou de défauts ponctuels.

1VV.2.3. Discussion

Dans le cas d’une irradiation a trés basse température (- 180 °C), les caractérisations in Situ au
MET et en spectroscopie Raman, indiquent deux phases dans I’évolution des défauts étendus.
Dans un premier temps, avec 1’augmentation de la fluence, le nombre de boucles de dislocation
augmente tout en conservant une taille moyenne de 6,5 nm. Ceci suggére une phase de
nucléation des petites boucles. Ces derniéres, comme nous 1’avons montré dans le Chapitre I,
présentent des vecteurs de Burgers selon les directions <110>. Dans un deuxiéme temps, lorsque
la densité de boucles est suffisamment élevée pour que les boucles soient géométriquement
forcées a interagir, ces derniéres se transforment en lignes de dislocation (autour de 2 dpa). La
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microstructure finale présente alors des lignes enchevétrées ainsi que des petites boucles de
dislocation (autour de 5 nm de diamétre), indiquant une nucléation continue.

Dans le régime de perte d’énergie par interaction nucléaire, des collisions atomiques induisent
des cascades de déplacements initiées par des pka uranium de la dizaine de keV. Les calculs de
Dynamique Moléculaire Classique (DMC) ont montré que les cascades de déplacements menent
a une pointe thermique de quelques picosecondes [147], et ont révélé que des boucles de
dislocation de type interstitiel peuvent étre formées directement sous irradiation par un
mécanisme de loop punching [24] [25] ou par piégeage des interstitiels a la périphérie des pointes
thermiques lors du refroidissement rapide [21]. Toutefois selon les simulations de DMC, les
boucles de dislocation formées directement suite a une cascade de déplacements sont des boucles
prismatiques dont les vecteurs de Burgers sont selon les directions <111> et d’une taille
inférieure au nm [21]. Ces derniéres sont donc trop petites pour étre observées au MET et
présentent un vecteur de Burgers différent de celui des boucles de notre étude.

Les boucles observées dans cette ¢étude a basse température (-180 °C) sont alors
vraisemblablement dues a l'accumulation des dommages, puisque la mobilité¢ des défauts est tres
faible. En effet, le recouvrement des cascades de déplacements, générant des boucles ou des
interstitiels voisins permettrait le grossissement de certaines boucles. Cela expliquerait également
que dés la premiére fluence d’irradiation (1 x 10" Au/ecm?), des boucles de 15 nm de diamétre
soient visibles, alors que la taille moyenne des boucles ne varie pas avec I’augmentation de la
fluence. L apparition et I’évolution des boucles de dislocation sont donc exclusivement attribuées
a des mécanismes d’endommagement liés a 1’irradiation.

Enfin, il est possible que les boucles qui nucléent sous irradiation soient imparfaites comme le
suggerent les résultats de DMC, puis qu’il y ait une transition des boucles imparfaites <111> vers
les boucles parfaites <110>, lorsque ces derniéres grossissent sous irradiation, par un mécanisme
de défautement faisant intervenir une dislocation partielle de Shockley ¢/, <112> [110] (Cf
Chapitre |, partie 1.4.4). Cela est corroboré par les travaux de Le Prioux et al. [96] qui ont calculé
I’énergie des boucles parfaites et imparfaites dans UO; en fonction de leur taille. Il s’avere que
pour les trés petites boucles (< 2 nm de diamétre), les boucles les plus stables sont les boucles
fautées <111>{111}. Puis, pour des tailles de boucles plus ¢élevées, les boucles <110>{110}
deviennent les plus stables.

IV.3. Etude des parametres impactant la cinétique d’évolution des défauts
étendus

Au cours de I’irradiation en réacteur, d’autres facteurs sont a prendre en compte et influent sur
I’évolution des défauts étendus ; tels que la température, comprise entre 500 et 1000 °C, 1’énergie
des produits de fission, les pertes d’énergie par interaction €lectronique que ces derniers induisent
au début de leur parcours, ainsi que leur implantation dans la matrice UO,. L’impact de ces
parameétres sur la cinétique d’évolution des défauts étendus a été étudié grace a une étude a effets
séparés.
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1VV.3.1. Effet de la température au cours de I’irradiation
IV.3.1.a. Irradiation a 600 °C

Conditions expérimentales

Une irradiation sur une lame mince d’UQ; a été réalisée avec des ions Au 4 MeV a 600 °C sur la
plateforme JANNuS a Orsay a ’aide de 1’accélérateur ARAMIS. Le flux moyen était de
1,9 x 10" Au.cm™s™. Comme dans le cas de la lame mince irradiée précédemment & -180 °C (Cf
partie 1V.2.1), la majorit¢é des atomes d’or traversent 1’échantillon tout en induisant des
dommages dans 1’épaisseur considérée. Des observations au MET ont été effectuées in situ a
plusieurs fluences. Pour réaliser ces observations, la température est redescendue a 25 °C afin
d’éviter un éventuel recuit des défauts. Moins de 10 min sont nécessaires pour atteindre 600 °C
ou pour retourner a la température ambiante.

Résultats

La Figure IV.9 présente 1’évolution de la microstructure au cours de I’irradiation Avant
I’irradiation, I’échantillon ne présente aucun défaut visible (Cf Figure 1V.9 (a)). Dés la premiére
fluence d’irradiation (1 x 10" Au/cm?), des petits points noirs en champs clair sont observés (Cf
Figure 1V.9 (b)). Certains éléments peuvent déja étre clairement identifiés comme des petites
boucles de dislocation. Jusqu’a 1 x 10" Au/cm?, les boucles grossissent, comme illustré par la
Figure IV.9 (b - €). A partir de cette fluence, des lignes de dislocation commencent a apparaitre.
Puis, dés 3 x 10" Au/cm? un réseau de lignes enchevétrées est visible, avec toujours des petites
boucles situées entre les lignes. Enfin, la microstructure n’évolue plus jusqu’a notre derniere
fluence d’irradiation (1 x 10" Au/cm?).

Des cavités, d’une taille de 1’ordre du nanométre, ont également été observées des la premicre
fluence d’irradiation.
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100 nm
I

Figure IV.9 : Evolution de la microstructure de I’'UQ; irradié aux ions Au 4 MeV a 600 °C : (a)
non-irradié, (b) 1 x 10 Au/cm?, (c) 3 x 10" Au/cm?, (d) 7 x 10" Au/cm?, (e) 1 x 10™ Au/cm?,
(f, g) 3 x 10* Aufem?, (h) 5 x 10 Au/em?, (i) 1 x 10" Au/cm?. Les observations ont été faites
avec des vecteurs de diffraction g selon les directions <220>, les clichés de diffraction sont
visibles en insert sur b, g et i.

Les valeurs de densité des boucles et des lignes, ainsi que la taille moyenne des boucles sont
regroupées dans le Tableau 1V.2 et sur la Figure IV.10 pour les différentes fluences. Tout
d’abord, nous pouvons remarquer, comme dans la partie précédente 1V.2.1, que la densité de
boucles mesurée avec un vecteur de diffraction selon la direction <111> est moins élevée que
celle mesurée avec un vecteur selon la direction <220>. Nous pouvons également vérifier que les
densités réelles de boucles, obtenues a partir des densités mesurées selon les deux vecteurs de
diffraction (en multipliant respectivement par 2 et 1,2 [128]), sont les mémes aux incertitudes
prés. Cette observation confirme, comme nous 1’avons montré dans le Chapitre Ill, que les
boucles étudiées ont un vecteur de Burgers selon les directions <110>.
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Ensuite, nous pouvons constater (pour les deux vecteurs de diffraction) que jusqu’a
1 x 10" Au/em?, la densité de boucles est constante, compte tenu des incertitudes, alors que leur
taille moyenne augmente, en bon accord avec les résultats obtenus dans le cas des irradiations
aux neutrons [15] [37]. Ainsi contrairement a I’irradiation réalisée a -180 °C, il y a un
grossissement global des boucles sous irradiation a 600 °C, en bon accord avec la littérature [37]
[39] [148]. Par ailleurs, les valeurs de densité obtenues sont du méme ordre de grandeur que la
valeur maximale obtenue par He et al. [39] dans le cas de 1’UO, implanté avec des ions Kr
150 keV a la méme température.

., ., Diameétre Densité de Densité de
Dommage Densité de Densité de . 2 . 2
Fluence 3 3 moyen des | lignes (cm™) | lignes (cm™)
». | moyen sur | boucles (cm™) | boucles (cm™) 10 10
(Au/cm”) 16 16 boucles x 10~ — x 10~ —
x 10" 100 nm 107~ X107~ (nm) g selon g selon
(dpa) g selon <111> | g selon <220> 15 %) 111> 920>
0,1 0,056 23+14 40+24 4,8+0,7 / /
0,3 0,17 3,0+1,7 5,7+3,2 5,7+0,9 / /
0,7 0,39 6,6 £4,0 6,0 £33 8,7+1,3 / /
1 0,56 6,4+3,6 7,1+4,0 122+1,8 | 0,4+0,03 1,0+ 0,1
3 1,7 0,4+0,1 0,4+0,1 7,0£1,0 2,3+0,1 2,2+0,2
5 2,8 0,6+0,2 0,5+0,1 6,0+0,9 2,4+0,2 1,9+0,3
10 5,6 0,3+0,08 0,3+0,07 6,3+0,9 2,2+0,2 2,0+0,3

Tableau 1V.2 : Densités des boucles et des lignes et taille moyenne des boucles induites par une

irradiation a 600 °C avec des ions Au 4 MeV dans UQ..
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Figure 1V.10 : (a) Densités des boucles et des lignes, (b) taille moyenne des boucles, induites par
des ions Au 4 MeV a 600 °C dans UO, en fonction de la fluence. Valeurs obtenues pour g selon la
direction <220>. Les lignes en pointillés indiquent les tendances d’évolution.

Dans le but de déterminer les mécanismes de grossissement, nous nous sommes intéressés a
1I’évolution de la distribution en taille des boucles avec la fluence, donnée par la Figure 1V.11.
Tout d’abord, nous pouvons constater que la densité des petites boucles (]0-5] nm) est constante
entre 0,3 et 1 x 10" Au/cm®. Dans cette méme gamme de fluence, la densité des boucles de taille
moyenne (]5-10] nm) diminue de presque un facteur 2 au profit des boucles de plus grande taille.
En effet dans un premier temps, entre 1 et 7 x 10" Au/cm?, la densité des boucles de ]10-15] nm
de diametre augmente de presque un ordre de grandeur, et il y a apparition de deux nouvelles
classes en taille des boucles (]15-20] nm, puis > 20 nm). Puis dans un deuxi¢me temps, il y a
diminution de la densité de ces boucles (]10-15] nm) et augmentation de la densité des boucles
d’une taille supérieure a 15 nm. Ainsi, avec 1’augmentation de la fluence, les boucles les plus
petites (]0-5] nm) restent en nombre constant, et les boucles de taille moyenne (]5-10] puis
]10-15] nm) disparaissent au profit des plus grandes. Cela indique une nucléation continue
des petites boucles sous irradiation et un mécanisme de grossissement principalement par
murissement d’Ostwald et/ou par coalescence ; ce qui explique que la densité de boucles reste
constante dans cette gamme de fluence.

Cependant, il est également possible que les interstitiels formés suite aux cascades de
déplacements puissent contribuer dans une moindre mesure au grossissement des boucles par
capture.
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Figure 1V.11 : Répartition en taille des boucles induites par une irradiation & 600 °C avec des
ions Au 4 MeV dans UO,, pour differentes fluences d’irradiation.

Entre 1 et 3 x 10" Au/em?, la Figure 1V.10 (a) montre une chute de la densité de boucles et une
augmentation de la densité de lignes, comme illustré sur la Figure 1V.9 (g, f) ou on peut voir
I’apparition du réseau de lignes enchevétrées. La Figure 1V.10 (b) indique également une
diminution de la taille moyenne des boucles, a la différence de 1’étude de He et al. [39]. Sur la
Figure 1V.11, on peut voir que cette chute de la densité de boucles est associée, d’une part a la
disparition des boucles les plus grandes (> 10 nm), et d’autre part, a une diminution du nombre
de boucles dont le diametre est inférieur a 10 nm. On peut alors supposer que les boucles de
dislocation sont devenues tellement larges qu’elles ont interagi entre elles et/ou avec les surfaces
(épaisseur de la zone d’intérét de 100 nm au maximum), et ont formé des lignes. Il y a donc
transformation en lignes des boucles les plus grandes avec 1’augmentation de la fluence. Ce
changement impacte aussi la population des plus petites boucles (< 10 nm). En effet, ces
derniéres ne peuvent nucléer que dans des zones vierges ; or la proportion d’espace vierge est
fortement réduite aprés 1’apparition des lignes, c'est-a-dire & partir de 3x 10" Au/cm?.

Enfin, entre 0,3 et 1 x 10" Au/cmz, les densités de lignes et de boucles, ainsi que la taille
moyenne des boucles sont constantes (Cf Figure 1V.10). On peut voir sur la Figure 1V.11 qu’il
n’y a plus de boucles d’une taille supérieure a 10 nm, et que la densité des boucles de diametre
inférieur a 10 nm est constante. On peut ainsi mettre en évidence un état d’équilibre dynamique,
ou il y a compétition entre la nucléation de petites boucles et leur disparition avec les surfaces ou
avec les lignes.
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1V.3.1.b. Irradiation a température ambiante

Conditions expérimentales

Une irradiation a été réalisée avec des ions Au 4 MeV a 25 °C sur une lame mince d’UQO; sur la
plateforme JANNuS d’Orsay a I’aide de 1’accélérateur ARAMIS. Le flux moyen était de
3,0 x 10" Au.cm™.s”. Compte tenu du temps alloué sur la plateforme, il n’a pas été possible de
réaliser plus de deux fluences d’irradiation.

Résultats

Les microstructures sont présentées sur la Figure 1V.12; avant irradiation et pour les deux
fluences (0,7 et 5 x 10" Au/cm?).

F : |

Y

Figure 1V.12 : Evolution de la microstructure de I’UO; irradié aux ions Au 4 MeV a 25 °C : (a)
non-irradié, (b) 7 x 10" Au/cm?, (c) 5 x 10™ Au/cm?®. Les observations ont été faites avec un
vecteur de diffraction g selon <111>.

Le Tableau IV. 3 regroupe les valeurs de densités des boucles et des lignes, et la taille moyenne
des boucles.

Fluence Densité de Diameétre moyen Densité de
(Aw/em?) x Dommage moyen | boucles (cm™) % des boucles (r}1’m) lignes (cm™) x
10% sur 100 nm (dpa) 10™ — 15 %) 10" —

g selon <111> ° g selon <111>
0,7 0,39 1,2+04 6,0 +0,9 /
5 2,8 0,2+0,03 6,5+1,0 1,3 +£0,09

Tableau 1V. 3 : Densités des boucles et des lignes et taille moyenne des boucles induites par une
irradiation a 25 °C avec des ions Au 4 MeV dans UO;.

144




Chapitre IV — Evolution des défauts étendus sous irradiation

Initialement, 1’échantillon ne présente pas de défauts (Cf Figure 1V.12 (a)). A la fluence de
7 x 10" Au/em® des petits points noirs, d’une taille moyenne de 6 nm, correspondant aux
premiers stades de formation des boucles de dislocation, sont visibles (Cf Figure 1V.12 (b)). A la
fluence de 5 x 10" Au/cm? des lignes de dislocation enchevétrées, ainsi que des petites boucles
(~ 6,5 nm) situées entre les lignes, sont présentes. A cette fluence, la transformation des boucles
en lignes a déja eu lieu, et la présence des petites boucles indique toujours une nucléation
continue.

IV.3.1.c. Discussion : Comparaison entre les irradiations hautes et basses températures

Densité de boucles

La Figure 1V.13 illustre 1’évolution de la densité de boucles en fonction de la fluence pour les
irradiations réalisées a -180, 25 et 600 °C. Entre 0,1 et 1 x 10" Au/cmz, pour l'irradiation réalisée
a 600 °C, les valeurs de densité de boucles de dislocation sont constantes et plus ¢levées (environ
un ordre de grandeur) que celles de 1'irradiation a -180 °C. La valeur de densité de boucles dans
le cas de Dirradiation réalisée 4 25 °C a7 x 10" Au/cmz, se situe entre les valeurs des irradiations
réalisées a 600 et -180 °C. Dans cette gamme de fluences, la saturation de la densité n’a pas été
encore atteinte pour l'irradiation a - 180 °C. Ceci est en bon accord avec les calculs de DMC, qui
montrent que lorsque la température augmente, la proportion d’interstitiels formants des amas de
défauts augmente [21]. Pour les premiéres fluences d’irradiation, il y aura donc un nombre plus
important de boucles a 600 °C. A cet égard, il est logique que la saturation de la densité de
boucles soit atteinte a une fluence plus faible lorsque la température d’irradiation augmente.

A T=-180°C;g=<111>

1E+17 & T=-180°C; g=<220>
E — — — —_—— N e T=25°C;g=<111>
C \
E \ A T=600°C;g=<111>
9
§ \\ ¢ T=600°C;g=<220>
o 1E+16 y \
-] - \
- Aty
(] - i

1E+15 — e

1E+13 1E+14 1E+15
Fluence (Au/cm?)

Figure 1V.13 : Evolution de la densité de boucles en fonction de la fluence pour des irradiations
réalisees avec des ions Au 4 MeV a -180, 25 et 600 °C.
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Transformation des boucles en lignes

Nous avons également observé que dans le cas d’une irradiation a -180 °C, la transformation des
boucles en lignes avait lieu dans la gamme de fluence ]1-5[ x 10'* Au/cm?, alors qu’a 600 °C
cette transformation commence déja a 1 x 10'* Au/ecm®. Un décalage en termes de fluence est
ainsi mis en évidence. Ce décalage est vraisemblablement lié au grossissement des boucles a
600 °C. En effet a -180 °C, I’interaction des petites boucles de 6,5 nm de diamétre pour évoluer
en lignes, ne se fait que par saturation géométrique en volume; il est donc nécessaire
d’augmenter la fluence afin d’atteindre une valeur de densit¢é de boucle supérieure
(3,6 x 10" em™), tandis qu’a 600 °C ce sont des boucles de plus de 15 nm de diamétre qui
interagissent. Ainsi puisqu’a 600 °C, a fluences égales, la densité et la taille des boucles sont
supérieures, il est cohérent d’observer un décalage en terme de fluence pour la transformation en
lignes.

Grossissement des boucles

La Figure V.14 présente la répartition en taille des boucles 4 la fluence de 7 x 10" Au/cm?® pour
les irradiations réalisées a 600, 25 et -180 °C. Cette répartition est présentée en termes de
proportion de boucles car les densités différent d une température a ’autre. A 25 °C la proportion
de boucles de diamétre supérieur a 10 nm est plus élevée que celle de I’irradiation a -180 °C, et
inférieure a celle de I’irradiation a 600 °C. Le grossissement des boucles sous irradiation a 25 °C
est ainsi mis en évidence, dans une moindre mesure qu’a 600 °C. Ceci est cohérent avec les
observations de Ye [148] dans CeQO, irradié aux ions Kr 1 MeV a 25, 600 et 800 °C. En effet, Ye
observe qu’a 25 °C, les boucles se développent moins vite qu'a 600 et 800 °C.
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Figure 1V.14 : Répartition en taille des boucles induites par des irradiations d’Au 4 MeV a
7 x 10" Au/cm?, pour différentes températures d’irradiation.
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La Figure V.15 présente les bords de lame pour les différentes irradiations. Les épaisseurs de
ces zones ont ét¢ déterminées par EELS, et sont du méme ordre de grandeur (13, 11 et 10 nm
pour les irradiations réalisées a -180, 25 et 600 °C respectivement). On peut voir que pour les
irradiations réalisées a 25 et 600 °C, contrairement a 1’irradiation réalisée a -180 °C, les zones
en bord de lame ne présentent pas d’amas de défauts. Les épaisseurs étant équivalentes, on peut
ainsi mettre en évidence une mobilité des défauts plus élevée dans le cas de ces irradiations ; ils
pourront alors contribuer au grossissement des boucles.

Figure 1V.15 : Images MET des bords de lames (a) -180 °C, (b) 25 °C, (c) 600 °C. Les épaisseurs
en bord de lame sont équivalentes (de I’ordre de 10 nm).

En conclusion, pour I’irradiation réalisee a 600 °C, la saturation de la densité de boucles est
atteinte dés les premiéres fluences d’irradiation (1 x 10" Au/cm?®), et un grossissement des
boucles de dislocation par murissement d’Ostwald et/ou par coalescence a lieu. Un
grossissement des boucles sous irradiation a 25 °C est également mis en évidence. Les boucles
les plus grandes interagissent ensuite pour former des lignes de dislocation, ce qui se traduit par
une diminution de la taille moyenne des boucles. Cette transformation est alors observée pour
un taux d’endommagement plus faible que dans le cas d’une irradiation réalisee a -180 °C,
au cours de laquelle la taille moyenne des boucles reste constante autour de 6 nm. La diffusion
des défauts sous irradiation en dessous de 1000 °C, ne semble donc pas étre totalement
athermique, comme le suggérait Matzke [50] (Cf Chapitre I, partie 1.3.2.d).

1V.3.2. Effet de la présence d’atomes exogénes dans la matrice UO; : implantation de Xe
1V.3.2.a. Conditions expérimentales

Afin d’étudier I'impact de la présence d’atomes exogenes sur la cinétique d’évolution des
dislocations, nous avons réalis¢ des implantations de Xe 390 keV dans des lames minces d’UQO,,
a -180, 25 et 600 °C, sur la plateforme JANNuS d’Orsay avec I’implanteur IRMA. Le flux
moyen est de 1 x 10" Xe.cm™.s™. La Figure 1V.16 montre que dans la zone d’intérét il y a, a la

fois création de dommages et implantation d’atomes de xénon. Par exemple, a 1 x 10" Au/cm?,
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le pourcentage moyen d’atomes de xénon implantés sur 100 nm est de 1,1 x 107 %, soit deux
ordres de grandeur plus élevé que pour I’Au 4 MeV. De plus, les dommages moyens induits par
les ions Xe 390 keV sur une épaisseur de 100 nm, sont équivalents a ceux induits par les ions
Au 4 MeV. Ces deux expériences sont donc comparables en termes d’endommagement dans la
zone considérée (épaisseur inférieure a 100 nm) ; mais dans le cas de I’Au 4 MeV la majorité des
ions traversent 1’échantillon, alors que dans le cas du Xe 390 keV, ces derniers s’implantent dans
la matrice UO,.

Le ratio des pertes d’énergie électronique sur les pertes d’énergie nucléaire est quelque peu
différent entre I’Au4 MeV et le Xe 390 keV, et sera discuté dans la partie 1V.3.2.e.
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Figure IV.16 : Profils d’implantation et de répartition des dommages dans le cas d’une
implantation avec des ions Xe 390 keV dans UO,. La surface d’implantation est symbolisée par
la ligne rouge et la zone d’intérét (ZI), correspondant a I’épaisseur de la lame, par le rectangle
rouge.

1V.3.2.b. Implantation de Xe & -180 °C

Une premiére implantation a tout d’abord été réalisée a -180 °C. La Figure IV.17 présente
1I’évolution de la microstructure pour les différentes fluences. Le Tableau 1V.4 et la Figure 1V.18
rassemblent les valeurs de densités et de tailles des boucles.

Entre 0,04 et 1 x 10" Xe/cm?® (Cf Figure 1V.17 (a - f)), la densité de boucle augmente alors que
leur diametre moyen n’évolue pas (environ 4 nm). Dans cette gamme de fluences, une phase de
nucléation des boucles peut alors étre identifiée.

Ensuite entre 1 et 3 x 10" Xe/cm?, la densité continue d’augmenter et la taille moyenne des
boucles a tendance a augmenter légérement. Puis entre 3 et 4 x 10'* Xe/cm?, la densité de boucles
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diminue de presque un ordre de grandeur, la taille moyenne continue d’augmenter et des lignes
commencent a apparaitre (Cf Figure 1V.17 (g)). La chute de la densité de boucles est
concomitante avec |’apparition des lignes de dislocation. Il semble donc que les boucles
interagissent pour évoluer vers des lignes de dislocation.

Enfin entre 4 et 6 x 10 Xe/cm?, les densités de boucles et de lignes ont tendance & se stabiliser
et la taille des boucles diminue puis tend a se stabiliser également autour de 4 nm. La
microstructure finale présente des lignes enchevétrées, ainsi que des petites boucles, indiquant
une nucléation continue. A 1’aide d’un enregistrement vidéo, nous avons effectivement pu
observer la nucléation continue des petites boucles tout au long de I’implantation, dés les
premiéres secondes et jusqu’a la derniére fluence (6 x 10" Xe/cm?).

Enfin, des bulles/cavités d’une taille de I’ordre du nanomeétre ont également été observées des la
premicere fluence d’irradiation.

Figure 1V.17 : Evolution de la microstructure de I'UO, implanté aux ions Xe 390 keV a
-180 °C : (a) 4 x 10" Xe/cm?, (b) 1 x 10™ Xe/ecm?, (c) 3 x 10" Xe/cm?, (d) 7 x 10" Xe/cm?, (e)
1x 10" Xelem?, (f) 3 x 10" Xelem? (g) 4 x 10 Xelem? (h) 5 x 10 Xelem? (i)
6 x 10™ Xe/cm?. Les observations ont été faites avec un vecteur de diffraction g selon <111>.
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Diamét
Fluence Dommase moven Densité de boucles m(:a::dr:s Densité de lignes
(Xe/cm?) x ge moy (em™) x 10 — y (em?) x 101 —
10 sur 100 nm (dpa) selon <111> boucles (nm) selon <111>
g (£ 15 %) g
0,04 0,024 0,06 + 0,03 43+0,6 /
0,1 0,059 0,2 +0,09 4,1+0,6 /
0,3 0,18 0,6 £0,2 3,7+£0,6 /
0,7 0,41 3,0+£0,7 3,8+£0,6 /
1 0,59 49+1,5 4,1+0,6 /
3 1,8 13+£2,7 52+0,8 0,2 £ 0,04
4 24 2,7+£0,8 6,7+ 1,0 0,8+0,2
5 3,0 2,7£0,9 4,8+0,7 1,2+0,2
6 3,5 3,1+£0,9 44+0,7 1,1 £0,2

Tableau 1V.4 : Densités des boucles et des lignes et taille moyenne des boucles induites par une
implantation d’ions Xe 390 keV a -180 °C.
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Figure 1V.18 : (a) Densités des boucles et des lignes, (b) taille moyenne des boucles, induites par
des ions Xe 390 keV a -180 °C dans UO, en fonction de la fluence. Valeurs obtenues pour g selon
la direction <111>.

1V.3.2.c. Implantation de Xe a 25 °C

Une seconde implantation a ensuite été réalisée avec des ions Xe 390 keV a 25 °C, mais
seulement a la fluence de 5 x 10" Xe/ecm®. Les densités de boucles et de lignes et la taille
moyenne des boucles induites par cette implantation, sont données dans le Tableau IV.5.
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., ., Diamétre Densité de Densité de
Fluence Dommage Densité de Densité de moyen des | lignes (cm™) | lignes (cm™)
5 moyen sur | boucles (cm™) | boucles (cm™) y & 9 & 9
(Xe/em?) x 100 nm X 10% _ X 10% _ boucles x 10° — x 10° —
10" (nm) g selon g selon
lon <111> lon <220>

(dpa) g selon g selon 0 (15 %) <111> <220>

5 3,0 0,8+0,2 1,4+04 11,3+1,7 1,1+0,2 1,2+0,3

Tableau IV.5 : Densité des boucles et de lignes et taille moyenne des boucles induites par une
implantation d’ions Xe 390 keV & 25 °C & 5 x 10" Xe/cm? dans UO5.

La Figure 1V.19 présente les microstructures des lames minces implantées et irradiées
respectivement avec les ions Xe 390 keV et Au 4 MeV a cette méme fluence (soit a environ
3 dpa) et a la méme température (25 °C). Dans le cas du xénon, de larges boucles (diametre
moyen de 11,3 nm) qui commencent a interagir, ainsi que quelques lignes sont présentes, alors
que pour I’or un réseau de lignes enchevétrées est déja visible.

Boucles

-

f

Lignes

B
Boucles - |

=

200nm 3 »
s ' .

Figure IV.19 : Implantation/irradiation & 25 °C et & 5 x 10 ions/cm?, (a) Xe 390 keV, (b) Au
4 MeV. Les observations ont été faites avec un vecteur de diffraction g selon la direction <220>.

1V.3.2.d. Implantation de Xe & 600 °C

Une troisieme implantation a enfin été réalisée a 600 °C. L’évolution de la microstructure en
fonction de la fluence est présentée par la Figure 1V.20. Initialement 1’échantillon ne présente
pas de défauts (Cf Figure 1V.20 (a)). Au cours de I’implantation, nous avons pu réaliser un
enregistrement vidéo. Nous avons ainsi pu observer I’apparition de la premiére boucle de
dislocation dés les premiéres secondes d’implantation, soit a partir de 1 x 10'" Xe/cm®.
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Boucles

/

Figure 1V.20 : Evolution de la microstructure de I’UO, implanté aux ions Xe 390 keV & 600 °C :
(@) non-irradié, (b) 1 x 10% Xe/em? (c) 3 x 10" Xelem? (d) 7 x 10 Xelem?, (e)
1 x 10™ Xe/em?, (f) 3 x 10™ Xe/cm?, (g) 5 x 10™ Xe/cm?, (h) 1 x 10" Xe/cm?. Les observations
ont été faites avec un vecteur de diffraction g selon la direction <220>.

152



Chapitre IV — Evolution des défauts étendus sous irradiation

Les densités des boucles et des lignes, ainsi que la taille moyenne des boucles sont rassemblées
dans le Tableau 1V.6 et sur la Figure 1V.21.

., ., Diamétre Densité de Densité de
Dommage Densité de Densité de . 2 . 2
Fluence 3 3 moyen des | lignes (cm™) | lignes (cm™)
) moyen sur | boucles (cm™) | boucles (cm™) 10 10
(Xe/em?) x 16 16 boucles x 107 — x 107 —
10" 100 nm X107 X107 (nm) g selon g selon
(dpa) g selon <111> | g selon <220> @ 15 %) 111> <990
0,06 0,036 0,604 / / / /
0,1 0,059 1,7+ 0,7 33+1,5 3,8+0,6 / /
0,3 0,18 54+1.8 9,2+28 3,9+£0,6 / /
0,7 0,41 6,1+23 7,8+23 44 +0,7 / /
1 0,59 54+1,8 8,8+1,9 5,2+0,8 / /
3 1,8 3,4+0,8 55+13 5,7+£0,9 / /
5 3,0 2,3+0,6 38+1,0 8,9+13 0,2+ 0,03 0,3+0,05
10 5,9 0,5+0,1 1,3+04 7,1 1,1 29+03 3,7+ 0,6

Tableau 1V.6 : Densité et taille des défauts étendus induits par une implantation d’ions Xe
390 keV a 600 °C dans UO..
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Figure 1V.21 : (a) Densités des boucles et des lignes, (b) taille moyenne des boucles, induites par
des ions Xe 390 keV a 600 °C dans UO; en fonction de la fluence. Valeurs obtenues pour g selon
la direction <111>.
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La Figure 1V.22 présente 1’évolution de la répartition en taille des boucles avec la fluence.

13 2
8E+16 - 1x10 Xe/cm
13 2
7E+16 - m 3x10 Xe/cm
13 2
o m 7x10 Xe/cm
€ 6E+16 - 14 2
3 m 1x10 Xe/cm
3 14 2
o OSE+16 - B 3x10 Xe/cm
g 14 2
S 4p+16 - Hm 5x 1015 Xe/cm2
3 B 1x10 Xe/cm
2 3E+16 -
(7]
c
8 2E+16 -
1E+16 -
o0 - : m : . [
10 - 5] 15-10] 110 -15] ]15- 20] >20
Diametre des boucles (nm)

Figure 1V.22 : Repartition en taille des boucles induites par une irradiation a 600 °C avec des
ions Xe 390 keV dans UO, pour différentes fluences.

Jusqu’a la fluence de 3 x 10" Xe/em®, la Figure 1V.21 indique que la densité de boucles
augmente et que leur taille moyenne reste constante (autour de 4 nm), comme illustré par la
Figure 1V.20 (b - c). La Figure 1V.22 indique que les densités des petites (]0-5] nm) et
moyennes (]5-10] nm) boucles augmentent, et qu’il n’apparait pas de nouvelle classe en taille des
boucles. Il s’agit donc d’une phase de nucléation des petites boucles.

Entre 0,3 et 3 x 10" Xe/cm?, la saturation de la densité de boucles est atteinte et leur taille
moyenne augmente d’un facteur 1,5 (Cf Figure 1V.21). Entre 3 et 5 x 10'* Xe/cm?, les boucles
continuent a grossir (augmentation d’un facteur 1,5), mais leur nombre a tendance a diminuer et
des lignes commencent a apparaitre. La Figure 1V.22 indique qu’entre 0,3 et 1 x 10" Xe/cm?, la
densité des boucles de taille moyennes (]5-10] nm) augmente de presque un facteur 2. De plus, il
apparait une nouvelle classe en taille des boucles a 1 x 10" Xe/cm? (]10-15] nm). Puis, entre 1 et
5 x 10" Xe/cm?, la proportion les boucles de taille moyenne (]5-10] nm) diminue de presque un
facteur 5. Cette diminution s’accompagne de 1’apparition de nouvelles classes de taille des
boucles (]15-20], puis > 20 nm). Ainsi, les boucles de taille moyenne disparaissent au profit des
plus grandes. Le grossissement des boucles par murissement d’Ostwald et/ou coalescence est
alors mis en évidence.

L’évolution de la densité des boucles les plus petites (]J0-5] nm), entre 0,3 et 3 x 10" Xe/cm?,
n’est pas facile a analyser au premier abord. Tout d’abord, elle est relativement stable entre 0,3 et
1 x 10" Xe/em?; les valeurs de densité totales (Cf Tableau 1V.6) étant proches, la proportion de
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ces petites boucles n’évolue pas. Puis a partir de 3 x 10'* Xe/ecm?, en considérant les barres

d’erreur, la densité totale est constante, mais les valeurs ont tendances a diminuer (Cf Tableau
IV.6). La densité des petites boucles diminue donc aussi. Cependant en termes de proportion, ces
derniéres restent entre 70 et 60 %. Nous pouvons donc quand méme mettre en évidence une
nucléation continue des petites boucles (]0-5] nm).

Grace aux enregistrements vidéo, nous avons effectivement pu observer cette nucléation continue
des petites boucles tout au long de I’implantation. Par ailleurs, nous n’avons observé ni la
migration ni la coalescence des boucles. La Figure 1V.23 illustre le grossissement d’une boucle
au cours de I’implantation. Entre 0,3 et 5 X 10" Xe/cm?, le diamétre de la boucle passe de 4,1 a
16,8 nm. Or, pendant I’implantation cette boucle n’a ni bouger ni coalescer. De plus, nous
pouvons constater qu’avec I’augmentation de la fluence, les boucles plus petites qui 1’entouraient
ont disparu. Le mécanisme prépondérant de grossissement semble donc étre le murissement
d’Ostwald.

13 2
3x10 i/cm

Figure 1V.23 : Grossissement d’une boucle (entourée en rouge) au cours de I’implantation aux
ions Xe 390 keV & 600 °C : (a) 3 x 10" Xe/cm?, (b) 1 x 10™ Xe/cm?, (c) 3 x 10* Xe/cm?, (d)
5 x 10™ Xe/cm?. Les boucles voisines plus petites, indiquées par les fleches orange, disparaissent
au cours de I’implantation.
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Enfin a la fluence de 1 x 10" Xe/cm?, des lignes de dislocation sont présentes (Figure 1V.20 (h)).
Ainsi entre 0,5 et 1 x 10" Xe/em?, la densité de boucles continue de diminuer et la densité de
lignes d’augmenter. La Figure 1V.22 montre la disparition des boucles les plus grandes. Ce sont
donc ces dernieres qui interagissent et évoluent en lignes.

1V.3.2.e. Discussion

Comparaison entre les implantations de Xe hautes et basses températures

La Figure 1V.24 présente 1’évolution de la densité des boucles en fonction de la fluence pour les
implantations a -180 et 600 °C aux ions Xe 390 keV. Deux remarques peuvent &tre faites a partir
de cette figure. Tout d’abord, la densit¢ de boucles a saturation est plus faible a 600 °C
(~5,5% 10" em™) qu’a -180 °C (1,3 x 10" em™). Ceci est en bon accord avec les simulations de
dynamique moléculaire classique, qui prévoient un nombre total de défauts (uranium et oxygene)
généré par irradiation plus faible a 1400 K qu’a 700 K [53].

Par la suite, un léger décalage en termes de fluence est mis en évidence pour 1’apparition des
lignes ; les boucles commencent a interagir pour former des lignes a partir de 5 x 10'* Xe/cm?
dans le cas de I’implantation réalisée & 600 °C, et & partir de 3 x 10" Xe/cm® dans le cas de
I’implantation réalisée a -180 °C.
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Figure 1V.24 : Densité des boucles en fonction de la fluence, pour des implantations aux ions Xe
390 keV a -180 et 600 °C dans UO,. Valeurs obtenues pour g selon la direction <111>.

Comparaison avec les irradiations Au 4 MeV

Le Tableau 1V.7 ci-dessous regroupe les fluences a partir desquelles les lignes de dislocation
commencent a apparaitre, ainsi que les densités et tailles moyennes des boucles juste avant la
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transformation des boucles en lignes, dans le cas des irradiations Au 4 MeV et des implantations
Xe 390 keV a -180 et 600 °C.

Fluence Densite moyefme Taille moyenne des
.\ Dommage de boucles a
.. d’apparition des . 3 boucles avant
Conditions . .2 moyen sur saturation (cm™) , .\
lignes (i/cm”) 16 I’apparition des
X 10 100 nm (dpa) x 107 — lignes (nm)
g selon <111>
Valeur calculée Valeur calculée
Au4 MeV -180 °C 2,1 6,5
ae e 37 ~ 200
Xe 390 keV -180 °C 3 1,8 13 5,2
Au 4 MeV 600 °C 1 0,56 ~3,7 12,2
Xe 390 keV 600 °C 5 3 ~4,2 8,9

Tableau 1V.7 : Comparaison entre les irradiations Au 4 MeV et implantations Xe 390 keV
realisees a -180 et 600 °C.

Dans le cas d’une température d’irradiation de -180 °C, les mécanismes et la cinétique
d’évolution des défauts étendus sont les mémes pour une irradiation aux ions Au 4 MeV et pour
une implantation aux ions Xe 390 keV : quelle que soit la fluence, la nucléation de petites
boucles sous irradiation a lieu. Entre 3 et 4 x 10" i/cm” la densité de boucles est suffisamment
¢levée pour que ces dernieres puissent interagir et donner lieu a la formation des lignes de
dislocation. Cette transformation des boucles en lignes a donc lieu pour les mémes taux
d’endommagement, c’est-a-dire autour de 2 dpa (Cf Tableau I1V.7). La présence d’atomes
implantés n’a donc pas d’impact sur les mécanismes et sur la cinétique d’évolution des défauts
étendus a -180 °C.

Dans le cas des irradiations et implantations réalisées a 600 °C, les mécanismes d’évolution des
défauts étendus sont également les mémes : quelle que soit la fluence, il y a nucléation continue
de petites boucles (]0-5] nm). Lorsque le matériau atteint la limite du nombre de boucles
individuelles qu’il peut contenir, la densité de boucles se stabilise. Les boucles grossissent alors,
principalement par murissement d’Ostwald. Enfin, les boucles les plus grandes interagissent pour
former des lignes.

Cependant, comme illustré par la Figure 1V.25, il y a un décalage en termes de dommages
concernant le grossissement et la chute de la densité des boucles. En effet, les premicres lignes
sont visibles a partir de 0,56 dpa dans le cas de I’or, alors qu’elles n’apparaissent qu’a partir de
3 dpa dans le cas du xénon (Cf Tableau 1V.7). Les résultats obtenus avec I’implantation de xénon
sont en bon accord avec les résultats de He et al. pour une implantation de Kr 150 keV a la méme
température [39]. En effet, le réseau de dislocations enchevétrées apparait entre 1 et
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2 x 10" Kr/em?, soit entre 2,2 et 4,4 dpa. La présence d’atomes de Xe ou de Kr implantés
dans la matrice UO, a donc un impact sur la cinétique d’évolution des défauts étendus.

Ce décalage en termes de dommages est ¢également visible dans le cas des
irradiations/implantations réalisées a 25 °C (Cf Figure 1V.19), mais n’est pas observé pour les
irradiations/implantations a -180 °C. La présence des atomes exogeénes semble alors impacter la
mobilité des défauts, ce qui ralentirait le grossissement des boucles, et donc retarderait leur
interaction ainsi que la formation des lignes.

(a) ) g selon <111>
1E+17 + i %-
7 C Rty BELEr o T\
n 7 \ BN
@ 1E+16 + e N S
g E . N i N
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Figure IV.25 : Evolutions (a) des densités de boucles, (b) du diamétre moyen des boucles, en
fonction des dommages, pour des irradiations/implantations a 600 °C. Les rectangles de couleur
(gris pour I’or et rouge pour le xénon) symbolisent les plages de dommages (a) correspondant a
la transformation des boucles en lignes, (b) correspondant au grossissement des boucles.

158



Chapitre 1V — Evolution des défauts étendus sous irradiation

Pour finir, dans le cas du Xe 390 keV, la taille moyenne des boucles semble étre 1égérement plus
petite, et leur densité plus élevée. Par exemple a -180 °C et a environ 0,6 dpa, la taille moyenne
des boucles est de 4,1 £ 0,6 nm pour le xénon, contre 6,6 £ 1,0 nm pour 1’or, et la densité de
boucles est de 4,9 £ 1,5 x 10" cm™ contre 8,7 £ 3,0 x 10" cm? pour le xénon et I’or
respectivement (Cf Tableau 1V.2 et Tableau 1V.6). Or d’apres la Figure 1V.26, dans le cas de
I’Au 4 MeV il y des pertes d’énergie par interaction €lectronique presque 10 fois plus élevées que
dans le cas du xénon, dans la zone d’intérét. Il est alors envisageable que 1’échauffement di aux
pertes ¢électroniques puisse induire un recuit des défauts, expliquant la différence de densité entre
I’Au 4 MeV et le Xe 390 keV. Ce paramétre sera discuté dans la partie suivante 1V.3.4.b.

Xe 390 keV : dE/dx Elec
7 4 === Xe 390 keV : dE/dx Nucl
Au 4 MeV : dE/dx Elec
6 Au 4 MeV : dE/dx Nucl

Pertes d'énergie (keV/nm)
w

0 100 200 300 400 500
Profondeur (nm)

Figure 1V.26 : Pertes d’énergie par interaction nucléaire et électronique des ions Au MeV et Xe
390 keV en fonction de la profondeur calculées avec le logiciel SRIM.

1VV.3.3. Comparaison entre les implantations dans des disques massifs et dans des lames
minces

1V.3.3.a. Etude par MET

L’objectif de cette partie est de confronter, les microstructures et les densités (de boucles et de
lignes) obtenues pour des échantillons d’UO, massifs implantés, avec les lames minces
précédemment présentées, afin de déterminer si la présence des surfaces libres, dans le cas des
lames minces, joue un role important dans 1’évolution des défauts étendus.

Pour cela, des disques de 500 um d’épaisseur ont été implantés sur les plateformes JANNuS
d’Orsay et de Saclay et a ’InESS. Des coupes transverses par FIB ont ensuite été réalisées afin
d’observer la zone d’implantation sur toute sa profondeur. La Figure 1V.27 regroupe les
différentes microstructures. Les échantillons ont été implantés avec des ions Kr 4 MeV (Figure
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V.27 (a, b, ¢)) et Xe 390 keV ((Figure 1V.27 (d, e)) dans différentes conditions de température
et de fluence.

Figure 1V.27 : Sections transverses des disques massifs d’UQO, implantés dans différentes
conditions : (a) Kr 4 MeV 5 x 10" Kr/cm? & 25 °C, (b) Kr 4 MeV 5 x 10" Kr/cm® & 600 °C, (c)
Kr 4 MeV 1,26 x 10%" Kr/cm? & 500 °C, (d) Xe 390 keV 5 x 10™ Xe/cm? & 500 °C, (e) Xe 390 keV
5 x 10" Xe/cm? & 500 °C. Des vecteurs de diffraction selon les directions <220> (a, d), <200>
(b, ) et <111> (d) ont été utilisés. Les lignes en pointillés indiquent les surfaces d’implantation.

Tout d’abord, I’évolution des défauts étendus avec la fluence est la méme que dans le cas de
I’implantation directe des lames minces. En effet, pour une faible fluence (Figure 1V.27 (d)),
seules des boucles sont présentes. Avec 1’augmentation des dommages les boucles se
transforment en lignes (Figure 1V.27 (b et e)), puis forment a leur tour un réseau de lignes
enchevétrées (Figure 1V.27 (c)).

Par la suite, le décalage en termes de fluence entre les irradiations hautes et basses températures
est également mis en évidence. En effet, I’échantillon implanté a 25 °C avec des ions Kr 4 MeV,
présente majoritairement des boucles et quelques lignes (Figure 1V.27 (a)), alors que dans
I’échantillon implant¢ a 600 °C dans les mémes conditions, des lignes sont principalement
visibles (Figure 1V.27 (b)). La transformation des boucles en lignes a donc lieu pour un taux
d’endommagement plus faible a 600 °C qu’a 25 °C.

Les profils d’endommagement induit par les différentes implantations ont été¢ obtenus a partir du
logiciel SRIM (Cf Figure 1V.6 et Figure 1V.16). Les densités de boucles et de lignes sont
rassemblées dans le Tableau 1V.8 en fonction des dommages moyens et de la profondeur
d’implantation. Cependant, le logiciel SRIM ne permet pas de prendre en compte la température
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d’irradiation. Les dommages donnés pour les implantations a 500 - 600 °C sont donc les mémes
que pour les implantations a 25 °C.

Profonde Densités
T n r
. ,. o u Dommages Boucles (cm™) | Lignes (cm™)
Conditions d’implantation is 10
(um) moyens (dpa) x 10 x 10
H g selon <220> | g selon <200>
Kr4 MeV 25 °C
- 4 4,5+ 1,1 +
5 x 1015 Kr/cmz [O 095] 83 35 ) 095 0507
Kr 4 MeV 600 °C [0-0,5] 8,4 3,5+£0,9 1,0+0,2
5 x 10" Kr/cm? 10,5 -1] 13,9 Non mesurable 1,6 £0,2
Kr 4 MeV 500 °C [0-0,5] 218 19+£0,3 09+0,1
1,3 x 10" Kr/cm? 10,5 - 1] 361 Non mesurable 1,6 40,2
Xe 390 keV 500 °C .
-0,2 1 + 24
5 x 10 Xe/om? [0-0.,2] i 63 Pas de lignes
Xe 390 keV 500 °C
0-0,2 17 13+3,6 34+0,5
5 x 1015 Xe/cm2 [ 5 ] s B 5

Tableau 1V.8 : Densités de boucles et de lignes de dislocation en fonction des dommages et de la
profondeur d’implantation. Les densités de boucles ont été obtenues avec un vecteur de
diffraction selon la direction <220>, et les densités de lignes avec un vecteur de diffraction selon
<200>.

Tout d’abord, une augmentation de la densité¢ de lignes avec la profondeur d’implantation est
visible pour les échantillons implantés en profondeur, c’est-a-dire avec des ions Kr 4 MeV. Cette
augmentation est ainsi corrélée a ’augmentation des dommages, et a également €té observée par
Nogita et al. [149] dans le cas de 1’UO; irradié aux ions I 100 MeV a température ambiante.
Cependant, les échantillons implantés aux ions Kr 4 MeV a 500 - 600 °C a deux fluences
différentes (5 x 10" et 1,3 x 10" Kr/cm®) présentent les mémes densités de lignes a une
profondeur donnée. La densité de lignes est donc constante avec 1’augmentation des dommages
pour une méme profondeur. Cette évolution est cohérente avec les observations faites in situ sur
les lames minces. En effet, nous avons mis en évidence qu’une fois les lignes formées, leur
densité était constante avec 1’augmentation des dommages. Enfin, les densités de lignes et de
boucles déterminées pour les différents échantillons sont du méme ordre de grandeur que celles
obtenues a partir des lames minces (selon Hirsch et Steeds [128] la proportion de dislocations

éteintes pour g selon <200> est de é ).

Pour expliquer I’augmentation de la densité¢ de lignes avec la profondeur d’implantation, deux
hypothéses sont envisageables : un effet de relaxation par les surfaces et/ou un recuit des défauts

161




Chapitre IV — Evolution des défauts étendus sous irradiation

étendus da aux pertes d’énergie €lectronique (plus importantes en début de parcours). L’ impact
des pertes d’énergie par interaction électronique sera discuté dans la partie suivante 1V.3.4.b.

Pour finir, nous avons étudié 1I’'impact de la microstructure initiale sur I’évolution des défauts
é¢tendus au cours de [Dirradiation. Pour cela, nous avons comparé les microstructures
d’échantillons d’UO, vierge, et dopé avec 4 wt % de néodyme en solution solide, implantés aux
jons Kr 4 MeV a 600 °C a haute fluence (1,3 x 10'7 Kr/cm?). Cependant, la taille de grain initiale
de I’échantillon dopé, étant trés hétérogéne et différente, la comparaison entre les deux
microstructures finales est limitée (Cf Annexe 8).

1V.3.3.b. Etude par DRX

Afin de corréler les déformations macroscopiques et les observations MET, des mesures de
diffraction des rayons X ont été réalisées sur les disques massifs apres leur implantation. A partir
des diffractogrammes, traités par la méthode Rietveld [130] et le logiciel FullProf [131], la

déformation élastique &,(hkl), le gonflement libre g, ainsi que la micro-distorsion ont été calculés
(Cf Chapitre 1I).

Etude du gonflement

En premiére approche, les déformations €lastiques associées aux raies de Bragg 100, 110 et 111,
ainsi que le gonflement libre (g) sont regroupés dans le Tableau 1V.9, pour différentes conditions

d’implantation. L’évolution du gonflement libre est donnée sur la Figure 1V.28 en fonction des
dommages moyens induits dans les zones d’implantation.

On peut voir que le gonflement varie 1égerement selon le type d’ion et 1’énergie utilisée, mais
principalement en fonction de la température d’irradiation (Cf Figure 1V.28). Pour une condition
d’implantation donnée (température et ions), le gonflement est quasiment constant avec
I’augmentation des dommages moyens. On peut également vérifier que le gonflement n’est pas
li¢ a la présence de lignes de dislocation ; car I’échantillon implanté a 500 °C avec des ions Xe
390 keV a faible fluence (1,7 dpa), ne présente pas de lignes de dislocation (Cf Figure 1V.27 (d)),
mais un gonflement de 0,12 % (Tableau 1V.9).

Comme nous I’avons décrit dans le Chapitre | (partie 1.3.3.a), le gonflement est attribué au
premier ordre par plusieurs auteurs a la présence de défauts ponctuels. Cependant, comme
proposé par Keating and Goland [150] [151], puis par Krivoglaz [152], quand les boucles de
dislocation sont suffisamment larges par rapport a la distance interatomique, mais suffisamment
petites par rapport a la taille de grain, elles induisent un gonflement du réseau donné par :

Aa 1
7 — §1\/1A11;01lcle et Agoucle: T[R%b
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avec Nj, la densité de boucles, R, le rayon des boucles, b la norme du vecteur de Burgers égale a

a
‘vz

Par contre, lorsque les boucles ont une taille comparable a la taille de grain, elles agissent comme
des plans additionnels d’atomes, et ne modifient plus les distances inter-réticulaires [153].

Afin de déterminer ’importance de la contribution des boucles au gonflement, nous avons
appliqué la formule de Krivoglaz [152] au cas de 1’échantillon implanté aux ions Xe 390 keV a
25 °C et a 5 x 10" Xe/em®, qui ne présente essentiellement que des boucles (Cf Figure 1V.19
(a)). Les défauts étendus ont été observés sur une lame mince, mais comme nous ’avons décrit
précédemment (1V.3.3.a), les densités de défauts étendus sont comparables entre les échantillons
massifs et les lames minces. La densité de boucles réelle a été estimée a 1,7 x 10'® cm™ (Cf
Tableau I1V.5). Le rayon moyen des boucles est de 5,7 nm. La taille des boucles est ainsi
compatible avec les limites du modéele (taille de grain de 7,6 um, Cf Chapitre II). Les vecteurs de
Burgers des boucles ont été déterminés selon les directions <110> dans le Chapitre Il
L’application numérique nous donne un gonflement égal a 0,022 %, soit un ordre de grandeur
inférieur a celui mesuré en DRX (0,34 %, Cf Tableau 1V.9).

De cette fagcon, nous pouvons montrer que le gonflement n’est pas induit au premier ordre par la
présence de boucles de dislocation. De plus, comme nous I’avons mentionné dans le Chapitre 1,
ce gonflement cristallographique n’est pas sensible a la présence des bulles/cavités [64] [65]. 11
semblerait alors qu’il dépende principalement des défauts ponctuels.

D’autre part, les calculs de DMC, prévoient une augmentation du nombre d’interstitiels sous
forme agrégés avec la température, c’est-a-dire moins de défauts ponctuels isolés pouvant
contribuer au gonflement cristallographique [21], ce qui est en bon accord avec la diminution
observée lorsque la température d’irradiation augmente.
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Conditions el1(06) | £110(%) | €90 (%) | S(%) Typeét‘:igifa“t
X5e391(())11§e>\(/jcsrr:2C 0,67 0,64 0,47 0,31 Lignes et boucles
X; 3 ?%}Ee;j:n;c 0,66 0,63 0,44 0.3 Lignes et boucles
X: :i 9?011(5;;2&? 0,26 0,23 0,20 0,12 Boucles
XZ '19?011(56 \éjg?nzc 0,27 0,25 0,21 0,12 Lignes et boucles
Igrjllz)/[g\;{f/ir;g 0,53 0,53 0,39 0.25 quzc()qlljj(:se Tigaes
Ksrj %?YK?COH;C 0,19 0,18 0,14 0,1 Lignes et boucles
If’gtl\fgx Ii(r’/oc;cj 0,20 0,21 0,15 0,1 Lignes et boucles
’Al‘ujll(\)/{?\;{f/:;lg 0,54 mezl(;Zble 0,52 0,25 Lignes et boucles

Tableau 1V.9 : Comparaison du gonflement cristallographique obtenu par DRX et du type de
défaut étendu caractérisé par MET, pour des polycristaux d’UO, implanté dans des conditions
différentes. Les défauts étendus ont éte caractérisés sur des lames FIB (prélevee sur des massifs
préalablement implantés) lorsqu’ils sont écrits en gras, et sur des lames tripodes (directement
implantées) lorsqu’ils sont écrits en gras et en italique. Les défauts étendus indiqués uniquement
en italique, ont été extrapolés de I’ensemble des caractérisations MET (pas de caractérisation
MET). Le calcul du gonflement libre a été effectué a partir des déformations élastiques normales
a la surface de grains orientés suivant 111, 110 et 100.
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Figure 1V.28 : Evolution du gonflement libre en fonction des dommages moyens induits dans les
zones implantées.

Transition domaine élastigue- domaine plastique

Pour tous les échantillons, sauf le Xe 390 keV a 25 °C et 4 5 x 10" Xe/cm?® (1,7 dpa moyen sur
200 nm et 4 dpa au maximum), le domaine plastique (Cf Chapitre ,I partie 1.3.3) est déja attteint,
et un élargissement des raies est visible. La Figure 1V.29 illustre cet élargissement dans le cas
des Xe 390 keV a25°Ceta 0,5 et 5 x 10" Xe/em’.

Pour les implantations de Xe 390 keV a 25 °C, la transition entre le domaine élastique et le
domaine plastique se situe donc aux alentours de 4 dpa, et pour un gonflement de 0,34 %. Ainsi
les valeurs seuil (dommage et gonflement) obtenues pour cette étude sont assez proches de celles
correspondant a I’implantation de Ce 500 keV (Cf Figure 1V. 30). Compte tenu des masses
(Z=54 et Z=58) et des énergies tres proches des ions Xe et Ce implantés, il n’est pas surprenant
d’observer des gonflements similaires pour des niveaux identiques de dommage. En d’autres
termes, ce résultat semble confirmer I’absence d’effet « chimique » de 1’ion implanté (le Ce et le
Xe présentent des comportements tres différents a 1’équilibre dans UQO»).
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Figure 1V.29 : Diffractogrammes obtenus au voisinage de la raie 220, des échantillons d’UO,
implantés avec des ions Xe & 25 °C et 4 0,5 et 5 x 10" Xe/cm?.
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Figure 1V. 30 : Evolution du gonflement structural d’échantillons (mono et poly-cristaux) d’UO,
en fonction des conditions d’irradiation [69][68][62]. Les rectangles de couleur symbolisent les
domaines élastiques pour les différentes irradiations.

166



Chapitre IV — Evolution des défauts étendus sous irradiation

Etude de la micro-distorsion

La micro-distorsion en fonction des dommages moyens est présentée sur la Figure 1V.31 (a). On
constate pour les implantations réalisées a température ambiante, une augmentation de la micro-
distorsion avec les dommages moyens. Pour les implantations a 500 - 600 °C, les micro-
distorsions sont systématiquement plus faibles a dommage équivalent qu’a 25 °C, sauf pour le Xe
390 keV a 5 x 10" Xe/em® (soit 1,7 dpa moyen). Ce résultat contre intuitif suggére : soit une
erreur d’identification de 1’échantillon pour cette mesure, soit ce dernier présente un gradient de
déformation en profondeur trés (inhabituellement) marqué. Il serait alors impossible de dé-
corréler cet effet d’hétérogénéité¢ de la déformation de la micro-distorsion sur la base de nos
mesures (Cf Chapitre 1, partie 1.3.3). L’utilisation du rayonnement synchrotron haute résolution
devrait étre appliquée pour aboutir a une dé-corrélation plus propre entre les effets de désordre
(micro-distorsion) et de déformation élastique.

Comme nous I’avons mentionné dans le Chapitre I, on peut étre tenté d’attribuer la micro-
distorsion a la présence de lignes de dislocation. La Figure 1V.31 (b et ¢) présente 1’évolution de
la micro-distorsion en fonction de la densité de lignes de dislocation. Pour les implantations a
25°C, globalement une augmentation de la micro-distorsion peut étre corrélée avec
I’augmentation de la densité de lignes de dislocation (Cf Figure 1V.31 (b)). Pour Iles
implantations a 500 - 600 °C, la méme tendance est observée (Cf Figure 1V.31 (c)). Cependant, il
serait nécessaire d’assoir cette ¢étude sur une plus grande statistique; c'est-a-dire d’avoir
davantage d’échantillons caractérisés avec les deux techniques (MET et DRX).

Ungar et al. [61] ont démontré que la densité de lignes de dislocation peut étre obtenue a partir de
I’¢largissement des raies de diffraction. Cependant, cela nécessite des diffractogrammes de tres
haute qualité, dont nous n’avons pas disposé dans cette étude ; notamment du fait de la présence
de la raie K, du cuivre. Des tests par diffraction de poudre ont été effectués sur UO, sur la ligne
D2AM (synchrotron ESRF), mais avec une taille de faisceau trop petite pour obtenir un
échantillonnage suffisant. Des premiers tests réalisés par le DEC, par diffraction de poudre sur la
ligne MARS (synchrotron Soleil) suggérent que cet instrument présente les caractéristiques
nécessaires a I’acquisition de diffractogrammes de bonne qualité.

167



Chapitre IV — Evolution des défauts étendus sous irradiation

7E-03 -
(a)
6E-03 .
g 25°C ®Xe 390 keV T=25°C
S SB03 1 ®Kr4MeVT=25°C
L 403 ®Au4MeVT=25°C
)
(7] B _ o
2 oz | } # Xe 390 keV T =500 °C
o i ®Kr4 MeVT=600°C
2 ko3 ¢
= t
1E-03 +
OE+00 ey ey ey
1 10 100 1000
Dommages (dpa)
7E-03 7E-03
. (b) T=25°C /() T=500 - 600 °C
6E-03 1 6E-03 1 @ Xe 390 keV T =500 °C
S GSE03 - S SE-03 + @ Kr4 MeV T =600 °C
O 4E-03 - S 4E-03 |
B ¢ g [
T 3£03 ; S 3E-03 | % +
S — ®Xe390keVT=25°C| | G i
2E-03 -+ 2E-
2 03 7 ®Kr4 MeVT=25°C = 2803 i +
103 § ®Au4MeVT=25°C 1E-03
OE+00 OE+00
0 SE+10 1E+11 0 SE+10 1E+11
Densité de lignes (cm2) Densité de lignes (cm2)

Figure 1V.31 : Evolution de la micro-distorsion (a) en fonction des dommages moyens induits
dans zones implantées, (b, ¢) en fonction de la densité de lignes de dislocation.

A ce stade, les deux techniques (MET et DRX) apparaissent trés complémentaires. En effet, les
défauts ponctuels, non observables au MET, sont accessibles via le gonflement
cristallographique, les boucles de dislocation sont visibles au MET et les lignes de dislocation
semblent a la fois caractérisables par DRX (via la micro-distorsion) et par MET.

1VV.3.4. Effet de I’énergie et des pertes d’énergie par interaction électronique

IV.3.4.a. Effet de I’énergie

168



Chapitre IV — Evolution des défauts étendus sous irradiation

Des produits de fission (PF) de différentes énergies s’implantent dans le combustible au cours de
I’irradiation, comme nous 1’avons montré dans le Chapitre | (Cf partie 1.2.2). Afin d’étudier
I’effet de I’énergie de ces PF, des disques massifs d’UO, ont été implantés sur la plateforme
JANNuS de Saclay avec des ions Kr d’énergie 4 et 27 MeV, a la méme température (600 °C) et a
la méme fluence (5 x 10" Kr/cm?). La Figure 1V.32 ci-dessous présente les microstructures des
échantillons implantés. Les zones implantées s’étendent jusqu’a environ 1,6 et 4,3 pum pour les
Kr 4 et 27 MeV, respectivement. Ceci est en bon accord avec les profils d’endommagement
calculés par le logiciel SRIM (Cf Figure 1V.33), qui prévoient des zones implantées étalées
respectivement sur 2 et 5 um. Pour le Kr 27 MeV, il est possible de constater visuellement sur la
Figure 1V.32 (a), que la concentration des défauts étendus est plus élevée en fin de parcours des
ions, comme on peut le voir sur le profil de dommages SRIM, ou le maximum du pic de
dommage est centré a 3,5 um.

Figure 1V.32 : Microstructure des échantillons implantés aux ions Kr (a) 27 MeV et (b) 4 MeV a
600 °C et & 5 x 10" Kr/cm? g selon les directions <200>. Les lignes en pointillés indiquent les
surfaces d’implantation.
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Figure 1V.33 : Evolution des dommages en fonction de la profondeur pour des irradiations aux
ions Kr 4 et 27 MeV calculés par le logiciel SRIM dans UO..

Le Tableau 1V.10 présente les densités de lignes, induites par des implantations de Kr 4 et
27 MeV, en fonction de la profondeur d’implantation et des dommages moyens associés. Comme
nous I’avons montré dans la partie 1V.3.3.a, la densité de lignes augmente avec la profondeur
d’implantation, c’est-a-dire avec les dommages. De plus, on peut remarquer que pour des
dommages équivalents les densités de lignes induites par les Kr 4 et 27 MeV sont du méme ordre
de grandeur. Ces densités équivalentes sont donc obtenues pour des profondeurs différentes. Par
exemple pour des dommages de 6,4 - 8,4 dpa, les densités de ligne sont de 1’ordre de 10" cm™.
Dans le cas du Kr 4 MeV cela correspond a une profondeur de ]0 — 0,5] um et dans le cas du
Kr 27 MeV a une profondeur de ]2 - 3] um. Dans cette gamme, I’énergie d’implantation a un
effet sur la profondeur d’implantation, mais n’a pas d’impact sur la densité de lignes. De plus,
nous pouvons en conclure qu’une implantation jusqu’a 1 pm ne génére pas d’effet de relaxation
sur la densité de lignes, puisqu’elle est semblable a celle obtenue jusqu’a 3 pm.
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. Profondeur Dommages Densit¢ de lig;les (cm™)
Conditions d’implantation (pum) moyens (dpa) * 10
g selon <200>
[0 -0,5] 1,6 1,9+0,3
. 10,5 - 1] 2,9 32+0,5
K; i71'(\)/1'§\12r6/gr0nzc 11-2] 37 5409
12 - 3] 6,4 85+1,4
13 -4] 11,6 12+1,9
Kr 4 MeV 600 °C [0 - 0,5] 8,4 10+1,5
5 x 10" Kr/em® 10,5 - 1] 13,9 16+2,3

Tableau I1V.10 : Densité de lignes de dislocation en fonction des dommages moyens et de la
profondeur d’implantation. Les densités de lignes ont été obtenues avec des vecteurs de
diffraction selon les directions <200>.

Dans la partie précédente 1V.3.3.a, nous avons mis en évidence, une évolution de la densité de
lignes différente avec les dommages: d’une part elle augmente avec la profondeur
d’implantation, c’est-a-dire avec les dommages, d’autre part a une profondeur donnée, elle est
constante avec I’augmentation de la fluence, c’est-a-dire avec les dommages. Or d’apres les
¢tudes in situ sur les lames minces, une fois le réseau de lignes enchevétrées établi, la densité de
lignes est constante avec 1’augmentation des dommages (Cf parties 1V.2 et 1V.3). Pour expliquer
I’augmentation de la densité avec la profondeur d’implantation, nous avons propos¢ deux
hypothéses : un effet de relaxation par les surfaces, et un effet des pertes d’énergie par interaction
¢lectronique.

Nous avons montré dans cette partie, qu'un effet de relaxation par les surfaces ne semblait pas
prépondérant. La Figure 1V.34 présente les pertes d’énergie par interaction électronique et
nucléaire en fonction de la profondeur d’implantation pour les ions Kr 4 et 27 MeV. Pour le
Kr 4 MeV, le rapport des pertes d’énergie nucléaire et électronique dans la région ]0-1] um est
identique a celui du Kr 27 MeV dans la région ]3-4] pm. Or les densités de lignes obtenues dans
ces régions sont treés proches.

Ce paramétre semble avoir un effet important sur les défauts étendus, et est présenté¢ dans la
partie suivante 1V.3.4.b.
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Figure 1V.34 : Pertes d’énergie par interaction nucléaire et électronique des ions Kr 4 et 27 MeV
en fonction de la profondeur calculées avec le logiciel SRIM.

1V.3.4.b. Effet des pertes d’énergie par interaction électronique

Lors de leur passage dans la matiere les produits de fissions perdent leur énergie par interaction
¢lectronique et nucléaire. Pour des PF de basse énergie, le transfert d’énergie aux noyaux
domine ; ce qui induit des déplacements atomiques. Pour des PF de haute énergie, les pertes
d’énergie ¢électronique prédominent ; ce qui induit une intense ionisation pouvant causer des
dommages, la formation de traces de fission (ion tracks) ou un recuit des défauts. Pour des PF
d’énergie intermédiaire, les pertes d’énergie nucléaire et électronique sont du méme ordre de
grandeur ; ce qui peut induire dans certains matériaux une production accrue de dommages (cas
de la zircone dopée yttrium (YSZ) [154]), et dans d’autres un recuit des défauts (cas du MgO et
du SiC [154] [155]). Une étude a effets séparés a donc été mise en place afin de déterminer si les
pertes d’énergie électronique conduisent, dans le cas de I’UQO,, a un recuit des défauts étendus.

Pour cela nous avons dans un premier temps, induit des défauts étendus proches de la surface par
une implantation de Xe 390 keV a 500 °C. Puis dans un deuxiéme temps, nous avons implanté ce
méme échantillon avec des ions Kr 27 MeV a 600 °C, afin d’induire des pertes d’énergie par
interaction électronique élevées dans cette méme zone. Les profils des pertes d’énergie par
interaction électronique et nucléaire sont donnés par la Figure 1V.35. Les pertes d’énergie
électronique restent inférieures a la valeur seuil de formation de traces de fission (22-29 keV.nm''

(8] [9D.
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Figure 1V.35 : (a) Pertes d’énergie par interaction nucléaire et électronique des ions Xe 390 keV
et Kr 27 MeV en fonction de la profondeur calculées avec le logiciel SRIM dans UO,, (b)

agrandissement de la zone encadrée en pointillés.

A partir des images MET (Cf Figure 1V.36), les densités de lignes ont été obtenues pour des
vecteurs de diffraction selon des directions <220>. Les ¢€paisseurs des différentes lames minces
ont été déterminées par EELS. Le Tableau 1V.11 montre une diminution de la densité de lignes
de presque un ordre de grandeur apres I’implantation de Kr 27 MeV.
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(@) Kr27 MeV . - {b) Xe:390 keV
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Figure 1V.36 : Images MET des zones d’implantation induites par les ions (a) Kr 27 MeV
5x 10" Kr/cm?600 °C, (b) Xe 390 keV 5 x 10 Kr/cm?500 °C, (c, d) Xe 390 keV
5 x 10" Kr/cm? 500 °C + Kr 27 MeV 2 x 10™ Kr/cm? 600 °C. Les observations ont été faites
avec des vecteurs de diffraction selon <220>. Les lignes en pointillés matérialisent les surfaces
d’implantation.
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N Profondeur Densité de liglr;es (cm™)
Conditions d’implantation (pm) < 10
g selon <220>
600 °IC<,r52X71|2)/!5e\Iér/cm2 [0-0.3] 0.2+0,03
500 °(>:(,e53x9 ?oﬁe ;(/e/cmz 0-0.2] 40
Xe 390 keV
(500 °C, 5 x 10" Xe/cm?)
+ [0-0,2] 0,7 0,03
Kr 27 MeV
(600 °C, 2 x 10" Kr/cm?)

Tableau IV.11 : Densités de lignes pour les différentes conditions d’irradiation.

Par ailleurs des mesures de spectroscopie Raman ont été effectuées in situ, avant et au cours de la
seconde irradiation (Kr 27 MeV) de ce méme échantillon. D’aprés la Figure 1V.37, la bande
associée aux défauts diminue aprés une fluence d’irradiation de 8,3 x 10'* Kr/cm®. Le rapport des
aires (bande de défauts /T,,) passe de 2,2 + 0,4 a 1,4 + 0,2. Cette diminution est cohérente avec la
diminution de la densité de lignes observée au MET.
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Figure IV.37 : Spectres Raman de I’'UO, implanté aux ions Xe 390 keV a 500 °C a
5 x 10" Xe/cm?, et de 1’UO; ayant subi une seconde implantation aux ions Kr 27 MeV & 600 °C

48,3 x 10" Kr/cm?,
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Ainsi les pertes d’énergie par interaction ¢€lectronique induisent un recuit significatif des défauts
étendus dans UQ,. Cela peut étre attribué¢ a une augmentation de la mobilité des défauts due aux
excitations ¢lectroniques et a la création de pointes thermiques. Dans cette optique, les
différences de densités (boucles et lignes) entre les implantations de Xe 390 keV et d’Au ou de
Kr 4 MeV sont cohérentes, et I’augmentation de la densité avec la profondeur est corrélée avec la
diminution des pertes d’énergie €lectronique.

La réalisation d’irradiations avec un double faisceau d’ions permettrait d’observer simultanément
I’effet des pertes d’énergie électronique et nucléaire. La compétition entre la création de défauts
et leur recuit pourrait étre ainsi étudiée. Dans ces conditions d’irradiation, il a par exemple été
mis en évidence dans le cas du SiC [154] [155], que le recuit des défauts était plus important que
lors d’irradiations séquentielles.

IV.4. Comparaison avec le combustible UO; irradié en réacteur

Du fait de sa haute activité, 1’étude du combustible irradié en réacteur est difficile a mettre en
ceuvre et ne peut se faire que sur des équipements dédiés, qui présentent de forts taux
d’occupation. L’utilisation de faisceaux d’ions pour simuler I’endommagement et I’implantation
des produits de fission constitue une alternative intéressante, et a été mise en ceuvre au sein de
diverses équipes depuis plusieurs années. L’objectif de cette étude est de comparer les données
obtenues pour le combustible irradié en pile et aux ions.

IV.4.1. Comparaison a I’échelle microscopique

Le gonflement libre présenté précédemment pour les irradiations aux ions (Cf Figure 1V.28), est
¢gal a environ 0,11 % dans le cas des implantations a 500 - 600 °C (Cf Tableau 1V.9). Cette
valeur est en parfait accord avec celle obtenue par Spino et al. [156] pour du combustible irradié
en réacteur (67 GWj/tM) en périphérie de pastille (a la méme température). Cependant, d’apres
les différentes études regroupées par Spino et al. [156], ce gonflement cristallographique
augmente au début de [Dirradiation jusqu’a cette valeur de saturation, puis il diminue
brusquement. La diminution est attribuée a la formation de la structure RIM (Cf Annexe 2). Or,
d’aprés nos résultats, le gonflement libre est constant sur une importante plage
d’endommagement (de 1,7 a 220 dpa). Cependant, les diffractogrammes ont été analysés comme
décrit dans le Chapitre | ; c'est-a-dire que le pic correspondant a la couche déformée est centré
sur le maximum d’intensité et un élargissement est utilisé pour ajuster la raie. Cette technique de
modélisation, qui suppose I’homogénéité de la couche implantée, pourrait expliquer que la
déformation soit constante et que la micro-distorsion augmente avec les dommages. Il faudrait
vérifier que cette technique est toujours adaptée a notre étude en obtenant le profil de déformation
en profondeur (DRX haute résolution), et également réaliser des mesures de DRX sur des disques
implantés a tres faible fluence.
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1\VV.4.2. Comparaison a I’échelle nanoscopique
1V.4.2.a. Comparaison des défauts étendus

Tout d’abord, les densités de lignes (entre 1 et 3 x 10'° cm™) obtenues dans cette étude a partir
des disques massifs implantés a 500 - 600 °C avec différents ions et énergies, sont en trés bon
accord avec celles de Nogita et al. [54] (1,7 x 10" cm™), et de Ray et al. [157] (2,2 x 10" cm™)
pour des taux de combustion de 25 GWj/t et de 45 GWj/t, a la méme température d’irradiation.
Ainsi, la méme saturation de la densité de lignes avec I’augmentation du taux d’endommagement
est également observée pour du combustible irradié en réacteur.

Ensuite, comme nous 1’avons introduit dans le chapitre précédent, nous avons comparé¢ les
densités et les tailles des défauts étendus induits dans du combustible UO, irradié en réacteur
pendant 1 cycle (taux de combustion moyen d’environ 13,3 GWJ/ty) aux alentours de 800 °C,
avec ceux induits par une implantation de Xe 390 keV a 5 x 10" Xe/cm” & la méme température.
Le pourcentage de Xe implanté est comparable dans les deux cas (~ 0,1 % at.Xe/at.UO,), bien
que légeérement inférieur dans le cas de I’implanté Xe (Cf Chapitre I11). La lame mince provenant
du combustible irradi¢ en pile a été obtenue par broyage et la lame mince implantée aux ions Xe
a ¢té fabriquée par polissage mécanique et attaque chimique avant d’étre implantée (Cf Chapitre
I). La préparation par broyage n'impacte pas la création de dislocations (fragmentation plutot par
clivage).

La Figure 1V.38 présente les images MET des différents échantillons, réalisées a ITU pour le
combustible irradi¢ en pile, et au CEMES pour I'implanté aux ions. Deux grains ont été
caractérisés dans chaque cas. Les microstructures sont comparables, et présentent de nombreuses
petites boucles, des boucles plus larges qui ont commencé a interagir, ainsi que des lignes. Le
Tableau 1V.12 rassemble les densités et la taille moyenne des boucles pour les deux conditions
d’irradiation.

Densité de lignes
(cm™) x 10°
g selon <220>

Densité de boucles
(cm™) x 10"
g selon <220>

Diamétre moyen
des boucles (nm)

UO; irradié en réacteur (1 cycle,
800 °C)

8,5+0,8

50+12

99+1,5

UO, implanté aux ions Xe 390
keV (5 x 10" Xe/em?® & 800 °C)

50+12

14+39

93+14

Tableau 1V.12 : Densités et taille des défauts étendus induits dans du combustible irradié en pile

et aux ions Xe 390 keV a 800 °C.
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Figure 1V.38 : Microstructures de I’UO; irradié en réacteur 1 cycle a 800 °C (a, b) et implanté
aux ions Xe 390 keV & 5 x 10" Xe/cm® & 800 °C (c, d). Les images ont été obtenues avec des
vecteurs de diffraction selon les directions <220>.

La densité de boucles est un peu plus ¢élevée, et la densité de lignes un peu plus faible dans le cas
de I’échantillon implanté aux ions Xe 390 keV. La transformation des boucles en lignes semble
étre moins avancée. Cela est corroboré par la Figure 1V.39, qui indique que la proportion de
boucles de diamétre supérieur a 20 nm (qui vont interagir pour former des lignes) est supérieure
dans le cas de 1’échantillon implanté aux ions Xe. Pour expliquer cette différence nous pouvons
proposer comme hypothese :

- Le flux est différent entre I’implantation aux ions et I’irradiation en réacteur. En effet,
pour I’irradiation aux ions il est plus élevé d’environ 2 ordres de grandeur (Cf Annexe 9).
Ainsi pour obtenir des concentrations d’atomes implantés équivalentes, le combustible
irradié en pile est resté plus longtemps en température, permettant aux défauts de diffuser
a plus grande échelle et de se recombiner, de s’agréger ou d’étre absorbés par des puits.
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Toutefois, les valeurs de densité des boucles et des lignes ainsi que les tailles moyennes des
boucles restent du méme ordre de grandeur.
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Figure 1V.39 : Répartition en taille des boucles induites par irradiation en réacteur et par
implantation aux ions Xe 390 keV dans UO, & 800 °C et a 5 x 10™ Xe/cm®.

Nous pouvons donc mettre en €vidence un bon accord entre les implantations aux ions et
I’irradiation en pile concernant les densités et les tailles des défauts étendus.

1V.4.2.b. Comparaison des bulles/cavités

Concernant les bulles et/ou cavités, dans le cas du combustible irradié en réacteur, nous avons
observé deux familles (Cf Figure 1V.40 (a)). Une premiére famille, d’une taille sub-
nanométrique, situé dans la matrice UO,, et une seconde, d’une taille de 1’ordre de la dizaine de
nanometres, située au voisinage des précipités et des boucles de dislocation. Dans le cas du
combustible irradi¢ aux ions Xe, seule la premiere famille de bulles/cavités, d’une taille
nanométrique, est visible (Cf Figure 1V.40 (b)). Pour observer le grossissement des bulles/cavités
au voisinage des défauts étendus, il est nécessaire de réaliser des recuits thermiques. Ainsi A.
Michel, a pu observer cette deuxieéme famille de boucles lors de recuit a 1500 °C pendant 2 h
d’un échantillon implanté aux ions Xe 400 keV a la fluence de 7 x 10" Xe/em® [32]. Les
populations de bulles/cavités ne sont donc pas completement similaires.
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Boucle

Boucle

40 nm

Figure 1V.40 : Images MET en condition de sur-focalisation illustrant les bulles/cavités
observées dans (a) le combustible irradié en réacteur (1 cycle), et (b) irradié aux ions Xe
390 keV, tous les deux a 800 °C. Les fleches rouges indiquent des bulles/cavités d’une taille de la
dizaine de nanométres, et des bulles/cavités sub-nanométriques sont entourées en rouge.

IV.5. Conclusion

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés aux mécanismes d’évolution des défauts étendus
sous irradiation ainsi qu’a 1’impact des différents parameétres d’irradiation sur leur cinétique
d’évolution. Pour cela nous avons mis en place des expériences d’irradiation et/ou
d’implantations aux ions suivies de caractérisations au microscope électronique en transmission,
en diffraction des rayons X et en spectroscopie Raman. Les parameétres d’irradiation auxquels
nous nous sommes intéressés sont le taux d’endommagement, la température d’irradiation,
I’énergie des ions incidents, les pertes d’énergie par interaction électroniques et la présence
d’atomes exogenes gazeux. Leurs effets respectifs ont été étudiés grace a une étude a effets
séparés.

e Les irradiations et implantations caractérisées in situ au MET nous ont permis de
déterminer les mécanismes d’évolution des défauts étendus, grace a I’étude des densités
(boucles et lignes) et des distributions en taille des boucles. Cette approche expérimentale
nous a permis de mettre en évidence avec 1’augmentation de la fluence :
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1. La nucléation continue de petites boucles (diamétre de I’ordre de 5 nm), pour toutes
les températures d’irradiation, ions et énergies, au travers des cascades de
déplacements et de I’accumulation de dommages.

2. Lorsque le matériau a atteint la limite du nombre de boucles individuelles qu’il peut
contenir la densité de boucle se stabilise, en bon accord avec les irradiations aux
neutrons [15] [37]. Lorsque la température d’irradiation est de 25 ou de 600 °C, le
grossissement des boucles principalement par murissement d’Ostwald a été mis
en évidence. En effet, les boucles les plus petites disparaissent au profit des boucles
plus grandes et la réalisation d’enregistrements vidéo au cours des implantations n’a
pas révélé la migration-coalescence des boucles.

3. La transformation en lignes des boucles par recouvrement géométrique. En effet,
lorsque leur densité et leur taille le leur permettent, les boucles interagissent entre
elles et/ou avec les surfaces. Dans le cas des irradiations en température, ce sont les
boucles les plus grandes qui interagissent et forment des lignes.

4. L’observation d’un état stationnaire avec la présence de lignes de dislocation et
toujours de petites boucles (~ 5 nm) entre les lignes. Les densités de boucles et de
lignes sont alors constantes.

e Latempérature d’irradiation et la présence d’atomes gazeux implantés ont un impact
sur la cinétique d’évolution des défauts étendus. Lorsque les irradiations /implantations
sont réalisées a 25 et 600 °C, un grossissement des boucles est observé, da
vraisemblablement a une mobilité des défauts plus grande sous irradiation en température,
comme proposé par Matzke [50]. Cependant, cette diffusion des défauts sous irradiation
ne semble pas étre athermique puisque nous observons des différences entre les
irradiations a -180 et 600 °C. Dans le cas d’une irradiation en température, la
transformation des boucles en lignes est donc accélérée (observee pour un taux
d’endommagement plus faible). En revanche, la présence de Xe implanté ralentit ce
grossissement et ainsi retarde la transformation en ligne.

Nous avons également comparé les irradiations/implantations sur des lames minces et sur des
disques massifs :

e Les densités de défauts étendus obtenues a partir d’échantillons implantés en volume,

dans la région proche de la surface d’implantation, sont en trés bon accord avec les
densités obtenues a partir des lames minces implantées, a dommage équivalent.
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La chute de la densité de dislocation a été observée a l’issue d’une irradiation ou la
composante des pertes d’énergie par interaction électronique est prépondérante devant
celle des pertes par interaction nucléaire. Nous avons donc mis en évidence un recuit des
défauts étendus par les pertes d’énergie par interaction électronique.

Les caractérisations a 1’échelle nanoscopique ont pu étre complétées a ’aide d’analyses aux
échelles supérieures comme la DRX et la spectroscopie Raman :

La cinétique d’évolution du signal Raman (massif de défauts) est en bon accord avec celle
des défauts étendus. La présence de défauts étendus semble contribuer fortement a la
présence du massif de défauts entre 510 et 640 cm™. La spectroscopie Raman est donc
une technique prometteuse pour 1’é¢tude des matériaux irradiés. Cependant, cette nouvelle
technique manque encore d’abaque afin d’attribuer les différents pics a un type de défaut
particulier.

Le gonflement induit par I’irradiation n’est pas li¢ au premier ordre a la présence des
défauts étendus, mais semble réellement li¢ aux défauts ponctuels. Les valeurs seuil
(gonflement et dommages) correspondant a la transition entre le domaine élastique et le
domaine plastique dépendent de I’espéce implantée ainsi que de son énergie. Les résultats
obtenus avec le Xe 390 keV sont donc différents de ceux obtenus dans le cas de I’He 20-
60 keV, et trés proches de ceux du Ce 500 keV. Enfin, la présence de lignes de dislocation
semble contribuer a la micro-distorsion, mais davantage de caractérisations sont
nécessaires.

Enfin, grace a la comparaison entre le combustible irradié en réacteur et les échantillons
implantes aux ions, nous avons montré :

Des microstructures trés similaires et des densites de défauts étendus du méme ordre
de grandeur. L’utilisation de faisceaux d’ions permet donc de reproduire correctement
les défauts étendus induits par les produits de fission dans le combustible UO..

Cependant dans le combustible irradié¢ en réacteur, une distribution tres différente des
bulles/cavités a été trouvée par rapport a celle obtenue a 1’issue d’une implantation aux
ions. En effet, en plus des bulles/cavités d’une taille nanométrique situées dans la matrice
UQO,, des bulles/cavités jusqu’a des tailles de la dizaine de nanométres sont observées,
accrochées aux précipités et aux boucles de dislocation.
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Chapitre V — Evolution des défauts étendus sous recuit thermique

Chapitre V - Evolution des défauts étendus sous recuits thermiques

V.1. Introduction

Comme observé dans CeO, implanté aux ions Kr 1 MeV a 25, 600 et 800 °C [148], nous avons
mis en évidence dans le chapitre précédent, que les boucles induites par irradiation grossissent
lorsque cette dernicre est réalisée en température (25, 600 °C). Afin de dé-corréler I’impact de la
température et de I’irradiation sur I’évolution des défauts étendus, nous avons réalisé¢ des recuits
thermiques sur des disques massifs et sur des lames minces d’UQO,, préalablement
irradiés/implantés dans différentes conditions (fluence, température, espéces implantées). Il sera
ainsi possible de juger si la cinétique de recuit des défauts étendus varie selon les conditions
initiales d’implantation/d’irradiation.

Les mécanismes et la cinétique de recuit des boucles et des lignes de dislocation ont été étudiés
grace a des observations in situ au MET du CEMES. L'atout et I’inconvénient de ces expériences
est que I’évolution des défauts est affectée par la présence des surfaces libres due a la
configuration en lame mince. L'atout est que les surfaces procurent les forces images nécessaires
au mouvement des défauts sans apport de contrainte externe. L'inconvénient est que ces
mouvements ne sont pas totalement représentatifs du matériau massif puisque nombre
d'interaction entre défauts sont écrantées ou supprimées. Nous avons donc confronté ces
observations avec des caractérisations MET post mortem, DRX et Raman in situ, sur des
échantillons massifs implantés, réalisées respectivement au CEMES a Toulouse, au LEFCA a
Cadarache, et sur la plateforme JANNuS de Saclay.

Dans ce chapitre, les objectifs sont de déterminer 1’évolution des défauts étendus sous 1’effet de
la température, ainsi que D'impact des conditions initiales d’irradiation/d’implantation
(température, quantité d’atomes implantés) sur leur cinétique de recuit. D’apres 1’étude de Nogita
et al. sur du combustible irradié en réacteur [54], il n’y a pas de recuit des défauts étendus induits
par irradiation en dessous de 1150-1450 °C. En revanche, Whapham et Sheldon [37] ont observé
pour de I’UQ; irradié aux neutrons, I’apparition d’une seconde famille de boucles entre les lignes
de dislocation a 1100 °C. Nous commencerons donc par présenter 1’évolution des échantillons
d’UO; pour des températures de recuit allant de la température ambiante a 1100 °C, puis nous
présenterons 1’évolution des défauts étendus entre 1100 et 1500 °C.

V.2. Recuits de 25a 1100 °C

Dans cette partie, nous comparerons le comportement au cours de recuits thermiques, de lames
minces d’UQO, préalablement irradiées aux ions Au 4 MeV avec des échantillons massifs
implantés avec des ions Kr et Au 4 MeV, et Xe 390 keV. Les températures d’irradiation sont
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comprises entre -180 et 600 °C, et les fluences, entre 0,05 et 7 X 10" i/em?®; ce qui permet
d’observer soit des boucles, soit des boucles et des lignes de dislocation simultanément.

V.2.1. Caractérisations DRX
V.2.1.a. Conditions initiales d’implantation

Des caractérisations DRX ont été effectuées in situ au LEFCA sous atmosphére He - 5% H, sec
sur deux échantillons implantés a température ambiante dans les conditions suivantes: Xe
390 keV a 7 x 10" Xe/em® et Au 4 MeV a 1 x 10" Au/em®. Les fluences ont été choisies de
maniére a ce que la totalit¢ des dommages induits dans les zones d’implantation (entiérement
sondées dans les deux cas par les rayons X, Cf Chapitre Il) soient équivalents (~ 4600 dpa).
Cependant, les profondeurs d’implantation étant trés différentes (Cf Figure V.1), les dommages
au maximum d’implantation le sont également ; 54 dpa pour le xénon et 10 dpa pour I’or. Les
dommages moyens induits sur les profondeurs d’implantation sont de 23 dpa dans le cas du
xénon (sur 200 nm), et de 4,7 dpa pour I’or (sur 1 um). Cependant, comme nous 1’avons montré
dans le Chapitre 1V, pour ces taux d’endommagement, les échantillons devraient présenter des
microstructures similaires, ¢’est-a-dire des lignes de dislocation enchevétrées ainsi que des petites
boucles. En revanche, les quantités d’atomes implantés sont trés différentes (Cf Figure V.1). En
effet, les concentrations au maximum du pic sont de 1,2 et de 0,042 % at./at.UO,, pour le Xe et
I’Au respectivement. La concentration moyenne en atomes de Xe est de 0,48 %, at./at.UO, sur
200 nm, et dans le cas de ’or, elle est de 0,014 % at./at.UO; sur 1 pm.

61 - - 1,4
15 2 4
e AU4 MeV 1x10 Au/cm -dpa
51 -+ 15 2 + 1,2
—— Xe 390 keV7 x10 Xe/cm -dpa ]
15 2
a1 B ceeees Xe 390 keV 7 x 10 Xe/cm - %at. + 1,0
o 15 2
—_ 3 === AU4MeV1x10 Au/cm - %at. 1 ~
g ! t08 8
I 31 - E . o
2 : 06 2
& : ] s
g2 f o4
E ’ ()
o : |
o< 102
1 : S===e. ——————mm———- 0O
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Figure V.1 : Profils SRIM d’implantation et de répartition des dommages induits par des
implantations d’Au 4 MeV & 1 x 10" Au/cm? et de Xe 390 keV & 7 x 10*° Xe/cm? dans UO,.
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V.2.1.b. Recuits isothermes

Les deux échantillons ont subi les mémes étapes de recuit. Des diffractogrammes complets (12
raies de Bragg) ont été acquis entre 100 et 1100 °C, avec un pas en température de 100 °C. Les
études disponibles sur UQO; irradié avec des particules alpha ou des neutrons [71] [72] ont montré
des étapes de recuit entre 200 et 300 °C, ainsi qu’entre 500 et 600 °C. Nous avons donc
¢galement acquis des diffractogrammes a 250 et 550 °C. Aprés chaque montée en température,
des paliers de 50 min ont été réalisés avant I’acquisition du diffractogramme complet. Au cours
de ces paliers, des diffractogrammes centrés sur une raie de Bragg ont été acquis. Les ions Au
4 MeV et Xe 390 keV s’implantant a des profondeurs tres différentes (pic de concentration a
68 nm pour le Xe et a 430 nm pour I’Au, Cf Figure V.1), des raies de Bragg différentes ont alors
été utilisées. En effet, comme nous 1’avons décrit dans le Chapitre 1l (partie 11.5.1, Figure 11.24),
plus les raies de Bragg correspondent a un grand angle 20, plus les rayons X sondent I’échantillon
en profondeur. Dans le cas du Xe, pour avoir une intensité de la couche déformée élevée, nous
avons utilisé une raie obtenue avec un petit angle 26 (raie 220), alors que dans le cas de I’Au,
pour avoir une intensité du substrat suffisante nous avons utilisé une raie obtenue avec un angle
20 plus grand (raie 422). La Figure V.2 présente 1’évolution de la déformation élastique normale

a la surface de 1’échantillon en fonction du temps de recuit, pour la raie 220 (g,°°
422

) dans le cas du
xénon, et pour la raie 422 (& °) dans le cas de I’or. Deux remarques peuvent étre faites d’apres

ces graphiques :

- Tout d’abord avec 1’augmentation de la température, &, diminue. Cela sera discuté dans
la partie suivante V.2.1.cC.

- Puis, a chaque température, la déformation élastique n’évolue plus significativement deés
les 15 premieres minutes de recuit. Ceci est en bon accord avec les observations de Weber
sur I’'UO, monocristallin irradié aux particules alpha [72] et de Palancher et al. [65] dans
le cas de ’UO; poly-cristallin implanté aux ions He. Ainsi il semblerait que lors de
I’acquisition des diffractogrammes complets (durée d’environ 1 h 30), la déformation
¢lastique n’évolue plus significativement.
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Figure V.2 : Déformation élastique normale & la surface de I’échantillon (&™) en fonction du

temps de recuit, pour les différentes températures. (a) Raie de Bragg 220, cas du Xe 390 keV, (b)
Raie de Bragg 422, cas de I’Au 4 MeV.

Cependant, Weber [72] a également observé dans le cas de recuits de plus de 10 h, une légere
mais constante évolution de la déformation avec le temps de recuit. Par exemple, a 600 °C, pour

un recuit de 17 h, la variation du parametre de maille ([Al—a) estde 0,1 %.
0

Un disque d’UO, implanté avec des ions Kr 4 MeV a température ambiante a 5 x 10> Kr/cm® a
donc été recuit dans le four du LCU sous atmosphere d’Ar - H, (5 %) a 600 °C pendant 12 h. Des
mesures de DRX ont ensuite été faites au LCU. La concentration moyenne d’atomes de Kr
implantés sur toute la profondeur d’implantation (2 um d’aprés SRIM) a cette fluence, est de
0,034 %. Elle est du méme ordre de grandeur que celle de ’Au 4 MeV a 1 x 10" Au/cm’
(0,014 %). La Figure V.3 présente les diffractogrammes d’un échantillon vierge, de 1’échantillon
tel qu’implanté, et de 1’échantillon implanté puis recuit, pour la raie de Bragg 422. Apres
implantation, le diffractogramme présente un doublet de pics (Cu Ka, et Ko,) additionnel du coté
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des faibles angles, correspondant a la couche déformée par I’implantation. Aprés le recuit a
600 °C 12 h, le diffractogramme ne présente presque plus de pic additionnel. En revanche, le pic
restant est beaucoup plus large que celui de I’'UO, vierge.

Vierge
25000 4 === Tel qu'implanté Kr4 MeV T =25 °C
------ Recuit 600 °C 12h

< 20000 - h
2 )
[}
‘o
© 15000 -
o
£
T
2 10000 -
(7]
c
g
£

5000 -

0
85
26 (°)

Figure V.3 : Diffractogrammes mesurés a température ambiante sur trois disques poly-cristallins
d’UO; : un disque vierge, un poly-cristal tel qu’implanté (Kr 4 MeV, 25 °C, 5 x 10" Kr/cm?), et
un poly-cristal identique mais recuit a 600 °C 12 h, au voisinage de la raie de Bragg 422.

Le Tableau V.1 regroupe les valeurs des déformations élastiques normales a la surface de
1’échantillon (e5,(hkl)) pour les raies de Bragg 100, 110 et 111, ainsi que le gonflement libre (g) et

la micro-distorsion. Aprés un recuit a 600 °C pendant 12 h, la micro-distorsion n’a pas évolug,
alors que le gonflement est presque entiérement relaxeé.

Confelzll‘l’iltls de | o (100) (%) | en(110) (%) | en(111) (%) § (%) Mlcr("x dfg??)rs“’n
Tel
qu’implanté a 0,39 0,53 0,53 0,25 3,7+0,3
25 °C
600 °C 0,035 0,07 0,048 0,022 39406
12 heures

Tableau V.1 : Déformations élastiques normales a la surface de I’échantillon pour les raies de
Bragg 100, 110 et 111, gonflement libre et micro-distorsions obtenus pour un échantillon d’UO,
implanté aux ions Kr 4 MeV a5 x 10™ Kr/cm? & 25 °C, et aprés un recuit & 600 °C 12 h.
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V.2.1.c. Recuits isochrones

La Figure V.4 illustre 1’évolution des diffractogrammes avec la température du recuit, acquis au
voisinage de la raie 420 dans le cas de 'or, et de la raie 220 dans le cas de xénon. Apres
implantation, les diffractogrammes présentent toujours le doublet de pics (Cu Ka; et Kay)
additionnel du coté des faibles angles, correspondant a la couche déformée par I’implantation.
Dans le cas de I’or (Cf Figure V.4 (a)), cette partie correspondant a la couche déformée tend a
disparaitre dés 400 °C. A 1100 °C, le diffractogramme est presque superposable & celui de 1"UO,
vierge. Dans le cas du xénon, la partie correspondant a la couche implantée tend également a
disparaitre deés 400 °C, mais a partir de 800 °C, le recuit est significativement ralenti. A 1100 °C,
le diffractogramme est encore trés différent de celui de 1’'UO; vierge.

. 30000 - .
7000 -~ (a) Au 4 MeV - UOZV|erge (b) Xe 390 keV -— UOZV|erge
] == Tel gu’implanté == Tel qu’implanté
6000 -Raie de Bragg 420 = Recuit 200 °C 25000 - Raije de Bragg 220 = Recuit 200 °C
== Recuit 400 °C === Recuit 400 °C
< 5000 - Recuit 600 °C = 20000 - | Recuit 600 °C
S Recuit 800 °C 5 | Recuit 800 °C
= Recuit 1000 °C ~ Recuit 1000 °C
)] \ -
'L 4000 - | Recuit 1100 °C g 13000 / A Recuit 1200
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Figure V.4 : Diffractogrammes correspondants a différentes températures de recuit, (a) au
voisinage de la raie de Bragg 420 dans le cas d’une implantation d’Au 4 MeV, (b) au voisinage
de la raie 220 dans le cas d’une implantation de Xe 390 keV.

De récents résultats [65] ont montré que le recuit de la déformation élastique n’est pas identique
pour chacune des raies de Bragg. Ce résultat, a priori surprenant, n’est pas encore totalement
compris. A partir des raies de Bragg exploitables (entre 6 et 9), la déformation élastique

Aszz_moyen (T

moyennée (& moyen (T)), puis la déformation résiduelle (Aszz_moyen(T) = x 100), sont

Aez2 moyen(Tamb
calculées pour toutes les températures de recuit (Cf Chapitre Il). La Figure V.5 présente
I’évolution de la déformation résiduelle moyennée en fonction de la température de recuit pour
les deux échantillons. Les barres d’erreur ne représentent pas une incertitude de mesure. Elles
correspondent aux valeurs maximales et minimales de la déformation résiduelle (obtenues pour
les 6 a 9 raies de Bragg individuelles).
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Comme nous 1’avons montré dans le Chapitre IV (partie 1V.3.3.b), initialement les gonflements
sont trés proches (0,3 et 0,25 % pour le Xe et I’Au respectivement). Cela signifierait que les
populations initiales de défauts ponctuels sont similaires. Jusqu’a environ 600 °C, les courbes des
deux échantillons sont assez proches. Pour les deux échantillons, la diminution de Ag&;; moyen avec
I’augmentation de la température est observée dés 250 °C. Cette diminution n’est pas linéaire
avec la température. La cinétique de relaxation de la déformation élastique dépend donc de la
température.

15 2
100 & & 3 ¢ Au4MeV1x10 Au/cm
b 15 2
¢ b Xe 390 keV 7 x 10 Xe/cm
80 - ;
g $o
= 60 - ‘
5 :
g 1 L
o 40 - Py
4 } l I
20 A * L ;
0 1 1 1 1 1 1 L 1 L 1 ; J

0 200 400 600 800 1000 1200
Température de recuit (°C)

Figure V.5 : Evolution de la déformation élastique moyenne résiduelle (4ez moyen) avec la
température de recuit.

Afin de mieux visualiser les différentes étapes de recuit, les points expérimentaux ont été
modélisés a I’aide de fonctions splines cubiques [158], et la dérivée au premier ordre obtenue est
présentée sur la Figure V.6. Une premiére étape de recuit, entre 250 et 300 °C, est observée pour
les deux échantillons. Dans le cas du Xe, le taux maximal de relaxation est a 260 °C, et pour I’Au
a 280 °C. Cette étape de recuit, déja observée dans la littérature [71] [72], a été attribuée par les
auteurs a la migration des défauts ponctuels dans le sous-réseau oxygene (lacunes ou
interstitiels).

Une seconde étape de recuit est ensuite clairement visible entre 500 et 750 °C dans le cas de 1’or.
Le taux maximal de relaxation est a 650 °C. Dans le cas du Xe, cette étape de recuit est moins
franche, mais existe néanmoins. Le taux maximal de relaxation est a 680 °C. Cette étape de recuit
a été attribuée par plusieurs auteurs [71] [72] a la migration des lacunes d’uranium.
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Figure V.6 : Evolutions de la déformation élastique moyenne (points expérimentaux et courbes
lissées,) ainsi que de la dérivée au premier ordre avec la température de recuit, dans le cas (a)
du Xe 390 keV implanté & 25 °C et & 7 x 10" Xe/cm?, (b) de I’Au 4 MeV implanté & 25 °C et &
1 x 10" Aufem®,

Enfin pour I’Au, on peut mettre en évidence un troisieme stade de recuit entre 850 et 1100 °C. Le
taux maximal de recuit est a 950 °C. Cependant cette étape ne peut pas éEtre associée a la
dissociation de I’He comme 1’avait proposé Weber pour la méme température [72].

Ainsi a 1100 °C, la déformation é€lastique est presque enticrement relaxée dans le cas de 1’or,
alors que pour le xénon, cette troisiéme €tape ne peut étre mise en évidence et la déformation
résiduelle est encore de 20 %.
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L’évolution de la micro-distorsion avec la température de recuit est donnée sur la Figure V.7
pour les deux échantillons, implantés avec les ions Au 4 MeV et Xe 390 keV. Dans le cas de ’or,
elle est constante jusqu’a 700 °C (valeur moyenne de 3,2 x 107). A partir de cette température
elle diminue et, est quasiment restaurée a 1100 °C. Dans le cas du Xe, la micro-distorsion
n’évolue pas avec la température de recuit. De plus la valeur moyenne, de 4,5 x 107, est
supérieure a celle de I’or. Méme apres un recuit a 1100 °C pendant 24 h, elle est toujours égale a
4,7 x 10™. L’Annexe 10 regroupe les courbes de Williamson-Hall illustrant ces évolutions.
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Figure V.7 : Evolution de la micro-distorsion avec la température de recuit pour des
implantations dans UO, & 25 °C de Xe 390 keV & 7 x 10™ Xelcm? et d’Au 4 MeV &
1 x 10" Au/cm?,

V.2.1.d. Discussion

Les évolutions de la déformation ¢lastique et de la micro-distorsion sont assez différentes pour
I’échantillon implanté aux ions Xe 390 keV a 7 x 10"° Xe/cm® par rapport a celui implanté avec
de ’Au 4 MeV a 1 x 10" Au/cm®. En effet, dans le cas du xénon, a partir d’une température de
recuit de 500 °C, la déformation élastique se relaxe beaucoup plus lentement et la micro-
distorsion ne diminue pas avec la température, méme apres un recuit de 24 h a 1100 °C. Deux
parameétres pourraient expliquer ces différences :

- L’importante concentration d’atomes de xénon implantés. Il serait possible, comme

proposé dans le Chapitre 1V, que la mobilité des défauts soit limitée par la présence de ces
atomes implantés et que 1’efficacité de recuit en soit affectée.

192



Chapitre V — Evolution des défauts étendus sous recuit thermique

- La répartition des dommages et des atomes implantés concentrés sur une épaisseur
restreinte. En effet, méme si les dommages totaux sont égaux, dans le cas du xénon ils
sont concentrés sur 200 nm, alors que pour I’or ils sont répartis sur 1 um.

V.2.2. Observations MET

L’objectif est de mettre en évidence les mécanismes et la cinétique de recuit des boucles et des
lignes de dislocation induites par différentes conditions d’irradiation/d’implantation.

V.2.2.a. Cas des faibles fluences : présence de boucles de dislocation

Conditions expérimentales

Une lame mince d’UO,, préalablement irradiée aux ions Au 4 MeV a la fluence de
5% 10" Au/cm? a -180 °C a subi des recuits in situ dans le MET du CEMES : 15 min a 500, 950
et 1050 °C et 5 min a 1100 °C. Comme nous I’avons montré dans le Chapitre 1V, la majorité des
ions or de cette énergie traversent la lame mince (épaisseur maximale de 100 nm) en générant des
défauts. Sur 100 nm, la concentration moyenne d’atomes d’or est de 0,0001 % pour cette fluence.
Elle a été choisie de manicre a observer uniquement des petites boucles.

Résultats

La Figure V.8 (a - b) présente 1’évolution de la microstructure au cours du recuit. Avant le recuit
thermique, comme nous 1’avons montré dans le Chapitre 1V, 1’échantillon ne présente que des
petits amas de défauts correspondants aux premiers stades de formation des boucles de
dislocation (Cf Figure V.8 (a)). Grace a un enregistrement vidéo, nous avons pu suivre in situ
I’évolution de la microstructure avec la température de recuit. Aux alentours de 500 °C, de
nouveaux petits amas de défauts apparaissent, puis jusqu’a 1100 °C, aucune autre évolution n’a
été observée. La Figure V.8 (b) présente la microstructure apres le recuit a 1100 °C.

Un deuxiéme échantillon, irradi¢ dans les mémes conditions, a été recuit a 500 °C pendant
15 min. L apparition des nouveaux petits amas de défauts a de nouveau été observée (Cf Figure
V.8 (c-d).
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Figure V.8 : Evolution de la microstructure de deux lames mince d’UQ,, irradiées aux ions Au
4 MeV & -180 °C & 5 x 10" Au/cm? au cours d’un recuit thermique. (a) échantillon 1, tel
gu’implanté, (b) recuit a 1100 °C, (c) échantillon 2, tel qu’implanté, (d) recuit a 500 °C. Les
images ont été obtenues avec des vecteurs de diffraction identiques avant et apres recuit : selon
les directions <200> (a, b) et <220> (c, d). Les fleches rouges indiquent la nouvelle famille de
boucles qui apparait aux alentours de 500 °C.

Le Tableau V.2 regroupe les densités et les tailles des boucles pour les différentes températures
de recuit. Une augmentation de la densité de boucles, d’environ un ordre de grandeur, est
observée entre 25 et 500 °C. La taille moyenne des boucles a tendance a diminuer 1égérement.
Puis, entre 500 et 1100 °C, la densité et la taille des boucles sont constantes.
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Au 4 MeV
-180 °C 25 °C
5x 10" Au/em?

500 °C 950 °C 1050 °C 1100 °C
15 min 15 min 15 min 5 min

Densité de boucles (cm™)
_ x 10'° 03+0,1 | 22+13 | 1,4+04 | 1,8+05 | 1,5+0,4
Echantillon
) g selon <200>
Non
Taille moyenne (nm) 77+1,2 47+0,8 43+0,7 4,3+0,7
mesurable
Densité de boucles (cm™)
Echantillon x 10'° 0,1+0,08 | 2,7+0,9
2 g selon <220>
Taille moyenne (nm) 69+1,0 | 57+0,9

Tableau V.2 : Densités et tailles moyennes des boucles, obtenues pour deux lames minces
irradiées aux ions Au 4 MeV & -180 °C et a 5 x 10% Au/cm? puis recuites & différentes
températures.

V.2.2.b. Cas des fortes fluences : présence de lignes et de boucles de dislocation

Conditions expérimentales

Deux lames minces d’UO,, préalablement irradiées aux ions Au 4 MeV a la fluence de 1 x 10"
Au/cm’ ont subi des recuits in situ dans le MET du CEMES. La premiére a été irradiée a -180 °C
et la seconde a 600 °C. L’échantillon irradié a -180 °C a subi des recuits de 15 min a 200, 500,
600, 800 et 900 °C et de 5 min a 1100 °C. L’échantillon irradié¢ a 600 °C a subi des recuits de 15
min a 400 et 600 °C et de 5 min a 850, 1000 et 1100 °C. Sur 100 nm, la concentration moyenne
d’atomes d’or est de 0,0022 % a cette fluence. Elle a été choisie de maniére a observer des lignes
de dislocation enchevétrées, ainsi que des petites boucles.

Résultats

L’évolution de la microstructure de 1’échantillon irradié a -180 °C avec la température de recuit,
est donnée par la Figure V.9.
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Figure V.9 : Evolution de la microstructure d’une lame mince d’UQ,, irradiée aux ions Au 4 MeV
a-180 °C & 1 x 10" Au/cm?, au cours d’un recuit thermique. (a) telle qu’implantée, (b) recuit &
500 °C, (c) 800 °C, (d) 900 °C, (e) 1100 °C. Les images ont €té obtenues avec les vecteurs de
diffraction selon les directions <111> (a), <200> (b, c) et <220> (d, e).

L’évolution de la microstructure de 1’échantillon irradi¢ a 600 °C avec la température de recuit,
est donnée par la Figure V.10.
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Figure V.10 : Evolution de la microstructure d’une lame mince d’UQO, irradiée aux ions Au
4 MeV & 600 °C & 1 x 10" Au/cm?, au cours d’un recuit thermique. (a) recuit & 600 °C, (b)
850 °C, (c) 1100 °C. Les images ont été obtenues avec le vecteur de diffraction selon la direction
<220>.

Initialement, les deux échantillons irradiés a -180 et 600 °C, contiennent des lignes de dislocation
et des petites boucles, comme nous 1’avons montré dans le Chapitre 1V. Les densités de lignes et
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de boucles sont données par la Figure V.11 en fonction de la température de recuit. Cependant,
I’échantillon irradié a -180 °C étant trés contraint (présence de contours d’extinction), les défauts
¢tendus sont difficiles a distinguer. Il n’a donc pas été¢ possible de les quantifier pour les
premiéres températures de recuit (jusqu’a 900 °C). D’aprés la Figure V.11, il n’y a pas
d’évolution notable des densités de boucles et de lignes, pour des températures de recuit variant
entre 25 eta 1100 °C.
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Figure V.11 : Evolutions des densités (a) de lignes, et (b) de boucles, induites par des
irradiations Au 4 MeV & -180 ou 600 °C et & 1 x 10" Au/cm?, avec la température de recuit.

Grace a des enregistrements vidéo, nous avons pu suivre in situ I’évolution des microstructures

au cours des recuits. Quelle que soit la température initiale d’irradiation, les évolutions des
défauts étendus avec la température de recuit sont trés similaires.
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Dans le cas de 1’échantillon irradi¢ a -180 °C, entre 200 et 900 °C, la recombinaison des lignes de
dislocation et la disparition de certains brins avec les surfaces par glissement et/ou montée ont été
observés, en particulier entre 800 et 900 °C, comme illustré par la Figure V.12, ou on peut voir
que les lignes ont glissé ou monté sur une courte distance et se sont réarrangées pour minimiser
leur longueur. L’échantillon est alors moins contraint, et les défauts étendus deviennent
clairement visibles (Cf Figure V.9 (d)).

Figure V.12 : Séquence d’images MET illustrant les recombinaisons et annihilations par
glissement ou montée des lignes de dislocation a 800 °C, pour I’échantillon irradié aux ions Au
4 MeV a1 x 10" Au/cm’et & -180 °C.

Dans le cas de I’échantillon irradié a 600 °C, ces réarrangements et annihilations ont également
été observée pour des températures supérieures a la température d’irradiation, c’est-a-dire entre
850 et 1000 °C, comme illustré par la Figure V.13.
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Figure V.13 : Séquence d’images MET illustrant les recombinaisons et annihilations par
glissement ou montée des lignes de dislocation entre 850 et 1000 °C, pour I’échantillon irradié
aux ions Au 4 MeV a 1 x 10" Au/cm?et & 600 °C. Ces évolutions ont lieu en moins d’une seconde
typiquement.

V.2.2.c. Effets des surfaces : comparaison avec le recuit d’un échantillon massif

Conditions expérimentales

Des observations MET ont été réalisées sur des disques massifs d’UQO, implantés aux ions Kr
4 MeV a température ambiante & la fluence de 5 x 10" Kr/cm?, puis recuit & 600 °C pendant 12 h
pour I’'un d’eux. L’objectif est de comparer les densités de boucles et de lignes, ainsi que les
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microstructures apres recuit, avec celles obtenues dans le cas des lames minces. La concentration
moyenne d’atomes de Kr a cette fluence, sur toute la profondeur d’implantation (2 um selon
SRIM), est de 0,034 %, et sur la zone proche de la surface d’implantation (entre 0 et 500 nm), de
0,008 %. La concentration est un peu plus élevée que dans le cas des lames minces (0,0001 % ou
0,0022 %). Cette différence est donc a prendre en compte, dans la mesure ou nous avons montré
précédemment (Cf partie V.2.1) que la concentration en atomes implantés pouvait avoir un impact
sur le recuit des échantillons. Cependant, la quantité¢ d’atomes implantés dans ce cas est tres
inférieure (1 ordre de grandeur en dessous) a celle du Xe 390 keV (0,48 %) pour lequel le recuit
des défauts était limité.

L’échantillon massif a été recuit dans le four du LCU sous atmosphere d’Ar - 5% H,. Des
sections transverses par FIB ont ét¢ réalisées post mortem.

Résultats

La Figure V.14 présente les microstructures de 1’échantillon tel qu’implanté, et de 1’échantillon
recuit a 600 °C pendant 12 h. Avant le recuit, la zone implantée est trés contrainte (Cf Figure
V.14 (a)) et I’échantillon présente des boucles qui commencent a interagir ainsi que quelques
lignes de dislocation (Cf Figure V.14 (b)). Apres le recuit, la zone implantée est toujours visible,
mais 1’échantillon semble moins contraint (Cf Figure V.14 (c)), en bon accord avec 1’étude de
DRX, présentée précédemment (Cf partie V.2.1), qui montrait une baisse importante des
déformations ¢€lastiques a cette température. En revanche, les défauts étendus sont toujours
présents (Cf Figure V.14 (d)).
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Figure V.14 : Sections transverses (a, b) échantillon tel qu’implanté (25 °C, Kr 4 MeV,
5 x 10" Kr/cm?), (c, d) recuit & 600 °C 12 h. Les images ont été faites avec les vecteurs de
diffraction suivant les directions <220>. Les surfaces d’implantation sont matérialisées par les
lignes en pointillés.

Le Tableau V.3 regroupe les valeurs de densités des défauts étendus, obtenues dans la zone
proche de la surface d’implantation ([0-500] nm). Il n’a pas été possible de compter les défauts
dans la zone proche du pic d’implantation pour 1’échantillon tel qu’implanté, en raison de
I’importante contrainte accumulée, combinée a 1’épaisseur de 1I’échantillon (~ 160 nm).

Aprés un recuit a 600 °C 12 h, les densités de défauts étendus n’ont pas significativement
évoluées. A cette température, il n’y a pas eu de recuit des boucles et des lignes de dislocation,
comme nous l’avons observé dans le cas des lames minces recuites. Cela reste cependant a
nuancer, du fait de la présence non négligeable d’atomes de Kr implantés, qui pourraient limiter
le recuit des défauts.
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Densité de boucles (cm™) Densité de lignes (cm™)
Conditions de recuit x 10" x 107
g selon <220> g selon <200>
Tel qu’implanté a 25 °C 45+1,1 52+0,7
600 °C
12 heures 3,0£0,7 4,0+ 0,6

Tableau V.3 : Densités de lignes et de boucles obtenues sur les 500 premiers nm de profondeur,
pour un échantillon d’UO, implanté aux ions Kr 4 MeV & 5 x 10" Kr/cm?® & 25 °C, et aprés un
recuit a 600 °C 12 h.

V.2.2.d. Discussion

Tout d’abord, quel que soit le type de défauts étendus que contient initialement 1’échantillon

(boucles uniquement ou boucles et lignes de dislocation), leur évolution contribue a minimiser
I’énergie du systeme, entre 500 et 1100 °C :

Dans le cas de I’échantillon ne contenant que des petites boucles induites par une
irradiation a -180 °C, ’apparition d’une seconde famille de boucles (diamétre inférieur a
5 nm) est observée aux alentours de 500 °C, ce qui induit une augmentation de la densité
de boucles et une légére diminution de leur taille moyenne. Ces nouveaux amas
pourraient &tre dus a la condensation des défauts ponctuels isolés ou des amas
d’interstitiels trop petits pour étre visibles au MET, induits par I’irradiation a -180 °C. En
effet, il est moins coliteux en énergie pour le matériau de former des boucles plutot que de
conserver des défauts ponctuels isolés [159]. Par ailleurs, nous avons observé en DRX, en
bon accord avec littérature [71] [72] [70], le recuit des défauts ponctuels induits par
irradiation entre 200 et 300 °C (interstitiels et/ou lacunes d’oxygene), et entre 500 et
700 °C (lacunes d’uranium). Ainsi, les défauts ponctuels induits par [’irradiation
pourraient s’agréger ou étre absorbés par les amas existants.

Dans le cas des échantillons contenant des lignes enchevétrées ainsi que des petites
boucles, le glissement a courte distance et/ou la montée des lignes de dislocation a été
observé, pour une température supérieure a la température d’irradiation et inférieure a
1000 °C ; mais principalement entre 800 et 1000 °C. Ces dernieres disparaissent alors
avec les surfaces ou se recombinent, minimisant ainsi leur longueur et donc leur énergie
(Cf Chapitre 1.4.1, ou I’énergie élastique est proportionnelle & pb?L, ou H est le module de
cisaillement du cristal, b le vecteur de Burgers et L la longueur de la ligne de dislocation).
L’apparition d’une nouvelle famille de boucles n’a pas été observée. Il est possible que les
défauts ponctuels soient plutdt absorbés par les lignes ou les boucles de dislocation, car la
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densit¢ de défauts étendus est plus bien élevée a ces hautes fluences ; ce qui pourrait
contribuer aux mouvements observés.

Dans les deux cas, il n’y a pas de variation significative des densités de boucles/lignes entre 500
et 1100 °C, en bon accord avec Nogita et Une [54] sur du combustible irradié en réacteur.

Enfin, nous pouvons également remarquer, dans le cas de 1’échantillon massif implanté aux ions
Kr 4 MeV 4 25 °C a 5 x 10" Kr.cm™, puis recuit a 600 °C pendant 12 h, qu’il n’y a pas eu
d’augmentation de la densité de lignes, ni de diminution de la densité de boucles, comme c’est le
cas pour I’échantillon implanté dans les mémes conditions, mais a 600 °C (Cf Chapitre 1V, partie
IV.3). En effet, cet échantillon présentait majoritairement des lignes et quelques boucles. Ce
dernier ayant été implanté avec un flux de 2 x 10" Kr.cm™.s™, a la fluence de 5 x 10" Kr/em?, il
est donc resté moins de 45 min a 600 °C. Ainsi en 45 min a 600 °C et sous flux d’ions, les
boucles ont évolué en lignes pour cet échantillon implanté en température, alors que dans le cas
de I’échantillon implanté a 25 °C a la méme fluence, puis recuit a 600 °C pendant 12 h, les
boucles initialement présentes n’ont pas évolué en lignes. Nous pouvons donc mettre en évidence
une différence de mobilité des défauts entre une irradiation réalisée en température et un recuit
effectué a cette méme température (600 °C). Ceci conforte I’hypothése d’une diffusion favorisée
par I’irradiation et la température, comme nous en avons discuté dans le Chapitre 1V.

V.2.3. Caractérisations Raman
V.2.3.a. Condition expérimentales

Un échantillon massif d’UO, implantés aux ions Kr 4 MeV a -160 °C a la fluence de
6,8 x 10'° Kr/cm? a été recuit dans la chambre d’irradiation de la plateforme JANNuS de Saclay,
15 min a 200, 400, 600 et 800 °C. Des spectres Raman ont été acquis in situ, avec un laser vert, a
la fin de chaque pallier, a température ambiante. Sur I’épaisseur sondée par le Raman (toute la
zone implantée, 2 um), la concentration moyenne d’atomes de Kr a cette fluence est de 0,047 %.

V.2.3.b. Résultats

La Figure V.15 présente les spectres Raman acquis in situ pour les différentes températures de
recuit. Une diminution de I’intensité du massif de défauts a 200 °C est visible. Puis, tout au long
du recuit son intensité reste stable, mais sa largeur semble diminuer légérement de fagon
continue. En parall¢le, une augmentation de I’intensité du pic correspondant a la To,, a 800 °C,
est clairement observée. A cette température, le spectre Raman mesuré sur cet échantillon
implanté tend a se rapprocher de celui de ’'UO, vierge.
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Figure V.15 : Spectres Raman de I’'UO, implanté aux ions Kr 4 MeV a -160 °C a
6,8 x 10™ Kr/cm? puis recuit, acquis in situ.

Les rapports de I’aire du massif de défauts sur I’aire du pic de la T, ont été obtenus a partir du
logiciel Origin9.1, et sont donnés par la Figure V.16. Pour une température de recuit de 200 °C,
une légeére diminution du rapport des aires peut étre mise en évidence. Puis, il n’y a pas
d’évolution significative du rapport des aires avec 1’augmentation de la température de recuit en
dessous de 600 °C. Enfin a 800 °C, une diminution significative (presque 50 %) du rapport des
aires est observée. La diminution du rapport des aires a 800 °C, semble étre principalement li¢e a

I’augmentation de I’intensité du pic de la T, (Cf Figure V.15). Cela indique une restauration de
la symétrie.
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Figure V.16 : Evolution du rapport des aires du massif de défauts sur la T,y en fonction de la
température de recuit pour un échantillon implanté avec des ions Kr 4 MeV a -160 °C et a
6,8 x 10" Kr/cm®.

A la température de recuit de 200 °C, il a été possible d’acquérir un spectre en température. La
Figure V.17 compare les spectres acquis in situ, pour I’un a 200 °C a la fin du pallier de 15 min,
et pour le second a 25 °C apreés ce méme pallier. Les intensités du pic de la Ty, et du massif de
défauts chutent significativement lors de 1’acquisition du spectre en température. Il n’est donc pas
souhaitable de réaliser des mesures en température, si 1’on souhaite conserver une intensité
suffisante du signal, et donc une meilleure précision.
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Figure V.17 : Spectres Raman de I’UO, implanté aux ions Kr 4 MeV a -160 °C a
6,8 x 10" Kr/cm? puis recuit & 200 °C pendant 15 min, acquis in situ & 200 °C & la fin du pallier,
eta 25 °C.

V.2.4. Comparaison des résultats obtenus avec les différentes techniques

Bien que les conditions d’implantation soient différentes, les informations obtenues a partir des
diverses techniques de caractérisation (MET, DRX et Raman) peuvent néanmoins étre corrélées.
D’apres le Tableau V.4, qui regroupe les différentes conditions d’implantation associées aux trois
techniques de caractérisations, méme si les dommages induits dans les épaisseurs sondées par les
différents ions ne sont pas les mémes, ils sont suffisamment élevés pour que les microstructures
soient a priori semblables (c'est-a-dire un réseau de lignes enchevétrées et des petites boucles).
De plus, les concentrations moyennes d’atomes implantés, dans le cas des études faites par DRX
et par Raman, sont peu élevées et du méme ordre de grandeur. Cependant, dans le cas du MET, la
concentration moyenne est un ordre de grandeur plus faible.
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Dommage Concentration
Technique de Condition 1310 yen sur mf) yenne sur Temperature de Température de
s . - . I’épaisseur I’épaisseur recuit entre 25 et . o
caractérisation | d’implantation , . o recuit de 800 °C
sondée sondée 1100 °C
(dpa) (% at./at.UQ,)
Alu:l %I%V 56 Densités de Lignes
MET 2 ’ 0,0022 boucles et de minimisent leur
Au/em (sur 0,1 pm) lignes constantes longueur
-180 et 600 °C £ £
Aud MleSV Diminution des Chute de la
1x10 4,7 ) - .
DRX > 0,014 déformations micro-
Au/em (sur 1 pm) élastiques distorsion
25°C i
Kr 4 MeV Rapport des .
6.8 x 105 11.4 aires (pic de Augmentation
Raman ’ 5 ’ 0,047 défauts/T»,) de I’intensité du
Kr/cm (sur 2 um) .
160 °C constant entre pic de la Ty,
200 et 600 °C

Tableau V.4 : Comparaison des différentes techniques de caractérisation (MET, DRX et Raman)
pour I’étude des recuits entre 25 et 1100 °C.

Tout d’abord, nous pouvons mettre en évidence, comme indiqué dans le Tableau V.4, que pour
des températures de recuit inférieures a 1100 °C, les densités de boucles et de lignes obtenues au
MET n’évoluent pas, alors que la déformation élastique obtenue en DRX se relaxe, notamment
entre 500 et 700 °C. Cela confirme, comme discuté dans le Chapitre IV, que ce paramétre n’est
pas dépendant au premier ordre de la quantité de boucles et de lignes, mais plutot de la quantité
de défauts ponctuels.

Ensuite nous avons pu remarquer, que méme si cela n’impacte pas significativement la densité de
lignes, ces dernieres participent a la diminution de 1’énergie du systéme en se réorganisant, en
particulier entre 800 et 1000 °C. Cette température (800 °C) correspond également a la
diminution de la micro-distorsion en DRX et a I’augmentation de I’intensité du pic de la Ty, en
Raman. Tout cela semble indiquer une restauration de 1’ordre et de la symétrie. Cependant, nous
observons une chute de la micro-distorsion alors que la densité de lignes n’évolue pas. Il est donc
probable que la micro-distorsion soit également impactée par les caractéristiques des lignes
(disparition possible de certaines familles).

V.3. Recuits de 1100 a 1500 °C

Dans cette partie, nous comparerons le comportement au cours de recuits réalisés entre 1100 et
1500 °C, des échantillons irradiés/implantés présentés précédemment. L’objectif est de mettre en
évidence la cinétique et les mécanismes de recuit des boucles et des lignes de dislocation induites
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par irradiation. Du fait des hautes températures de recuit, les caractérisations in Situ n’ont pu étre
réalisées qu’au MET du CEMES, grace a un porte objet chauffant, développé et fabriqué par le
CEMES. Nous avons pu atteindre une température de recuit de 1450 °C.

V.3.1. Recuit isotherme a 1300 °C

Un recuit isotherme in situ dans le MET du CEMES a 1300 °C, sur une lame mince d’UO,
préalablement irradiée aux ions Au 4 MeV 4 la fluence de 5 x 10" Au/cm® a -180 °C, a tout
d’abord été réalisé. La Figure V.18 présente 1’évolution de la microstructure au cours du recuit.
Avant le recuit thermique, comme nous I’avons montré dans la partie précédente (Cf partie
V.2.2.a), I’échantillon ne présente que des petits amas de défauts (Cf Figure V.18 (a)). Puis, aux
alentours de 500 °C, de nouveaux petits amas de défauts apparaissent (Cf Figure V.18 (b)). La
densité de boucles est alors de 2,7 + 0,9 x 10" cm™ et la taille moyenne de 5,7 nm. La
température est ensuite augmentée tres rapidement pour atteindre 1300 °C.

Dés les premicres secondes a 1300 °C, nous avons observé le brusque et trés rapide mouvement
et grossissement des boucles (Cf Figure V.18 (c)). Aprés environ 60 s de recuit, les mouvements
deviennent plus lents et trés épisodiques. La microstructure n’évolue plus significativement (Cf
Figure V.18 (d - )).

On peut voir sur la Figure V.18 (f) de la contamination de surface, qui commence a se déposer
sur I’échantillon au bout de 300 s de recuit.
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Figure V.18 : Evolution de la microstructure d’une lame mince d’UQO,, irradiée aux ions Au
4MeV & -180 °C a 5 x 10" Au/cm?, au cours d’un recuit thermique isotherme. (a) telle
qu’implantée, (b) recuit a 500 °C (15 min), (c) recuit a 1300 °C 30's, (d) 60 s, (e) 120 s, (f) 300 s.
Les images ont été obtenues avec un vecteur de diffraction selon la direction <220>.
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Les évolutions de la densité et de la taille des boucles sont données sur la Figure V.19. Au tout
début du recuit, la diminution de la densité de boucles de plus d’un facteur 2, s’accompagne de
I’augmentation de leur taille. A partir de 60 s de recuit la densité et la taille des boucles sont
constantes, compte tenu des incertitudes.

Ainsi, les boucles de dislocation n’évoluent plus significativement apres les toutes premicres
minutes de recuit a 1300 °C.
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Figure V.19 : Evolution de la densité et de la taille des boucles avec le temps de recuit a
1300 °C, pour une lame mince d’UO, préalablement irradiée aux ions Au 4 MeV a la fluence de
5 x 10" Au/cm* & -180 °C.

V.3.2. Recuits isochrones
V.3.2.a. Cas des faibles fluences : présence de boucles de dislocation

La lame mince d’UO,, préalablement irradi¢ée aux ions Au 4 MeV a la fluence de
5% 10" Au/cm? & -180 °C, a subi des recuits isochrones in situ dans le MET du CEMES : 5 min
a 1100, 1150, 1300, 1350, 1400 et 1450 °C. La Figure V.20 présente 1’évolution de la
microstructure et la Figure V.21 regroupe les densités et les tailles des boucles pour les
différentes températures de recuit. Comme nous 1’avons montré précédemment (Cf partie V.2.2.a)
aux alentours de 500 °C, de nouveaux petits amas de défauts apparaissent ce qui induit une
augmentation de la densité et une diminution de la taille moyenne des boucles.

Jusqu’a 1300 °C, aucune évolution de la microstructure n’a été¢ observée. La densité et la taille
des boucles sont constantes. A partir de 1300 °C, la densité de boucles diminue et leur taille
augmente. Comme nous 1’avons montré dans la partie V.3.1, apres seulement 1 ou 2 min de recuit
la microstructure n’évolue plus, et il faut augmenter la température pour continuer a recuire les
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défauts. A la derniére température de recuit (1450 °C), la densité chute de plus d’un ordre de
grandeur et la Figure V.20 (d) montre la présence de lignes de dislocation et de trés larges
boucles. Cependant a cette température, une couche de contamination se dépose sur la surface de
I’échantillon. Pour observer la microstructure finale, nous avons di retirer cette couche a 1’aide
du FIB (ions Ga d’énergie 16 puis 5 keV). Des petits défauts additionnels ont donc été induits au
cours de cette opération.

Figure V.20 : Evolution de la microstructure d’une lame mince d’UO,, irradiée aux ions Au
4 MeV & -180 °C & 5 x 10" Au/cm?, au cours d’un recuit thermique isochrone (5 min). (a) recuit
a 1100 °C, (b), 1300 °C (c) 1350 °C, (d) 1450 °C apres décapage de la surface par le FIB. Les
images ont été obtenues avec des vecteurs de diffraction selon les directions <200>.
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Figure V.21 : Evolution de la densité et de la taille des boucles avec la température de recuit
pour une lame mince d’UO, préalablement irradiée aux ions Au 4 MeV a la fluence de
5 x 10" Au/cm? & -180 °C. Les lignes en pointillés indiquent les tendances d’évolution.

Pour déterminer les mécanismes de grossissement des défauts étendus sous I’effet de la
température, nous nous sommes intéressés a I’évolution de la répartition en taille des boucles,
donnée par la Figure V.22. La densité de boucles n’étant pas constante au cours du recuit, cette
répartition est présentée en termes de proportion. Aprés 1’apparition des nouveaux amas de
défauts, ce qui provoque I’augmentation de la proportion des petites boucles (]0-5] nm), la
répartition en taille n’évolue plus jusqu’a 1300 °C. A partir de cette température, la disparition
des plus petites boucles au profit des plus grandes est visible. En effet avant 1300 °C, la majorité
des boucles sont de petite taille (]J0-5] nm). Puis a 1300 °C, la proportion de boucles dans cette
classe chute alors que la proportion des moyennes boucles augmente (]5-10] nm) et qu’une
nouvelle classe de taille apparait (]15-20] nm). A 1350 °C, la proportion des moyennes boucles
diminue (]5-10] nm) alors qu’une nouvelle classe apparait encore (> 20 nm) et que la proportion
des boucles de diamétre supérieur a 10 nm augmente. Enfin a 1450 °C, il n’y a presque plus
qu’exclusivement des boucles de diameétre supérieur a 20 nm. Cette évolution de la distribution
en taille des boucles (disparition des petites boucles au profit des plus grandes) suggeére un
grossissement par murissement d’Ostwald et/ou par coalescence.
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Figure V.22 : Evolution de la répartition en taille des boucles avec la température de recuit, pour

une lame mince d’UO, préalablement irradiée aux ions Au 4 MeV a la fluence de
5 x 10" Au/cm® & -180 °C.

La réalisation d’enregistrements vidéo au cours du recuit, nous a permis d’observer le
mouvement des boucles des 1300 °C. Ces dernieres « glissent » sans variation de leur diamétre
selon des directions <110>. Ce type de mouvement semble correspondre a du pencil glide [85]
[86]. Le pencil glide est un glissement des boucles prismatiques dans la direction de leur vecteur
de Burgers (Cf Chapitre I, partie 1.4). Par ailleurs, nous avons montré dans le Chapitre Il que les
boucles induites par irradiation étaient prismatiques avec des vecteurs de Burgers selon les
directions <110>. Ceci est donc en bon accord avec les mouvements observés. Les boucles en se
déplacant, disparaissent parfois avec les surfaces ou interagissent avec d’autres boucles. Le
grossissement des boucles par coalescence a notamment été observé. La diminution de la
densité est donc due a la fois au grossissement des boucles et a leur disparition avec les
surfaces.

La Figure V.23 illustre les mouvements par pencil glide, et la Figure V.24 le grossissement par
coalescence des boucles.
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Figure V.23 : Séquence d’images MET illustrant les mouvements par pencil glide selon les
directions <110> des boucles de dislocation, induites par une irradiation Au 4 MeV a -180 °C et
a 5% 10" Au/cm? au cours des recuits a (a) 1300 et (b) 1400 °C. Les positions initiales des
boucles sont symbolisées par des cercles rouges en pointillés. Les fleches indiquent les directions
de glissement.

Figure V.24 : Séquence d’images MET illustrant le grossissement par coalescence des boucles
induites par une irradiation Au 4 MeV & -180 °C et & 5x 10" Au/cm?, au cours des recuits a (a)
1300 et (b) 1400 °C. Les boucles qui coalescent sont entourées en rouge.

V.3.2.b. Cas des fortes fluences : présence de lignes et de boucles de dislocation
Les deux lames minces d’UQO;, préalablement irradiée aux ions Au 4 MeV a la fluence de

1x 10" Au/em?® a -180 et 600 °C, ont subi des recuits isochrones in situ dans le MET du
CEMES.
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L’échantillon irradié a -180 °C a subi des recuits de 5 min a 1100, 1200, 1300, 1350, 1380, 1400
et 1450 °C. L’évolution de la microstructure avec la température de recuit est donnée par la
Figure V.25. Sur cette figure, on peut malheureusement voir que dés 1350 °C, des impuretés se
déposent sur 1’échantillon (contamination de surface).

(a) (b)

Figure V.25 : Evolution de la microstructure d’une lame mince d’UO,, irradiée aux ions Au
4 MeV & -180 °C & 1 x 10 Au/cm?, au cours d’un recuit thermique isochrone (5 min). (a) recuit
a 1200 °C, (b) 1350 °C, (c) 1400 °C, (d) 1450 °C. Les images ont été obtenues avec les vecteurs
de diffraction selon les directions <220>.

L’échantillon irradié a 600 °C a subi des recuits 5 min a 1100, 1200, 1250, 1300, 1350 et
1400 °C. L’évolution des défauts étendus est présentée par la Figure V.26. On retrouve
¢galement la contamination de surface des 1250 °C.
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Figure V.26 : Evolution de la microstructure d’une lame mince d’UO,, irradiée aux ions Au
4 MeV & 600 °C & 1 x 10" Au/cm? au cours d’un recuit thermique isochrone (5 min). (a)
1100 °C, (b) 1200 °C, (c) 1250 °C, (d) 1300 °C, (e-f) 1400 °C. Les images ont été obtenues avec
les vecteurs de diffraction selon les directions <220>.

Dans les deux cas, 1I’évolution des défauts étendus est la méme avec la température. Jusqu’a
1250 - 1300 °C, la microstructure n’évolue pas significativement, puis la disparition des lignes et
des boucles avec les surfaces a été¢ observée. Les lignes de dislocation disparaissent assez
lentement, en quelques dizaines de secondes. Leur longueur diminue petit a petit (Cf Figure
V.27). Elles semblent disparaitre par glissement et/ou par montée. Pour déterminer plus
précisément ce mécanisme, des caractérisations plus détaillées sont nécessaires. Les boucles
disparaissent quant a elles par pencil glide, comme illustré par la Figure V.28, selon les
directions <110>.

Comme dans les cas précédents, aprés quelques minutes a une température donnée, il est
nécessaire d’augmenter de nouveau la température pour continuer a recuire les défauts étendus.
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Figure V.27 : Séquence d’images MET illustrant le glissement et/ou la montée des lignes de
dislocation de I’échantillon irradié aux ions Au 4 MeV & 600 °C et a 1 x 10* Au/cm?, pour des
températures de recuit de : (a) 1350 °C et (b) 1400 °C.

Figure V.28 : Séquence d’images MET illustrant le mouvement des boucles de dislocation de
I’échantillon irradié aux ions Au 4 MeV & -180 °C et & 1 x 10" Au/cm?, par pencil glide selon la
direction <110> a 1450 °C.

Les densités de lignes et de boucles sont données par la Figure V.29 en fonction de la
température de recuit pour les deux échantillons irradiés a -180 et 600 °C. En dessous de 1250 -
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1300 °C, il n’y a pas d’évolution notable des densités. Puis, entre cette gamme de températures et
1400 - 1450 °C, les densités de boucles et de lignes chutent de presque un ordre de grandeur.
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Figure V.29 : Evolutions des densités (a) de lignes, et (b) de boucles, induites par des
irradiations Au 4 MeV & -180 ou 600 °C et & 1 x 10™ Au/cm?, avec la température de recuit.
V.3.3. Recuit a 1500 °C sur un échantillon massif

V.3.3.a. Caractérisation MET

Un disque massif implanté aux ions Kr 4 MeV a 25 °C et a 5 x 10" Kr/em® a été recuit dans le
four du LCU sous atmospheére d’Ar - 5 % H; a 1500 °C pendant 2 h. Des sections transverses par
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FIB ont ensuite été réalisées. La Figure V.30 présente les microstructures avant et apres le recuit.
On peut clairement remarquer sur la Figure V.30 (b) qu’aprés le recuit a 1500 °C, la zone
d’implantation (matérialisée par des pointillées rouges), qui s’étendait initialement jusqu’a une
profondeur de 1,2 um (mesurée sur la Figure V.30 (a)), n’est plus visible. Quelques lignes et
boucles de dislocation sont encore présentes. Certains défauts étendus se trouvent méme au-dela
de la zone implantée. Cela semble indiquer que les défauts étaient mobiles et qu’ils ont diffusé
dans tout le matériau pour se recombiner, se réarranger ou s’annihiler aux surfaces. La présence
de défauts apres ce recuit de 2 h a 1500 °C, est en bon accord avec les observations de Whapham
et Sheldon [37] et de Nogita et Une [54] (sur du combustible irradié en réacteur), qui observent
toujours des défauts étendus, méme apres des recuits a 1800 °C pendant 5 h. Cela corrobore
également nos observations concernant le mouvement des défauts étendus pendant seulement
quelques minutes a une température donnée (Cf partie V.3.1). Pour continuer a les recuire, il
faudrait augmenter encore la température.

Figure V.30 : Sections transverses (a) échantillon tel qu’implanté (25 °C, Kr 4 MeV,
5 x 10" Kr/cm?), (b) recuit & 1500 °C 2 h. Les images ont été faites avec les vecteurs de
diffraction suivant les directions <220> (a) et <111> (b). Les lignes en pointillés noirs indiquent
les surfaces d’implantation, et la ligne en pointillés rouge matérialise la profondeur
d’implantation a 1,2 um.

Le Tableau V.5 regroupe les valeurs des densités des défauts étendus, obtenues dans la zone
proche de la surface d’implantation ([0-500] nm). Apres le recuit a 1500 °C, les densités de
boucles et de lignes chutent respectivement de presque deux et un ordre de grandeur. Ces valeurs
sont inférieures aux valeurs obtenues dans le cas des lames minces. Cependant, la température de
recuit est un peu plus élevée.
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Densité de boucles (cm™) Densité de lignes (cm™)
Conditions de recuit x 10" x 10°
g selon <220> g selon <200>
Tel qu’implanté a 25 °C 45+1,1 52+0,7
15007C 0,02 + 0,01 0,6+ 0,09
2 heures

Tableau V.5 : Densités de lignes et de boucles obtenues directement aprées implantation aux ions
Kr 4 MeV & 25 °C et 5 x 10" Kr/cm®et & I”issue aprés un recuit & 1500 °C 2 h (entre 0 et 500 nm
de profondeur).

V.3.3.b. Caractérisation DRX

Des mesures de DRX ont ensuite été effectuées au LCU. La Figure V.31 présente les différents
diffractogrammes pour la raie de Bragg 422. Apres implantation, le diffractogramme présente un
doublet de pics (Cu Ka, et Ka,) additionnel du coté des petits angles, correspondant a la couche
déformée par I’'implantation. Apres le recuit a 1500 °C 2 h, le diffractogramme est presque
superposable a celui de I’'UO, vierge.
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Figure V.31 : Diffractogrammes de I’UO; vierge, tel qu’implanté (Kr 4 MeV 25 °C 5 x 10
Kr/cm?), et recuit & 1500 °C 2 h, au voisinage de la raie de Bragg 422.

Le Tableau V.6 regroupe les valeurs de déformation élastique normales a la surface de
I’échantillon pour les raies de Bragg 100, 110 et 111, le gonflement libre ainsi que la micro-
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distorsion. Apres un recuit a 1500 °C, il n’y a plus de déformation mesurable et la micro-

distorsion a chuté d’un ordre de grandeur. La densité de lignes de dislocation ayant également

chuté (Cf V.3.3.a), ce résultat tend a confirmer le lien entre lignes de dislocation et micro-

distorsion.

Température de o 0 0 S o Micro-distorsion
recuit (°C) €,,(100) (%) | €,4(110) (%) | e.(111) (%) 5 (%) (x 107)
25 0,39 0,53 0,53 0,25 3,7+0,3
1500
2 heures / / / / 0,3+0,05

Tableau V.6 : Déformations élastiques normales a la surface de I’échantillon pour les raies de
Bragg 100, 110 et 111, gonflement libre et micro-distorsions obtenus apres un recuit a 1500 °C
2 h d’un échantillon d’UO, implanté aux ions Kr 4 MeV & 5 x 10" Kr/cm? & 25 °C.

V.3.4. Discussion

Les observations expérimentales recueillies dans cette partie, nous ont permis de mettre en

évidence, grace aux recuits in Situ réalisés au MET sur des lames minces préalablement irradiées,

que :

Les cinétiques de recuit des boucles et des lignes sont similaires en premiére
approximation. En effet, en dessous de 1250 - 1300 °C, il n’y a pas de recuit significatif
des défauts étendus. Au-dessus de cette gamme de températures, les densités chutent et les
défauts étendus sont mobiles. Ils peuvent alors interagir entre eux ou disparaitre avec les
surfaces. Cette gamme de températures est en bon accord avec 1’é¢tude de Nogita et Une
sur du combustible irradié en réacteur [54]. En effet, ces derniers observent un recuit des
défauts étendus a partir de 1150 - 1450 °C.

Les boucles sont mobiles par pencil glide. Nous avons notamment observé leur
coalescence et leur disparition avec les surfaces.

Le glissement et/ou la montée des lignes de dislocation ont également été observés,
provoquant la diminution de leur longueur, puis leur disparition par interaction ou avec
les surfaces.

Le recuit des défauts étendus, dans le cas d’un échantillon massif, ainsi que leur présence

en-dessous de la zone implantée, prouvent bien que les défauts étaient mobiles. Ainsi leur
recuit, dans le cas des lames minces, n’est pas simplement di a un effet de surface.
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En revanche, les défauts étendus ne sont significativement mobiles que pendant les
premicres minutes a une température donnée. Il est nécessaire d’augmenter la température
pour continuer a les mettre en mouvement. Ainsi, méme apres un recuit de 2 h a 1500 °C
dans un échantillon massif, des défauts étendus sont toujours présents, en bon accord avec
la littérature [37] [54].

Il semble donc que pour une température donnée, les défauts ne se recuisent que jusqu’a
une densité et/ou une taille d’équilibre ; la densité diminuant et la taille augmentant avec
la température. Par exemple, le mouvement par pencil glide des boucles ne semble avoir
lieu, a une température donnée, que pour des boucles jusqu’a une certaine taille. En effet,
lorsque la température augmente, toutes les boucles glissent, certaines disparaissent avec
les surfaces et d’autres grossissent, provoquant la baisse de la densité et ’augmentation de
la taille des boucles. Les boucles plus larges nouvellement formées ne sont alors pas
mobiles a cette température donnée. Au bout de quelques minutes, le systéme n’évolue
donc plus. En augmentant la température, elles se mettent également a glisser et le méme
scénario recommence.

V.4. Conclusion

Afin de dé-corréler I’'impact de la température et de I’irradiation sur 1’évolution des défauts
étendus, nous avons réalisé¢ des recuits thermiques sur des disques massifs et sur des lames

minces d’UQO,, préalablement irradiés/implantés dans différentes conditions de fluence (afin de
caractériser le recuit des boucles et/ou des lignes de dislocation), de température (entre -180 et
600 °C), et avec divers ions et énergies. Des observations in situ et ex situ au MET ont été

confrontées a des caractérisations plus macroscopiques par spectroscopie Raman et DRX in situ.

Tout d’abord, pour des lames minces et des échantillons massifs irradiés/implantés a des
températures comprises entre -180 et 600 °C, et présentant un réseau de lignes
enchevétrées ainsi que des petites boucles, aucune évolution significative des densités de
boucles et de lignes n’a été mise en évidence jusqu’a des températures de 1250 - 1300 °C,
en bon accord avec la littérature.

Dans cette méme gamme de températures, la déformation élastique normale a la surface
de I’échantillon, se relaxe. Cette diminution n’est pas linéaire avec la température. Une
premicre €tape de recuit, entre 250 et 300 °C, est observée, puis une seconde de plus
grande envergure, entre 500 et 750 °C et enfin une troisi¢me entre 850 et 1100 °C. Cela
semble confirmer, comme discuté¢ dans le Chapitre IV, que ce paramétre n’est pas
dépendant au premier ordre de la quantité de boucles et de lignes de dislocation, mais
principalement de la quantit¢ de défauts ponctuels. Dans le cas d’un échantillon ou la
quantité d’atomes de Xe implantés est trés importante et/ou trés concentrée sur une faible
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profondeur (200 nm), la cinétique de recuit est beaucoup plus lente a partir de 500 °C. Ce
qui tend a confirmer I’impact des atomes de Xe implantés.

Bien que leur densité n’évolue pas, grace aux enregistrements vidéo réalisés au cours des
recuits, nous avons pu observer entre 500 et 1100 °C :

- Dans le cas d’un échantillon ne contenant que des petites boucles induites par une
irradiation a -180 °C, I’apparition d’une seconde famille de boucles (diametre
inférieur a 5 nm) est observée aux alentours de 500 °C, ce qui induit une
augmentation de la densité de boucles. Cette derniere est ensuite constante jusqu’a
1300 °C. Ces nouveaux amas pourraient étre dus a la condensation des interstitiels
isolés ou formant des amas trop petits pour étre visibles au MET. En effet, il est
moins coliteux en énergie pour le matériau de former des petites boucles de
dislocation plutot que de conserver des défauts ponctuels isolés.

- Dans le cas des échantillons contenant des lignes enchevétrées ainsi que des
petites boucles, le glissement a courte distance et/ou la montée des lignes de
dislocation a été observeé, principalement entre 800 et 1000 °C. Ces derniéres
minimisent leur longueur, et donc leur énergie.

Dans cette méme gamme de température (800 — 1000 °C), nous avons pu corréler ces
observations avec la diminution de la micro-distorsion en DRX (dans le cas d’un
¢chantillon faiblement implanté et dont la répartition des atomes et des dommages s’¢tale
sur 1 pm), et avec I’augmentation de I’intensité du pic de la T, en Raman. Tout cela
semble indiquer une restauration de 1’ordre et de la symétrie.

Nous avons €galement pu mettre en évidence une différence de mobilité¢ des défauts dans
le cas d’une irradiation réalisée en température et d’un recuit effectué a cette méme
température. En effet, pour des conditions d’implantation similaires (ions, énergie et
niveau d’endommagement), dans le cas d’une implantation réalisée a 600 °C, la mobilité
des défauts est suffisante pour que les boucles aient évolué en lignes, alors qu’a 25 °C des
boucles sont majoritairement présentes, et qu’apres un recuit a 600 °C, aucune évolution
de la microstructure n’a été observée. Cela nous permet de mettre en évidence, comme
mentionné dans le Chapitre IV, une mobilité des défauts favorisée par I’irradiation et
la température.

Enfin, a partir de 1250 - 1300 °C, les défauts étendus se recuisent. Les cinétiques de recuit
des boucles et des lignes sont similaires. Au-dessus de cette gamme de températures, les
boucles sont mobiles par pencil glide. Nous avons notamment observé leur coalescence et
leur disparition avec les surfaces. Le glissement et/ou la montée des lignes de dislocation
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ont également été observés, provoquant la réduction de leur longueur, puis leur
disparition. Une disparition similaire des défauts étendus a été observée dans le cas d’un
¢chantillon massif recuit a 1500 °C apres implantation, ce qui prouve bien que les défauts
se recuisent sans effet de surface.

En revanche, les défauts étendus ne sont significativement mobiles que pendant les
premicres minutes a une température donnée. Il est nécessaire d’augmenter la température
pour continuer a les recuire de la méme facon. Il semble donc que pour une température
donnée, les défauts se recuisent jusqu’a une densité et/ou une taille d’équilibre, qui
diminue avec 1’augmentation de la température.
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Les défauts étendus ont un impact important sur le grossissement des bulles contenant les gaz de
fission, ainsi que sur leur relachement. De ce faitplanaissance de leurs caractéristiquesle

leurs mécanismesainsi que de leucinétique d’évolution, constitue une étape importante vers

une meilleure compréhension de I'évolution du combustible sous irradiation. La littérature faisant
apparaitre de nombreuses interrogations, a la fois sur les caractéristiques (vecteurs de Burgers,
plan d’habitat ou de glissement...) et sur les mécanismes d’évolution des défauts étendus sous
irradiation, leur étude a donc constitué I'objectif principal de ce travalil.

Pour ce faire, destudes a effets séparedasées sur la réalisation d’irradiations/implantations
aux ions et sur des caractérisations a différentes échelles, telleshMjgeokscopie Electronique

en Transmission(CEMES, JANNuS Orsay), IBiffraction des Rayons X(CEA Cadarache) et

la spectroscopie Ramar(CEA Saclay) ont été réalisées. Les faisceaux d’ions sont utilisés pour
simuler la production de produits de fission ainsi que I'endommagement qu’ils généerent a
l'intérieur du combustible. Leur utilisation offre l'opportunité d’étudier séparément les
contributions des difféerents parameéetres en jouant sur les conditions d’irradiation, ainsi que
'avantage de manipuler des échantillons de faible activité. Les échantillons slu® forme de
disques massifs ou de lames minces ont été implantés sur les plateformes JANNuS d’'Orsay et de
Saclay.

Quelles que soient les conditions d’irradiationtempérature entre -180 et 600 °C, Au 4 MeV et
Xe 390 keV), lesmécanismes d’évolutionCf Chapitre 1\ et lescaractéristiques (Cf Chapitre
lIl) des défauts étendus sont les suivants avec 'augmentation de la fluence

e La nucléation continue de petites boucle@iamétre de I'ordre de 5 nm) au travers des
cascades de déplacements et de 'accumulation des dommages.

» Le grossissement de ces boucles par un mécanismmeulissement d’Ostwald lorsque
la température est de 2b 600 °C, et que la saturation de la densité de boucles est atteinte.
En effet, nous avons observé la disparition des boucles de taille moyenne ([5 - 10[ puis
[10 - 15[ nm) au profit des boucles de plus grande taille.

- Les boucles étudiées présentent touteswvaeseurs de Burgersorientés selon les
directions <110>.

- Lesplans d’habitat (boucles de diamétre supérieur a 10 nm) sont les plans {10}
{111}. Plus de la moitié des boucles étudiées pasmatiques pures c'est-a-dire que
leur plan d’habitat est le plan {110} perpendiculaire a leur vecteur de Burgers. L'autre
part des boucles est localisée dans des plans {110} ou {111} qui ne sont pas
perpendiculaires au vecteur de Burgers, mais qui ne le contiennent pas. Ces boucles ne
sont donc pas des boucles de cisaillement.
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- Les bouwles sont toutes de nature interstitielle
La transformation des boucles en lignes par un recouvrement géométrique

- L’étude des caractéristigues des lignes de dislocation induites par irradiation n'a
jamais été réalisée a notre connaissance. Les lignes se trouvent daséclees de
glissement primaire (<110>{100})ou secondaire (<110>{111}) de I'U®et sont
essatiellement de type coin ou mixte.

La mise en place d'umégime stationnaire caractérisé par la présence lignes
enchevétréest de petites bouclesantre les lignes, dues a une nucléation continue.

En faisant varier certains parametres, tels que la géométrie de I'échantillon (lame mince ou disque
massif), la nature de I'ion implanté et son énergie, ou la température (d’irradiation ou au cours de
recuits thermiques), nous avons pu déterminer les effets respectifstelmpérature, de la
présence d’atomes exogene®t despertes d'énergie par interaction électronique sur la
cinétique d’évolution des défauts étendusf(Chapitres IV et V:

Pour destempératures d’irradiation de 25 et 600 °C, les boucles grossissent et la
transformation des boucles en lignes a lieu pour un taux d’endommagemeptus

faible que lorsque l'irradiation est réalisée a -180 °C. En effet, ce sont des boucles de plus
de 15 nm de diamétre qui interagissent, alors qu’a -180 °C les boucles ne grossissent pas et
leur taille reste constante, autour de 6 nm. Nous pouvons ainsi mettre en évidence une
mobilité des défauts sous irradiation, qui dépend de la température a laquelle elle est
réalisée

Le comportement en température (sans irradiation) des boucles et des lignes de
dislocation est similaire. Aucune évolution significative des densités de boucles et de
lignes n'a été mise en évidence jusqu’a des températures de recuit de 1250 - 1300 °C, en
bon accord avec la littérature. Au-dessus de 1300°ydeslessont mobiles papencil

glide (glissement selon la direction du vecteur de Burgers des boucles prismatiques). Nous
avons notamment pu observer l@malescenceet leur disparition avec les surfaces. Les
lignes disparaissent quant a elles, mhissementet/ou par montée. En revanche, les
défauts étendus ne sont significativement mobiles que pendant les premiéres minutes de
recuit a une température donnée : en d'autres termes il est nécessaire d’augmenter la
température pour continuer a les recuire de la méme facgon.

Lorsque desatomes de Xe sont implantéglans le matériagn température (25 ou

600 °C), nous observonk transformation des boucles en lignes pour un taux
d’endommagement plus élevéque dans le cas ou les atomes ne s’'implantent pas. La
présence de Xe implanté semble limiter la mobilité des défauts, ce qui ralentit le
grossissement et retarde la transformation des boucles en lignes.
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La chute de la densité de dislocation a été observée a I'issue d’irradiations séquentielles ou
la composante depertes d’énergie par interaction électronique est prépondérante
devant celle des pertes par interaction nucléaire. Nous avons donc mis en évidence, pour la
premiéere fois dans le combustible k)@ recuit des défauts étendugpar les pertes
d’énergie par interaction électronique.

Les densités de défauts étendus, obtenues a partir d’échantillons implantés en volume, sont
en trés bon accord avec les densités obtenues a partir des lames minces implantées, a
dommage et recuit équivalent. L’effet des surfaces n’est donc pas prépondérant

Des analyses a des échelles plus macroscopiques, par DRX et par spectroscopie Raman, ont
egalement été realisées, afin de corréler I'évolution nanoscopique des défauts étendus a celle des
déformations élastiques, micro-distorsion... ; l'objectif étant de mieux comprendre les
mécanismes macroscopiques de déformation liée a l'irradiation.

La cinétique d’évolution du signal Raman attribué aux défauts créés par l'irradiation est en
bon acord avec celle des défauts étendus mise en évidence au MET. La spectroscopie
Raman est donc une technique prometteuse pour I'étude des matériaux irradiés. Cependant,
cette nouvelle technique manque encore d’abaque afin d’attribuer les différents pics a un
type de défaut particulier. La modélisation des spectres Raman pourrait étre un moyen de
corréler un type de défaut avec les pics observés.

La déformation élastique quel’on peut relier au gonflement cristallographique induit par
lirradiation dans le matériau, estépendante au premier ordre de la présence de
défauts ponctuels En effet, lors de recuits de 25 a 1100 °C d’échantillons implantés, elle

se relaxe alors que la quantité de boucles et de lignes de dislocation ne varie pas dans cette
gamme de température. La cinétique de relaxation dépend de la température. Une premiére
étape de recuit, entre 250 et 300 °C, est observée, puis une seconde de plus grande
envergure, entre 500 et 750 °C, et enfin une troisieme entre 850 et 1100 °C.

Lorsqu’'une importante quantité d’'atomes de Xe est implantée et/ou se trouve tres
concetrée sur une faible profondeur, la cinétique de recuit est beaucoup plus lente a partir
de 500 °C. Ce qui tend a confirmer l'influence de la présence de Xe implanté.

La micro-distorsion eg quant a elle, plutot liée a [arésence de lignes de dislocation
(densité et caractéristiques).

Une complémentarité importante entre les deux techniques (MET et DRX) peut alors étre
mise en évidence pour la caractérisation des défauts. En effet, les défauts ponctuels, non
observables au MET, sont accessibles via le gonflement cristallographique, les boucles de
dislocation sont visibles au MET et les lignes de dislocation sont a la fois caractérisables
par DRX (par la micro-distorsion) et par MET. A lissue de ce travail des améliorations
sont envisageables, principalement, grace a l'utilisation du rayonnement synchrotron : pour
'acquisition de diffractogrammes de poudre de haute qualité (afin de corréler
guantitativement I'élargissement des raies et les lignes de dislocation), et pour effectuer
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des mesures haute résolution afin de mieux dé-corréler les profils de déformation et de
désorde.

Enfin, une comparaison avec le combustible,Uadié en réacteur a également été faite a
I'Institut des Transuraniens (ITU), permettant de confirmer Il'utilisation des faisceaux d’ions pour
simuler notamment 'endommagement créé pendant l'irradiation en réacteur.

« Des microstructures et des caractéristiques des défauts étendus tres similaires ont été
obtenues L'utilisation de faisceaux d’ions permet donc de reproduire correctement les
défauts étendus induits par les produits de fission dans le combustiple UO

e Cependant, dans le combustible irradié en réacteur, une distribution tres différente des
bulles/cavités a été trouvée par rapport a celle obtenue a l'issue d’'une implantation aux
ions. En effet, en plus des bulles/cavités d’'une taille nanométrique situées dans la matrice
UQO,, des bulles/cavités jusqu’a des tailles de la dizaine de nanometres sont observées,
acciochées aux précipités et aux boucles de dislocation.

L’effet d’autres parametres reste encore a investiguer, tels que la taille de grain initiale ou le flux
d’irradiation. En effet lors d’une irradiation en réacteur, le flux est trés inférieur a celui que nous
utilisons pour les irradiations aux ions. Cela pourrait avoir un impact important, notamment dans
le cas des irradiations en température. La réalisation d’'une irradiation a plus haute température, de
'ordre de 1100 - 1300 °C, tout en essayant aussi de diminuer le flux d’irradiation d’un ordre de
grandeur, permettrait également d’étudier la compétition entre la création et le recuit des défauts
étendus. Enfin, la réalisation d’irradiations avec un double faisceau d’ions permettrait d’étudier la
synergie des pertes d’énergie électronique et nucléaire, et de se rapprocher des conditions
d’irradiation réelles.

Concernant les caractéristiques des défauts étendus, il serait intéressant de réaliser des
observations au MET haute résolution, d'une part pour valider les structures des boucles
proposées dans la littératygs], et d’autre part pour étudier les boucles les plus petites (diamétre
inférieur & 10 nm). La littérature comporte également des informations contradictoires concernant
les caractéristiques des boucles induites par des irradiations aux électrons, qui pourraient étre
différentes de celles induites aux ions ou aux neutrons. Il serait alors intéressant de les étudier
dans une prochaine étude.

Enfin, les lignes de dislocation formées par irradiation vont pouvoir glisser relativement
facilement sous contrainte mécanique et en température, puisqu’elles appartiennent aux systemes
de glissement «faciles » de I'JOCependant, les boucles formées par irradiation étant
prismatiques, elles ne vont pas pouvoir glisser facilement. Elles pourront uniquement grossir et se
déplacer par montée, ainsi que par pencil glide. Elles agiront donc vraisemblablement comme des
points d’ancrage pour les lignes. Il serait alors pertinent d’obsernva@tu le comportement du
combustible contenant des lignes et/ou des boucles d’irradiation, sous sollicitation mécanique en
température.

Pour finir, les observations MET ne nous permettent pas de suivre I'évolution des défauts
ponctuels, ainsi que des amas les plus petits (< 1 nm). La comparaison de nos résultats avec des
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modélisations, en dynamique moléculaire par exemple, nous permettrait d’accéder aux tous
premirs stades de nucléation des défauts qui n‘ont pas pu étre visualisés dans ce travail.
Notamment, la modélisation suggere la nucléation de petites boucles <111> fautées, et la
cohérence entre cette proposition et nos observations doit étre démontrée. Plus généralement, les
résultats obtenus dans cette these, ainsi que les perspectives proposées dans sa continuité
permettront d’alimenter et de valider les modeles visant 'amélioration de la compréhension des
phénomenes d'irradiation dans le dioxyde d'uranium ; I'objectif final étmtrenforcer le
caractére prédictif des modéles de comportement physico-chimique, avec une meilleure prise en
compte des mécanismes élémentaires.
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Annexe 1 — Les réacteurs a eau pressurisée

Annexe 1

Les réacteurs a eau pressurisée (REP)

Le parc nucléaire mondial compte 437 réacteurs nucléaires en fonctionnement, répartis dans 30
pays. Plus de 60 % de ces tranches sont des réacteurs a eau pressurisee (REP), comme celles
installées en France. Parmi les 58 REP frangais, 34 délivrent une puissance électrique de
900 MWe (MégaWatt électrique), 20 une puissance de 1300 MWe et 4 une puissance de
1450 MWe. Actuellement, ces installations fournissent pres de 77 % de 1’¢lectricité produite en
France.

|. Fonctionnement des REP

La production d’¢lectricité des centrales nucléaires est basée sur la transformation de chaleur en
¢lectricité. La production de chaleur est assurée par des réactions nucléaires, la fission des
noyaux atomiques, qui libérent une énergie de 1’ordre de 200 MeV par fission. Cette énergie est
récupérée en faisant circuler de I’eau dans le cceur du réacteur. Cette eau est confinée dans un
circuit fermé, appelé le circuit primaire. L’eau du circuit primaire chauffe 1’eau contenue dans un
autre circuit, le circuit secondaire, a travers des échangeurs de chaleur appelés générateurs de
vapeur. L’eau est alors transformée en vapeur, et la pression de cette vapeur permet de faire
tourner une turbine couplée a un alternateur qui produit I’¢lectricité (Cf Figure 1).

Nuage o6 vapeur

Cireuit primawa Circuit secondaire

refroidissement

SANANNY -

Circult de refroidsement

Figure 1 : Principe de fonctionnement d’un réacteur a eau pressurisée [1].
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I1. Les différents éléments des REP

Un réacteur nucléaire a eau pressurisée comprend essentiellement :

Un ceeur a base de combustible, qui contient les éléments fissiles (principalement **°U,
23U et #?Pu). Les nucléides fissiles, sous I’impact d’un neutron, fissionnent en libérant
de I’énergie et en créant deux a trois neutrons ainsi que des produits de fissions. Les
neutrons ainsi créés permettent de fissionner a nouveau d’autres nucléides fissiles. C’est
cette réaction que 1’on nomme réaction en chaine.

Un modérateur, jouant le role de ralentisseur de neutrons. En effet, la probabilité pour
qu’un noyau fissible subisse la fission (appelée section efficace de fission) croit de fagon
importante si I’énergie du neutron qui le heurte se situe dans la plage de quelques eV.
Comme 1’énergie moyenne des neutrons émis lors de la fission est élevée (environ
2 MeV), un modérateur est utilisé pour les ralentir par chocs successifs avant leur capture
par la matiere fissile. On parle alors de réacteurs a neutrons thermiques, car leur énergie
(<1 eV) est de ’ordre de grandeur de 1’énergie d’agitation thermique du milieu dans
lequel ils évoluent.

Un fluide caloporteur, qui évacue la chaleur produite au sein du combustible. Dans les
REP, de I'eau sous haute pression (environ 150 bar) est utilisée a la fois comme fluide
caloporteur, ainsi que comme modérateur.

I11. Description du cceur des REP

Le matériau constituant le combustible des REP est soit du dioxyde d’uranium enrichi, soit un
oxyde mixte d’uranium et de plutonium. Le combustible des REP se présente sous forme de
pastilles (hauteur = 13 mm et diamétre = 8 mm) obtenues par pressage puis frittage a 1700 °C
d’une poudre d’UO; et/ou de PuO, (Cf Figure 2). La steechiométrie (rapport oxygeéne/uranium)
visée des pastilles d’UO, industrielles est égale a 2,00 + 0,01, et la densité visée est voisine de

95% =+ 0,5 % de la densité théorique (pour a la fois garantir une faible re-densification, et

accommoder le gonflement de la pastille sous irradiation en réacteur). Or les poudres d’UO;

frittées seules peuvent atteindre des valeurs de densité supérieures a 98 %. Pour atteindre la

densité¢ visée, des produits organiques se décomposant au frittage et laissant une porosité
(pyrogenes) sont ajoutés a la poudre d’UO,.
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Figure 2 : Pastilles d’UO:..

Les pastilles sont empilées et maintenues dans des gaines en alliage de zirconium, choisi pour sa
transparence aux neutrons, ses propriétés mécaniques et sa résistance a la corrosion. L’alliage le
plus couramment utilisé¢ jusqu’a ce jour en REP a été le Zircaloy-4, mais il est actuellement
remplacé par de nouveaux alliages a base de zirconium — niobium, aussi appelés M5, plus
résistants a la corrosion. La gaine constitue la premiere barriere permettant d’éviter la
dissémination des produits de fission et de I'oxyde d'uranium. L’ensemble (pastilles et gaine) est
appelé crayon. Les crayons (longueur d’environ 4 m) sont agencés sous forme d'assemblages
dont la tenue mécanique est assurée par des grilles (Cf Figure 3). Selon les modéles de REP,
entre 120 et 250 assemblages combustibles sont placés dans la cuve du réacteur.

Figure 3 : Schéma d’un crayon et d’un assemblage combustible [2].

Actuellement le combustible reste en réacteur pendant 3 ou 4 cycles d’environ 300 jours chacun.
A la fin de chaque cycle de fonctionnement, la disposition des assemblages est modifiée et ils
sont rechargés par tiers ou par quart. Le combustible produit au maximum une énergie d’environ
50 GW.j.ty™" (GigaWatt jour par tonne d’uranium).
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[1] Réacteur a Eau Pressurisée [en ligne]. Disponible sur :
http://fr.wikipedia.org/wiki/R%C3%A9acteur_%C3%A0 _eau_pressuris%C3%A9%e
(Consulte le 09.01.2014).

[2] Crayon combustible [en ligne]. Disponible sur :
http://direns.mines-paristech.fr/Sites/ISIGE/uved/risques/2.2.1/html/2.html
(Consulté le 09.01.2014)
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Annexe 2

Evolution macroscopique du combustible sous
irradiation

I. Fissuration des pastilles

Au cours de l’irradiation, I’apparition de nombreux défauts ponctuels et agrégés (cavités et
dislocations) ainsi que I’implantation des produits de fission (PF) dans 1’UO,, entraine une
dégradation progressive mais trés nette de la conductivité thermique. Cette baisse de la
conductivité thermique, combinée avec a la dissipation de I’énergie au sein du matériau et les
conditions d’échange avec le caloporteur a la surface de la gaine, contribue a augmenter le
gradient thermique radial dans le combustible. La différence de température entre le centre d’une
pastille et sa périphérie, varie fortement au cours d’une irradiation, et est de 1’ordre de 500 a
700 °C.

Ce fort gradient de température induit des dilatations différentielles entre le centre et la
périphérie de la pastille, et conduit a plusieurs effets : une déformation viscoplastique (fluage) au
niveau du centre de la pastille qui est en compression, et un comportement fragile au niveau de la
périphérie qui est en traction et ou apparaissent des fissures radiales et transversales dés la
premi¢re montée en puissance. De plus, sous I’effet des contraintes élastiques induites par le
champ de température, les pastilles ne restent pas cylindriques mais adoptent une forme
particuliére dite « de diabolo ».

1. Gonflement

Dés les premiers temps en réacteur, I’irradiation provoque la disparition des porosités de taille
inférieure a 2 ou 3 pm issues du frittage. En effet, I’interaction des pointes de fission avec des
pores du matériau disperse des lacunes dans le réseau. La diffusion de ces lacunes jusqu’aux
joints de grains conduit a une densification globale du matériau. Cela se traduit dans un premier
temps, par une contraction du matériau.

Ensuite, la création par fission de deux atomes a partir d’un seul noyau lourd conduit a un
gonflement du combustible. De plus, les PF gazeux (xénon et krypton) peuvent dans certaines
conditions former des bulles qui participent au gonflement global des pastilles. Ainsi, aprés un
taux de combustion d’environ 15 GWj/t, la densité initiale étant & nouveau atteinte. Ce
gonflement du combustible, ainsi que la réduction du diametre de la gaine par fluage sous
irradiation (du fait de la pression du caloporteur), conduit a une fermeture du jeu combustible /
gaine. Un contact de plus en plus étendu se développe donc entre le combustible et la gaine. Il est
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presque complet autour de 30 GWj/t. La Figure 1 illustre 1’évolution d’une pastille d’UO, au
cours de I’irradiation.

Pastille

Figure 1 : Représentation de la facturation, de la mise en diabolo et de I’évolution du jeu entre
les pastilles et la gaine pendant I’irradiation ; (a) pastilles et gaine avant irradiation, (b) apres 1
cycle d’irradiation, (c) en fin d’irradiation (> 3 cycles) [1].

I11. Relachement des PF gazeux

De plus, tout au long de I’irradiation, des PF gazeux (principalement le xénon et le krypton) sont
relachés par la céramique vers les volumes libres du crayon. Le premier des phénomenes
impliqués dans ce relachement est la diffusion athermique et 1’é¢jection des PF gazeux aux
surfaces libres du combustible, par les cascades de déplacements. Ils représentent une fraction
faible de la totalit¢ des PF gazeux produits dans le combustible. Ce phénoméne est en
augmentation constante, au cours de I’irradiation, du fait de ’augmentation de la teneur en PF
gazeux du combustible et de 1’évolution des surfaces libres. Au-dela d’un taux de combustion de
30 GWj/t, le taux de relachement des gaz augmente plus vite et dépend nettement de la
température du combustible. Des mécanismes de diffusion thermiquement activés des atomes de
gaz en solution solide dans les grains et de formation de chemins de relachement par les joints de
grains du combustible sont alors mis en cause. En effet les atomes de gaz vont former des bulles
intergranulaires, qui grossissent et s’interconnectent libérant par percolation le gaz qu’elles
contiennent. La conséquence de ce relachement est une augmentation de la pression dans les
volumes libres.

IVV. Formation de la structure RIM

Enfin, dans les réacteurs a eau pressurisée, certains des neutrons émis par la fission se ralentissent
par chocs successifs avec les atomes du modérateur. Compte tenu des résonances dans les
sections efficaces de capture de I'uranium 238 (c'est-a-dire que le neutron apporte exactement

I'énergie nécessaire a la formation d'un état excité du noyau cible), ces neutrons €épithermiques

250



Annexe 2 — Evolution macroscopique du combustible UO, en réacteur

vont étre capturés par les atomes d'uranium 238, dés qu'ils en rencontrent, c'est-a-dire en
périphérie. Peu a peu, la périphérie du combustible va donc étre enrichie en plutonium 239. Ce
plutonium étant fissile, la périphérie (RIM) s'enrichit en matiere fissile. A fort taux de
combustion moyen (BU = 45 GW j .tu'l), on obtiendra dans cette zone périphérique un taux de
combustion local trés élevé (BU = 150 GW.j.t,"). De plus la périphérie étant la région la moins
chaude de la pastille (environ 500 °C), le recuit des défauts d’irradiation et la diffusion des
produits de fission est la plus faible. Il apparait donc dans cette zone, lorsque les défauts
d’irradiation se sont suffisamment accumulés, une microstructure particuliere appelée RIM
structure ou High Burn up Structure (HBS), illustrée par la Figure 2.

Figure 2 : Fractographie MEB d’une pastille d’UO, irradiée en pile a 73 GWj/t, illustrant la
High Burn-up Structure [2].

Cette structure est caractérisée par une subdivision, ou une recristallisation des grains selon les
auteurs, ainsi que par une redistribution des gaz de fission et des défauts étendus. La taille des
grains initiale, de l'ordre de 5 a 10 pm, est complétement modifiée. On observe des grains tres
fins entre 0,1 et 0,3 um, ainsi qu’une trés importante concentration de microporosités
intergranulaires (la fraction de porosité peut dépasser 20 % dans la HBS), contenant les gaz de
fission et trés pressurisées [2]. Il se forme également des précipités de produits de fission
métalliques. La microstructure des grains subdivisés ne présente plus de défauts étendus.

D’apres les travaux de Sonoda et al. [3], pour observer cette structure RIM le taux de combustion
limite a atteindre est compris entre 55 et 82 MWj/kgU, et la température a ne pas dépasser est de
1100 °C (£ 100 °C). En effet, au-dessus d’une telle température le recuit des défauts deviendrait
significatif pour que leur accumulation soit suffisante pour initier la RIM structure.

Les mécanismes de formation de la structure RIM sont encore soumis a controverse. Deux
parameétres semblent néanmoins indispensables pour observer la structure RIM : une forte
concentration en produit de fission (sous forme de bulles et/ou de précipités métalliques) et un
important taux d’endommagement/de déformation [3] [4] [5] [6] [7] [8]. Il est néanmoins
considéré, que la subdivision des grains et la formation des nouvelles bulles contenant les gaz de
fission, sont corrélées.
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Un des mécanismes, proposé par Sonoda et al. [3], consiste en I’empilement des dislocations
initié par des interactions avec les précipités de produits de fission et les bulles de gaz de fission.
Ce réarrangement des dislocations en mur de dislocations (polygonisation) conduit a la formation
de sous-joints de gain faiblement désorientés et ancrés de bulles de gaz de fission. Jonnet
considere également que la formation de la RIM structure a lieu par polygonisation [6]. Ce
modele s’appuie sur la nucléation, le grossissement et I’accumulation des lignes de dislocation
pouvant glisser, et des boucles de dislocation interstitielles ; les premicres étant nécessaires a
I’empilement des dislocations et les suivantes la conséquence de la redistribution des défauts
ponctuels dans le combustible. Le modéle développé par Baranov et al. [9], basé sur la
dynamique des dislocations, permet d’observé la formation de murs de dislocations a partir des
densités obtenues expérimentalement.

D’une maniére ou d’une autre, il semble que les dislocations soient impliquées dans les
mécanismes de formation de la structure RIM. Il a d’ailleurs été montré par différentes études
[10] [11] [212], que des réseaux de dislocations enchevétrées sont présents a haute fluence.

[1] Les combustibles nucléaires, Monographies DEN, Editions le Moniteur, 2008.

[2] J. Noirot, L. Desgranges, J. Lamontagne. Detailed characterizations of high burn-up structures in oxide
fuels. Journal of Nuclear Materials 372 (2008) 318.

[3] T. Sonoda, M. Kinoshita, I. L. F. Ray, T. Wiss, H. Thiele, D. Pellottiero, V. V. Rondinella, Hj.
Matzke. Transmission electron microscopy observation on irradiation-induced microstructural evolution
in high burn-up UO, disk fuel. Nuclear Instruments and Methods in Physics Research B 191 (2002) 622.

[4] Hj. Matzke, A. Turos, G. Linker. Polygonization of single crystals of the fluorite-type oxide UO, due
to high dose ion implantation. Nuclear Instruments and Methods in Physics Research B 91 (1994) 294.

[5] J. Spino, D. Baron, M. Coquerelle, A. D. Stalios. High burn-up rim structure: evidences that xenon-
depletion, pore formation and grain subdivision start at different local burn-ups. Journal of Nuclear

Materials 256 (1998) 189.

[6] J. Jonnet. A contribution to the understanding of the high burn-up structure formation in nuclear fuels.
Thése : Mécanique et Energétique, Institut National Polytechnique de Lorraine, 2007.

[7] D. Baron, M. Kinoshita, P. Thevenin, R. Largenton. Discussion about HBS transformation in high
burn-up fuels. Nuclear Engineering and Technology 41 (2009) 199.

[8] K. Nogita, K. Une. Irradiation-induced recrystallization in high burn-up UO, fuel. Journal of Nuclear
Materials 226 (1995) 302.

[9] V. G. Baranov, A. V. Lunev, A. V. Tenishev, A. V. Khlunov. Interaction of dislocations in UO, during
high burn-up structure formation. Journal of Nuclear Materials 444 (2014) 129.
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[10] A. D. Whapham, B. E. Sheldon. Radiation damage in uranium dioxide. Philosophical Magazine 12
(1965) 1179.

[11] C. Sabathier, L. Vincent, P. Garcia, F. Garrido, G. Carlot, L. Thome, P. Martin, C. Valot. In situ TEM
Study of Temperature-induced Fission Product Precipitation in UO,. Nuclear Instruments and Methods in
Physics Research B 266 (2008) 3027.

[12] L. F. He, M. Gupta, C. A. Yablinsky, J. Gan, M. A. Kirk, X. M. Bai, J. Pakarinen, T. R. Allen. In situ

TEM observation of dislocation evolution in Kr-irradiated UO, single crystal. Journal of Nuclear
Materials 443 (2013) 71.
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Annexe 3

Liste des échantillons étudiés

Tons
l]? 11111?1%;2 Température Accélérateur D;)nrgnzlge % moyen
L °O) . Forme de Profondeur | moy d’at./at.UO, A
(i/cm?) ou implanteur | .,, . ,e . induit sur Caractérisation
. Temps de L I’échantillon | d’implantation sur la zone
Température recuit ionique la zone sondée
d’irradiation sondée
(°O)
Kr 4 MeV . DRX, MET
5% 1015 ?2861; E InESS ]rjn‘:';l;? 2 pm 84 0,035 (FIB :
25 SERMA)
Kr 4 MeV EPIMETHEE D DRX, MET
5x10'° / JANNuS m’sqﬁ 2 um 8.4 0,035 (FIB :
600 Saclay 5 SERMA)
Kr 27 MeV EPIMETHEE Disaue 41 DRX, MET
5% 10 / JANNuS maqif 5 um 3 pm) 0,0015 (FIB :
600 Saclay 58 H SERMA)
Kr4 MeV EPIMETHEE Disdue DR};;[ER%man’
1,3 x 10" / JANNuS qu 2 ym 218 0,90 ’
500 Saclay massif (FIB :
SERMA)
Kr 4 MeV EPIMETHEE Disque
6,8 x 10" 800-15 min JANNuS ma:‘Sif 2 um 11,4 0,047 Raman
-160 Saclay
Xe 390 keV IRMA Disque
5x 10" / JANNuS mags‘;f 0,2 um 1,7 0,034 DRX
25 Orsay
Xe 390 keV IRMA Disaue
5x10' / JANNuS masc,lsl;f 0,2 um 16,5 0,34 DRX
25 Orsay
Xe 390 keV IRMA .
5% 10" / JANNUS Disque 0.2 um 1,7 0,034 DRX, MET
500 Orsay massif (FIB : CP2M)
Xe 390 keV IRMA .
5% 10 / JANNUS Disque 0.2 um 16,5 034 DRX, MET
500 Orsay massif (FIB : CP2M)
Xe 390 keV IRMA
5x 10 JANNuS
500 Orsay Disque non non Raman, MET
- / . ro ma;]sif > pm accessible accessible (FIB :
Kr 27 MeV EPIMETHEE CEMES)
2x 10" JANNuS
600 Saclay
Xe 390 keV IRMA Disaue
7x 10" 1100-24 h JANNuS o q‘?f 0,2 um 22,9 0,48 DRX
25 Orsay asst
Au 4 MeV ARAMIS Disque
1x10" 1100-2 h JANNuS maq‘;f 1 pm 4,7 0,014 DRX
25 Orsay 5
Au 4 MeV ARAMIS
5% 10" / JANNuS | Lame mince / 2,8 0,0011 MET
25 Orsay (100 nm) (Tripode)
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Ions
Elrlll fféz Température | Accélérateur D?Iln;n':;ge % moyen
(i/em?) (°O) ou Forme de Profondeur in duiSfL sur d’at./at.UO, Caractérisation
. Temps de implanteur | I’échantillon | d’implantation sur la zone
Température . L la zone ,
e L recuit ionique , sondée
d’irradiation sondée
W)
Au 4 MeV ARAMIS
1x10" 1400-5 min JANNuS | Lame mince / 5,6 0,0022 MET
600 Orsay (100 nm) (Tripode)
Au 4 MeV ARAMIS
1x10" 1450-5 min JANNuS Lame mince / 5,6 0,0022 MET
-180 Orsay (100 nm) (Tripode)
Au 4 MeV ARAMIS
5% 10" 1450-5min | JANNuS | Lame mince / 0,28 0,00011 MET
~180 Orsay (100 nm) (Tripode)
Xe 390 keV IRMA
5% 10" / JANNuS | Lame mince / 3 0,054 MET
25 Orsay (100 nm) (Tripode)
Xe 390 keV IRMA
110" / JANNuS | Lame mince / 5,9 0,11 MET
600 Orsay (100 nm) (Tripode)
Xe 390 keV IRMA
1x10" / JANNuS | Lame mince / 5,9 0,11 MET
_180 Orsay (100 nm) (Tripode)
Xe 390 keV IRMA
5% 10" / JANNuS | Lame mince / 3 0,054 MET
300 Orsay (100 nm) (Tripode)

Plan d’expérience
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Annexe 4

La projection stéréographique

La projection stéréographique permet de connaitre 1’orientation, par rapport au faisceau
d’¢électrons, du cristal étudié a tilt nul ; c’est-a-dire la position des traces des plans et des pdles
principaux.

Le cristal est suppos¢ placé au centre d’une sphere de centre O. Les normales aux faces, OP;,
interceptent la sphere en P; (poles des faces). NS est un diamétre de la sphére, normal au plan de
projection (équatorial). Le point N représente le pole nord, et le point S le pole sud. p; est
I’intersection de SP; avec le plan équatorial. On appelle transformée stéréographique du point P;
le point p; (Cf Figure 1).

Figure 1 : Définition de la transformée stéréographique. [1]

En pratique, on utilise le logiciel CaRIne 3.1 pour construire la projection stéréographique du
grain, ou un « canevas de Wulff » (Cf Figure 2). Il s’agit de la projection stéréographique d’un
réseau de paralleles (demi-cercles paralleles a 1’équateur) et de méridiens (demi-cercles reliant les
poles) tracés sur la sphére de projection selon une vision équatoriale. On obtient ainsi un réseau
gradué de 2 ° en 2 ° formé de grands cercles orthogonaux a de petits cercles. Cet abaque permet
de placer facilement les pdles des faces, les traces des plans et de mesurer des angles.
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Figure 2 : Canevas de Wulff.

La représentation stéréographique est tracée sur un calque que 1’on peut faire tourner au-dessus
du canevas de Wulff.

Pour déterminer et placer les directions <hkI> sur le stéréogramme, nous procédons de la maniére
suivante :

- Nous inclinons I’échantillon autour de son axe de tilt (axe vertical). Nous pouvons ainsi
pour certains angles a; faire diffracter une seule famille de plans. Deux exemples de
clichés de diffraction sont présentés sur la Figure 3. Le premier a été obtenu en tiltant
I’¢échantillon de 34 ° et le second de -37 °.

- Pour déterminer les vecteurs de diffraction g associés aux clichés de diffraction, il
convient de mesurer la distance entre deux taches de diffraction. Cette distance peut étre
reliée a la distance inter-réticulaire dpq (donnée par exemple par le logiciel Electron
Diffraction). Dans les exemples présentés sur la Figure 3, les deux vecteurs de diffraction
sont selon des directions <111> différentes.

- Afin de placer les directions <111> obtenues sur le canevas de Wulff, il convient de
mesurer les angles y entre les directions du réseau réciproque (données par le cliché de
diffraction) et I’axe de tilt du cristal (la verticale dans notre cas). La Figure 3 illustre la
mesure de ces angles pour les deux exemples. Il est de 112 © dans le cas n°l, et de 93 °
dans le cas n°2.

I
o s |
g selon <111> | g selon <111>

©

Figure 3 : Clichés de diffraction obtenus en tiltant I’échantillon en o de 34 ° (image de gauche)
et de -37 ° (image de droite).
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- Les deux vecteurs de diffraction, notés 1 et 2, sont ensuite placés sur le canevas de Wulff,
comme indiqué sur la Figure 4. Lorsque les angles a sont négatifs, les angles vy se lisent a
droite sur la représentation stéréographique, sur les paralleles de couleur bleue en partant
du haut, y = 0 étant au pdle nord. Lorsque les angles a sont positifs, les angles v se lisent a
gauche sur la représentation stéréographique sur les paralleles de couleur orange en
partant du bas, y = 0 étant au pole sud.

Figure 4 : Les vecteurs de diffraction 1 et 2 sont placés sur le canevas de Wulff. Point 1
(a=34°,y=112°). Point 2 (a = -37 °, y =93 °).

Du fait de la configuration (objet mince traversé par des ¢lectrons de 200 keV), les vecteurs de
diffraction sont confondus avec les normales aux plans. Pour représenter les traces de ces plans
{hkl}, il faut :

- Déplacer les directions, préalablement placées, sur 1’équateur (le diamétre principal AB).
Pour cela, on fait pivoter la représentation stéréographique comme indiquer par la fleche
noire de la Figure 5 (rotation autour du centre O du cercle). La Figure 5 illustre cette
configuration pour le point 1.

- On peut alors tracer a 90 ° (axe des a) la trace des plans correspondant en suivant le
méridien. Dans I’exemple de la Figure 5 le plan {111} associé a la normale 1 est tracé en
vert.
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Figure 5 : Obtention de la trace du plan correspondant au point 1 (en vert). Les points en gris
représentent les positions des points 1 et 2 avant la rotation pour amener le point 1 sur
I’équateur.

[1] Cristallographie géométrique et radiocristallographie, J. J. Rousseau, A. Gibaud, Ed. Dunod,
3° edition, 2006.
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Caractéristiques des boucles de dislocation induites
dans UOQ; irradié/implanté aux ions
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I.Au4 MeV, 5 x 1013 Au/cm2, T =-180 °C
I.1. Vecteurs de Burgers

Deux familles de boucles peuvent étre identifiées dans cet échantillon en utilisant le critére
d’extinction g.b = 0. La premiére famille de boucles, notées A, B, C et D, est visible avec
g = [200], g = [311] et g = [111] (Figure 1 (a, b, c)) et invisible pour g = [113] (Figure
1 (d)). La deuxiéme famille de boucles, notées E, F et G, est allumée avec g = [111] et
g = [113] et s’éteint pour g = [200] et g = [311]. En conclusion, les vecteurs de Burgers de la
premiére et de la seconde famille de boucles sont respectivement paralléles a = [110] et
+ [011].

Figure 1 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
boucles induites dans UO, irradié avec des ions Au 4 MeV & 5 x 10" Au/cm? & -180 °C ; (a)
g = [200] extinction des boucles E, F et G, (b) g = [311] extinction des boucles E, F et G, (c)
g = [111] pas d’extinction, (d) g = [113] extinction des boucles A, B, C et D.
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I1. Xe 390 keV, 5 x 1014 Xe/cm?, T = 25 °C
11.1. Vecteurs de Burgers

Trois zones d’un méme grain ont été étudiées permettant de caractériser 23 boucles de
dislocation d’une taille comprise entre 10 et 80 nm.

L’analyse des extinctions révele six familles de boucles. Les extinctions successives sont
représentées sur la Figure 2 pour la zone 1, sur la Figure 3 pour la zone 2 et sur la Figure 4
pour la zone 3, et sont regroupées dans le Tableau 1.

@ 22 o I ) [020] gt © [11-1]
— ‘v' 5 ! . \ | &

Figure 2 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
boucles de dislocation induites dans UO, implanté aux ions Xe 390 keV a 25 °C et a
5 x 10 Xe/cm®. Zone 1 : les 5 premiéres familles sont présentes, (a) g = [022] famille 5
éteinte, (b) g = [020] familles 1 et 2 éteintes, (c) g = [111] familles 1, 4 et 5 éteintes,
(d) g =[022] pas d’extinction, (e) g = [002] familles 3 et 4 éteintes, () g = [111]
familles 1 et 3 éteintes.
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Figure 3 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
boucles de dislocation induites dans UO, implanté aux ions Xe 390 keV & 5 x 10'* Xe/cm?et &
25 °C. Zone 2 : les familles 1, 2, 4, 5 et 6 sont présentes, (a) g = [022] famille 5 éteinte,
(b) g =[020] familles 1 et 2 éteintes, (c) g = [022] famille 6 éteinte, (d) g = [002]
famille 4 éteinte, (e) g = [111] familles 1 et 6 éteintes, (f) g = [220] pas d’extinction.

| e (0 11-1] S CRUZ I -
' B

50 nm - } 50 nm 4 R § 50 nm

@ [-11] [  (@)[o2g] ‘ ® 149

Figure 4 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
boucles de dislocation induites dans UO, implanté aux ions Xe 390 keV & 5 x 10* Xe/cm? et
a 25 °C. Zone 3: les familles 1, 3 et 6 sont présentes, (a) g = [022] pas d’extinction,
(b) g = [111] famille 1 éteinte, (c) g = [002] famille 3 éteinte, (d) g = [111] famille 3
éteinte, (€) g = [022] famille 6 éteinte, (f) g = [111] familles 1, 3 et 6 éteintes.
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Vecteur de
diffraction [022] | [020] | [002] | (11T] | (1TT] | [022] | [220] Dlrec(iuog du
N° famille vecteur de Burgers
! - [101]
2 + [107]
3 +[110]
4 + [170]
> +[011]
6 + [011]

Tableau 1 : Présentation des vecteurs de diffraction qui éteignent (croix rouge) ou allument
(symbole vert) les boucles de dislocation. Six familles sont ainsi identifiées. Les directions de
leur vecteur de Burgers sont également présentées.

Les vecteurs de Burgers des boucles des différentes familles se déduisent facilement des
extinctions en utilisant la relation g.b = 0, sauf pour la famille 2 qui ne présente qu’une seule

extinction pour g = [010].
Cependant, il est possible de déduire son vecteur de Burgers, comme illustré sur la
représentation stéréographique de la Figure 5. Sur cette figure, les vecteurs de diffraction
permettant d’obtenir le contraste des images sont encadrés de différentes couleurs et les plans
correspondants sont matérialisés de la méme couleur.

- Le vecteur de diffraction g = [010], encadré en rouge, éteint les boucles de la famille
2. Donc les vecteurs de Burgers possibles (perpendiculaires a ce vecteur)
appartiennent au plan (010), matérialis€ en rouge. Ils sont donc paralleles a [001],

[101], [100] ou [101].

- Or les vecteurs de diffraction [111] (encadré en noir), [011] (encadré en bleu) et [110]
(encadré en orange) n’éteignent pas les boucles de la famille 2, comme illustré par la
Figure 2 (f) et par la Figure 3 (c, f). Le vecteur de Burgers n’est donc pas
perpendiculaire & ces directions ; il n’appartient donc pas aux plans (111) (tracé en

noir), (011) (tracé en bleu) et (110) (tracé en orange). Ce qui élimine respectivement

les directions [101], [100], [001].

- Le seul vecteur de Burgers possible est donc paralléle a [101] (entouré en vert).
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Figure 5 : Détermination du vecteur de Burgers de la famille 2. Les vecteurs de diffraction,
confondus avec les normales, sont encadrés de différentes couleurs et les plans
correspondants sont matérialisés de cette méme couleur. Les boucles de la famille 2 sont
éteintes par g = [010] (encadré en rouge). Les vecteurs [111] (encadré en noir), [011]
(encadré en bleu) et [110] (encadré en orange) n’éteignant pas les boucles, le vecteur de
Burgers est donc paralléle a [101] (entouré en vert).

11.2. Plans d’habitat

L’¢étude du plan d’habitat des boucles a été effectuée dans plusieurs configurations, afin d’une
part de recouper les différents résultats, et d’autre part d’allumer les boucles avec le maximum
de vecteurs de diffraction.

I11.2.a. Famille 1

La variation du diameétre des boucles de la famille 1 en fonction de I’angle de tilt o est
représentée sur la Figure 6 pour deux configurations : (a) Byt = -132 © et (D) Brot = 105 °. Des
fonctions sinusoidales, de période 7 et de la forme Dsin(a+¢), avec D le diamétre maximal
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des boucles et ¢ la phase, sont utilis€ées pour interpoler les points. La solution og = -¢ [m],
correspond a I’angle de tilt pour observer les boucles rectilignes (c’est a dire dans leur plan
d’habitat). Dans la configuration B, = -132 ©, la Figure 6 (a) indique que les boucles auront
un diameétre nul pour oy = -82 ° £ 2 ° [n]. En supposant que les boucles sont dans les plans
principaux ({100}, {110} ou {111}), sur la représentation stéréographique correspondante
(Cf Figure 13), cela correspond a la normale au plan (101).

Dans la configuration B, = 105 °, d’aprés la Figure 6 (b), la solution est ag, = -64 ° + 4 ° [x].
Sur la représentation stéréographique associ¢e (Cf Figure 14), cela correspond a la normale
au plan (101).

On retrouve bien la méme solution dans les deux configurations. Le plan d’habitat correspond
au plan (101). Les boucles de la famille 1 sont alors prismatiques.

80 T (a) Famille 1 60 - (b) Famille 1o 1
70 T Brot =-132° i Brot =105 8
60 -+ 50 ® 1h
—g e la ‘g r
£ 50 ¢ 65,268 sin(a + 1,673) e1b|| £ 40 1
,g 40 T = 1c g 30 -
Q = & Q
g 30 71 PR + _|e1d|| € 20 -
-g 20 + = = = e le -g L 44,693 sin(a + 1,124)
10 -+ 24,072 sin(a + 1,757) = it 10 1
0 ' I ' f ' I ' I 0 ' I ' I ' f
-40 -20 0 20 40 -40 -20 0 20 40
Angle de tilt o (°) Angle de tilt a (°)

Figure 6 : Evolution du diametre des boucles de la famille 1 en fonction de I’angle de tilt o.
(a) dans la configuration St = -132 °, (b) dans la configuration f,; = 105 °.

11.2.b. Famille 2

Pour I’é¢tude du plan d’habitat des boucles de la famille 2, 1’échantillon a subi une rotation
dans son plan de -132 ° a rapport a la configuration initiale. La Figure 7 présente 1’évolution
du diamétre des boucles en fonction de I’angle de tilt a. En procédant de la méme maniere que
précédemment, les boucles présenteront un diamétre nul pour oy = 58 ° = 4 ° [r]. Sur la
représentation stéréographique associée (Cf Figure 13), cela correspond au plan (101). Les
boucles de la famille 2 sont donc prismatiques également.
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| 35,124 sin(a + 2,081) Famille 2
30 + I i
E 25 1 L T ®2a
@ 20 + £ 2b
% 15 ) - ®2c
8 7 | 24,126sin(a + 1,981)
Q10 - 2d
c | &
0 S I B B
-40 -20 0 20 40
Angle de tilt a (°)

Figure 7 : Evolution du diametre des boucles de la famille 2 en fonction de I’angle de tilt a,
dans la configuration Sy = -132 °.

11.2.c. Famille 3

Les boucles 3a et 3b n’ont pas pu étre étudiées dans la configuration B = -132 © car le
nombre de points est insuffisant. En revanche, la Figure 8 présente 1’évolution du diamétre de
la boucle 3c dans la configuration B, = 105 °. La boucle présentera un diamétre nul pour
ap = 62 ° [x]. Sur la représentation stéréographique (Cf Figure 14), cela correspond a la
normal au plan (110). Ainsi, les boucles de la famille 3 seraient aussi prismatiques.

30

Famille 3
Brot = +105°

25 —+
20 +
27,574 sin(a + 2,051)
15 —+

10 +

Diametre (nm)

5 L ®3c

0 ! ! ! t ! ! ! t ! ! ! t . . . |

-40 -20 0 20 40
Angle de tilt a (°)

Figure 8 : Evolution du diametre de la boucle 3c en fonction de I’angle de tilt o, dans la
configuration Syt = 105 °.
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11.2.d. Famille 4

L’évolution du diamétre des boucles de la famille 4 est présentée sur la Figure 9. Dans le cas
d’une rotation de 45 °, les boucles 4a, 4b et 4c présenteraient un diamétre nul pour
ap = 86 ° + 1 ° [xn]. Il s’agit donc du plan habitat (101) (Cf Figure 15).

Dans le cas d’une rotation de -132 °, la boucle 4b présenterait un diamétre nul lorsque
ap = -87 ° [x]. Cela correspond également au plan d’habitat (101) (Cf Figure 13). Les boucles
de la famille 4 ne sont donc pas parfaitement prismatiques (leur vecteur de Burgers est hors
du plan d’habitat mais n’est pas perpendiculaire a ce dernier). Par ailleurs, avec le vecteur de
diffraction de diffraction [220] (paralléle a leur vecteur de Burgers), la boucle 4b n’est pas
rectiligne (Cf Figure 3 (f)) ; ce qui prouve bien qu’elle n’est pas prismatique.

: 90 -+
90 - Famille 4 [ .
o 1 (a) B =+45° 80 | (b) FarIuIIe 40
L 35 rot 70 -+ Brot"lgz
70 | I
=60 | { Ty 60 ¢
E o ! i “all E 5o - 70,173 sin(a + 1,528)
£50 7 ¢ 67,152sin(a + 1,625) eap|| £
£ 40 ¢ ) g 40 -
‘e 30 | _ -_ V| g 30 ¢
(1] — 4 - (1]
B | - 2 20 +
5 20 1 27,531 sin(a + 1,655) a =
10 + 10 ¢
0 +——r——t—— 0 +——r—t—t———y
-40 -20 0 20 40 -40 -20 0 20
Angle de tilt o (°) Angle de tilt a (°)

Figure 9 : Evolution du diametre des boucles de la famille 4 en fonction de I’angle de tilt o.
(a) dans la configuration Syt = 45 °, (b) dans la configuration S, = -132 °.

11.2.e. Famille 5

L’évolution du diamétre des boucles de la famille 5 en fonction de I’angle de tilt est présentée
par la Figure 10 pour B,o =-132 °. Les boucles 5a et 5b présenteront un diamétre nul lorsque
ap = -56 ° + 2 ° [xn]. Sur la représentation stéréographique (Cf Figure 13), cela correspond au
plan d’habitat (111) ou au plan (110). Nous n’avons pas pu effectuer 1’étude dans une autre
configuration, par conséquent nous ne pouvons pas déterminer plus précisément le plan
d’habitat. Cependant, nous pouvons mettre en évidence que les boucles de la famille 5 ne sont
pas parfaitement prismatiques (ce ne sont pas non des boucles glissiles). En effet, nous
pouvons vérifier qu’avec le vecteur de diffraction [022] (paralléle a leur vecteur de Burgers),
les boucles 5a et 5b ne sont pas rectilignes (Cf Figure 2 (d) et Figure 3 (c)).
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30

25

20

15

10

Diamétre (nm)

Angle de tilt a (°)

—  Famille 5
Bt =-132° 24,318 sin(a + 0,952) T
- | T
T 21,413 sin(a + 1,028) 5a
1 ®5h
-40 -20 0 20 40

Figure 10 : Evolution du diamétre des boucles de la famille 5 en fonction de I’angle de tilt «,
dans la configuration Syt = -132 °.

11.2.f. Famille 6

Dans la configuration B, = 105 °, la boucle 6C présente un diameétre nul lorsque o = - 35 °,
comme illustré sur la Figure 11. Son plan d’habitat correspond donc au plan (111) (Cf

Figure 14). En se plagant dans la configuration Byo =

45 °, le méme plan d’habitat est bien

retrouvé. En effet, d’aprés la Figure 12 (b), la boucle 6¢ présentera un diamétre nul pour
ap = -48 ° [n]. Soit sur la représentation stéréographique associée (Cf Figure 15) le plan

(111) également.
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(b) alpha=1°

50 nm j 50 nm

(c) alpha = - 14° : i _ (d) alpha=-35°

Figure 11 : Images MET en champ clair illustrant la variation de diametre de la boucle 6¢c
(indiquée par la fleche blanche) en fonction de I’angle de tilt o dans la configuration
Prot=105° (@) a=38°, (b)a=1° (c) a =-14 °, (d) « = -35 ° (diametre externe).

Dans la configuration B, = -132 °, d’aprés la Figure 12 (a), les boucles 6a et 6b présenteront
un diameétre nul pour a9 = 56 °© = 1 °[xn] ; soit sur la représentation stéréographique
correspondante (Cf Figure 13), les plans (111) ou (101). La solution commune avec la
boucle 6¢ correspond donc au plan (111). Les boucles de la famille 6 ne sont donc pas
parfaitement prismatiques (ce ne sont pas non des boucles glissiles). On peut vérifier sur la
Figure 3 (a) imagée avec g = [022] (paralléle a leur vecteur de Burgers), que les boucles 6a

et 6b ne sont pas rectilignes.
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* [ @ 31,879 sin(a + 0,839) =7 (b . Famille 6
0 | Famille 6 20 - 19,472 sin(a + 2,1475) B, = - 132°
—_ =+ 450 —
g L Brot g 15 | @63
g 20 - @
£ g 107
8 10 - 2 13,500 sin(a + 2,1702)
®6¢ 5
0 I : I : : I : 0 B L } |
-40 -20 0 20 40 -40 -20 0 20 40
Angle de tilt a (°) Angle de tilt a (°)

Figure 12 : Evolution du diamétre des boucles de la famille 6 en fonction de I’angle de tilt o.
(a) dans la configuration Sy = -132 °, (b) dans la configuration S = 45 °.

11.2.9. Représentations stéréographique

Les représentations stéréographiques dans les trois configurations : B = -132, 105 et 45 °,
sont données respectivement par les Figure 13, Figure 14 et Figure 15. Dans ces trois cas, et
pour les six familles de boucles, les solutions oy correspondant au diamétre nul des boucles

sont représentées par les lignes en pointillés et les normales au plan d’habitat des boucles des
différentes familles sont entourées.
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Brot =-132°

0 Axe des a 0
a>0 a<0

Figure 13 : Représentation stéréographique dans la configuration Sy, = -132 ° (précision
+ 4 °). Les boucles des familles 1, 2, 4, 5 et 6 présenteront un diametre nul respectivement
pour ap =-82°+£2°00=58°+4° ay=-87° ap=-56°+2°etay=256°=+1°. Ces
positions sont représentées par les lignes en pointillés de couleur rouge, bleue, orange,
violette et noire pour les familles 1, 2, 4, 5 et 6. Les normales aux différents plans d’habitat
sont entourées en rouge (famille 1), bleu (famille 2), orange (famille 4), violet (famille 5) et
noir (famille 6).
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Brot =105°

(0,1,-1)
0 Axe des a a<0 0
a>0

Figure 14 : Représentation stéréographique dans la configuration Sy = 105 ° (précision
+ 4 °). Les boucles des familles 1, 3 et 6 présenteront un diamétre nul respectivement pour
ap=-64°+4° ap=62 ° et ap = -35 °. Ces positions sont représentées par les lignes en
pointillés de couleur rouge, verte et noire pour les familles 1, 3 et 6. Les normales aux
différents plans d’habitat sont entourées en rouge (famille 1), vert (famille 3) et noir
(famille 6).
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Bo=45"

Axe des a
o>0 a<0

Figure 15 : Représentation stéréographique dans la configuration St = 45 ° (précision
+4°). Les boucles des familles 4 et 6 présenteront un diamétre nul respectivement pour
ap =86 ° £ 1 °etay=-48 °. Ces positions sont representées par les lignes en pointillés de
couleur orange et noire pour les familles 4 et 6. Les normales aux différents plans d’habitat
sont entourées en orange (famille 4), et en noir (famille 6).

11.3. Nature des boucles

Pour déterminer la nature (interstitielle ou lacunaire) des boucles, la variation du contraste de
ces dernicres a été observée par simple changement du signe du vecteur de diffraction (+g, -g)
tout en conservant un écart a Bragg S toujours positif. Par convention, + g est a gauche du
transmis et -g est a droite du transmis. La Figure 16 présente la variation de contraste des
boucles. Le contraste des boucles des familles 1, 4 et 6 varie de la méme facon et a I’opposé
de celui des familles 2, 3 et 5.
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50 nm

== .‘;\.

Figure 16 : Images MET prises dans les conditions s >0. (a) +g, (b) —g, avec g = [020], (c)
+g, (d) —g, avec g= [022] et (e) +g, (f) -g, avec g= [111].

Dans le Tableau 2 ci-dessous, sont regroupés pour les six familles, le contraste des boucles
obtenu dans les conditions g et S positifs. Selon ce contraste, le signe du vecteur de Burgers b
est déduit (en utilisant la régle (g.b).s > 0 — contraste interne et (g.b).s < 0 — contraste
externe). Enfin, la nature des boucles est déduite du signe du produit n.b, avec n la normale au
plan d’habitat orientée vers le faisceau d’¢électron. Les six familles de boucles sont donc de
nature interstitielle.
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Famille 1 2 3 4 5 6
Direction de b +[101] +[101] +[110] =#[110] +£[011] =+[011]
,NO@ales ‘n ale plans - [111] ou B
d’habitat, orientées vers le =~ [101] [101] [110] [111]
. )4 [110]
faisceau d’électrons [1]
Signe de s >0 >0 >0 >0 >0 >0
+g [022] [022] [020] [022] [020] [111]
Interne = Externe Externe Interne Externe @ Interne
Contraste (9.b).s (g.b)s< (g.b)s< (gb)s (g.b)s< (g.b)s
>0 0 0 >0 0 >0
Signe de b [101] [101] [110] [110] [011] [011]
Signe de n.b <0 <0 <0 <0 <0 <0

Nature des boucles I | I I I I

Tableau 2 : Détermination de la nature (interstitielle ou lacunaire) des boucles.
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II1. Xe 390 keV, 5 x 1014 Xe/cm2, T = 800 °C

I11.1. Vecteurs de Burgers

La Figure 17 présente les extinctions des 5 boucles étudiées. Elles sont regroupées dans le
Tableau 3, qui présente également les directions des vecteurs de Burgers correspondantes.

Figure 17 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
boucles de dislocation induites dans UO, implanté aux ions Xe 390 keV & 5 x 10* Xe/cm? et
a 800 °C; (a) g = [202] pas d’extinction, (b) g = [202] famille 1 éteinte, (c) g = [111]
familles 1 et 2 éteintes, (d) g = [111] familles 2 éteinte.
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Vecteur de diffraction | - —
[202] | [202] | [111] | [111] | Direction du vecteur de Burgers
N° famille
1 +[101]
2 +[110]

Tableau 3 : Présentation des vecteurs de diffraction qui éteignent (croix rouge) ou allument
(symbole vert) les boucles de dislocation. Les directions de leur vecteur de Burgers sont
également présentées.

I11.2. Plans d’habitat

La variation du diamétre des boucles en fonction de I’angle de tilt est donnée par la Figure
18. Les boucles la et 1b présenteront un diamétre nul pour ag; = 65 ° [n]. Sur la
représentation stéréographique associée cela correspond au plan (011) (Cf Figure 19). Ces
boucles ne sont pas parfaitement prismatiques (leur vecteur de Burgers b = [101] est hors du
plan d’habitat mais pas perpendicualire a ce dernier). On peut également vérifier sur la Figure
17 (a), imagée avec g = [202] (paralléle a leur vecteur de Burgers), que les boucles ne sont
pas rectilignes, et par conséquent pas parfaitement prismatiques.

Pour la famille 2, la solution est 0g; = -65 ° [r]. Ce qui correspond sur la Figure 19, au plan
(110). Ainsi la boucle 2a est prismatique.

@ la
25 O1b
20,957 sin(a + 2,001)
®2a
20 -
€
£ 15 T
g
ig
.g 10 +
16,938 sin(a + 1,138) 16,332 sin(a + 1,993)
5 -
0 . { . f . I . { . f . I . { . |
-40 -30 -20 -10 0 10 20 30 40

Angle de tilt o (°)

Figure 18 : Evolution du diamétre des boucles de dislocation des familles 1 et 2 en fonction
de I’angle de tilt a.
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0 Axe des a 0
o>0 a<0

Figure 19 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan d’habitat des
boucles (précision + 4 °). Les boucles de la famille 1 présenteront un diametre nul pour
ap = 65 ° et les boucles de la famille 2 pour ap = -65 °. Ces positions sont représentées par les
lignes en pointillés rouge et bleue pour les familles 1 et 2 respectivement. Les normales aux
différents plans d’habitat sont entourées en rouge (famille 1), et en bleu (famille 2).

111.3. Nature des boucles

La Figure 20 présente la variation de contraste des boucles 1a et 2a par changement de signe
du vecteur de diffraction g = [200], tout en conservant S positif. On peut voir que dans les
conditions S et g positifs, les boucles présentent un contraste externe. Les signes des vecteurs
de Burgers peuvent alors étre déduits comme précédemment en utilisant la régle (g.b).s > 0
— contraste interne et (g.b).s < 0 — contraste externe. Il s’agit donc des vecteurs [101] et
[110] pour les boucles 1a et 2a respectivement. Les scalaires n.b sont donc négatifs pour les
deux familles. Par conséquent les boucles sont de nature interstitielle.
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Figure 20 : Images MET prises dans les conditions s >0. (a) +g, (b) —g, avec g = [200].

Le Tableau 4 ci-dessous regroupe les résultats obtenus :

Famille 1 2
Direction de b +[101] +[110]
Normales n aux plans d’habitat, orientées
11
vers le faisceau d’¢lectrons [1] [011] [110]
Signe de s >0 >0
+g [200] [200]
Contraste Externe Externe
(9.b).s>0 (g.b).s<0
Signe de b [101] [110]
Signe de n.b <0 <0
Nature des boucles Interstitielle Interstitielle

Tableau 4 : Caractéristiques des familles de boucles induites par irradiations aux ions Xe
390 keV a 800 °C dans UO..

[1] H. Foll, M. Wilkens. A simple method for the analysis of dislocation loops by means of the inside-
outside contrast on transmission electron micrographs. Phys. Stat. Sol. (a) 31 (1975) 519.
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Caractéristiques des lignes de dislocation induites dans
UO: irradié/implanté aux ions

1. Xe 390 KeV, 5 X 10™ X&/CM?, T = 25 °Cuureuureerrereesreesneeseeeseesssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssnns 282
I.1. Etude des VECteUrS de BUIZETS ........ccuiiiiiiieiiieierieeieet et ete st te et eteeeaesteesbeesaesaeessesseesseensessaensanseensensaensenes 282
1.2. Détermination des plans de GlISSEMENL .......cc.eecuirieriiiierieie ettt ettt et s e e besseebesaeensesneeneean 284

1. Kr 27 MeV, 5 x 10™ KI/CM?, T = 800 °C ..ouvvrueerierneesneesesessesesssesessssesssssssssssssassssssssessssesssnns 289
IL.1. Etude des VECteUrS de BUIZETS .......cccuieiiriiiiieiieieeieitteste ettt ettt sttt ettt sttt et bt ebe bt entesaee e s 289
I1.2. Détermination des plans de GlISSEIMENT.........cc.evieriiiieitieieeieeet et ete sttt eeteseeeae e sbeesbesseesesseessesseense e 292

1. Kr 4 MeV, 5 x 10" KI/CM?, T = 800 °C.eoueerurernrerreesreesseeseesssessssesssesssssssssssssasssssssssssssssssnns 295
II1.1. Etude des vecteurs de BUIEETS.........couiiierieieiieieeiesiiete ettt ettt ettt e steeaesaeesesseesbeensessassseseensesseensenes 295
II1.2. Détermination des plans de GlISSEIMENT ........cccueiuiiriiriirierieieeiete ettt st saee e 297

IV. Kr 4 MeV, 1,3 x 10" KI/CM?, T =500 °Cueourerniereesreeseseseesssessssssessssssssssssssssssssssessssesssnns 299
IV.1. Etude des vecteurs de BUIZETS .......c.oouiriiiiiiiiieieieeee ettt ettt ese et et esseneeeennns 299
IV.2. Détermination des plans de lISSEMENLE ........c.cceeruirieriieiieeieieeeesieeieseeteeie e eaesreestesebesseessesseessessaensenes 301

V. Au 4 MeV, 1 x 10" Au/cm?, T = 600 °C, recuit 600 °C 15 MiN.......nrreermrrermerereesneesnsese 302
V.1. Etude des VECteUrS e BUIZETIS.......c.eciiiirieiieiieiieiesieete ettt ettt ettt et e ste et beenbesseebesaeensesseensean 302
V.2. Détermination des plans de gliSSEMENL..........cccuirieriirierierienie ettt ettt ettt ettt ettt st sbe st seesaee e 304
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Annexe 6 — Caractérisation des lignes de dislocation

I. Xe 390 keV, 5 x 1014 Xe/cm?2, T = 25 °C

1.1. Etude des vecteurs de Burgers

Huit lignes de dislocation ont été caractérisées dans cet échantillon. Les extinctions successives
des lignes sont présentées par la Figure 1 et regroupées dans le Tableau 1.

Vecteur de
diffraction__| 1022] | [020] | [002] | [111] | [022] | [1Tq] | DHeeHp & vecteurde
N° famille

1 + [ 01 1]

2 +[011]

3 +[101]

4 +[110]

5 +[110]

Tableau 1 : Présentation des vecteurs de diffraction qui éteignent (croix rouge) ou allument
(symbole vert) les lignes de dislocation. Les directions des vecteurs de Burgers sont également
présentees.

Les vecteurs de Burgers des familles 1, 2, 4 et 5 se déduisent facilement du critére d’extinction
(g.b =0) et sont rassemblés dans le Tableau 1.

Pour la famille 3, le vecteur de Burgers se déduit comme indiqué sur la Figure 2. Sur cette figure,
les vecteurs de diffraction permettant d’obtenir le contraste des images sont entourés de
différentes couleurs et les plans correspondants sont matérialisés de la méme couleur.

La ligne 3a est éteinte par le vecteur de diffraction g = [010], entouré en vert. Donc les
vecteurs de Burgers possibles (perpendiculaires a ce vecteur) appartiennent au plan (010),
matérialisé en vert. Ils sont donc paralléles a [001], [101], [100] ou [101].

Or les vecteurs de diffraction [111] (entouré en violet), et [001] (entouré en orange) ne
I’éteignent pas, comme illustré par la Figure 1 (f) et la Figure 1 (c). Le vecteur de
Burgers n’est donc pas perpendiculaire a ces directions ; il n’appartient donc pas au plan
(111) (tracé en violet), ni au plan (001) (en orange). Ce qui élimine respectivement les
directions [101] et [100].

Les seuls vecteurs de Burgers possibles sont donc paralléles a [101] et a [001].

D’apres les études disponibles dans la littérature et nos précédents résultats, il est plus
probable que le vecteur de Burgers soit dans une direction <110>. Donc a priori, il s’agit
de la direction [101] (encadré en vert).
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Figure 1 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
lignes de dislocation induites dans UO, implanté aux ions Xe 390 keV & 5 x 10 Xe/cm? et &
25°C ; (a) g = [022] famille 1 éteinte, (b) g = [020] famille 3 éteinte, (c) g = [002] familles
4 et 5 éteintes, (d) g = [111] familles 1 et 5 éteintes, (e) g = [022] famille 2 éteinte, (f)
g = [111] familles 2 et 4 éteintes.
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{133

O St
.-.,._". ‘ 4 ‘."' i
Eteint la famille 37" S 0

“>Allume la famille 3

Figure 2 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du vecteur de Burgers de
la ligne 3a. Les vecteurs de diffraction, confondus avec les normales, sont encadrés de différentes
couleurs et les plans correspondants sont materialisés de cette méme couleur. La ligne 3a est
éteinte pour g = [010] (entouré en vert). Les vecteurs [111] (entouré en violet), et [001]
(entouré en orange) n’éteignant pas la ligne, le vecteur de Burgers (selon une direction <110>)
est donc paralléle a [101] (entouré en vert).

1.2. Détermination des plans de glissement

Le plan de glissement des lignes est déterminé par la méthode des tangentes. Il s’agit du plan
(100) pour les lignes 1a et 1b (Cf Figure 3). Celui des lignes 2a et 2b correspond au plan (111)
(Cf Figure 4). Le plan de glissement de la ligne 3a est le plan (010) (Cf Figure 5). Les plans de
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glissement des lignes 4a et 4b sont respectivement les plans (001) et (111) (Cf Figure 6). Enfin,
le plan de glissement de la famille 5 correspond au plan (001) (Cf Figure 7).

Figure 3 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 1 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 1a sont
représentées par les points noirs n1(T1a) et n2(T1a). Les tangentes a la ligne 1a sont tracées en
noir. Les normales aux tangentes a la ligne 1b sont représentees par les points gris n1(T1b) et
n2(T1b). Les tangentes a la ligne 1b sont tracées en gris. Le plan de glissement est matérialisé en
rouge et sa normale est entourée en rouge. Le vecteur de Burgers est également encadré en
rouge.
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Figure 4 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 2 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 2a sont
représentées par les points noirs n1(T2a) et n2(T2a). Les tangentes a la ligne 2a sont tracées en
noir. Les normales aux tangentes a la ligne 2b sont représentées par les points gris n1(T2b) et
n2(T2b). Les tangentes a la ligne 2b sont tracées en gris. Le plan de glissement est matérialisé en
bleu et sa normale est encadrée en bleu. Le vecteur de Burgers est également entouré en bleu.
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Figure 5 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 3 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 3a sont
représentées par les points noirs n1(T3) et n2(T3). Les tangentes a la ligne 3a sont tracées en
noir. Le plan de glissement est matérialisé en vert et sa normale est encadrée en vert. Le vecteur
de Burgers est également entouré en vert.
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Figure 6 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 4 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 4a sont
représentées par les points noirs n1(T4a) et n2(T4a). Les tangentes a la ligne 4a sont tracées en
noir. Le plan de glissement est matérialisé en orange et sa normale est encadrée en orange. Les
normales aux tangentes a la ligne 4b sont représentées par les points gris n1(T4b) et n2(T4b).
Les tangentes a la ligne 4b sont tracées en gris. Le plan de glissement est matérialisé en jaune et
sa normale est encadrée en jaune. Le vecteur de Burgers est également entouré en jaune.
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Figure 7 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 5 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 5a sont
représentées par les points noirs n1(T5a) et n2(T5a). Les tangentes a la ligne 5a sont tracées en
noir. Le plan de glissement est matérialisé en violet et sa normale est encadrée en violet. Le
vecteur de Burgers est également entouré en violet.

II. Kr 27 MeV, 5 x 1015 Kr/cm?, T = 600 °C
11.1. Etude des vecteurs de Burgers

Quatre lignes de dislocation ont été caractérisées dans cet échantillon. Les extinctions successives
des lignes de dislocation sont présentées sur la Figure 8.
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100 nm ey Ly ' 100 nm

e T w8
100 nm g f Ny o = 100 nm

(€) [022]
alpha = 36°

100 nm

Figure 8 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
lignes de dislocation induites dans UO, implanté aux ions Kr 27 MeV & 600 °Cet a
5 x 10" Kr/ecm?; (a) g = [020] pas d’extinction, (b) g = [111] lignes 1a, 1b, et 2 éteintes, (c)
g = [022] ligne 2 éteinte, (d) g = [111] ligne 3 éteinte, () g = [022] ligne 3 éteinte.
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En utilisant le critére d’extinction g.b = 0, les vecteurs de Burgers des lignes 2 et 3 se déduisent
facilement ; respectivement paralléles & [011] et [011]. Les lignes 1a et 1b ne présentent qu’une
seule extinction selon le vecteur de diffraction [111]. Cependant, comme illustré par la Figure 9,
les vecteurs de Burgers possibles, perpendiculaires a la direction [111] (encadré en rouge),
appartiennent au plan (111) (tracé en rouge). Ils sont donc paralléles a [011], [101] ou [110]. Or
les vecteurs de diffraction [010] (encadré en bleu) et [011] (encadré en vert) n’éteignent pas les
lignes, les directions appartenant aux plans bleu et vert ne peuvent pas correspondre au vecteur de
Burgers. Ce qui exclut respectivement les directions [101] et [011]. Le vecteur de Burgers des
lignes 1a et 1b est donc paralléle a [110] (entouré en noir). Les résultats sont regroupés dans le
Tableau 2 ci-dessous.

Vecteur de
diffraction [020] | [111] | [022] | [(1TT] | [022] Direction du vecteur de
°di i Burgers
N¢ dislocation
laetlb + [170]
2 £ [011]

Tableau 2 : Présentation des vecteurs de diffraction qui éteignent (croix rouge) ou allument
(symbole vert) les lignes de dislocation. Les directions des vecteurs de Burgers sont eégalement
présentees.
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Figure 9 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du vecteur de Burgers des
lignes la et 1b. Les vecteurs de diffraction, confondus avec les normales, sont encadrés de
différentes couleurs et les plans correspondants sont matérialisés de cette méme couleur. Le
vecteur [111] (encadré en rouge) éteint les lignes. Les vecteurs [010] (encadré en bleu) et [011]
(encadré en vert) ne les éteignant pas, le vecteur de Burgers est donc paralléle a [110] (entouré
en noir).

11.2. Détermination des plans de glissement

Les tangentes en un méme point de la ligne 1a, ainsi que leur normale, sont reportées sur la
Figure 8 (a, ¢), obtenues respectivement pour des angles de tilt o de 9 © et de -26 °. Les angles y
entre les normales et I’axe de rotation (la verticale) sont respectivement de 108 ° et de 113 °. Ces
angles sont mesurés a 1’aide du logiciel GIMP 2. Sur la représentation stéréographique associée
(Cf Figure 10), les normales notées n(T1a) et n(T2a) sont ainsi placées. Les traces des tangentes
(Tla et T2a) peuvent alors étre reportées. Leur intersection se trouve sur la trace du plan (111).
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De plus, ce plan contient bien le vecteur de Burgers de la ligne 1a. On procede de la méme
maniére pour la ligne 1b. Le plan de glissement est également le plan (111).

10°

Axey

Axe des a

a>0 a<0

10° O

Figure 10 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 1 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 1a sont
représentées par les points noirs n(T1a) et n(T2a). Les tangentes Tla et T2a a la ligne 1a sont
tracees en noir. Les normales aux tangentes a la ligne 1b sont représentées par les points gris
n(T1b) et n(T2b). Les tangentes T1lb et T2b a la ligne 1b sont tracées en gris. Le plan de
glissement est matérialisé en rouge et sa normale est encadrée en rouge. Le vecteur de Burgers
est également entouré en rouge.

293



Annexe 6 — Caractérisation des lignes de dislocation

Pour les lignes 2 et 3, les plans de glissement sont respectivement les plans (111) (Cf Figure 11)
et (100) (Cf Figure 12).

Figure 11 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement de
la ligne 2 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 2 sont
représentées par les points noirs n(T1) et n(T2). Les tangentes T1 et T2 a la ligne 2 sont tracées
en noir. Le plan de glissement est materialisé en bleu et sa normale est encadrée en bleu. Le
vecteur de Burgers est également entouré en bleu.
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Figure 12 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement de
la ligne 3 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 3 sont
représentées par les points noirs n(T1) et n(T2). Les tangentes T1 et T2 a la ligne 3 sont tracées
en noir. Le plan de glissement est matérialisé en vert et sa normale est encadrée en vert. Le
vecteur de Burgers est également entouré en vert.

III. Kr 4 MeV, 5 x 1015 Kr/cm?, T = 600 °C
I11.1. Etude des vecteurs de Burgers

Deux lignes (notées 1 et 2) ont été caractérisées dans cet échantillon. La Figure 13 montre que la
ligne 1 est allumée pour g = [020], g = [220] et g = [022] et éteinte pour g = [111]. Les vecteurs
de Burgers possibles, situés dans le plan (111) (tracé en rouge sur la Figure 14), sont donc
paralléles & [110], [101] ou [011]. Or les vecteurs [010] (entouré en vert) et [110] (entouré en
noir) n’éteignent pas la ligne, ce qui exclut respectivement les directions appartenant aux plans
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correspondant (tracés en vert et en noir), c'est-a-dire les directions [101] et [110]. La ligne 1
présente donc un vecteur de Burgers paralléle a [011] (entouré en rouge).

La ligne 2 est allumée pour g = [020], g = [220] et g = [111] et éteinte pour g = [022]. Les
vecteurs de Burgers possibles, situés dans le plan (011) (tracé en bleu sur la Figure 14), sont
donc paralleles a [100], [111] ou [011]. Les vecteurs de diffraction [010] (entouré en vert) et
[110] (entouré en noir) n’éteignent pas la ligne, ce qui exclut respectivement les directions [100]
et [111]. On trouve alors que le vecteur de Burgers de la ligne 2 est parallele a [011] (entouré en
bleu).

(a) [020] - (b) [2:20]
alpha=18° v U . alpha = -22°

(d) [0-22)
alpha = 17°

Figure 13 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
lignes de dislocation induites dans UO, implanté aux ions Kr 4 MeV a 600 °Cet a
5x 10" Kr/cm® ; (a) g = [020] pas d’extinction, (b) g =[220] pas d’extinction, (c)
g = [111] ligne 1 éteinte, (d) g = [022] linge 2 éteinte.
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Figure 14 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du vecteur de Burgers des
lignes 1 et 2. Les vecteurs de diffraction, confondus avec les normales, sont encadrés de
différentes couleurs et les plans correspondants sont matérialisés de cette méme couleur.

111.2. Détermination des plans de glissement

Pour la ligne 1, le plan de glissement est le plan (111) (Cf Figure 15). Pour la ligne 2, le plan de
glissement est le plan (100) (Cf Figure 16).
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Figure 15 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement de
la ligne 1 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 1 sont
représentées par les points noirs n(T1) et n(T2). Les tangentes T1 et T2 a la ligne 1 sont tracées
en noir. Le plan de glissement est matérialisé en rouge et sa normale est encadrée en rouge. Le
vecteur de Burgers est également entouré en rouge.
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Figure 16 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement de
la ligne 2 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 2 sont
représentées par les points noirs n(T1) et n(T2). Les tangentes T1 et T2 a la ligne 2 sont tracées
en noir. Le plan de glissement est matérialisé en bleu et sa normale est encadrée en bleu. Le
vecteur de Burgers est également entouré en bleu.

IV.Kr 4 MeV, 1,3 x 1017 Kr/cm2, T = 500 °C
1V.1. Etude des vecteurs de Burgers
Une ligne a été caractérisée dans cet échantillon. La ligne 1 est allumée pour g = [022],

g=1[022],g=[111],g=[020] et g = [111] et éteinte pour g = [113] (Cf Figure 17). Le vecteur
de Burgers est donc paralléle a [110].
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(a) [022] (b) [0-22]
alpha =32° ot alpha =0°

200 nm

(c)
alpha = 20°

o - - -
200 nm . - J P TS 200 nm

(e) [020] [ ' H  [1-11
alpha=17° e . alpha = -15°

200 nm ST e e - 200'nm

Figure 17 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
lignes de induites dans UO, implanté aux ions Kr 4 MeV & 500 °C et & 1,3 x 10%" Kr/cm?;
(@) g = [022] pas d’extinction, (b) g = [022] pas d’extinction, (c) g = [113] ligne 1 éteinte,
(d)g =[111] pas d’extinction, (e) g =[020] pas d’extinction, (f) g =[111] pas
d’extinction.
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1VV.2. Détermination des plans de glissement

Le plan de glissement de la ligne 1 est déterminé par la méthode des tangentes. Il s’agit du plan
(111) (Cf Figure 18). Ce plan contient bien le vecteur de Burgers de la ligne 1.

Figure 18 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement de
la ligne 1 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 1 sont
représentées par les points noirs n(T1) et n(T2). Les tangentes T1 et T2 a la ligne 1 sont tracées
en noirs. Le plan de glissement est matérialisé en rouge et sa normale est encadrée en rouge. Le
vecteur de Burgers est également entouré en rouge.
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V.Au4 MeV, 1 x 1015 Au/cm?, T = 600 °C, recuit 600 °C 15 min
V.1. Etude des vecteurs de Burgers

Il semblerait que la majorité des lignes sont éteintes par g = [111] et visibles avec g = [111],
g=1[202] et g = [022] (Cf Figure 19). Ces lignes qui présentent des conditions d’extinction et de
visibilité identiques semblent appartenir a la méme famille. Trois lignes représentant cette famille
ont été étudiées, notées lignes la, 1b et 1c. Les quelques lignes restantes sont éteintes pour
g=[111] et allumées pour g = [111], g = [202] et g = [022] (Cf Figure 19). Une ligne
représentant cette seconde famille a été caractérisée, notée ligne 2.

100 nm

Figure 19 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
lignes de dislocation induites dans UO, implanté aux ions Au 4 MeV a 600 °C et a
1 x 10" Au/cm? ; (a) g = [111] ligne 2 éteinte, (b) g = [202] pas d’extinction, (c) g = [111]
famille 1 éteinte, (d) g = [022] pas d’extinction.
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Le vecteur de Burgers des lignes de la famille 1 est déterminé a 1’aide de la Figure 20. Les lignes
sont éteintes par g = [111], les vecteurs de Burgers possibles sont donc situés dans le plan
correspondant (tracé en rouge). Ils sont donc paralléles a [110], [101] ou [011]. Or, les lignes
sont visibles avec [111] (entouré en orange), leur vecteur de Burgers n’est donc pas contenu dans
le plan orange. La direction [101] est ainsi exclue. Avec les informations dont nous disposons, il
n’est possible de déterminer plus précisément la direction du vecteur de Burgers entre les deux
restantes ([110] ou [011]). Cependant, comme nous le verrons dans la partie suivante, le plan de
glissement contient uniquement le vecteur [110] (encadré en rouge). Ce dernier est donc le
vecteur de Burgers des lignes de la famille 1.

Le vecteur de Burgers des lignes de la famille 2 est déterminé a 1’aide de la Figure 20. Les lignes
de la famille 2 sont éteintes pour g = [111], les vecteurs de Burgers possibles sont donc situés
dans le plan correspondant (tracé en orange). Ils sont donc paralléles a [011], [101] ou a [110].
Or, les lignes sont allumées pour [111] (entouré en rouge) et [011] (entouré en bleu). Le vecteur
de Burgers n’appartient pas a ces deux plans (tracés en rouge et en bleu). Ce qui exclut
respectivement les directions [101] et [011]. Son vecteur de Burgers est donc paralléle a [110]
(encadré en bleu).
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Figure 20 : Représentation stéréographique illustrant la détermination des vecteurs de Burgers
des lignes des familles 1 et 2. Les vecteurs de diffraction, confondus avec les normales, sont
encadrés de differentes couleurs et les plans correspondants sont matérialisés de cette méme
couleur.

V.2. Détermination des plans de glissement

Le plan de glissement des lignes de la famille 1 est déterminé par la méthode des tangentes. Il
s’agit du plan (001). La Figure 21 illustre la détermination de ce plan pour les lignes 1a et 1b.
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Figure 21 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 1 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 1a sont
représentées par les points noirs n1(T1a) et n2(T1a). Les tangentes a la ligne 1a sont tracées en
noir. Les normales aux tangentes a la ligne 1b sont représentées par les points gris n1(T1b) et
n2(T1b). Les tangentes a la ligne 1b sont tracées en gris. Le plan de glissement est matérialisé en
rouge et sa normale est entourée en rouge. Le vecteur de Burgers est également encadré en
rouge.

Le plan de glissement des lignes de la famille 2 est déterminé pour la ligne 2. Il s’agit du plan
(111). La Figure 22 illustre la détermination de ce plan.
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Figure 22 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 2 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 2 sont
représentées par les points noirs n1(T2) et n2(T2). Les tangentes a la ligne 2 sont tracées en noir.
Le plan de glissement est matérialisé en bleu et sa normale est entourée en bleu. Le vecteur de
Burgers est également encadré en bleu.

VI. Xe 390 keV, 5 x 1014 Xe/cm2, T = 800 °C
VI.1. Etude des Vecteurs de Burgers

Deux familles sont observées dans cet échantillon. Les extinctions successives sont présentées
par la Figure 23. Les lignes soulignées en rouge (famille 1) sont éteintes pour g = [202] et
g=[111]. Les lignes soulignées en bleu (famille 2) sont éteintes avec g = [202] et g = [111].
D’aprés le critére d’extinction g.b = 0, les vecteurs de Burgers des lignes des familles 1 et 2 sont
respectivement paralléles a [101] et a [101].
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Figure 23 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
lignes de dislocation induites dans UO, implanté aux ions Xe 390 keV & 5 x 10™ Xe/cm? et &
800 °C ; (a) g = [002] pas d’extinction, (b) g = [202] famille 1 (rouge) éteinte, (c) g = [202]
famille 2 (bleue) éteinte, (d) g = [111] famille 2 éteinte, () g = [111] famille 1 éteinte.

V1.2. Détermination des plans de glissement

Le plan de glissement des lignes de la famille 1 correspond au plan (010). La Figure 24 illustre
I’obtention du plan de glissement pour une des lignes. Le plan de glissement des lignes de la
famille 2 est également le plan (010). La Figure 25 illustre I’obtention du plan de glissement
pour une des lignes.
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Figure 24 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 1 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 1 sont
représentées par les points noirs n(T1) et n(T1). Les tangentes a la ligne 1 sont tracées en noir.
Le plan de glissement est materialisé en rouge et sa normale est encadrée en rouge. Le vecteur
de Burgers est également entouré en rouge.
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Figure 25 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 2 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 2 sont
représentées par les points noirs n(T1) et n(T1). Les tangentes a la ligne 2 sont tracées en noir.
Le plan de glissement est matérialise en bleu et sa normale est encadrée en bleu. Le vecteur de
Burgers est également entouré en bleu.
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Annexe 7 — Caractérisation des défauts étendus induits par une irradiation en pile

I. Etude des boucles

1.1. Etude des vecteurs de Burgers

Cinq boucles de dislocation ont été¢ étudiées dans cet échantillon d’UO; irradié 1 cycle en
réacteur a 800 °C. La Figure 1 illustre les extinctions successives.

Figure 1 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
boucles de dislocation induites dans UO, irradié 1 cycle en réacteur aux alentours de 800 °C ;
(@) g =[020] boucle 5 éteinte, (b) g =[022] pas d’extinction, (c) g =[220] pas
d’extinction, (d) g = [202] pas d’extinction, (e) g = [111] boucles 1, 3 et 4 éteintes, (f)
g = [111] boucle 2 éteinte.
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Le Tableau 1 ci-dessous, regroupe les différentes extinctions :

Vecteur de
) . B B L _ Di i
diffraction [020] | [0Z2] | [220] | [202Z] | [T11] | [11] irection du vecteur de
Burgers
Boucle
1 + [011]
2 * [110]
3 t [011]
[OTlJ
5 "4 v v v + [101]

Tableau 1 : Présentation des vecteurs de diffraction qui éteignent (croix rouge) ou allument
(symbole vert) les boucles de dislocation. Les directions de leur vecteur de Burgers sont
également presentées.

Les différentes boucles ne présentant qu’une seule extinction, la Figure 2 illustre la
détermination de leurs vecteurs de Burgers. Ces derniers sont reportés dans le Tableau 1.

Pour les boucles 1, 3 et 4 :

- Le vecteur g = [111] (encadré en rouge) éteint les boucles. Le vecteur de Burgers fait
donc parti du plan (111) (en rouge) ; c'est-a-dire les directions [011], [101] ou [110].

- Or le vecteur g = [111] (encadré en bleu) allume les boucles, leur vecteur de Burgers
n’appartient donc pas au plan (111) (en bleu), ce qui élimine la direction [101].

- De méme le vecteur [110] (encadré en violet) allume les boucles, leur vecteur de Burgers
n’appartient donc pas au plan (110) (en violet), ce qui élimine la direction [110].

- Par élimination le vecteur de Burgers est selon la direction [011] (encadré en vert foncé).

Pour la boucle 2 :
- Le vecteur g = [111] (encadré en bleu) éteint la boucle. Le vecteur de Burgers fait donc
parti du plan (111) (en bleu) ; c'est-a-dire les directions [110], [101] ou [011].

- Le vecteur g = [111] (encadré en rouge) allume la boucle, son vecteur de Burgers
n’appartient donc pas au plan (111) (en rouge), ce qui élimine la direction [101].
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- De méme le vecteur [011] (encadré en vert foncé) allume la boucle, son vecteur de
Burgers n’appartient donc pas au plan (011) (en vert foncé), ce qui élimine la direction
[011].

- Par élimination le vecteur de Burgers est selon la direction [110] (en violet).

Pour la boucle 5 :

- Le vecteur g = [010] (encadré en orange) éteint la boucle. Le vecteur de Burgers fait
donc parti du plan (010) (en orange) ; c'est-a-dire les directions [101], [100], [101] ou
[001].

- Le vecteur g = [111] (encadré en rouge) allume la boucle, son vecteur de Burgers
n’appartient donc pas au plan (111) (en rouge), ce qui élimine la direction [101].

- De méme le vecteur [011] (encadré en vert foncé) allume la boucle, son vecteur de
Burgers n’appartient donc pas au plan (011) (en vert foncé), ce qui élimine la direction
[100].

- Enfin, le vecteur [110] (encadré en violet) allume la boucle, son vecteur de Burgers
n’appartient donc pas au plan (110) (en violet), ce qui élimine la direction [001].

- Par élimination le vecteur de Burgers est selon la direction [101] (en vert clair).
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Figure 2 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du vecteur de Burgers des
familles 1, 2 et 3. Les vecteurs de diffraction, confondus avec les normales, sont encadrés de
différentes couleurs et les plans correspondants sont matérialisés de cette méme couleur.

1.2. Détermination des plans d’habitat

La Figure 1 (b) indique que la boucle 1 est rectiligne lorsqu’elle est imagée avec le vecteur de
diffraction [022]. Cette boucle se situe donc dans le plan (011). La normale & son plan d’habitat
est donc parallele a son vecteur de Burgers ; elle est par conséquent prismatique. En revanche, les
boucles 3 et 4 ne présentent pas un diametre nul pour ce vecteur ; elles ne sont donc pas
prismatiques. Leurs plans d’habitat n’ont pas pu étre déterminés.

La boucle 2 n’est pas rectiligne sur la Figure 1 (c), imagée avec un vecteur de diffraction selon la
direction [220], c’est & dire paralléle a la direction de son vecteur de Burgers. Cette derniére n’est
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donc pas prismatique. Sur la Figure 1 (d), il semble que la boucle 2 soit rectiligne. Elle se
situerait alors dans le plan (101). Ce plan ne contient pas son vecteur de Burgers, ce n’est donc
pas une boucle de cisaillement.

Le plan d’habitat de la boucle 5 n’a pas pu étre déterminé.

1.3. Détermination de la nature des boucles

La Figure 3 illustre la variation de contraste des boucles 1 et 2 par changement de signe de
vecteur de diffraction g = [220], tout en conservant S positif. Pour g positif, le contraste des
boucles est externe.

L4

Externe { 1

Figure 3 : Images MET prises dans les conditions s >0. (a) +g, (b) —g, avec g = [220].

Le Tableau 2 ci-dessous, présente les différentes étapes de la détermination de la nature des
boucles 1 et 2. Ces dernieres sont toutes deux de nature interstitielle.
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Boucle 1 2

Direction de b +[011] + [110]

Normales n aux plans d’habitat, orientées
vers le faisceau d’électrons Erreur ! Source [011] [101]
du renvoi introuvable.]

Signe de s >0 >0
+g [220] [220]
Contraste Externe Externe
(9.b).s<0 (9.b)s<0
Signe de b [011] [110]
Signe de n.b <0 <0
Nature Interstitielle Interstitielle

Tableau 2 : Caractéristiques des boucles induites par irradiation dans le combustible UO, apres
1 cycle en réacteur a 800 °C.

I1. Etude des lignes de dislocation
11.1. Etude des vecteurs de Burgers

La Figure 4 présente les extinctions successives des cinq lignes de dislocation étudiées. Quatre
familles ont été identifiées. Le Tableau 3 regroupe les extinctions des différentes familles, ainsi
que les vecteurs de Burgers associés. Le vecteur de Burgers de la ligne 3 se déduit facilement du
critére d’extinction g.b = 0. Pour les lignes des familles 1, 2 et 4, la détermination des vecteurs de
Burgers est faite comme illustré par la Figure 5.

Pour la ligne 2 :
- Le vecteur [011] (encadré en bleu foncé) éteint la ligne. Le vecteur de Burgers fait donc

parti du plan tracé en bleu foncé ; il peut correspondre aux directions [100], [111], [011]
ou [111].
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- Or le vecteur g = [010] (encadré en bleu clair) allume la ligne, son vecteur de Burgers
n’appartient donc pas au plan tracé en bleu clair, ce qui élimine la direction [100].

- De méme le vecteur [110] (encadré en orange) allume la ligne, son vecteur de Burgers
n’appartient donc pas au plan tracé en orange, ce qui ¢limine la direction [111].

- Par ¢limination, et en considérant que le vecteur de Burgers est selon les directions
<110>, ce dernier est paralléle a la direction [011] (entouré en bleu foncé).

Pour la ligne 4 :

- Le vecteur [111] (encadré en vert) éteint la ligne. Le vecteur de Burgers fait donc parti du
plan tracé en vert ; il peut correspondre aux directions [110], [101] ou [011].

- Or le vecteur g = [010] (encadré en bleu clair) allume la ligne, son vecteur de Burgers
n’appartient donc pas au plan tracé en bleu clair, ce qui élimine la direction [101].

- De méme le vecteur [110] (encadré en orange) allume la ligne, son vecteur de Burgers
n’appartient donc pas au plan tracé en orange, ce qui élimine la direction [110].

- Par élimination, ce dernier est paralléle a la direction [011] (entouré en orange).

Les lignes 1la et 1b ne présentent aucune extinction, leur vecteur de Burgers est déduit en
supposant que sa direction est parall¢le a une direction <110> :

- Les vecteurs [111] (encadré en vert), [010] (encadré en bleu clair), [110] (encadré en
orange) et [011] (encadré en bleu foncé) allument les lignes. Les directions contenues
dans les plans associés (tracés en vert, bleu clair, orange et bleu foncé) ne correspondent
donc pas a celle du vecteur de Burgers. La seule direction <110> possible est donc [110].

Vecteur de diffraction

[022] | [220] | [111] | [020] | Direction du vecteur de Burgers
N° famille dislocation

1 +[110]
2 +[011]
3 +[101]

Tableau 3: Présentation des vecteurs de diffraction qui éteignent (croix rouge) ou allument
(symbole vert) les lignes de dislocation. Quatre familles sont ainsi identifiées. Les directions de
leur vecteur de Burgers sont également présentées.
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180 nm - - y 180 nm

Figure 4 : Images MET en Champ Clair (BF) pour différentes conditions de diffraction, des
lignes de dislocation induites dans UO, irradié en réacteur 1 cycle a 800 °C ; (a) g = [022]
ligne 2 éteinte, (b) g =[220] pas d’extinction, (c) g = [111] lignes 3 et 4 éteintes, (d)
g = [020] ligne 3 éteinte.
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Figure 5 : Représentation stéréographique illustrant la détermination des vecteurs de Burgers
des différentes familles de lignes. Les vecteurs de diffraction, confondus avec les normales, sont
encadrés de différentes couleurs et les plans correspondants sont matérialisés de cette méme
couleur

11.2. Détermination des plans de glissement

Les plans de glissement des différentes lignes ont été¢ déterminés par la méthode des tangentes.
Ainsi pour les lignes 1a et 1b, le plan de glissement est le plan (111) (Cf Figure 6). Pour les
lignes 2 et 4, le plan de glissement est le plan (100) (Cf Figure 7). Enfin pour la ligne 3, le plan
de glissement est le plan (010) (Cf Figure 8).
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Figure 6 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 1 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 1a sont
représentées par les points noirs n1(T1a) et n2(T1a). Les tangentes a la ligne 1a sont tracées en
noir. Les normales aux tangentes a la ligne 1b sont représentées par les points gris n1(T1b) et
n2(T1b). Les tangentes a la ligne 1b sont tracées en gris. Le plan de glissement est matérialisé en
rouge et sa normale est encadrée en rouge. Le vecteur de Burgers est également entouré en
rouge.
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Figure 7 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 2 et 4 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 2
sont representées par les points bleus n1(T2) et n2(T2). Les tangentes a la ligne 2 sont tracées en
bleu. Les normales aux tangentes a la ligne 4 sont représentées par les points orange n1(T4) et
n2(T4). Les tangentes a la ligne 4 sont tracées en orange. Le plan de glissement est matérialisé
en noir et sa normale est encadree en noir. Les vecteurs de Burgers sont également entourés en
bleu et orange pour les familles 2 et 4.
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Figure 8 : Représentation stéréographique illustrant la détermination du plan de glissement des
lignes de la famille 3 par la méthode des tangentes. Les normales aux tangentes a la ligne 3 sont
représentées par les points noirs n1(T3) et n2(T3). Les tangentes a la ligne 3 sont tracées en noir.
Le plan de glissement est matérialisé en vert et sa normale est encadrée en vert. Le vecteur de
Burgers est également entouré en vert.
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Annexe 8

Microstructure d’un échantillon d’'UO; contenant
4 wt % de Nd en solution solide

Une pastille d’UO, appauvri dopée en néodyme (4 wt %) a été implantée avec des ions Kr
4 MeV a 600 °C sur la plateforme JANNuS de Saclay. Le Nd étant un produit de fission trés
abondant parmi ceux qui s’incorpore au réseau cristallographique [1] [2], 'utilisation de
pastilles d’UO, dopées avec du Nd permet de s’approcher de la microstructure du combustible
a fort taux de combustion. La fabrication des pastilles et leurs caractérisations sont décrites
dans la thése de G. Dottavio [3], dans laquelle il est montré que le Nd, pour cette faible teneur
massique (4 wt %), forme une solution solide de substitution. La densité des pastilles,
déterminée par pesée hydrostatique, est de 92 % de la densité théorique.

I. Préparation des échantillons

Des disques d’environ 1,5 mm d’épaisseur sont obtenus en découpant les pastilles d’UO;
dopés avec 4 wt% de Nd (7 mm de diamétre) a la scie a fil. Les disques obtenus sont ensuite
collés avec de la cire sur des plots afin de subir les différentes étapes de polissage. L’¢épaisseur
finale des échantillons est d’environ 500 um, controlée a 1’aide d’un comparateur de mesure.
Le polissage est réalis¢ tout d’abord pendant 6,5 min avec des disques en carbure de
silicium possédant une taille de grains de 10 pm, puis pendant 10 min avec une solution
diamant (taille de grain 1 um) répartie sur un drap de polissage. Aprés chaque étape de
polissage, les échantillons sont nettoyés a 1’éthanol dans un bac a ultra-sons pendant 3 min.
Pour finir, les disques sont recuits a 1400 °C pendant 4 h sous atmosphére réductrice d’Ar —
5 % H; afin d’¢éliminer les défauts de polissage [4].

II. Microstructure de I’échantillon vierge

Les disques d’UO, dopés avec 4 wt % de Nd vierges sont ensuite caractérisés par analyse
EBSD (Electron Backscattered-Diffraction) et par observation au Microscope Electronique a
Balayage (MEB). La microstructure (Cf Figure 1) est trés poreuse et hétérogéne, avec des
zones présentant de trés petits grains (entre 0,2 et 1 um) et des zones constituées de larges
grains (entre 4 et 7 um). La taille moyenne de grain est d’environ 1 um (environ 70 % des
grains présentent une taille inférieure a 1 um) et les grains sont fortement désorientés les uns
par rapport aux autres (entre 20 et 50 °©).
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et | spot | mag OJ ?P,"x-‘ WD 7’.\\'.
55 5000x | 829pm | 50mm | 0°

Figure 1 : Disque d’UO; + 4 wt% Nd poli miroir et recuit a 1400 °C pendant 4 h

a) Image MEB

b) Cartographie EBSD, les joints de grain désorientés de plus de 5 ° sont représentés en noir
(pas de la carte : 0,068 pum)

La microstructure obtenue est donc tres différente de celle des échantillons d’UO; non dopés,
¢tudiés dans cette thése (Cf Chapitre I1). La comparaison des microstructures aprés
implantation en sera par conséquent limitée.

II1. Microstructure de I’échantillon implanté

Nous avons comparé les microstructures des deux échantillons d’UO, implantés a haute
fluence (1,3 x 10" Kr/cm?), I’un contenant 4 wt % de néodyme en solution solide et 1’autre
¢tant sans ajout. L’objectif est de déterminer si la présence d’un produit de fission métallique
en solution solide a un impact sur I’évolution de la microstructure a trés haute fluence. La
Figure 2 présente la microstructure de 1’échantillon d’UO, contenant 4 wt % de Nd, implanté
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aux ions Kr 4 MeV a 500 °C et a 1,3 x 10" Kr/cm?. La microstructure de 1’échantillon sans
ajout, implanté dans les mémes conditions, est donnée dans le Chapitre 1V (1V.3.3). Comme
nous ’avons montré précédemment, I’échantillon dopé présente une taille de grain initiale
plus petite que celle des échantillons d’UO, sans ajout. La zone implantée est donc répartie
sur plusieurs grains. La désorientation entre les grains est obtenue avec le logiciel ACOM-
ASTAR a partir de cartographies d'orientation obtenues sur le MET CM20 FEG du CEMES.
Les grains sont désorientés de plusieurs dizaines de degrés, comme le montre la Figure 3. Il
est donc clairement visible qu’il n’y a pas eu formation de sous-joints de grain dans la zone
implantée. D’aprés la Figure 2, un réseau de lignes de dislocation enchevétrées est présent,
comme dans le cas de 1’échantillon sans ajout (Cf Chapitre IV). Les microstructures sont donc
semblables.

Figure 2 : Images MET de I’échantillon d’UO; contenant 4 wt % Nd implanté a 500 °C avec
des ions Kr 4 MeV a 1,3 x 10" Kr/cm®. (a) Image de toute la zone implantée, (b) grain n°1
prés de la surface d’implantation, (c) grain n°2 proche du maximum d’implantation. Les
observations ont été faites selon des directions <220>. La surface d’implantation est
matérialisée par la ligne en pointillés rouge.
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Sens d'implantation |

0 500 1,000 1,500 2,000 2,500 3,000 3,500 4,000 4,500

(b) 11 ] LineLength (nm)

W % firstpoit___ — 9% previous point

Couche implantée
(00 L [101]

Figure 3 : Orientations cristallines, de I'échantillon d’UO, dopé 4 wt% Nd et implanté a
500 °C aux ions Kr 4 MeV, obtenues avec le logiciel ACOM-ASTAR. (a) Cartographie de la
lame TEM. L'orientation de chaque grain selon I'axe perpendiculaire a la lame (normale a la
figure) est donnée par le code couleur du triangle stéréographique (b). (c) Désorientations
entre 6 grains le long de la fleche noire. Le premier grain sert de référence.

Enfin, le Tableau 1 indique que les densités de lignes sont similaires a celles obtenues pour
I’échantillon sans ajout. Pour cette fluence élevée, 1’ajout de 4 wt % de néodyme en solution
solide ne change ni microstructure, ni la densité de dislocations.

. r . _2
Conditions Profondeur d’implantation Densite df }logl%es (cm™)
(hm) g selon <220>
U o5 [0-0.5] 0,8+ 0,2
Kr 4 MeV 600 °C 5 x 10
e Kr/cmz % ]0,5 - 1] 22404
e [0-0.5] 11402
Kr 4 MeV 600 °C 5 x 10"
Kr/em’ 105 - 1] 1,7+0,2

Tableau 1 : Densité de lignes de dislocation en fonction de la profondeur d’implantation. Les
densités de lignes ont été obtenues avec un vecteur de diffraction selon la direction <220>.
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Cependant, il faut souligner que la microstructure de départ de cet échantillon est tres
différente de celle du combustible standard UO,. En effet, la taille de gains est trés hétérogene
et présente des grains trés petits. Dans ces conditions, il est difficile de comparer les
microstructures apres irradiation et de conclure sur 1’effet de la présence d’un élément
exogene en solution solide. Un effet de relaxation des défauts étendus au niveau des joints de
grains pourrait, en effet, avoir lieu. L’effet de la taille de grain initiale est un paramétre
important qu’il serait intéressant d’étudier par la suite.

[1] Le combustible nucléaire des réacteurs a eau sous pression et des réacteurs a neutrons
rapides, conception et comportement, Ed. H. Bailly, D. Ménessier, C. Prunier, CEA, Eyrolles,
Série Synthéses, 1996.

[2] S. Valin. Etude des mécanismes microstructuraux liés au relachement des gaz de fission
du dioxyde d’uranium irradié. These : Energétique physique, Institut National Polytechnique
de Grenoble, 1999.

[3] G. Dottavio. Existence d’une lacune de miscibilité dans le ternaire U-Nd-O et son lien
avec la structure HBS du combustible nucléaire irradié. Thése : Science des matériaux,
physique, chimie et nanosciences, Aix Marseille Université, 2014.

[4] Hj. Matzke, A. Turos. Surface damage in UO, due to mechanical polishing and ion
bombardment. Journal of Nuclear Materials 114 (1983) 349.
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Annexe 9

Comparaison des taux d’endommagement en réacteur et
pour les irradiations aux ions

Une puissance linéique de 210 W/cm correspond a une densité de fission (F) de
1,3 x 10" fissions/(m’.s) [1]. Chacune de ces fissions va induire deux produits de fission (PF)
d’énergie cinétique totale initiale d’environ 200 MeV. Ces deux fragments perdent la majorité de
leur énergie sous forme d’interaction électronique. Nous supposerons que ce mécanisme
d’interaction ne crée pas de défauts. Les dommages seront donc exclusivement induits par les
pertes d’énergie balistique (En) ; soit environ 14 MeV pour les deux PF. D’aprés Martin [2],
1 pka uranium produit un nombre de paire de Frenkel proportionnel a son énergie balistique des
que celle-ci excede 1 keV, et cette production de défauts est steechiométrique. Ainsi, on trouve
environ une paire de Frenkel d’U et deux d’O pour 500 eV d’énergie balistique du projectile.
Sachant que le volume d’un atome d’U et deux atomes O (Q) est égal a 0,041 nm’,
approximativement le taux d’endommagement (T) pour une irradiation en réacteur est donné
par la relation suivante :

FXEpN

(1) T~ 500

X Q

soit environ 10 dpal/s.

Dans le cas des implantations aux ions Xe 390 keV, le flux est de I’ordre de 2 x 10'" jons/(cm™.s),
et 1’épaisseur des lames minces est de I’ordre de 100 nm. La relation (1) donne un taux
d’endommagement d’environ 107 dpays.

Le flux généré avec les implantations aux ions Xe est donc 100 fois plus important que ce qu’on
peut trouver lors d’une irradiation en réacteur. Avec les ions, il est cependant tres difficile d’aller
en deca de ces flux.

[1] Y. Guerin, J. Noirot, D. Parrat. International school in nuclear engineering-Nuclear fuels for light
water reactors and fast-reactors. Cours INSTN P967/10/V2, page 18, 2016.

[2] G. Martin, S. Maillard, C. Sabathier. Endommagement de 1’UQO, sous irradiation en régime balistique.
Note technique LLCC NT 14-002, 2014.
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Annexe 10

Diagrammes de Williamson-Hall

I. Implantation Au 4 MeV, a 25°C,a 1 x 1015 Au/cm?2

Dans le cas de cet échantillon implanté aux ions Au 4 MeV 4 25 °C et a 1 x 10" Au/em?,
nous avons observé une diminution de la micro-distorsion a partir d’une température de recuit
de 800 °C (Cf Chapitre 1V). Comme nous 1’avons montré dans le Chapitre Il (partie 11.5.1.e),
en tragant la droite f3,,,:.c0s8 en fonction de sin®, il est possible de déterminer le taux de

. : : . : : : : AT
micro-distorsion ¢ a partir du coefficient directeur A de la droite : € = %

La Figure 1 ci-dessous, présente les droites obtenues pour 1’échantillon tel qu’implanté ainsi
que pour les différentes températures de recuit (700, 900 1000 et 1100 °C). On peut
clairement voir que pour une température de recuit de 700 °C, la pente n’évolue pas. Par
contre, pour une température de recuit de 900 °C, elle chute significativement. Et enfin, pour
une température de 1100 °C, la droite est presque horizontale.

0,6 - = -
@ Tel qu'implanté y Oé?i9§,><868,10507
05 Recuit 700 °C y =0,7048x - 0,0879
o . R2=0,7915
X Recuit 900 °C
04 - @ Recuit 1000 °C
@ M Recuit 1100 °C y =0,2822x + 0,0824
[} 2 _
é 0,3 - R? =0,6984
y=0,2294x + 0,0134
i R? =0,5055
0,2 y o o .
0.1 - - y =0,0071x + 0,047
u [] = [ B l_-_.‘.—_l R?2=0,0218
0 T T T T 1
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Sin@

Figure 1 : Diagrammes de Williamson-Hall, obtenus pour un échantillon implanté aux ions
Au 4 MeV & 25 °C et a 1 x 10™ Au/cm?, puis recuit & 700, 900, 1000 et 1100 °C.

I1. Implantation Xe 390 keV, a 25 °C,a 7 x 1015 Xe/cm?2

Dans le cas de cet échantillon implanté aux ions Xe 390 keV 4 25 °C et a 7 x 10" Xe/em?,
nous n’avons pas observé de diminution de la micro-distorsion jusqu’a une température de
recuit de 1100 °C (Cf Chapitre IV). La Figure 2 ci-dessous, présente les droites obtenues
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Annexe 9 — Diagrammes de Williamson-Hall

pour I’échantillon tel qu’implanté ainsi que pour les différentes températures de recuit (600 et
1100 °C). On peut clairement voir qu’il n’y a pas d’évolution de la pente au cours du recuit.

0,9 - . )
05 | @ Tel qu'implanté o |v=119¢-00726
’ B Recuit 600 °C R? = 0,9506
0,7 -
Recuit 1100 °C 24 h »
0,6 -
y = 0,8861x + 0,0075
o 05 - RZ=0,652
(%]
S 04 -
0,3 - y =1,0679x - 0,1091
v R?=0,8613
0,2 - [}
0,1 -
0 T T T 1
0 0,2 0,4 0,6 0,8
Sin®

Figure 2 : Diagrammes de Williamson-Hall, obtenus pour un échantillon implanté aux ions
Xe 390 keV & 25 °C et & 7 x 10™ Au/cm?, puis recuit & 600 et 1100 °C.
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TITLE : Study of extended defects created under irradiation in UO, using the transmission electron
microscopy

SUMMARY

During in-reactor irradiation, several phenomena take place in the uranium dioxide fuel: fission gas
bubbles and extended defects (dislocation loops and lines) generation, doping by fission products, etc.
Fission gas release is an important nuclear safety issue and represent, among others, a limiting factor
for the fuel lifetime in reactors. It has been shown experimentally that the extended defects are
preferential growth sites for fission gas bubbles. Hence, the study of extended defects created under
irradiation is a significant step to better understand the fuel behavior. The aims of this study are to
determine the extended defect characteristics (Burgers vectors, habit planes, interstitial or vacancy
nature), their evolution mechanisms and the effect of the different irradiation parameters, such as
fluence, temperature and exogenous atoms, on the evolution kinetics. To do that, separated-effects
studies have been performed using ion irradiations/implantations (JANNuS facilities in Orsay and in
Saclay) followed by in situ TEM characterizations (CEMES, JANNuS Orsay), XRD and Raman
spectroscopy measurements.

Finally, the characterization of fuel irradiated in reactor performed at JRC-ITU, revealed that
extended defects are very much closed to those induced by ion irradiations, in terms of density and
characteristics.
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RESUME

Lors de son irradiation en réacteur, le dioxyde d’uranium subit d’importantes modifications
physico-chimiques (génération de bulles de gaz de fission, création de dislocations...). Le
relachement des gaz de fission est un critére important du point de vue de la sureté nucléaire,
limitant le temps de vie du combustible en réacteur. Or, la croissance préférentielle des bulles
localisées sur les défauts étendus a ét€ mise en évidence expérimentalement. Le but de ce travail
est donc d’étudier les dislocations induites par irradiation, afin d’améliorer la compréhension du
comportement du combustible.

Les objectifs sont de déterminer les caractéristiques des défauts étendus (vecteur de Burgers,
plan d’habitat, nature interstitielle ou lacunaire), leurs mécanismes d’évolution (nucléation,
grossissement), ainsi que 1’influence de différents paramétres d’irradiation, tels que la fluence, la
température et la présence d’atomes exogenes sur leur cinétique d’évolution. Pour ce faire, des
¢tudes a effets séparés basées sur la réalisation d’irradiations aux ions (plateformes JANNuS
d’Orsay et de Saclay) et de caractérisations in situ a différentes échelles comme des observations
au Microscope Electronique en Transmission (CEMES, JANNuS Orsay) , des mesures de
Diffraction des Rayons X et de spectroscopie Raman, ont été mises en place.

Enfin, la caractérisation du combustible irradié en réacteur réalisée a JRC-ITU, a révélé des
défauts étendus trés semblables a ceux induits par des irradiations aux ions, en termes de densité
et de caractéristiques.
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